MINISTERIO DA DEFESA
EXERCITO BRASILEIRO
DEPARTAMENTO DE CIENCIA E TECNOLOGIA
INSTITUTO MILITAR DE ENGENHARIA
PROGRAMA DE POS-GRADUACAO EM CIENCIA DOS MATERIAIS

FABIO LIMA DA SILVA

ACO MARAGING C18Nil1700 ENVELHECIDO E APOS DANO POR MUNICAO
7,62 mm

RIO DE JANEIRO
2023



FABIO LIMA DA SILVA

ACO MARAGING C18Ni1700 ENVELHECIDO E APOS DANO POR
MUNICAO 7,62 mm

Tese apresentada ao Programa de Poés-graduacao em Cién-
cia dos Materiais do Instituto Militar de Engenharia, como

requisito parcial para a obtenc¢do do titulo de Doutor em
Ciéncias em Ciéncia dos Materiais.

Orientador(es): Luiz Paulo Mendon¢a Brandao, D.Sc.
Alaelson Vieira Gomes, D.Sc.

Rio de Janeiro

2023



©2023
INSTITUTO MILITAR DE ENGENHARIA

Praca General Tibdrcio, 80 — Praia Vermelha
Rio de Janeiro — RJ CEP: 22290-270

Este exemplar é de propriedade do Instituto Militar de Engenharia, que podera inclui-lo em base
de dados, armazenar em computador, microfilmar ou adotar qualquer forma de arquivamento.

E permitida a menc3o, reproducio parcial ou integral e a transmiss3o entre bibliotecas deste
trabalho, sem modificacdo de seu texto, em qualquer meio que esteja ou venha a ser fixado,
para pesquisa académica, comentarios e citacoes, desde que sem finalidade comercial e que
seja feita a referéncia bibliografica completa.

Os conceitos expressos neste trabalho sdo de responsabilidade do(s) autor(es) e do(s) orienta-
dor(es).

Silva, Fabio Lima da.

Aco maraging C18Ni1700 envelhecido e apds dano por municdo 7,62 mm /
Fabio Lima da Silva. — Rio de Janeiro, 2023.

265 f.

Orientador(es): Luiz Paulo Mendonga Brand3o e Alaelson Vieira Gomes.
Tese (doutorado) — Instituto Militar de Engenharia, Ciéncia dos Materiais, 2023.

i. Brand3o, Luiz Paulo Mendonca (orient.) ii. Gomes, Alaelson Vieira (orient.)
iii. Titulo




FABIO LIMA DA SILVA

Aco maraging C18Nil1700 envelhecido e apés dano por
municao 7,62 mm

Tese apresentada ao Programa de Pés-graduagao em Ciéncia dos Materiais do Instituto

Militar de Engenharia, como requisito parcial para a obtencao do titulo de Doutor em
Ciéncias em Ciéncia dos Materiais.

Orientador(es): Luiz Paulo Mendonga Brandao e Alaelson Vieira Gomes.

Aprovado em Rio de Janeiro, 4 de agosto de 2023, pela seguinte banca examinadora:

)l

Prof. Lulﬁj o MenM)nga Brandao D.Sc. do IME - Presidente

(] =

Prof. Alaels V1e1ra Gomes - D.Sc. do IME

).

Prof. Ser 0 Neves Monteiro - PhD do IME

@h@mdm&mm%

Prof. Andersan dos Santos Paula - D.Sc. do IME

P

Prof. Oleksii Kuznetsov PhD do INMETRO

WZ%

Prof Geronimo Perez - D.Sc. da U"FP

Rio de Janeiro
2023



A minha mae Necy (in memoriam) que me ensinou a falar, ao meu pai José Ribamar (in
memoriam) pelos passeios no Museu Nacional e no Jardim Botdnico, d minha irma
Margareth que tentou me ensinar a diferenca entre o azul e o verde e d minha esposa

Maria Cecilia que me fez correr.



AGRADECIMENTOS

O ser humano ¢ social em sua esséncia e sem a colaboragao e o esfor¢o de outras

pessoas nada seria possivel. Nao haveria progresso e tampouco civilizacao.

As pessoas e institui¢oes a seguir, o meu agradecimento pela contribui¢do para que

esta tese fosse possivel.

A minha esposa Maria Cecilia, antiga companheira de bancos escolares no Colégio
Pedro I1, unidade Humaita. Quis o destino que nos reencontrassemos apos 23 anos separados
por um oceano. Divido com ela a alegria pela conclusao do curso, assim como com os meus

enteados Bruno Octavio e Camila da Conceicao.

Pelas palavras de incentivo de minha irma Margareth que encarou o desafio de

concluir um mestrado e um doutorado apds quase trés décadas afastada do meio académico.

Ao Exército Brasileiro que agracia aos seus comandados a oportunidade de qualifi-

cagao continua.

Aos meus orientadores, o professor Luiz Paulo Mendonga Brandao e ao coronel
R/1 Alaelson Vieira Gomes. Antes de ser um agradecimento pro forma, enfatizo que estes
professores acreditaram no meu potencial. Sem a confianga deles, eu nao estaria aqui

defendendo proposi¢oes perante uma banca. Sequer seria aluno desta Casa.

Ao coronel Conde, meu entao chefe imediato no IME, pela compreensao em nao me

onerar com missoes para que eu tivesse a tranquilidade para concluir a redagao da tese.
A empresa Villares Metals pela cessdo do material objeto de pesquisa da tese.

A pés-doutoranda Talita Gama de Sousa, do IME, antiga colega de pos-graduagao,
pelas analises de difracao de raios x e pela paciéncia em refazer algumas destas analises...

“A duvida é a mae da ciéncia”, certa vez comentei com ela.

Ao entao pos-doutorando Rodolfo, também do IME, pelas intimeras vezes que pedi
ajuda para resolver problemas diversos como calibrar a barra de escala do microscopio

optico, melhorar o polimento eletrolitico de amostras, instalar um hardware, etc.

Ao colega Eustaquio, egresso do IME, por esclarecimentos sobre processamento

termomecanico.

Aos colegas Isaque e Thaissa pela cordialidade e pelas dicas no uso da linguagem
BTEX.
A colega Leandra Cordeiro, que sacrificou um feriado para me explicar o funciona-

mento do programa TOPAS. Em conversas no Laboratério de Difragao de Raios X (IME),

ela me sugeriu a decapagem &acida das amostras para eliminagao de tensoes residuais e de



material plasticamente deformado, apds o lixamento.

Ao coronel Mauricio e ao tenente-coronel Juacy, diretores do Arsenal de Guerra do
Rio em gestoes distintas, por franquearem o acesso a Divisao Industrial (DI) para corte de
material e usinagem de corpos de prova da pesquisa. Ao major Marcio Leao, chefe da DI,

que viabilizou a tarefa.

Ao engenheiro Anderson e ao primeiro-sargento Palmeira pelo uso da maquina de
corte com dgua da Imbel/FMCE.

Ao técnico Leonardo, do Laboratorio de Ensaios Mecénicos do IME, pela amizade

e pelos ensaios de compressao, tracao e dureza.

Aos técnicos Leandro e Danilo, do Laboratério de Microscopia Eletronica do IME,

pelo auxilio na operacao do microscopio Quanta FEG.

Ao professor Dilson Silva dos Santos, do Departamento de Engenharia Metaltrgica e
de Materiais da Poli-UFRJ, por franquear acesso ao Laboratério de Propiedades Mecanicas

para execucao de simulagoes no programa Thermo-Calc.
Ao Cel R/1 Marcelo Reis, do IME, pelo incentivo.

Ao senhor Gilmar, proprietario da empresa Erodrath, e a sua esposa pela célere

eletroerosao e entrega dos corpos de prova de tracao usados na pesquisa.

Ao professor André Rocha Pimenta, do IFRJ (campus Paracambi), pelo empréstimo

de um ferritoscépio daquela instituicao.

A professora Andersan, do IME, pelas orientacoes quanto ao uso do Laboratério

de Metalografia.

Ao coronel Eifler, na época no CAEx, que tornou possivel o uso da Linha 4 para a
execucao de ensaios balisticos. Posteriormente viria a ser subchefe do CTEx, OM onde

sirvo na atualidade, me incentivando nos preparativos para a defesa.

Ao TC Douglas, meu subordinado na Divisao de Sistemas do CTEx, pelas conversas
sobre XTpXe incentivo.

A entdo major Helena, chefe da Secéo de Tecnologia de Materiais de Carbono do
CTEx, pela cessao de insumos para metalografia. Em um momento posterior esta Oficial
franqueou novamente o acesso a secao para que algumas analises de microscopia eletronica
de varredura fossem refeitas, desta vez pela capitao Jovine. A esta tltima Oficial, meu

agradecimento.
Ao entdo major Edio, do IME, pelas analises de calorimetria de varredura diferencial.

Ao professor Juan Pardal e ao aluno de mestrado Hugo Ribeiro da Igreja, ambos

do PGMEC-UFF, pelo refinamento de Rietveld dos difratogramas obtidos na pesquisa.



\

A pesquisadora aposentada Maria Aparecida Pinheiro dos Santos (“Cida”), a
disposicao do IPqM, pelos ensaios de excitagao por impulso para determinagdo do modulo

de elasticidade do material.

A Secéo de Usinagem do CBPF pela retifica de protecoes usadas nos ensaios de

compressao.

Ao Inmetro, desde o seu presidente, passando pela chefia da Divisao de Metrologia
de Materiais, Oleksii Kuznetsov, pelas andalises de microscopia eletronica de varredura, de
transmissao e de feixe de ions focalizados. Os resultados destas analises foram cruciais

para a pesquisa.

Ao professor da UFF Geronimo Perez, a época bolsista no Inmetro, por sua empatia,
simpatia e cordialidade. Ele fez boa parte das andlises citadas no paragrafo anterior assim
como preparou por feixe de ions, de forma precisa, as amostras caraterizadas no microscépio

eletronico de transmissao Titan, pelo servidor Braulio.



QUTAQ ETTEL TTAVO OTAQ KapE KALTOC AU@LYLTELS,
unTEog AXIAANOC Bnike TEoTtapoLBeY delpac.

N o né wc aAto kat OVAVUTIOL VIQOEVTOG
tevxea uapualpovia map Heatotolo @épovoa.

“Mas quando o magnifico coxo terminou de fabricar a armadura,
ele pegou-a e colocou-a diante da mae de Aquiles.

Que, como falcao, lancou-se do alto do nevado monte Olimpo,
carregando a armadura reluzente de Hefesto” !

(Iliada, livro 18, versos 614-617)

1 Traducdo feita pelo autor da tese, sem seguir a métrica do texto em grego homérico (séc. VIII a.C.).

Texto disponivel em www.perseus.tufts.edu (visitado em 30 de agosto de 2023). Hefesto era o deus
grego dos artesaos, da metalurgia e do fogo. Vulcano era seu equivalente no pantedo romano.



RESUMO

Este trabalho tem como objetivos caracterizar o ago maraging C18Nil700 e avaliar seu
desempenho sob impacto de projetil calibre 7,62 mm, visando um possivel uso como
protecao balistica. As seguintes caracterizagoes foram feitas: ensaios mecanicos, difracao
de raios x, ferritoscopia, calorimetria de varredura diferencial e técnicas de microscopia.
Quanto ao desempenho balistico, este foi avaliado por meio de ensaio visual e da variacao
de velocidade do projetil, apds perfurar alvos envelhecidos em diferentes temperaturas.
Com o aumento da dureza dos alvos, foi observado um maior espalhamento de fragmentos
do projetil na superficie de impacto bem como a formacao de trincas na periferia do dano,
indicando uma maior interacao do material com o projetil para dissipar a energia de
impacto. Quanto a variacao de velocidade, esta aumentou com a dureza até um ponto de
maximo (50 HRC), que correspondeu ao envelhecimento a 520 °C por 5 horas. Para alvos
mais duros (51 HRC), envelhecidos a 490 °C por 5 horas, a variacao da velocidade foi
menor, sugerindo que uma pequena fragdo de austenita revertida presente, para a dureza
de 50 HRC, ajudou a dissipar parte da energia cinética do projetil, ao invés de formar
trincas.

Palavras-chave: A¢os maraging; Impacto balistico; Propriedades mecanicas.



ABSTRACT

This work aims to characterize the maraging steel C18Ni1700 and evaluate its performance
under the impact of 7.62 mm projectiles, aiming at a possible use as ballistic protection.
The following analyzes were performed: mechanical assays, x-ray diffraction, ferritoscopy,
differential scanning calorimetry and microscopy techniques. The ballistic performance was
evaluated by means of visual test and projectile velocity variation, after piercing targets
aged at different temperatures. With the increase of targets hardness, a greater scattering
of projectile fragments on the impact surface was observed, as well as the formation of
cracks on the periphery of the damage, indicating a greater interaction of the material with
the projectile to dissipate the impact energy. As for the variation in speed, it increased
with hardness up to a maximum point (50 HRC), which corresponded to aging at 520
°C for 5 hours. For harder targets (51 HRC), aged at 490 °C for 5 hours, the velocity
variation was smaller, suggesting that a small fraction of reverted austenite present, for
the hardness of 50 HRC, helped to dissipate part of the kinetic energy of the projectile,
instead of forming cracks.

Keywords: Maraging steels; Ballistic behaviour; Mechanical properties.
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1 INTRODUCAO

1.1 Consideracoes gerais

Os agos maraging sao materiais altamente ligados, possuindo baixo carbono, apresen-
tando elevada resisténcia mecanica. O mecanismo de endurecimento é devido a precipitagao
controlada de compostos intermetalicos a partir de uma matriz martensitica. Este me-
canismo denomina-se “envelhecimento” e ocorre normalmente na faixa de 455 a 510 °C,
de 3 a 12 horas, com subsequente resfriamento ao ar ou em outro meio (1). A matriz
martensitica e o envelhecimento (aging, em inglés) sdo, portanto, a origem do acrénimo que

denomina esta familia de agos. Ou seja: mar (de “martensita”) + aging — MARAGING.

Os elementos de liga principais presentes nos agos maraging sao o niquel, o
cobalto, o molibdénio e o titanio, resultando em um elevado prego final devido ao custo

destas matérias-primas, em relacao aos precgos alcancados pelos agos baixa-liga.

Os agos maraging apresentam, tipicamente, limites de escoamento entre 1000 e 2400
MPa, podendo alcangar, excepcionalmente, valores da ordem de 3400 MPa (2). A titulo
de comparacao, os agos-carbono estruturais apresentam valores de limites de escoamento
da ordem de 275 a 355 MPa (3).

Na Figura 1 sao comparados agos maraging com outros tipos de agos, em termos

de limite de resisténcia a tragao e deformacao até a ruptura (4).

1.2 Objetivos gerais

1. Caracterizar o ago maraging C18Nil1700 como recebido e envelhecido durante 5 horas,

em temperaturas que variaram de 490 a 600 °C; e

2. Avaliar o desempenho do aco maraging C18Nil1700 sob impacto de projetil calibre

7,62 mm, visando um possivel uso como protecao balistica.
1.3 Objetivos especificos

1. Material sem dano balistico - proceder a ensaios mecanicos, analises por difracao de
raios x, ferritoscopia, calorimetria por varredura diferencial e técnicas microscopicas
(6ptica, feixe de fons e eletronicas de varredura e de transmissao) no material como

recebido e envelhecido; e
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Figura 1 — Limite de resisténcia e deformagao até a ruptura para diferentes acos (4).

2. Material com dano balistico - fazer ensaio visual do dano resultante do ensaio balistico

e avaliar a variagao de velocidade do projetil apds o impacto.

1.4 Ineditismo da pesquisa

Em funcao da escassez de trabalhos sobre aplicacoes dos agos maraging como
elementos constituintes de blindagens balisticas, julgou-se pertinente um estudo mais

aprofundado sobre o tema para justificar uma pesquisa de doutorado.

Trés referéncias foram encontradas sobre aplicagoes balisticas de agos maraging:

uma patente (5), um ago comercial (6) e um artigo cientifico apresentado em congresso
(7).
A patente (5) refere-se a um ag¢o maraging endurecido superficialmente por plasma,

além do alcancado por envelhecimento. A aplicacdo principal é como protecao contra

explosoes e estilhacos provenientes de bombardeios.

Com relacao ao ago comercial (6), basicamente o seu emprego refere-se a protegao
contra projéteis oriundos de armas portaveis (revélveres) e de porte (fuzis). Segundo o
fabricante, chapas de 9,3 mm de espessura sao efetivas contra a perfuragao causada pelo
impacto de projéteis de aco, calibre 7,62 mm, para um valor de dureza do alvo de 47
+ 2 HRC. Como trata-se de um item comercial, o fabricante ndo forneceu informagoes

detalhadas sobre o processamento termomecanico para fabricagao do produto final.



Capitulo 1. Introdugdo 34

Quanto ao artigo cientifico (7), este abordou o tema de maneira um pouco mais
aprofundada, comparando o desempenho de acos maraging com aquele apresentando por
agos bainiticos, face ao impacto de projéteis de calibre 12,7 mm. Neste estudo foram con-
feccionados alvos de 50 mm x 50 mm e 10 mm de espessura e verificou-se o estilhagamento

no impacto do aco maraging estudado.

Levando em consideracao a auséncia de informagoes sobre a influéncia da micro-
estrutura - tamanho de grao da austenita prévia, percentual de fases e morfologia dos
precipitados - justifica-se um estudo mais aprofundado sobre a utilizagdo de agos maraging

comerciais para aplica¢oes balisticas.

1.4.1 Producao académica em acos maraging

Apesar de nao ser um material de desenvolvimento recente, tem crescido o interesse
na Academia pela pesquisa em agos maraging. Fazendo uso da ferramenta The Lens, e
utilizando o termo “maraging”, constatou-se um forte crescimento da produc¢ao académica

nos tltimos 5 anos', como pode ser observado na Figura 2.
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Figura 2 — Producao académica sobre agos maraging levantada no sitio The Lens.

1 www.lens.org. Busca realizada em 29 de agosto de 2023, por ocorréncia em titulo, resumo e palavra-
chave.
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2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 Os acos maraging

2.1.1 Histérico e caracteristicas gerais

Deve-se a Bieber, da empresa canadense The International Nickel Company!, o
desenvolvimento inicial dos agos maraging, no final da década de 1950 (8). Inicialmente,
foram projetados agos com dois percentuais de niquel (25 e 20 %?, aproximadamente),
sem a adicao de molibdénio, apresentando como demais elementos de liga o aluminio,
o cobalto (1 a 1,5 %), o manganés e o silicio (9). Para a composi¢ao contendo 25 % de
niquel, a matriz era parcialmente martensitica pelo fato do término da transformagcao estar
abaixo de 0°C. De modo a permitir a transformacao completa da austenita em martensita,
os acos contendo 25 % de niquel foram tratados termicamente no campo austenitico, a
700 °C aproximadamente, ocorrendo a precipitacdo de compostos intermetalicos ricos em
niquel, com o empobrecimento em elementos de liga na matriz austenitica e a subsequente
elevagdo das temperaturas de infcio (M/;) e fim da transformagdo martensitica (M;)*. Em
seguida, estes agos foram resfriados rapidamente até -77 °C a fim de garantir transformagcao
por completo da matriz em martensita e, finalmente, tratados termicamente na faixa de
425 a 485 °C para adquirirem uma maior dureza, por envelhecimento. Com relagdo aos
acos contendo 20 % de niquel, a M; foi da ordem de 200 °C ocorrendo a transformacao por
completo em martensita a partir do estado solubilizado, sendo necessario tao somente o
envelhecimento, na mesma faixa de temperatura dos agos contendo 25 % de niquel (8). No
entanto, estas ligas foram abandonadas por se comportarem de forma fragil em tensoes

elevadas (1).

O desenvolvimento posterior e que praticamente definiu o perfil composicional
que os acos maraging viriam a tomar na atualidade foi levado a cabo por Decker e Eash,
pesquisadores associados da The International Nickel Company (Inco), e por Goldman,
aluno de pos-graduacao da Yale University (11). Ao estudarem o efeito da adigdo de
molibdénio e de cobalto nas ligas Fe-(18,5 a 20,1 % Ni), os autores verificaram o grande
poder endurecedor destes elementos de liga, especialmente apds o envelhecimento, conforme

¢ mostrado na Figura 3b.

Foram estudadas duas ligas de Fe-Ni: uma ao molibdénio e outra ao molibdénio e
ao cobalto (7 % em massa). Na liga quaternéria nao envelhecida (Figura 3a), observou-se

um leve aumento na dureza com a adi¢ao de molibdénio e cobalto, resultante da formagao

L Atualmente subsididria da brasileira Vale sob a denominagdo Vale Canada Limited.

Assume-se que os percentuais, no presente trabalho, sdo em massa.

3 Por conveniéncia, esta temperatura corresponde a 95 % de fracio transformada da austenita (10).
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Figura 3 — Efeito do molibdénio e do cobalto na dureza das ligas Fe-(18,5 a 20,1 % Ni).
(a) Liga Fe-Ni-Mo-Co nao envelhecida; (b) Ligas Fe-Ni-Mo e Fe-Ni-Mo-Co
envelhecidas. De acordo com Rohrbach e Schmidt (2).

de solugao sélida. Com o envelhecimento, a dureza das duas ligas aumentou de forma
significativa (Figura 3b). No entanto, a dureza da liga terndria atingiu um patamar com a
adicao de cerca de 10% de molibdénio. Por outro lado, a liga quaternaria atingiu valores
de dureza superiores ao patamar, para menores teores de molibdénio, evidenciando um
efeito sinérgico entre o cobalto e o molibdénio. Isto pode ser explicado pela diminuicao da
solubilidade do molibdénio na matriz, favorecida pela adi¢cao de cobalto, resultando na
formacao de precipitados (2). Como a dureza da matriz martensitica foi pouco afetada
pela acao conjunta do cobalto e do molibdénio no estado nao envelhecido, Decker, Eash e
Goldman (11) sugeriram que o material permanecia com o mesmo nivel de ductilidade
mesmo apds o envelhecimento. Tal hipétese foi confirmada pelos autores por ensaio de
tragao em corpo entalhado (notch tensile testing). Posteriormente, o percentual de niquel
foi ajustado para 18 %, aproximadamente, de modo a evitar a retencao da austenita apds

o recozimento, ja que o niquel é estabilizador desta fase (11).

Decker, Eash e Goldman (11) também investigaram o efeito de outros elementos
de liga. O titanio, adicionado na faixa de 0,1 a 0,7 %, conferiu um incremento de 690
MPa ao limite de escoamento, em média, para cada 1 % de titanio adicionado. O titdnio
¢é, portanto, um elemento endurecedor suplementar nas ligas de Fe-Ni-Co-Mo. Por outro

lado, o titanio foi altamente reativo com o carbono e o nitrogénio, formando carbetos e
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carbonitretos nos contornos de grao, prejudiciais as propriedades mecanicas, devendo estes
elementos intersticiais serem mantidos a niveis minimos. O aluminio, adicionado como
desoxidante (0,1 %) na liga Fe-18,4Ni-7Co-5Mo0-0,2T1, aumentou a resisténcia mecénica e
o limite de escoamento, havendo prejuizo na ductilidade para teores da ordem de 0,5 %. O
efeito conjunto do silicio e do manganés foi similar ao do aluminio na resisténcia mecanica
e na tenacidade. Neste caso, o manganés é mais prejudicial para a tenacidade que o silicio,
havendo uma reducao de 50 % no limite resisténcia a tracdo em corpo-de-prova entalhado
para uma elevagao no manganés de 0,07 a 1,9 %. Finalizando, a adi¢ao de boro (0,003
%) e de zirconio (0,01 %) retardou a precipitagdo nos contornos de grao, melhorando a
tenacidade e a resisténcia a corrosao sob tensdo. Quanto ao calcio, que variou de 0,01 a

0,02 %, nao foi determinada a sua influéncia na tenacidade (11).

Além do carbono, do silicio e do manganés, o enxofre também é considerado uma
impureza (12), devendo ser mantido o mais baixo possivel, pois promove a formagao de
inclusées que podem servir de locais para inicializa¢ao de trincas (2). Ao contrario dos agos
convencionais temperados e revenidos, os a¢os maraging sao poucos sensiveis ao arsénico,

ao antiménio e ao fésforo (2).

Procter e Paxton (13) estudaram o efeito de elementos a nivel trago (concentragio
menor que 0,3 %) na tenacidade a fratura e na susceptibilidade a corrosao sob tensao em
um aco maraging comercial. Estes pesquisadores concluiram que a adicao simultanea de
silicio e manganés, na concentracao de 0,15 % cada, reduziu significativamente a tenacidade

a fratura ao passo que que o cromo (0,24 %) diminuiu a resisténcia a corrosao sob tensao.

Ao final da década de 1960, os primeiros acos maraging comerciais* j4 estavam
disponiveis. A composi¢do nominal destas ligas é apresentada nas Tabelas 1 e 2 . Tendo
em vista a elevacdao no mercado internacional do preco do cobalto®, ao término dos anos

1970, foram desenvolvidos agos maraging sem este elemento de liga (3).

Nas ligas que contém cobalto, o molibdénio é adicionado em uma concentragao maior.
Isto porque, como visto anteriormente, o cobalto diminui a solubilidade do molibdénio
na matriz martensitica, tornando-a mais susceptivel a formar precipitados durante o

envelhecimento (14).

Existem outras formulagdes de agos maraging de desenvolvimento mais recente e
que apresentam caracteristicas de resisténcia a corrosao similares as apresentadas pelos

acos inoxidaveis convencionais (16-19). Como exemplo de a¢o maraging inoxidavel, pode-

4 A nomenclatura usual dos acos magaring segue o formato 18Ni(XXXX), onde XXXX ¢é o limite de

escoamento (em MPa) apds o envelhecimento. Também é comum a prética de nomear diferentes classes
de acos maraging por um numero de trés digitos. Neste caso, faz-se referéncia ao limite de escoamento
em ksi (exemplo: ago maraging 250, etc.). Doravante serd usada a nomenclatura de quatro digitos
neste trabalho. Ou seja, em MPa.

As letras “C” e “T” antes da nomenclatura de quatro digitos refere-se a ligas com e sem cobalto,
respectivamente. Exemplo: C18Ni1700 (material tema desta pesquisa).

5
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Tabela 1 — Composigao de a¢os maraging comerciais ao cobalto (2,14,15).

Elementos | C18Ni1400 | C18Ni1700 | C18Ni2000 | C18Ni2400
Niquel 18,5 18,5 18,5 18
Cobalto 8,5 7,5 9 12,5

Molibdénio 3,25 4.8 4.8 4,2
Titanio 0,2 0,4 0,6 1,6

Aluminio 0,1 0,1 0,1 0,1
Silicio <0,1 <0,1 <0,1 <0,1

Manganés <0,1 <0,1 <0,1 <0,1
Carbono <0,03 <0,03 <0,03 <0,03
Enxofre <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Foésforo <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Zirconio 0,01 0,01 0,01 0,01

Boro 0,003 0,003 0,003 0,003
Ferro Bal. Bal. Bal. Bal.

Tabela 2 — Composigao de agos maraging comerciais sem cobalto (14, 15).

Elementos | T18Ni1400 | T18Ni1700 | T18Ni2000
Niquel 18,5 18,5 18,5
Cobalto - - -
Molibdénio 3,0 3,0 3,0
Titanio 0,7 1,4 1,85
Aluminio 0,1 0,1 0,1
Silicio <0,1 <0,1 <0,1
Manganeés <0,1 <0,1 <0,1
Carbono <0,03 <0,03 <0,03
Enxofre <0,01 <0,01 <0,01
Foésforo <0,01 <0,01 <0,01
Zirconio - - -
Boro - - -
Ferro Bal. Bal. Bal.

se citar o 17-4 PH cuja composicao é a seguinte®: 15-17,5 % Cr; 3-5 % Ni; 3-5 % Cu;
1,0 % Mn (méx.); 1,0 % Si (méx.); 0,15-0,45 % (Nb+Ta); 0,07 % C (méx.); 0,04 % P
(méx.) e 0,03 % S (méx.). Este ago é martensitico a temperatura ambiente (20). Como
os demais acos inoxidaveis, o cromo confere resisténcia a corrosao por formacao de um
filme de 6xido protetor aderente a superficie do material. O niquel equivalente varia de
3,9 a 7,0 % o que garante que, na temperatura de solubilizacdo, o aco se encontre no
campo austenitico do diagrama Fe-Cr e que ocorra transformagdo martensitica durante
o resfriamento. Nesta condicao, o ago esta supersaturado de elementos de liga, requisito

necessario para a formacao de precipitados no envelhecimento.

A titulo de comparacao, o ago 17-4 PH atinge cerca de 1400 MPa de limite de

6 A sigla PH significa precipitation hardening.
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escoamento, apds o 1000 horas de envelhecimento a 400°C (20), enquanto que o ago
inoxiddvel martensitico AISI 431, contendo de 15 a 17 % Cr, alcanca 930 MPa p0s-
revenimento (21), no minimo’. Sendo assim, o ago inoxiddvel 17-4 PH alcanca o mesmo
limite de escoamento dos agos maraging C18Nil1400 e T18Ni1400 (Tabelas 1 e 2). No
entanto, um tempo tao longo de tratamento resulta em fragilizacao por sensitizacao®. Ou
seja, deve ocorrer uma otimizagao do tratamento térmico tal que nao ocorra a fragilizacao
do ago 17-4 PH, resultando em um material com propriedades mecanicas intermediarias

entre os agos inoxidaveis convencionais e os agos maraging.

Xiong e co-autores (23) relataram formulagoes de agos maraging que podem utilizar
o manganés como substituto eventual do titdnio e do niquel, podendo ser o principal
elemento de liga em alguns casos, visando diminuir o custo final. Para citar um exemplo,
a liga 8,75Ni-6,26Mn-5,07Mo-1,39Ti-4,51Cr pode alcancar a dureza de 52 HRC e limite de
resisténcia de 1800 MPa mas com decréscimo significativo da ductilidade em relacao aos

agos maraging comerciais (24).

Mais recentemente, Fonseca e colaboradores (25) fizeram mengao ao ago experi-
mental Fe-13Ni-15Co-10Mo-Ti com limite de escoamento acima de 3000 MPa. De forma a
permitir uma maior adicao de molibdénio em relacao aos acos comerciais listados na Tabela

1, o niquel foi reduzido para que a matriz fosse martensitica a temperatura ambiente.

Como visto anteriormente, o carbono, o nitrogénio e o enxofre sdo considerados
impurezas, apresentando uma elevada reatividade com o titdnio. Em funcao desta
caracteristica, sao formadas inclusoes de carbetos, nitretos e sulfetos de titdnio? nos
contornos de grao da austenita, apresentando dimensoes micrométricas (28-31). Tal
fendmeno ocorre no intervalo de 815 e 980 °C apds conformacao a quente acima de 1095
°C. Estas inclusoes favorecem a fratura intergranular por diminuicdo da energia interfacial,
sendo a presenca das impurezas acima associada com o que se convencionou chamar de
fragilizacao térmica (28,30,32). O TN, por exemplo, é responsavel pela diminuigao do
nimero de ciclos até a ruptura por fatiga (33) enquanto que inclusoes de TiC' sao sitios
para nucleacao de trincas no ensaio de tragao (30) por quase-clivagem. O Anexo A mostra
exemplos de inclusoes em agos maraging, por anélise de EDS (espectroscopia dispersiva de
energia) ou difragdo de elétrons em conjunto com a microscopia eletronica de varredura

(28,30, 33).

Técnicas analiticas a nivel traco devem ser empregadas para quantificar os elementos

7 O tempo e a temperatura de tratamento nio sdo especificados na referéncia, apenas o fato de ser hard

temper (revenido para elevada dureza).

Os autores relatam que, na faixa de 300 a 400 °C, o aco 17-4 PH sofre fragilizacdo para tempos
excessivos de envelhecimento, ndo mencionando a difusdo de carbono para os contornos de grao de
modo a formar o Cry3Cg, como é caracteristico da sensitizacdo de agos inoxidaveis convencionais,
responsével pela corrosdo intergranular (22).

Estas inclusoes fazem parte da classe dos compostos intersticiais (26,27), podendo apresentar elevadas
temperaturas de fusdo. Por exemplo, T%C e T%N fundem a 3150 e 2940 °C, respectivamente (27).
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formadores de inclusoes, de modo a determinar se a liga estara susceptivel a fragilizacao
térmica, como a espectroscopia de elétrons Auger (32). A utilizagdo de fornos a vacuo -
processos VAR e VIM - visa diminuir o nivel de impurezas durante a formulagao destes agos
(31). Valores de concentragoes minimas de carbono e de nitrogénio para que uma liga esteja
sujeita a fragilizacdo térmica foram determinados. Por exemplo, Sinha e colaboradores (34)
reportaram que o ago C18Nil1700 estaria sujeito a fragilizacao para 50 e 30 ppm de carbono
e nitrogénio, respectivamente, enquanto que para o aco T18Nil700 as concentragoes
minimas foram de 60 e 30 ppm. He e co-autores (35) foram mais rigorosos, chegando a 37

e 16 ppm de carbono e nitrogénio para fragilizacao térmica do ago T18Ni2000.

Dependendo do tempo de permanéncia no campo austenitico, a faixa para formacgao
de inclusoes entre 815 e 980 °C pode ser alargada, como sugere de forma esquematica o

diagrama TTT da Figura 4.

v
 TICN)

- aumento da pureza
.

~~—— (diminuigdo do C e N)

Temperatura

Tempo ——

Figura 4 — Diagrama TTT (esquemadtico) para a precipitacao de T4(C, N) nos contornos
de grao da austenita (15).

Do diagrama T'TT conclui-se sobre a importancia em manter ao minimo os niveis
de carbono e nitrogénio, de forma a deslocar para a direita a “bafa” de precipitacao das

inclusoes.

Os agos maraging, além da elevada resisténcia mecanica, possuem boa usinabilidade
no estado nao envelhecido e apresentam boa soldabilidade. Outra caracteristica importante
¢ a estabilidade dimensional (36), havendo uma minima distor¢ao apds o envelhecimento,
permitindo que pegas sejam usinadas ja em suas dimensoes finais antes do tratamento
térmico. Por exemplo, para os agos 18Ni1400, 1700, 2000 e 2400, observa-se uma contragao
de 0,04, 0,06, 0,08 e 0,08 % devido ao envelhecimento, respectivamente (1).

Os seguintes campos da engenharia utilizam agos maraging (37):

e Producao (ferramentaria);

o Aeroespacial;
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Automobilistico;
« Nautico;

e Nuclear;

Militar, etc.

Como exemplos especificos de sistemas/itens manufaturados em agos maraging,
podemos citar: trens de pouso (38-42), centrifugas para enriquecimento de urdnio (25),
passadeiras de engenharia de combate, componentes de fuzis e partes estruturais de misseis
e foguetes (3,42-46), vasos de pressao (47), lanchas rdpidas'® (42) e materiais esportivos
(tacos de golfe, sabres para esgrima) (48). As estruturas de misseis e foguetes consistem
em pecas tubulares produzidas, no passado, por calandragem seguida de soldagem e que,
atualmente, sdo obtidas pelo processo de conformacao flow forming (14,49), resultando

em pecas sem costural!

A elevada resisténcia mecanica dos agos maraging tem como consequéncia um alto
valor da relacdo resisténcia mecanica/densidade (ou resisténcia mecanica especifica), tendo
em vista nao ocorrer uma mudanca significativa na densidade em relagao a outros acos.
Esta caracteristica torna estratégicos os acos maraging, como constatamos pelos exemplos

de aplica¢gdo mostrados.

Para finalizar esta subsecao, o mapa de Ashby (63) do Anexo B apresenta uma
comparacao entre propriedades mecanicas de agos maraging com outros materiais de alto
desempenho (59). Observa-se que os a¢os maraging competem, em termos de tensdo de
escoamento especifico, com outras ligas metélicas, de aplicagao aeroespacial (64-74), tais

COomao:

o ligas de titanio - utilizadas, também, como biomateriais (68,75,76);
» acos de alta e baixa-liga e

« ligas especiais de aluminio.

No entanto, a tenacidade a fratura do ago 18Nil1700, por exemplo, é superior as

apresentadas pelos materiais mencionados.

10 A exemplo do aerobarco FHE 400, da entdo Real Marinha do Canadd, em uso na década de 1960 (42).

11 Observa-se um aumento significativo na pesquisa sobre manufatura aditiva de agos maraging (36,50-60).
No entanto, verifica-se uma queda na ductilidade devido & presenca de porosidade inerente ao processo
(61), assim como no nimero de ciclos até a fratura por fadiga (62).
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2.1.2 Metalurgia fisica dos acos maraging

Sendo o niquel o elemento de liga principal, o estudo do sistema Fe-Ni serve de
ponto de partida para o entendimento da metalurgia fisica dos agos maraging. Na Figura

5 é mostrado um diagrama de equilibrio deste sistema (77).
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Figura 5 — Diagrama de fases do sistema Fe-Ni (77).

Neste diagrama, observa-se a existéncia de um grande campo austenitico (yFe,Ni
- CFC) para todos os percentuais de niquel, evidenciando a forte tendéncia do niquel e
do ferro em formarem solugoes sélidas substitucionais entre si a elevadas temperaturas
(78), sendo o niquel estabilizador da fase austenitica. Outras fases constantes no diagrama
sdo a liquida (acima de 1440 °C), as demais formas alotrépicas do ferro (Fe-a e Fe-
9, ambas CCC) e o composto intermetdlico FeNig, resultante de uma transformacao
ordem-desordem abaixo de 517 °C (77). Na extremidade rica em ferro, observam-se duas
regioes bifasicas: austenita-ferrita (acima de 347 °C) e outra Fe-a/ FeNisz, abaixo desta
temperatura. No entanto, a medida em que se diminui a temperatura torna-se cada vez
mais dificil atingir o equilibrio termodinamico pelo fato do niquel possuir um coeficiente
de difusdo no ferro muitissimo inferior ao coeficiente de elementos intersticiais, como o
carbono: DS, = 7,7x 107 %em? /s ¢ DS = 1,8 x 107 %cm? /s (79). Sendo assim, existe
uma grande dispersao dos dados termodinamicos obtidos, dificultando a determinacao da
fronteira exata entre as fases para temperaturas abaixo de 800 °C (80). Por esta razao, o
diagrama da Figura 5 deve ser usado com limitacoes. A auséncia de difusdo caracteriza as
transformagoes de fase militares (ou adifusionais), cuja fase resultante da transformacao

recebe o nome genérico de martensita, sendo metaestavel.

Como em todas ligas que apresentam transformacoes adifusionais no resfriamento,
a martensita do sistema Fe-Ni é formada por movimentos coordenados dos atomos da rede

cristalina da austenita. Ao contrario das transformagoes difusionais (ou civis), previstas no
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diagrama de equilibrio, a transformacao martensitica é atérmica. Ou seja, a forca motriz
~ 7’ . . . . /
para a transformacao serd a diferenca de energia livre de Gibbs (AG77%) entre as fases

austenitica () e martensitica (o), sendo dada pela equagdo a seguir (81):

(To — M;)
Tp

em que AH"® é a entalpia da transformacio e T a temperatura de equilibrio termodi-

AGT™Y = AHY7 (2.1)

namico entre as fases. De forma a ilustrar a mudanca de energia livre de Gibbs do sistema,

seja a Figura 6.

v

M. Ty Temperatura

1

Figura 6 — Evolucao da energia livre de Gibbs, com o resfriamento, na transformacao
martensitica (81).

Acima de Ty, a austenita é a fase mais estavel por ter menor energia livre que
a da martensita. O equilibrio termodinamico entre as fases é alcancado em T pois as
energias livres se igualam. Com o resfriamento abaixo de Tj), a martensita passa a ser a
fase com menor energia. Em dado momento, quando atinge-se a temperatura M;, ocorre a
transformagcao martensitica, com a interface deslocando-se praticamente a velocidade do
som (81).

Em virtude da transformacao martensitica ocorrer por cisalhamento da austenita
nos agos (82), isto resulta na formagao de uma nova fase com estrutura cristalina distinta,
possuindo relagao de orientagdo com a austenita. Quando a diferenca de volume entre
as estruturas das duas fases (austenita e martensita) for significativa, haverd aumento
da densidade de discordancias (83) que se acomodam na interface entre a austenita e
a martensita, tornando-a semi-coerente. Estas atuardao como sitios preferenciais para
nucleac¢do de precipitados no envelhecimento (2) com a transformagio levando a tensoes
residuais (84).
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Um outro ponto a ser destacado é que a composicao da martensita é a mesma da
austenita de origem pelo fato de nao ocorrer difusao. Em funcdo do que foi abordado, o
diagrama metaestavel da Figura 7 reflete as transformagoes do sistema Fe-Ni durante o
resfriamento ou o aquecimento, tendo mais aplicacao pratica que o diagrama de equilibrio
da Figura 5. Como pode ser visto, a fracdo de martensita ird depender da temperatura

final no resfriamento, resultando em austenita nao transformada ou retida.
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- no aquecimento
1 ] 1

800

—_ 100 90% da transformagéo
@)

E’ 600 \

2 W

T 500 = \

g 10% | N A
£ 400 v

o ~|Ai

|—

300 —Formacao
da martensit
200 —"o resfriam

~ \Mi
100 90%

0 |
0 5 10 15 20 25 30 35

Fe Ni %

Figura 7 — Diagrama metaestével do sistema Fe-Ni (2).

Ainda na Figura 7, observa-se a transformacao da martensita para austenita no
aquecimento, sendo definidas as temperaturas de inicio e fim da transformacao (A; e Ay,
respectivamente) de forma andloga as temperaturas M; e My no resfriamento. No caso da
formacao da austenita, a transformacao é difusional. Tal fendmeno de transformacao da

martensita no aquecimento é denominado reversao.

Como as faixas de temperatura para a transformagdo martensitica e a reversao da
martensita em austenita sao distintas, diz-se que ocorre uma histerese no ciclo térmico.
Do ponto de vista pratico, este comportamento nao prejudica as propriedades finais
dos agos maraging tratados termicamente, dependendo do tempo e da temperatura de

envelhecimento (2,42).

Quanto aos elementos de liga, além do niquel, estes diminuem M; e My, com
excegao do cobalto que eleva a temperatura da faixa de transformacao (82,85). O aumento

da temperatura de transformagdo martensitica, devido ao cobalto, permite maiores adigoes
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de elemento de liga, evitando que o material seja parcialmente martensitico a temperatura

ambiente devido a presenca de austenita retida.

Algumas férmulas empiricas existem na literatura com o objetivo de determinar M;
em fungao da composicdo, para acgos de alta e baixa liga. Kung e Rayment (86) e Krauss

(82) fizeram uma revisdo das expressoes existentes, sendo trés destacadas na Tabela 3.

Tabela 3 — Formulas empiricas para determinacao de M; em agos (percentuais em massa).

Autores M; (°C) =
Grange e Stewart (87) 538 = 3500 —_3;,7;/[]\4071—1320707“ — 18,9Ni
Steven e Haynes (88) P01 —Ame 3_3%80__1;6;5; LG = 21Mo

Andrews (89) 539 — 423C — 30, 4_%785013’;7%2; 17,7Ni —17,5Mo

Kung e Rayment (86) destacam as férmulas de Andrews e de Steven e Haynes como
as que melhor preveem M; para acgos de alta liga. Por outro lado, a férmula de Grange
e Stewart é a que apresenta o maior desvio na determinacao de M;, no caso dos agos de
baixa liga (86). Na Tabela 3, o cobalto é o tinico elemento que contribui para a elevagao

de Mi;, como foi mencionado anteriormente.

O conhecimento de M; pode dar uma indicacao da fragdo volumétrica de martensita
em uma dada temperatura (e também de austenita retida). Tendo este objetivo em mente,
Koistinen e Marburger (90) estabeleceram a seguinte relagdo para agos de baixo e médio

carbono, a partir de analises de difracao de raios x:

Vig = 1 — e P0=T) (2.2)

Onde V), ¢é a fragdo volumétrica de martensita presente em uma dada temperatura
(T) e B, um coeficiente igual a 0,011 K~'. Com alteracdes no valor de 3 para outras
composigoes de acos ou até mesmo alteracoes na Equacao 2.2, levando em consideracao
o tamanho de grao da austenita, dados termodinamicos, etc., a equacao de Koistinen e
Marburger tem sido bastante citada na literatura (91-107). Durante a revisdo, ndo foram
encontrados trabalhos sobre a aplicacao da Equacao 2.2 em acos maraging comerciais. No
entanto, para ligas de ferro contendo 15 % de niquel (em massa) o coefienciente 8 variou
de 0,0205 (104) a 0,025 (106), enquanto que para agos TRIP (107) o coeficiente pode ser

expresso por (percentuais em massa):

B(x10 K1) = 27,2—19,8(1—e 5Y)—0, 14Mn—0,215i—0,11Cr—0,08Ni—0,05Mo
(2.3)
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Cabe salientar que a Equagao 2.3 é valida para um somatorio dos elementos

substitucionais menor que 7 % (107).

Com relacao a estrutura cristalina da martensita nos agos maraging, esta é cibica
de corpo centrado por conter um baixissimo teor de carbono, como ¢ indicado na Figura
8. Embora o gréfico indique que os parametros se igualem somente na auséncia total de
carbono, na pratica a célula unitaria continua CCC dentro do limite de solubilidade do

soluto na rede cristalina.
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Figura 8 — Pardmetros de rede da martensita versus percentual de carbono (10).

O teor baixo de carbono torna a martensita dos agos maraging dutil, apresentando
uma boa usinabilidade por conta da dureza ser menor (cerca de 30 HRC), na condicao
nao envelhecida (2). Devido & pequena distor¢ao pés-envelhecimento, uma pega pode
ser usinada nas dimensoes finais. Contrastando com os agos maraging, a martensita de
acgos-carbono contendo 0,8 % C, por exemplo, possui mais que o dobro da dureza, atingindo
69 HRC (108).

2.1.3 Relacdes cristalograficas entre fases

A natureza nao difusional da transformacao martensitica implica na existéncia de
movimentos coordenados na rede cristalina da austenita para que a martensita se forme.

Como consequéncia, haverd relacoes cristalograficas entre as fases.

Em 1924, Bain propds as seguintes relagoes entre as dire¢oes da austenita () e da

martensita (a’) (10):

[001], || [001] 4/ (2.4)
(170, [ [100] (2.5)
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[110], || (010, (2.6)

Isto significa que, para que haja paralelismo entre pares de dire¢oes (110) e (100) .,
que satisfazem as relacoes acima, a transformacao deve ocorrer por meio de uma rotacao'?
de 45° em torno da dire¢do [001], comum as duas fases (eixo de zona). Existem, deste
modo trés possibilidades para esta transformagao (ou variantes), tendo como eixos de zona

as diregoes [001].

Trabalhando em conjunto, Kudjumov e Sachs (109) propuseram as seguintes
relagoes de orientacao entre a martensita e a austenita retida em um ago contendo 1,4 %

C, observada também em agos de baixo carbono (10,110):

{111} [ {011}, (2.7)

(110), || (111),, (2.8)

As relagoes K-S (de Kurdjumov e Sachs) significam que os planos compactos das
células CFC e TCC (ou CCC, em fungao do percentual de carbono) da austenita e da
martensita, respectivamente, sao paralelos entre si assim como as respectivas diregoes
compactas. Da mesma forma que as relagdes de Bain, as relagoes K-S podem ser descritas
como uma rotac¢ao de 90° em torno de um eixo comum, neste caso (111) pertencendo a
familia (112) .

Para ligas Fe-Ni contendo acima de 28 % Ni, Nishiyama e Wassermann, de forma
independente, propuseram novas relagoes de orientagao, mantendo o paralelismo entre

planos compactos (110):

{111}, ({011}, (2.9)
(112), || (011),, (2.10)

Badeshia (10) menciona que a relagao 2.10 é apresentada de forma aproximada,
nao sendo possivel usar indices de Miller racionais, propondo um angulo de 5,3° entre
(101) € (111),,. Quanto ao eixo de zona, este corresponde aproximadamente a diregao

(483) e a transformagao ocorre por rotacao de cerca de 95,3° (111).

Como pdde ser constatado das relagoes K-S e N-W (de Nishiyama e Wassermann),
existe influéncia da composicdo. Em vista disto, Greninger e Troiano propuseram um
quarto par de relagoes (110) para o ago 22 % Ni - 0,8 % C, sendo um meio termo entre
K-S e N-W:

{111}, a 0,2° de {011},
(101) a 2,7° de (111),,,

12 Nao h4 rotacio fisica na transformacdo. A operacdo de rotacio é apenas matematica.
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Sha e Guo (3) relatam que ambas as relagoes (K-S e N-W) s@o citadas na literatura
para os ac¢os maraging. No entanto, é razodvel supor que a relagdo G-T (de Greninger
e Troiano) esteja mais de acordo com a transformacao martensitica dos agos maraging,
contendo 18 % Ni, em funcao da proximidade do teor de niquel destes acos com o da liga

estudada por Greninger e Troiano.

A necessidade de minimizacao da energia interfacial durante a nucleagdo da mar-
tensita, segundo Strangwood (112), seria o fator que explicaria a adogao de alguma das

relagoes de orientacao mencionadas acima.

A transformacao da austenita em ferrita, para agos baixo-carbono, segue parci-
almente as relagoes de orientagio listadas anteriormente. King e Bell (113) relataram a
nucleacao e o crescimento de ferrita pro-eutetéide, em um aco com 0,47 % de carbono,
e que guardava as relagoes K-S e N-W com pelo menos um grao de austenita adjacente.

Aproximadamente metade dos graos seguia uma das relagoes.

2.1.4 Morfologia e microestrutura da martensita

A austenita () em materiais ferrosos pode se transformar nos seguintes tipos de

martensita (114), dependendo dos elementos de liga e da composicao:

1. v — o' - Martensita de entrutura CCC ou TCC, como mencionado anteriormente,
dependendo do teor de carbono. A mais comum entre as martensitas ferrosas,

encontrada em ligas Fe-Ni e Fe-C.

2. v — € - Martensita hexagonal compacta. Associada a austenita com baixa energia de
falha de empilhamento. Identificada em ligas Fe-Cr-Ni e Fe-alto Mn (115), a exemplo
do ago ao manganés X120Mn12, com cerca de 12 % Mn (116).

3. 7 — martensita TFC - encontrada nas ligas Fe-30Pd e Fe-25Pt.

No caso da martensita o/, 5 morfologias podem ser identificadas (114,117): ripa
(lath), borboleta, tipo placa {225}, lenticular'?® e placa fina. Dentre estas morfologias, as

mais comumente identificadas sdo a martensita em ripas e a lenticular (Figura 9).

A martensita em ripas é verificada nas ligas Fe-C (C < 0,6 %), Fe-Ni (Ni < 28 %)
e Fe-Mn (Mn < 10 %) (10,114,118,119), ocorrendo também em agos baixa-liga e agos

livres de elementos intersticiais (120).

Quanto a martensita lenticular, sua ocorréncia é verificada em ligas de ferro com
alto carbono (0,8 a 1,8 % C) e alto niquel (29 a 33 % Ni) (114, 118). Como pode ser

13 Do latim léns, lentis, formas no nominativo e no genitivo, respectivamente, significando “lentilha”. A
introdugdo do sufixo de diminutivo -cola/-cula deu origem ao neologismo lenticularis (“em forma de
pequena lentilha”, gracas ao sufixo -aris/-alis adicionado ao substantivo para adjetivd-lo). O termo
“lente” também tem origem em léns, lentis.
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(a) Em ripas. (b) Lenticular.

Figura 9 — Micrografias 6pticas das principais morfologias da martensita o’ de ligas ferrosas,
em funcao da composigao (114). (a) Fe-7Ni-0,22C e (b) Fe-29Ni-0,26C.

inferido, em uma faixa de composi¢ao intermediaria entre as ligas que contém martensita

em ripas e lenticular'4, as duas morfologias podem ocorrer (121).

Além da morfologia, a temperatura de inicio da transformagao martensitica é uma
propriedade que diferencia as martensitas em ripa e lenticular. Por exemplo, para ligas de
Fe-Ni-C, M; pode variar de 40 a 300 °C (ripas) e de -170 °C a Ty (lenticular) (114).

Em funcao do niquel ser o elemento de liga principal (~ 18 %) e do carbono ser
mantido o mais baixo possivel, por ser uma impureza, a matriz dos agos maraging sera
martensitica em ripas. A Figura 10a apresenta uma micrografia 6ptica do aco C18Ni2000,

apoés transformacao a partir de austenita nao-deformada.

(b ) contolrno de pacote ripa de martensita

\
contorno da
austenita prévia

Figura 10 — Ago C18Ni2000. (a) Microstrutura; (b) Visao esquemadtica (122).

Trés estruturas de sub-grao estao presentes, além dos contornos de grao da aus-

tenita prévia. Duas sao facilmente observaveis por microscopia éptica: blocos (blocks) e

14 Cabe ressaltar que, no passado, houve uma grande variacdo na terminologia das morfologias da
martensita (118). Por exemplo, para a martensita em ripas, observou-se a ocorréncia dos termos
massive martensite, untwinned martensite, packet martensite, etc. ao passo que a martensita lenticular
apresentou como termos alternativos acicular martensite, twinned martensite, twinned plate martensite,
ete.
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pacotes (packets), cada pacote constituido por blocos paralelos. Por sua vez, os blocos sdo
constituidos por ripas (laths), observaveis apenas por microscopia eletronica de transmissao
(1,10,123-126) e apresentadas esquematicamente na Figura 10b. As regides claras e escuras
observadas na Figura 10a resultam de diferencas de orientacao cristalografica entre os
blocos (82). Quanto as ripas, a Figura 11 mostra esta estrutura no ago Fe-4Mo-0,2C, assim

como a presenca de austenita retida entre ripas (126).

(a) Ripas de martensita (campo claro).  (b) Austenita entre ripas (campo escuro).

Figura 11 — Estrutura martensitica em ripas do aco Fe-4Mo-0,2C, analisada por MET. As
imagens (a) e (b) sdo de uma mesma amostra.

Matsuda, Inoue e colaboradores (127,128), ao analizarem os modos de fratura ao
longo dos blocos, em agos ARBL (ago de alta resisténcia e baixa liga), constataram que a
resisténcia e a tenacidade estao correlacionadas com o tamanho destas sub-estruturas (ou
“tamanho de grao efetivo”, conforme expressao utilizada pelos pesquisadores). Morito e
co-autores (119), por sua vez, concluiram que tanto o tamanho dos pacotes quanto o dos
blocos impactaram na tensao de escoamento de agos baixo-carbono (Fe-0,2C e Fe-0,2C-
2Mn), obedecendo a relagao de Hall-Petch (129). A mesma dependéncia foi observada
entre tamanho de bloco e tensao critica de cizalhamento em amostras mono e multi-blocos,
no aco Fe-0,092C-1,68Mn—0,24Si-0,57Cr, por meio do ensaio de microtracao acoplado a
EBSD (electron backscatter diffraction) (130).

2.1.5 Influéncia da austenita nas propriedades mecanicas

A austenita pode ser benéfica ou deletéria ao desempenho do material em servigo,
dependendo de sua fragao e das condic¢oes de solicitagao mecanica, como sera exemplificado
a seguir. De acordo com a Equagao 2.2, nao hd uma temperatura M para a transformagao
da austenita em 100 % de martensita, estando sempre presente uma fracao nao transformada
do material. Tal austenita é denominada retida. Esta pode ser detectada em regioes
com segregacao de elementos que diminuem M; (1), alertando-nos da importancia da

homogeneizagao destes agos durante o processo de fabricagao.
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Adicionalmente a presenca de austenita retida, esta também pode ser formada
durante o envelhecimento, para um tempo ou temperatura excessivos de tratamento
térmico, levando ao super-envelhecimento destas ligas. A austenita formada no super-
envelhecimento ¢ chamada de revertida'®, sendo livre de precipitados (131). Por exemplo,
para o aco 15Ni2400 um tempo de permanéncia de 24 horas a 595 °C é capaz de gerar uma
fracado volumétrica de austenita revertida superior a 30 %, enquanto que o mesmo tempo
de permanéncia a 480 °C praticamente nao forma esta fase (132). Deste modo, flutuagoes

de temperatura de tratamento podem levar a uma grande diferenga nas propriedades
mecanicas (133).

A influéncia do tempo e da temperatura na reversao da austenita em aco C18Ni1700
foi estudada por Naim e Bahadur (134), sendo mencionados por Rohit e Rao (135) em artigo
sobre soldagem de agos maraging com e sem cobalto. Naim e Bahadur (134) identificaram
trés zonas na curva de evolugao da fracao de austenita com o tempo, conforme apresentado

de maneira esquematica na Figura 12.
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Figura 12 — Cinética de reversao da austenita (135).

A quantidade de austenita aumenta monotonicamente com o tempo e a temperatura,
como pode ser concluido comparando-se as curvas da Figura 12. Na zona I, tem inicio a
reversao, havendo um aumento drastico na velocidade de formacao da austenita na zona
II. Finalmente, na zona III atingi-se o equilibrio. De fato, todo o processo é caracteristico

de transformagoes difusionais (136).

A ocorréncia de austenita revertida em pequena fracao pode facilitar a usinagem
(1,137), aumentar a tenacidade a fratura (138) ou mesmo melhorar a ductilidade e a

resisténcia ao impacto (139,140) as custas da diminuigdo do limite de resisténcia (55).

15 Quando néo especificado o tipo, entende-se por “austenita revertida” neste trabalho.
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Mesmo assim, ndo se descarta a severa fragilizagdo que a austenita revertida provoca (139).
De forma simultanea a formacao de austenita, ocorre o coalescimento dos precipitados,
impactando negativamente nas propriedades mecanicas. Em aplicagoes criogénicas (18,141),
a reversao da austenita oferece uma boa tenacidade mantendo um alto nivel de resisténcia
mecanica. Nos acos 18Ni1700, 2000 e 2400, em uma fracdo volumétrica inferior a 5 %, a

austenita revertida pode até aumentar o limite de resisténcia a fadiga (142).

Os contornos de grao da austenita prévia e o limite entre as ripas de martensita
sao locais preferenciais para nucleagdo e crescimento da austenita revertida (2,123-125). A
analise da superficie de fratura de corpos de prova de impacto de agos maraging C18Ni2400,
realizada por microscopia eletronica de varredura, indica fratura com caracteristicas de
clivagem ou mesmo por separacao dos contornos de grao da austenita prévia, em condigoes
de super-envelhecimento (640 °C por 8 horas, por exemplo), destacando o efeito fragilizador
da austenita (139).

Em geral, a temperatura de servico dos acos maraging pode ser estendida até cerca
de 400 °C. Nesta temperatura, os limites de escoamento e de resisténcia correspondem
a 80 % dos valores destas propriedades a temperatura ambiente. Acima de 400 °C, a
reversao da martensita para austenita passa a ser um fator que deve ser levando em
consideracao, dependendo do tempo em servigo (2). Sun e colaboradores (143) relatam
o desenvolvimento de um ago maraging (9,9Cr-8,02Co0-6,99Ni-1,8A1-2,75Mo-2,43W) que

apresentou 2000 horas de tempo de vida em servigo sob uma tensao de 700 MPa, a 500 °C.

2.1.6 Endurecimento por precipitacdo (ou envelhecimento)

O endurecimento por precipitacao'® é um dos métodos utilizados para aumentar
a resisténcia mecanica dos materiais metalicos, além da adicao de elementos de liga
(10,149,150), do refino do tamanho de grao (10,141,151-154), do encruamento causado
por conformagao (154,155) e do resultante de transformagoes martensitica e bainitica em
agos (116,156)'7.

A descoberta do endurecimento por precipitagao ocorreu no inicio do século XX,
quando o engenheiro alemao Alfred Vilm buscou endurecer ligas de aluminio por resfri-
amento rapido, tal como é feito em agos-carbono (160). Uma das ligas testadas - 4 %
de cobre, 0,5 % de magnésio e pequenas quantidades de manganés - ao ser conformada
a quente e sofrer resfriamento, foi capaz de endurecer por meio de tratamento térmico

(161). Mais tarde, esta liga foi batizada de duraluminio (161,162), estando o magnésio

16 Existe um processo analogo ao envelhecimento denominado endurecimento por dispersdo que consiste na
adicdo de particulas & matriz fundida ou incorporadas ao material por meio de técnicas de metalurgia
do pé (144-146) e manufatura aditiva (147,148).

7 A grosso modo, o endurecimento superficial também pode ser incluido como processo para melhoria das
propriedades, como a resisténcia & abrasdo (157-159), ocorrendo por difusdo de elementos intersticiais
(158) ou por transformacao martensitica (157,159).

1
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presente em outras ligas de aluminio (163,164) endureciveis por precipitagao (Al-Mg-Zn e
Al-Mg-Si, por exemplo), assim como o litio (165). Desde entao, este novo processo tem sido
intensivamente estudado com vistas a aplicagoes tecnologicas (166,167). Além do aluminio
e dos acos maraging, outras ligas sao endureciveis por precipitacao, tais como: superligas
de niquel (164,167), ligas de magnésio (164,168,169) e de cobre (164,170), ligas de alta
entropia (164,171,172), agos micro-ligados (173-177), inoxiddveis (16-19,164,178,179) e
de alta liga (180). Destes tltimos exemplos de ligas endureciveis por precipitagdo, convém
destacar os agos Ferrium®S53 (179) e Aermet 100 (180), endureciveis por carbetos, com
propriedades préximas das apresentadas pelos acos maraging, sendo mostrados no grafico

da Figura 1.

Trés requisitos devem ser satisfeitos para que uma liga seja susceptivel ao endureci-
mento por precipitagdo: a) dissolu¢ao dos elementos formadores de precipitados no campo
monofdasico do diagrama de equilibrio; b) resfriamento rdpido numa taxa que garanta
que o material seja monofasico e metaestavel a temperatura ambiente, dando origem a
uma solugdo super-saturada em elementos de liga e ¢) formagao de precipitados finamente
dispersos na matriz, por aquecimento, havendo uma evolugao que comeca com estruturas

de transigao e continuando com o crescimento dos precipitados (181).

Os momentos iniciais do envelhecimento correspondem a formacao de agregados de
atomos solutos em planos cristalinos e dire¢oes especificas da matriz. Tais agregados foram
batizados de zonas de Guinier-Preston - ou zonas GP - em homenagem aos pesquisadores
que descobriram, de forma independente, tais estruturas por difragdo de raios x de ligas de
aluminio-cobre. Estas zonas possuem extensao de poucos atomos, ndo apresentando ainda
a morfologia de precipitados (182), sendo coerentes com a matriz (181). Com a evolugao
das zonas GP para precipitados'®, comeca a ocorrer deformacao na interface entre os
precipitados e a matriz por diferencas nos parametros de rede de cada fase, associado ao
crescimento dos precipitados. Com isto surge um campo de tensoes ao passo que a interface
perde gradativamente a coeréncia com a matriz. Por outro lado, observa-se um incremento
de dureza do material com a natureza semi-coerente da interface. O estagio final é a perda

total de coeréncia na interface precipitado-matriz, associada ao super-envelhecimento.

No envelhecimento ocorre a formagao de precipitados metaestaveis e estéveis (163)
a partir de uma matriz supersaturada em elementos de liga, sendo responsaveis pelo ganho
de resisténcia mecanica do material. Tais precipitados apresentam dimensoes que vao da
escala nanométrica - sendo visiveis somente por MET - até a micrométrica, em alguns

Casos.

Além do aumento na resisténcia mecanica, a precipitacao tem o importante papel

18 A formacdo de precipitados ocorre em etapas. Ou seja, a partir das zonas GP tem-se a ocorréncia de
fases de transicdo em que a energia de ativacao é substancialmente menor que a barreira energética
para formagao de precipitados diretamente a partir das zonas GP (136).
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de estabilizar a microestrutura, evitando o crescimento do tamanho de grao, dependendo

da temperatura de servigo (151), devido aos mecanismos de pinning e dragging (10).

2.1.6.1 Mecanismos para o endurecimento por precipitacao

Como acaba de ser abordado, a formagao de precipitados (intermetélicos e carbetos,
por exemplo) gera um campo de tensoes na interface particula-matriz, causado por
diferencas na estrutura cristalina de ambas as fases. Como consequéncia, a movimentagao
de discordancias, que caracteriza o regime plastico, é dificultada. Tal distor¢ao na rede
cristalina é semelhante a ocasionada por atomos solutos incorporados a matriz - provocada
pela diferenca de raio atomico - ou por emaranhados de discordancias em um material que

sofreu conformacao (183).

O endurecimento por precipitagao ¢ um processo complexo, sendo modelado por

diversos autores ao longo dos tltimos anos (182,184-187).

Uma primeira abordagem ao endurecimento por precipitagao é considerar o esquema

mostrado na Figura 13.

forca aplicada na linha
de discordéancia

forca de
resisténcia F

Figura 13 — Balanco de forgas na interagao discordancia-particula (185).

Uma discordancia em movimento, ao interagir com o campo de tensdes em volta
de um precipitado (ou particula), ird se curvar de modo que surja um angulo 6 entre o
eixo de aplicacao da forca T e a direcao da linha de discordancia, antes da interagdo. Uma
forca F' de reacao sera resultante desta interacao precipitado-discordancia. Com o aumento

do grau de encurvamento, o angulo # atingira o limite de 90°.

Sendo assim, existem dois mecanismos que explicam o endurecimento devido a
formagao de precipitados de segunda fase, sendo os efeitos na microestrutura visualizados
por MET (188,189):

1. formacgao de arcos e anéis de discordancias em torno dos precipitados; e
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2. corte dos precipitados, por cisalhamento, provocado pela movimentacao de

discordancias.

O primeiro dos mecanismos foi idealizado por Orowan (190) e acontece quando
os precipitados sao “rigidos”'?. Ou seja, o angulo 6 atinge 90° (Figura 13) sem que o
precipitado seja seccionado. No caso do corte do precipitado, a forca de reacao F' atinge

um maximo para 6 < 90°.

Para a formacao de arcos e anéis de discordancias, a seguinte equagao para o

incremento de tensao cisalhante de escoamento foi proposta por Orowan (185):

_Gb
L
onde GG é o médulo de cisalhamento da matriz, b o médulo do vetor de Burgers e L a

At (2.11)

distdncia entre dois precipitados. Mais tarde, Ashby (185) modificou a Equagao 2.11,
levando em consideracao a fragdo volumétrica e o didmetro dos precipitados, sendo o

incremento de tensao normal de escoamento expresso por:

) 1/2
Ao = 2038 GOITT, < d) (2.12)

d 2b
onde f é a fracdo volumétrica dos precipitados e d o didmetro dos mesmos. A Figura 14

faz uma comparagao entre os modelos propostos pelas equagoes 2.11 e 2.12.

Como pode ser concluido da Figura 14, o incremento de tensao de escoamento
diminui com o crescimento das particulas?®® tendo em vista o reciproco do didmetro
dominar o termo logaritmico na Equacao 2.12. Resultados experimentais e tedricos,
calculados a partir do modelo de Ashby-Orowan, convergiram no caso de acos micro-

ligados (176,177,191), maraging (192) e inoxiddveis duplex (178), por exemplo.

Deve ser comentado que a Equagdo de Orowan-Ashby (2.12) ndo leva em conta as

caracteristicas fisico-quimicas dos precipitados.

Com relacao ao corte dos precipitados, para f em equilibrio, alguns mecanismos

foram propostos para explicar o incremento na tensao de escoamento, sendo listados a
seguir (182,186):

2.a Endurecimento quimico - o corte do precipitado por uma discordancia tem, como

consequéncia, o aumento da superficie especifica da interface precipitado-matriz,

19 Embora facilite o entendimento, o conceito de rigidez aqui é um tanto tedrico tendo em vista a
dificuldade experimental em determinar a dureza de um precipitado com alguns nanémetros de
didmetro, por exemplo. Na realidade, a dimensao do precipitado é que ird determinar se ocorrera o
corte (186).

20" Considerando que a fracio volumétrica dos precipitados atingiu o valor de equilibrio, para facilitar a
discussao.
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Figura 14 — Comparagao entre os modelos de Orowan e Ashby-Orowan (185).

havendo a formacgao de um degrau. Como ha energia superficial associada a tal
fendmeno, trabalho é efetuado, resultando no incremento da tensao de escoamento.

O incremento na tensao de escoamento é dado pela Equacao 2.13:

N2 /N2 (D)
- = s e /2
Aqus = 2G (7T> (Gb> (7’) / (2.13)

Em que 7, ¢ a energia superficial na interface, onde A, diminui com o raio do
precipitado. Se o niimero de precipitados nao sofrer alteracao nos estégios iniciais do
envelhecimento, temos (186) A7,,; o /2. Ou seja, o incremento de tensio aumenta

com o raio;

Endurecimento por falha de empilhamento - discordancias em materiais com estru-

tura compacta (ctibica ou hexagonal) estdo sujeitas a serem decompostas em discor-
dancias parciais, por falha de empilhamento entre os planos cristalinos. A separagao
entre as discordancias parciais entao relacionadas com a energia de falha de empilha-
mento do material, sendo menor quanto maior for a separagao entre as discordancias
parciais. Supondo as estruturas da matriz e do precipitados serem compactas, o

incremento de tensao de escoamento é dado por (186):

Atpg o (A2~ (r - f)V2 (2.14)
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onde A~ é a diferenca entre as energias de falha de empilhamento entre a matriz e o

precipitado;

2.c Endurecimento por diferenca no médulo de cisalhamento - proposto por Melander

e Persson (193) e verificado experimentalmente na liga de Al-2Zn-1,4Mg e em (194),

sendo o incremento de tensao dado por (186):

Atg = O’ST (AGG> <2b-ln <f12/7;b>>_ (r- )2 (2.15)

em que T é a tensdo na linha de discordancia e AG a diferenca entre os modulos de

cisalhamento matriz-precipitado.

2.d Endurecimento devido a coeréncia na interface - quando ha coeréncia na interface

precipitado-matriz, Gladman (185) propds as seguintes equagoes para o incremento
de tensao de escoamento, para os casos de precipitados relativamente pequenos e

grandes, respectivamente:

A1, = 4,1G*? <Téf> (2.16)
P\ i
ATineo = 0, 7G f1/2e1/4 () (2.17)
T

onde ¢ esté relacionado aos mddulos elasticos do precipitado e da matriz e a razao de
Poisson da matriz. Ou seja, para precipitados pequenos ha aumento no incremento de
tensdo de escoamento, conforme a Equacéo 2.16 . A medida que o precipitado aumenta
de tamanho, hé perda de coeréncia com a matriz e a diminui¢cao do incremento de
tensao, conforme conclui-se da Equacao 2.17. Este mecanismo é operativo em aco

inoxidavel citado em (194);

2.e Endurecimento por antifase (order strengthening) - resultante da criagdo de contor-

nos de antifase com o corte do precipitado pela discordancia. Martin (182) propos a

seguinte equagao para o incremento da tensao de escoamento:

1/2
Yantifase 37(2 anti asefr
ATamﬁifase = il (( Yantif ) - f) (2.18)

2b 32T

em que Yantifase ¢ & energia associada ao contorno de antifase. Em ligas de niquel este
mecanismo desempenha um papel importante no endurecimento, estando associado

a uma elevada fracdo volumétrica de fase 7' ordenada (NizAl, NisTi e Niz(Al, T1)).

Um ou mais dos mecanismos de corte listados acima podem operar simultaneamente

(182), em geral ocorrendo aumento do incremento de tensdao com o crescimento dos
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precipitados. No entanto, ha controvérsias na literatura se o incremento de tensdo aumenta

ou diminui com o crescimento das particulas (186,195).

O corte é verificado para precipitados pequenos e interface coerente. Por outro lado, o
mecanismo de Orowan passa a ser predominante quando ha perda de coeréncia e o tamanho
do precipitado excede um raio 1y critico (164). A Figura 15 mostra esquematicamente
como cada grande mecanismo (Orowan e corte) opera, considerando, mais uma vez, que a

fracao volumétrica de equilibrio tenha sido atingida.

Precipitados \ -
pequenos ¥ Precipitados
grandes

Incremento na resisténcia

Orowahn

Raio do precipitado
Figura 15 — Curva esquemética de envelhecimento (186).

Quanto a relacao entre o raio r do precipitado e tempo t de envelhecimento, Guo e

Sha (186) citam a equacdo de Zener, assumindo a esfericidade total da particula:

r = a(Dt)"/? (2.19)

Onde a é uma constante relacionada a solubilidade do elemento na matriz e D o
coeficiente de difusdo. Uma relacao andloga é proposta por Zener (196) para o crescimento

de um precipitado em forma de placa.

Ao contrario do que a Figura 15 sugere, hé ligas que apresentam mais de um
pico na curva de envelhecimento, podendo este fato estar associado a co-precipitagoes
(174,177,195,197-199). Fan e colaboradores (195) fizeram uma revisao dos sistemas que
apresentam precipitagdo dual. Phaniraj e colaboradores (177) mencionam a ocorréncia de
(T'i, Mo)C' e de particulas de cobre como fases endurecedoras em um ago de alta resisténcia

e baixa liga (ARBL). Murakami e outros (198), por sua vez, relatam a precipitacao de NbC
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e cobre em um outro tipo de aco de baixa liga em que verifica-se um discreto efeito sinérgico
entre as duas populagoes de precipitados, em relagao a agos de composicao semelhante e
que contenham apenas um tipo de cada precipitado. Por dltimo, em um artigo de revisao
(174) é mencionado o fato de agos que apresentam co-precipitagoes possam apresentar

desempenho superior os de a¢os comerciais comuns, a exemplo dos agos ARBL.

Martin (182), além de diferencas na composigdo quimica, cita a ocorréncia de
populagdes de mesma composi¢ao mas com tamanhos médios distintos como exemplo de
co-precipitacdo. Em todo o caso, o incremento total na tensao de escoamento causado por

cada populagdo pode ser determinado das seguintes formas (182):

1. Superposicao linear - o incremento total é dado pela soma das contribui¢des indivi-

duais de cada populagao de precipitados:

AT =Am + An (2.20)

2. Adicao pitagoérica - considera o incremento na tensao inversamente proporcional a

distancia média entre os precipitados:

AT? = AT? + AT? (2.21)

Ardell (184), além dos métodos acima, relatou o uso da lei das misturas no célculo

do incremento na tensao de escoamento, como a seguir:

AT = ATle + ATlXQ (222)
Onde X; e X5 sao as fragdes do nimero de obstéculos do tipo 1 e 2, respectivamente,
por unidade de area.

Outras regras de adigao foram propostas, como a que se segue (184):

AT = AP 4 AP (2.23)

A adigao pitagérica é obedecida para agos baixa-liga (177,200) sendo que a contri-
buigdo do encruamento também pode constar como termo na Equacao 2.21 (151,200).

Embora as equacoes 2.20, 2.21, 2.22 e 2.23 sejam expressoes para o calculo do
incremento de tensdo de escoamento para sistemas com duas populagoes de precipitados,

estas também podem ser aplicadas para o caso de multi-populagoes, a exemplo da expressao

geral a seguir (201):

ATt =3 Arf (2.24)
=1
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Ondel1 <g<2en>2.

Niu e colaboradores (194) mencionaram um ago inoxidavel que continha trés
populacgoes de precipitados em que o resultado de uma tripla adi¢ao pitagérica foi proximo

ao valor do incremento determinado experimentalmente.

2.1.6.2 Envelhecimento dos acos maraging

Os estéagios iniciais de formacao dos precipitados, nos agos maraging, tém sido

pouco investigados.

Servant, Maeder e Cizeron (202) observaram a ocorréncia de agregados ricos em
molibdénio com 5 a 6 A de raio, por difracdo de raios x de baixo d4ngulo, na martensita
nao envelhecida da liga quaternaria Fe-Ni-Co-Mo. Durante o envelhecimento, estes pesqui-
sadores observaram o crescimento destes agregados, alcancando 20 A de raio e ocorrendo,
de forma simultanea, o coalescimento. No entanto, apontaram dificuldades em caracterizar

estas zonas em uma liga comercial.

Li e colaboradores (203) registraram o surgimento de dois tipos de zonas: uma rica
em cobalto e outra em niquel, molibdénio e titdnio. A técnica utilizada para identifica-
las foi a espectroscopia Mossbauer, em um ago comercial maraging de grau 2400 MPa,
envelhecido a 500 °C. Nos estagios iniciais do envelhecimento, a redistribuicao de elementos
de liga foi rapida passando a ser mais lenta com o tempo, havendo a precipitacao de

compostos intermetdlicos nas zonas ricas em niquel, molibdénio e titanio.

A mesma técnica foi utilizada por Marcus, Fine e Schwartz (204) na identificagao

de zonas e precipitados em ligas binédrias Fe-Mo, com 2,5 a 40 % de molibdénio.

Garabagh e Nedjad (205) também fizeram uso da espectroscopia Mossbauer, além da
analise do alargamento de pico em DRX, para estudar os estagios iniciais de envelhecimento
da liga Fe-10,6Ni-7,4Mn.

E, por ultimo, Xiong e co-autores (23), em artigo de revisao de 2021, citaram
a formagao de agregados Ni-Ti, Ti-Al, Ti-Al-Ni e Ti-Mn mesmo para poucos segundos
de exposicao a temperatura de envelhecimento. Neste caso, técnicas como a microscopia

de fons em campo (FIM) e a microscopia eletronica de transmissao de alta resolugao
(HRTEM) foram empregadas.

Relembrando que o raio médio dos precipitados depende do tempo de tratamento
térmico (Equacao 2.19), as curvas de envelhecimento dos agos maraging comerciais seguem
a tendéncia mostrada de forma esquematica na Figura 15. Para ilustrar o fato, a Figura
16 apresenta a evolucao da dureza com o tempo para acos com e sem cobalto, a uma

temperatura fixa.

Observa-se que a dureza aumenta até que se atinja um pico, para uma determinada
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Figura 16 — Curvas de envelhecimento (455°C) para agos maraging com e sem cobalto (1).

permanéncia na temperatura de tratamento térmico, comecando a cair para tempos exces-
sivamente longos de envelhecimento. Diz-se, entao, que ocorreu o super-envelhecimento

do material?!

. Por ser um processo que envolve nucleagao e crescimento, havera uma
temperatura a partir da qual os primeiros ntcleos serao viaveis para formacao de precipi-
tados. Além disso, a conjuncao de tempo e temperatura estara intimamente relacionada
com a distribuigao e o tamanho dos mesmos. Sendo assim, quanto maior o tempo e/ou
a temperatura de envelhecimento, maior o tamanho dos precipitados que crescerao gra-
cas aos elementos de liga ainda solubilizados na matriz ou as expensas dos precipitados
menores, aumentando-se a distancia média entre eles (182,186). Portanto, haverd uma
combinagao 6tima de tempo e temperatura para as propriedades mecanicas finais do

material envelhecido.

A curva da Figura 16, para o ago sem cobalto, sugere duas populagoes de precipi-
tados, com um discreto primeiro pico ocorrendo apés 6 minutos de tratamento térmico.
Mais uma vez se verifica o efeito sinérgico entre o cobalto e o molibdénio, mostrado

anterioremente na Figura 3.

As Tabelas 4 e 5 mostram as propriedades mecanicas de agos maraging comerciais
solubilizados (ndo envelhecidos) e os envelhecidos, respectivamente, a titulo de comparagao
(206). Confirmando o estudo de Decker (11), a variagdo de composigao tem pouca influéncia
nas propriedades mecanicas quando os elementos de liga estao em solucao sélida na matriz
(Tabela 4). Com o envelhecimento, ocorre um aumento significativo na tensao de escoamento

e no limite de resisténcia (Tabela 5). Por outro lado, a ductilidade cai.

Com relacao a dependéncia do incremento da tensdo de escoamento Ao com o

didmetro dos precipitados, Sha e Guo (207) propuseram a seguinte relagao, para o caso do

2l Também ha que se considerar a reversio da austenita que ird contribuir para a queda da du-
reza/resisténcia mecanica, além do aumento de raio dos precipitados.
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Tabela 4 — Acos maraging comerciais solubilizados.

Liga 0. (MPa) | 00 (MPa) | Ductilidade (%)
18Ni1400 807 1000 17
18Ni1700 800 1010 19
18Ni2000 793 1013 17

Tabela 5 — Agos maraging comerciais envelhecidos (propriedades otimizadas).

Liga oe (MPa) | 04 (MPa) | Ductilidade (%)
18Ni1400 | 1310-1550 | 1340-1590 11-15
18Ni1700 | 1650-1830 | 1690-1860 10-12
18Ni2000 | 1790-2070 | 1830-2100 7-11
18Ni2400 | 2170-2410 | 2280-2480 7-8

aco maraging sem cobalto T18Ni2000:

Gb 1+1/(1-v) A—d
Ao = 70— d) ( 5 )ln <2b> (2.25)

Onde G é o médulo de cisalhamento da matriz, v a razao de Poisson, A o espacga-
mento médio entre os precipitados e d o didmetro dos mesmos. A Equacao 2.25 é uma
versao da Equagao de Orowan-Ashby (2.12) em que o espagamento médio é contabilizado no
calculo da tensao de escoamento no lugar da fracao volumétrica. De acordo com os autores,
o raio critico é da ordem de 15 vezes o mdédulo do vetor de Burgers. Embora Sha e Guo
(207) nao apresentem resultados experimentais que confirmem a validade da Equagao 2.25,
Vasudevan, Kim e Wayman (208) relataram convergéncia entre resultados experimentais e
teéricos, para agos 18Nil700 com e sem cobalto. Além de dados dimensionais (distancia e
raio), nao é feita qualquer mencao as caracteristicas fisico-quimicas dos precipitados na

Equacao 2.25, assim como na Equacao 2.12.

A multi-precipitacao também é verificada em agos maraging. Por exemplo, o ago
maraging nao-comercial Fe-20Ni-1,8Mn—1,6Ti-0,59A1 (199) apresenta um pico na curva de
envelhecimento, associado a um agregado de atomos de niquel, titanio, aluminio e manganés,
seguido de um segundo pico correspondente ao composto intermetalico NizT7 —n. O
limite de resisténcia méximo verificado foi de 1300 MPa. Li e outros (197) relataram a
formacao de trés populagoes de precipitados - Nig(T, Al) e duas fases ricas em molibdénio
e cromo, cada - em um ag¢o maraging inoxidavel experimental com limite de resisténcia
e tensao de escoamento superior a 1900 e 1600 MPa, respectivamente. Ou seja, com
tensao de escoamento acima da apresentada pelos agos maraging inoxidaveis listados
na subsecao 2.1.1 e compativel com os agos maraging comerciais da Tabela 5. A tripla
precipitagdo também foi verificada em outra formulagao de ago maraging inoxidavel (194),

com precipitados de morfologia semelhante?? aos do aco estudado por Li e colaboradores

22 Os autores relataram a precipitagio de Ni3T'i que, de acordo com Martin (182), é sujeito a endurecer
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(197). No caso do ago citado em (194), a tensdo de escoamento superou 1700 MPa, a

temperatura ambiente, caindo para 1100 MPa a 500 °C.

2.1.6.3 Natureza dos precipitados

Desde o desenvolvimento dos agos maraging, na década de 1960, a identificacao de
precipitados vem despertando o interesse da Academia. Floreen (8), em sua revisao sobre
a metalurgia fisica dos agos maraging, publicada em 1968, fez um levantamento sobre os
compostos intermetalicos identificados até entao. De forma qualitativa, Floreen propos
a seguinte classificagao dos elementos de liga em funcao do poder de endurecimento: a)
elementos fortemente (Be e Ti); b) moderadamente (Al, Nb, Mn, Mo, Si, Ta, Ve W) e
fracamente endurecedores (Co, Cu e Zr). Em fungao do que foi visto até o momento, justifica-
se a classificagdo do cobalto como sendo pouco endurecedor, uma vez que praticamente
nao hé efeito nas propriedades quando em solucao sélida (Tabela 4) e por ndo tomar parte
na composicao de precipitados. Apesar do titdnio ser um forte endurecedor, de acordo
com Floreen, seu emprego ¢é limitado em func¢ao de sua elevada reatividade com impurezas
formadoras de inclusbes (Anexo A) . Hosomi e colaboradores (12) fizeram um estudo
sistematico do efeito dos elementos de liga na dureza de um ago maraging contendo 15
% Ni e percentuais variaveis de molibdénio, cobalto e titanio, para diferentes tempos e
temperaturas de envelhecimento. Demonstrando a classificacao proposta por Floreen, foi
verificado o forte efeito endurecedor do titdnio (80 HV por 1 % Ti, em média) ao passo
que o molibdénio apresentou um efeito menos pronunciado (30 HV). O cobalto, por sua

vez, foi 0 que menos influéncia teve na dureza (8 HV).

Do levantamento em 24 referéncias, Floreen (8) listou os seguintes compostos,
identificados como precipitados, pela andlise de padroes de difragao obtidos por MET:
NiAl, NigAl, NigMo, NigMn, NigMog, NiTi, NisTi(n), NisTi(y"), NisTa(n), NisTa
ortorrémbico, Ni3Si(v'), NigBe(y'), (Fe, Ni)Al, FeMo(o), FesTi, FeaMo, FerMog(),
(Fe,Ni)sAl, FesAl, FeV (o), FeTi(o), FeaNb, Ni3Ti+ FeaMo, Cu(e) e Cu(a). Houve
incerteza na identificagdo de determinados compostos (NigMo e NigTi) ao passo que,
em alguns casos, so foi possivel identificar o tipo de rede cristalina. A temperatura de

envelhecimento variou de 485 a 670°C, para periodos de tratamento de 1 a 100 horas.

Foram apontadas na revisao dificuldades experimentais relacionadas ao fato do
tamanho dos precipitados obtidos por tratamentos térmicos usuais serem de poucos
nanometros, motivo pelo qual em alguns trabalhos as ligas foram super-envelhecidas
para facilitar a andlise. Em alguns casos, nao houve concordancia entre os padroes de
difracao obtidos e aqueles disponiveis nos bancos de fichas cristalograficas e também por

nao ser possivel distinguir padroes de compostos diferentes por causa da semelhanca na

o material por formacao de contornos de antifase. Trés mecanismos de endurecimento foram citados
no artigo (antifase, coeréncia e médulo) sendo predominante o de formagao de contornos de antifase,
corroborando Martin (182).
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estrutura cristalina. Como técnicas adicionais de identificagdo, foram utilizadas a analise
por microssonda e a espectroscopia Mossbauer. Outra discrepancia apontada foi que ligas
de composicao praticamente igual apresentaram distintas populagoes de precipitados, em
termos de composigao (8). Convém mencionar o fato dos agos maraging serem fortemente

magnetizaveis, interferindo na estabilidade do feixe no canhao de elétrons do MET.

Algumas tendéncias foram apontadas pelo estudo, como a ocorréncia do precipitado
metaestavel NigMo, para envelhecimento a 485 °C por varias horas, no caso dos agos com
18 % de niquel. Para tempos ou temperaturas maiores, fases Laves FeaMo ou o foram
sugeridas. E, finalmente, ligas com maior percentual de molibdénio e/ou menor percentual
de ferro tenderam a formar FesMo e Fe;Mog (8). Convém salientar que o elevado niimero
espécies identificadas pelo levantamento de Floreen refletiu a busca por novas composigoes

de agos maraging que se seguiu ao trabalho pioneiro de Decker e colaboradores (11).

Em 1974, Suzuki (209) publicou um artigo de revisdo (249 referéncias citadas),
tendo por finalidade complementar o trabalho de Floreen. Como ponto de partida, Suzuki
estabeleceu a seguinte férmula geral para os agos maraging: F'e — X — Y, em que X ¢é
um elemento estabilizador da austenita (Ni, Mn, Co e Pt), respondendo pela formacao
da matriz martensitica, e Y um elemento endurecedor (Al, Be, Cr, Cu, Mo, Si, Ti, V, W,
etc.). Partindo desta premissa, foram listados os resultados da anélise de ligas ternarias (e

eventualmente quaternérias), em funcao da formula geral de Suzuki.

Por exemplo, para os sistemas Fe-Ni-Mo e Fe-Ni-Co-Mo - base para os a¢os maraging
- ¢ com o niquel variando de 8 a 23,6 %, o cobalto de 7,5 a 25 % e o molibdénio de 4,6
a 14 %, as seguintes espécies de precipitados foram identificadas: NigMo, (Fe, Ni)yMo,
(Fe,Ni,Co)sMo, FesMo, (Nigs, Fegr)Mo(o), (Niga, Feoss, Mogos)Mo(o), FeMo(a) e
(Fe,Co)7Mog(p). Como pode ser observado, o cobalto é um dos constituintes da fase p e de
(Fe, Ni,Co)y Mo, contrariando o que foi dito na Subsegao 2.1.1 sobre o papel deste elemento
de liga. Nas ligas do artigo cujas composi¢oes mais se aproximaram das apresentadas por
acos maraging comerciais, foram identificadas os seguintes precipitados: fase o, NisMo,
FesMo (fase do tipo Laves). Também foi apontado que a fase p é termodinamicamente

mais estavel, sendo resultante de transformagoes da fase o e de FeaMo.

Suzuki também citou estudos sobre o sistema Fe-Ni-Ti, sendo o composto inter-
metélico Ni3Ti — 1 o mais estével, para um percentual de niquel variando de 18 a 20 %,
podendo ser substituido parcialmente pelo ferro. Esta fase também foi observada nas ligas
Fe-27Ni-(1 a 3,5)Ti, Fe-16Ni-1,3Ti e Fe-10Ni-1,4Ti. A fase Laves (Fe, Ni),T foi reportada
em agos maraging com 20 % e 25 % Ni, ao passo que o composto NiTi ocorreu na liga
Fe-8Ni-1,5Ti.

Outros sistemas foram reportados no trabalho de Suzuki: Fe-Ni-Al, Fi-Ni-Si, Fe-
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Ni-Cr?3, Fe-Ni-Cu, Fe-Ni-Mn?*, Fe-Pt-Mn, Fi-Ni-V, etc. No entanto, listar as espécies

identificadas esta fora do escopo da tese.

Em 2000, Tewari e colaboradores (210) fizeram um levantamento na literatura sobre
as fases encontradas em agos maraging de um modo geral (Anexo C). Complementando
os dados de outros autores, empreenderam um estudo a respeito da precipitagdo em ago
maraging 18Ni2400, ao cobalto, para diferentes tempos e temperaturas de envelhecimento,

utilizando a microscopia eletronica de transmissao e a difracao de raios x de baixo angulo

(SAXS).

A Figura 17 sumariza os resultados de Tewari e colaboradores (210) para o ago
C18Ni2400, complementados com dados encontrados na literatura. Como pode ser ob-
servado, foram propostos dois conjuntos de curvas TTT: um correspondente a evolugao
da fase w a partir da fase S?°, abaixo de 450 °C, e outro & nucleacdo e crescimento de
Nig(Ti, Mo), para temperaturas acima de 470 °C. Para tempos prolongados de envelheci-
mento, observa-se a formagao de FeasMo. Ha uma faixa de temperatura intermediaria em

que dois conjuntos de fases co-existem.
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Figura 17 — Diagrama TTT do a¢o maraging C18Ni2400 (210).

A fase w mostrada na Figura 17 foi citada pela primeira vez por Servant e Bouzid
(212), sendo uma fase metaestavel, encontrada em agos CCC (213,214). Esta apresenta
estrutura hexagonal e elevada coeréncia, guardando as seguintes relagoes de parametros

de rede com a matriz (213):

a, = \/5 X accco (226)

23 Suzuki cita o negligencidvel poder de endurecimento do cromo, tendo funcdo pela capacidade de formar
oxido protetor contra corrosdo. Por exemplo, a liga Fe-18Ni-6Cr foi relatada como nao envelhecivel.

24 Apesar do manganés ser um substituto eventual do niquel (23) para formar a matriz, também é capaz
de formar precipitados, de acordo com a revisdo de Suzuki.

25 Trata-se de uma super-rede de estrutura hexagonal (211).
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Cy = 3/2 X accc (227)

Quanto a fase X (Anexo C), também relatada por Servant e Bouzid (212), apresenta
uma forma quase esférica, sendo formada apds 128 horas a 500 °C na liga Fe-12Mn-9Co-

5Mo.

Mais recentemente (2006), Rao (14,15) publicou um estado da arte sobre a iden-
tificagado de precipitados, inclusive nos agos maraging sem cobalto, conforme mostrado
nos Quadros 4 e 5 do Anexo D. Rao propos que a formula (Ni, Fe, Co)3(Ti, Mo) seria
representativa dos precipitados presentes. A diferenca estaria na proporcao dos elementos,

em funcao da composicao da liga.

Por tltimo (2021), Xiong e co-autores (23) trazem mais uma relacao de precipitados,
tais como: NZgTZ(T]), NZg(TZ, Al), N’Lg(TZ, MO), N’LlGSZ?TZG, NZAZ(BI), N’L(M?’L, Al, TZ),
NigMnAl, NigMo, NiMn(3), NiMn(0), NigMn, NigMo(n) e FeaMo(Laves).

O quadro do Anexo E faz uma sinopse das espécies identificadas no trabalhos
citados acima, levando em considerac¢ao os quatro principais elementos de liga (Ni, Co,

Mo e Ti) presentes nos agos maraging comerciais, das Tabelas 1 e 2.

Analisando o Anexo E?%, constata-se a existéncia dos seguintes grupos de compostos

intermetalicos:

1. Fases Laves - de férmula geral By A, sdo o mais numeroso grupo de compostos
intermetdlicos, totalizando mais de 1400 fases (215). Possuem estrutura complexa.
O empacotamento maximo é alcangado quando r4/rp = 1,225, embora a maioria
dos compostos tidos como fases Laves desviem deste valor, apresentando razao
de raios entre 1,05 e 1,68 (26). Todos os autores citados no Anexo E relatam
a ocorréncia de fases Laves - FeyTi, FesMo, (Fe,Ni)sMo, (Fe, Ni,Co)sMo e
(Fe, Ni,Co)o(Mo,Ti) - em que r4/rg variou?” de 1,093 a 1,164.

2. Ni3Ti - estrutura proposta por Laves e Wallbaum (217), é resultante do empilhamento
de planos compactos, de forma andloga aos metais CFC e HC (26). Apresenta duas
formas alotrépicas (n-HC e 4/-CFC), mostradas na Figura 18, onde consta a sequéncia
de empilhamento de cada uma (218). As designagdes de Strukturbericht D0y e
L1, correspondem aos grupos espaciais P63/mmc e Pm3m, respectivamente. Para
tempos e/ou temperaturas excessivas de envelhecimento, a fase ) tende a formar

austenita (218), sendo a fase 74/ um composto intermedidrio (n — 7" — 7).

26 Em alguns casos ndo foi citada a forma alotrépica ou a designacio alternativa, entre parénteses apds a
férmula do composto.
2T Raios atomicos retirados de (216). Foram considerados apenas os compostos binérios no calculo de

TA/TB.
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Figura 18 — Formas alotrépicas do NigT' (218). (a) e (c) Células unitérias com a sequéncia
de empilhamento. (b) e (d) Planos compactos.

3. NigMo - mesmo aparentando pertencer a classe anterior, por causa da semelhanca
entre as férmulas, (26) e (219) nao sustentam o NizgMo como fase andloga ao
Ni3T1i. De fato, trata-se de um composto de estrutura ortorrémbica, resultante de
transformagado de fase ordem-desordem (220). Embora Tewari e co-autores (210) nao
mostrem o NigMo no diagrama TTT da Figura 17, para o caso especifico do ago
C18Ni2400, relacionam esta fase na revisao da literatura no artigo. As diferentes
estruturas cristalinas sao um meio para determinar se compostos de composi¢ao
variavel sao de fato ou NizgMo ou NizT'i, como foi o caso de Ni3(T'i, Mo) citado por
Tewari (210) e Rao (14,15).

4. FerMog e FeMo - pertencem a classe das fases topologicamente compactas (topolo-

gically close packed phases) (221), sendo o Fe;Mog e o FeMo conhecidos, também,

como fases i e o, respectivamente.

5. Fase w - descrita anteriormente, esta associada a envelhecimentos abaixo de 500 °C

na fase inicial, de acordo com Tewari (210) e Rao (14,15).

Constatamos que existe uma variedade de espécies que podem precipitar, em funcgao
da composicao e das condi¢oes de envelhecimento. Valores de espagamentos interplanares
préoximos dificultam a identificacdo. Portanto, a andlise qualitativa dos precipitados é tema

que suscita uma certa discussao (208,222).
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Para trazer um maior entendimento sobre o assunto, Moshka e colaboradores (222)
utilizaram um programa de simulacao para prever as fases termodinamicamente estaveis,
em paralelo com a microscopia eletronica de transmissao. Tal procedimento visou refinar
os resultados. O programa Thermo-Calc?® foi a ferramenta de simulacio empregada. Além
da matriz CCC e de austenita (retida ou revertida, o programa nao faz distingao entre
as duas), a simulagdo mostrou serem termodinamicamente estaveis as fases p e NizTi. O
envelhecimento ocorreu a 510 °C e em intervalo de tempo variando de 3 a 1200 horas. A
liga estudada foi o ago maraging C18Nil1700. Para validar a simulagdo, foram utilizadas as
ligas Fe-15,34Ni-9,18Co-2,13T1i e Fe-15Ni-9,26Co-4,17Mo com a finalidade de que apenas
um tipo de precipitado estivesse presente apés o envelhecimento, facilitando a identificagao

por MET, e ndo houvesse algum tipo de interferéncia.

Sha (224) fez uso da simulacao termodinamica para agos maraging contendo cromo,
manganés, cobre e aluminio, levando a cabo a validagao por meio da microanalise de sonda

atomica.

El-Fawkhry et al. (225) previram fase Laves em ago maraging ao cromo, validando

a simulagao por difragao de raios x.

A simulacao termodinamica também foi empregada por Wiirzinger, Rabitsch e
Meyer (31) para estudar a estabilidade de inclusoes fragilizantes (compostos intersticiais)

e otimizar a rota de produgao.

2.1.7 Acos maraging e outros tipos de acos usados como protecao balistica

O acgo ¢ o principal material usado na tecnologia, tendo sido intensivamente
empregado como protecao balistica, além dos materiais ceramicos, poliméricos e compositos
(226,227). As ameagas (226) podem ser estilhagos de explosoes e projetis oriundos de

armas portaveis (fuzis) e de porte (pistolas e revilveres).

De uma forma geral, os acos de aplicagdo balistica podem ser classificados como se
segue (228):

1. Agos de baixo carbono (229-231) - teor de carbono inferior a 0,25 %. Possuem baixo

limite de escoamento (150 a 250 MPa) e sdo endureciveis por conformagao a frio. Nao
sao propicios para aplicagoes em que uma elevada resisténcia mecanica especifica é o

principal requisito de projeto.

2. Acos ARBL (232-235) - o limite de escoamento pode atingir 500 MPa. Apresentam

boa soldabilidade e moderada resisténcia a penetragdao do projetil.

28 Este programa pertence a uma familia de ferramentas computacionais chamada CALPHAD - CALcu-
lation of PHAse Diagrams - idealizada por Larry Kaufman (223).
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3. Acos temperados e revenidos (236-243) - Possuem limite de resisténcia da ordem

de 800 a 1000 MPa. Também possuem boa soldabilidade e sao candidatos a serem

usados em blindagens leves.

4. Agos de alto carbono (7,244) - carbono na faixa de 0,6 a 1,4 %. Apresentam elevada

resisténcia mecéanica devido a presenca de cementita. Podem ser frageis.

5. Agos de alta liga - de custo elevado devido aos elementos de liga que sao adicionados.

Para aplicagoes especiais. Elevados valores de resisténcia e tenacidade.

A principal propriedade que uma protecao balistica deve apresentar é a dureza
(227,245) pois acarretara na erosao da ponta do projetil, diminuindo a concentragao de
tensoes e reduzindo a profundidade da penetragao. Por outro lado, uma blindagem com
elevada dureza esta sujeita a colapsar por estilhagamento (fratura fragil). Sendo assim, ha
uma faixa de trabalho que o material deve satisfazer em que a resisténcia a penetracao e a

possibilidade de estilhagamento devem estar conciliados (227).

Ao contrario dos agos ARBL e dos temperados e revenidos, os agos maraging sao
pouco citados na literatura como materiais para blindagem balistica (5-7), apesar de
suas propriedades mecéanicas vantajosas em relagdo a outros materiais (Anexo B). Além
disso, o fato dos agos maraging serem altamente ligados encarece o preco final destas ligas,

reduzindo o campo de aplicagoes.

Como vantagem, os a¢os maraging possuem uma excelente soldabilidade (246),
havendo pouca perda de propriedades mecanicas no cordao de solda e na zona termicamente
afetada. Também nao existe a necessidade de pré-aquecimento do metal de base e na
indisponibilidade de metal de adicao, sendo excelentes candidatos para processos autogenos
(246).

E fato conhecido que o aporte de calor durante a soldagem resulta em deterioracio
das propriedades no corddao de solda e na ZTA. Reddy, Mohandas e Papukutty (235)
relatam que o cordao de solda e a ZTA de um ago ARBL sao regides sujeitas a penetragio

por projetis de calibre 7,62 mm.

De forma a comparar o efeito do aporte de calor durante a soldagem, a Figura
19 apresenta o perfil de dureza de um ago maraging 18Nil700 (247) e do ago ARBL
mencionado por Reddy, Mohandas e Papukutty (235).

Como pode ser observado na Figura 19(a), as propriedades do ago maraging sao
recuperadas apés o envelhecimento do cordao de solda e da ZTA enquanto que nao so

estas regioes como o proprio metal de base apresentam dureza inferior, no caso do ago
ARBL da Figura 19(b).

De forma a mencionar o emprego de acos maraging como protecao balistica, serao

descritos os trés trabalhos citados na introducao da tese.
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Figura 19 — Perfis de dureza de juntas soldadas. (a) Ago maraging apés soldagem (A) e
(B) envelhecido (247); (b) ago ARBL (235).

A patente europeia EP1008659B1 (5), reivindica o uso de um ago maraging de
composicao aproximada de 17 a 19 % Ni, 7 a 16 % Co, 4 a 6,5 % Mo e 0,5 a 2,0 % Ti

para protecao de veiculos terrestres contra a acao de explosivos.

A empresa alema Edelstahl Witten-Krefeld GMBH, posteriormente adquirida pelo
grupo Schmolz-Bickenbach, chegou a possuir em seu portfélio o ago maraging ULTRAFORT
63551 (6), com a seguinte composicao: <0,03 % C, 18 % Ni, 5 % Mo, 10 % Co e 0,5 a
1,0 % Ti. Apos laminacao e envelhecimento, tal aco adquire 60 HRC de dureza. Para
espessuras da ordem de 3 mm este aco foi eficaz contra munigoes de revélver 0,357 e 0,44
Magnum (9,1 e 10,9 mm, respectivamente). Com relagdo a impacto por municao de fuzil
(calibres 5,56 e 7,62 mm), a espessura capaz de evitar a penetragao total variou na faixa
de 5 a 9,3 mm. Por se tratar de produto comercial, a empresa nao da maiores informagoes

sobre caracteristicas microestruturais do ago.

De forma a encerrar a Revisao da Literatura, Marcisz e colaboradores (7) estuda-
ram uma classe experimental de agos maraging desenvolvida para aplicagoes balisticas.
Neste trabalho, alvos de 50 mm x 50 mm e 10 mm de espessura foram confeccionados
e envelhecidos para valores de dureza na faixa de 52 a 61 HRC, sendo impactados por
projéteis de calibre 12,7 mm, perfurante e incendiario, do tipo B-32. Cada alvo recebeu
quatro tiros, um em cada canto dos alvos. Apesar das folhas-testemunhos nao terem sido
atingidas, ocorreu desintegracao completa dos alvos, de forma fragil, e espalhamento dos

estilhacos. Os autores nao apresentaram resultados para calibres inferiores.
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3 MATERIAL

O material usado na pesquisa consistiu de chapas laminadas a quente, de ago
maraging C18Nil1700, fornecidas pelas empresa Villares Metals. A Tabela 6 apresenta a

composicao do material, retirada do certificado de qualidade constante no Anexo F.

Tabela 6 — Composi¢ao do ago maraging usado na pesquisa.

Percentual Percentual Percentual
Elemento Elemento Elemento
em peso (%) em peso (%) em peso (%)
C 0,04 Mo 5,2 Zr 0,012
Si 0,05 Ni 18,23 Mg <0,005
Mn <0,01 Cu 0,02 Ca <0,0010
P <0,05 Ti 0,47 N <0,0010
S 0,011 Al 0,107 O <0,0010
Co 8,49 B 0,018 Fe Restante
Cr 0,08

As chapas tinham cerca de 850 mm x 280 mm x 3,8 mm, sendo uma destas mostrada

na Figura 20.

Figura 20 — Chapa de aco maraging C18Ni1700 usado na pesquisa.

Aliquotas aproximadamente retangulares foram cortadas (Figura 21) em maquina
tipo Discotom (abrasivo de SiC') e envelhecidas a 3, 4, 5 e 6 horas, em uma faixa de
temperatura que variou de 490 a 600 °C. Estas amostras foram usadas nas caracterizacoes

que nao necessitaram da usinagem de corpos de prova, previstos em norma.

Figura 21 — Amostras usadas nas caracterizacoes. Oxido superficial retirado por lixamento.
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4 METODOS

Os métodos usados na pesquisa envolveram as seguintes etapas:

1. Simulacao termodinamica.
2. Caracterizagao do material sem dano.

3. Caracterizacao do material apds sofrer dano causado por impacto de projetil calibre
7,62 mm.

Ensaios que forneceram resultados numéricos foram tratados estatisticamente, como

Se segue:

1. Margem de erro - de modo a estabelecer uma margem de erro para a medicao, foi

estabelecido o seguinte intervalo de confianca (C):

o g
I <u<z41,9 -2 41
Vol vl )

onde N é o nimero de medigoes, ¥ a média aritmética dos valores medidos, p o

IC’:{i—l,%-

valor “verdadeiro” da grandeza medida e o o desvio-padrao da média das medigoes.

O termo numérico é um coeficiente que corresponde a 95 % de confianca.

2. Coeficiente de determinacdo (R?) - estabelece o grau de interdependéncia de duas

grandezas fisicas, sendo dado pela seguinte expressao:

R = Z (yi — 9)° (4.2)

onde o termo (y; — g)2 é o quadrado do desvio entre dados experimentais e a aqueles

da curva de ajuste. R? > 0,7 sugere correlacao entre grandezas.

Com relagao aos graficos gerados a partir dos dados experimentais, foi utilizado
o software livre SciDavis, versao 2017, congénere do software pago Origin. As fungoes
estatisticas, constantes no programa SciDavis, foram usadas durante o processamento dos

resultados experimentais numéricos, para o ajuste linear e a determinacao de R2.

4.1 Simulacao termodinamica

Principais objetivos perseguidos pela simulac¢ao termodindmica (programa Thermo-
Calc, versao 2018b):
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1. Determinar a fracao volumétrica (ou molar, de acordo com a nomenclatura utilizada
pelo programa) de equilibrio das fases presentes no material, bem como a composigao

elementar de cada fase, em funcao da temperatura.

2. Estudar a cinética de formacao das fases.

Em ambos os casos, buscou-se a correlagdo das simulagées com os resultados

experimentais obtidos na tese ou disponiveis na literatura.

4.1.1 Determinacao das fases e da composicao no equilibrio termodinamico

Por meio de dados de energia livre de formacao foi possivel construir um diagrama
de fragao molar de fases versus temperatura. O banco de dados TCS Steel and Fe-alloys
Database (TCFE), disponivel no programa Thermo-Calc, foi utilizado na obtengao do
diagrama de fases. Foram considerados os seguintes elementos na simulacdo do diagrama
de fracdo molar de fases: Fe, Ni, Co, Mo, Ti, Al, C, N e S. Demais elementos (cerca de 0,3

% em massa do total da liga) foram descartados para otimizar a simulagao.

Uma outra funcionalidade disponivel no programa foi simular a composicao elemen-
tar das fases. Esta informacao foi utilizada no calculo da fracao volumétrica da austenita

revertida, por difragdo de raios x, conforme sera discutido no item 4.2.2.3.

4.1.2 Cinética de formacao das fases

O médulo TC-PRISMA, disponivel no Thermo-Calc, foi usado para simular pro-
cessos controlados por difusdo, tais como a reversao da austenita e a precipitacao dos
compostos intermetdlicos responsaveis pelo aumento de resisténcia mecanica. Como resul-
tados, o modulo retornou informacoes como fracdo volumétrica e raio médio de fases em

funcao do tempo, para determinadas temperaturas estabelecidas pelo usuario.

Para o emprego do médulo TC-PRISMA, foi necessario introduzir dados sobre
a fase mae, como tamanho e razao de aspecto de grao! e a densidade de discordancias
(pL)?. Quanto as fases que se formaram no envelhecimento, o médulo requereu informagcoes
sobre a geometria (placa, esfera, agulha, cubo e cuboide)?® e os sitios preferenciais para
nucleagao (contornos de grao, discordancias, bulk do material, etc.). Nao foi encontrado na
literatura um valor de p; caracteristico do aco C18Nil1700. Considerando a microestrutura
da matriz, foram levantados p; de agos contendo martensita em ripas, com as densidades

mostradas na Tabela 7.

L Conforme a Subsecdo 2.1.4, entende-se aqui como o “grao efetivo” (127,128). Ou seja, tamanho e razio

de aspecto dos blocos de martensita. A razao de aspecto padrao no médulo (248) é unitéria.

2 pL padrdo no TC-PRISMA (248): 5 x 102 m~=2.

3 Placa (plate) é o esferoide obtido por rotacdo de uma elipse em torno do eixo menor. Agulha (needle),
o andlogo da placa mas gerado por rotagdo em torno do eixo maior da elipse (248).
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Tabela 7 — p; de agos com estrutura martensitica em ripas.

Materiais p1 (m™2) Referéncias

Ago maraging inox 3a4x 10" | Macek (83)

Aco baixo carbono (0,2 % C) | 10'* a 10" | Takaki (249)
Liga Fe-18Ni 7.9 x 10 | Morito (250)

Morito (250) apresentou resultados para as ligas Fe-15Ni e Fe-23Ni, sendo que a
densidade de discordancias mostrada na Tabela 7 foi calculada por interpolagao linear,
levando em conta que a liga Fe-18Ni apresenta uma composicao intermediaria. Por caréncia
de um valor mais fidedigno, a densidade de 4 x 10'® m~2 do aco maraging inox foi utilizada
nos célculos cinéticos. Conforme Maki (114), a ordem de grandeza dos valores mostrados
na Tabela 7 corresponde aquela da densidade de discordancias de materiais que foram

submetidos a conformacao a frio.

O Quadro 1 apresenta os sitios preferenciais para nucleagao e as geometrias das

fases para a simulagdo da cinética de formagao de fases no médulo TC-PRISMA.

Quadro 1 — Nucleacao e geometrias das fases simuladas no médulo TC-PRISMA.

Fase Sitio de nucleagdo | Geometria | Referéncias
v revertida | limite entre blocos placa (2,123-125)
NigTi discordancias agulha | (208,251-255)
W discordancias esfera -

Imagens de MET, obtidas na tese, justificaram a escolha da geometria em esfera
da fase p. Por falta de referéncias que sustentassem a nucleagao e o crescimento desta fase
nas discordancias, foi assumido o efeito de pipe diffusion mencionado por Vasudevan (208)

para o NigTh.

As seguintes condig¢oes de contorno foram estabelecidas para a simulacao da cinética

de formacao das fases:
1. Tamanho e razao de aspecto dos blocos*: 1,540 um e 0,4, respectivamente (no caso
da austenita revertida).
2. Intervalo de tempo: 0 a 10 horas.

3. Temperaturas: 490, 520, 545, 570 e 600 °C.

Proprietario das licengas do programa Thermo-Calc e do médulo TC-PRISMA:
Laboratorio de Propriedades Mecanicas do Programa de Engenharia Metalirgica e de
Materiais da COPPE/UFRJ.

4

Na discussao sobre a microestrutura serao justificados estes valores.
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4.2 Caracterizacao do material sem dano

Foi a parte da pesquisa que dispendeu mais tempo para a execucao. Pode ser

dividida nos ensaios:

1. Ensaios mecanicos

a) Dureza

b) Microdureza

d

)
)

c¢) Tragao
) Compressao
)

e) Excitagao por impulso
2. Difracao de raios x
3. Ferritoscopia

4. Calorimetria de varredura diferencial

5. Microscopias

a) MO
b) FIB
c) MEV
d) MET

4.2.1 Ensaios mecanicos

Os ensaios mecanicos envolveram dureza, ensaios de tracao e de compressao e

excitacao por impulso. Foram ensaiados o material como recebido e envelhecido.

4.2.1.1 Ensaio de dureza

Dureza® de um material é a resisténcia a penetracao de um indentador (normalmente
de diamante ou outro material duro) posicionado sobre uma superficie devidamente
preparada. Além disso, a dureza oferece uma ideia da resisténcia mecanica do material pois
apresenta correlacdo com esta propriedade. A geometria do indentador e a carga aplicada
determina o tipo de escala (Rockwell, Brinell, Vickers, etc.). No caso da tese, foi usado o

ensaio de dureza Rockwell C, indicado para a faixa de dureza levantada na pesquisa (30 a
53 HRC).

5

Existem outras definigdes, como a resisténcia & deformacao plastica, a capacidade de um material
riscar outro, etc (256).
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O durémetro utilizado foi o Wilson Hardness (Figura 22a), modelo Rockwell 574,
disponivel no Laboratério de Ensaios Mecanicos do IME. Foi seguida a norma ASTM E18
(257) que determina as condi¢bes para o nao mascaramento dos resultados (distdncia entre
indentagbes e espessura da amostra). A superficie a ser ensaiada foi lixada, até a retirada
completa do déxido, e polida até a granulometria de 1 um (alumina). A face oposta foi
lixada apenas (SiC', 200 mesh), de forma a garantir uma superficie de apoio plana. A

pré-carga foi de 10 kgf e a carga, 150 kgf.

(a) Durémetro Wilson Hardness Rockwell
574 (amostra e resultado). (b) Microdurémetro Shimadzu HMV-G.

Figura 22 — Equipamentos usados nas medidas de dureza e microdureza.

4.2.1.2 Ensaio de microdureza

Com o objetivo de verificar variacao de propriedade mecanica ao longo da espessura,
foi utilizado o ensaio de microdureza. O microdurémetro Shimadzu (modelo HMV-G), tam-
bém disponivel no Laboratério de Ensaios Mecanicos do IME (Figura 22b), foi empregado
nas medicoes. Fez-se uso de um penetrador de microdureza Vickers, com carga estipulada
em 100 g. Dois parafusos micrométricos garantiram a translacdo do porta-amostras, em
passos de cerca de 50 pm. E, finalmente, um microscépio éptico, acoplado ao equipamento
(objetiva de 40 vezes) foi empregado para acompanhar o deslocamento do porta-amostras
e delimitar as diagonais em cada indentacdo. Em seguida, um programa retornava o valor

da microdureza em unidades Vickers (HV).
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A norma ASTM E 384 norteou a execugao do ensaio (258). Conforme prescreve o
documento, a superficie ensaiada nao foi atacada apds o polimento (1 pm - alumina).
As condigoes da amostra ensaiadas foram a como recebida e a envelhecida a 490 °C por 5
horas. As amostras precisaram ser embutidas em baquelite para a realizacao do ensaio
para garantir a posicao perpendicular do penetrador em relacao a superficie. Dois perfis
de dureza foram obtidos para cada condicdo das amostras. A camada de éxido nao foi

retirada.

4.2.1.3 Ensaio de tracdo

As seguintes propriedades podem ser calculadas a partir de uma curva de tragao,
de acordo com a norma ASTM ES8 (259):

1. tensao de escoamento;
2. alongamento na fratura;
3. redugao de area; e

4. limite de resisténcia.

A transicao do regime elastico para o plastico é verificada quando o material alcanca
a tensao de escoamento. Ou seja, retirada a carga apds entrada no regime plastico,
o corpo de prova apresentara uma deformacao residual. Tendo inicio o regime plastico,
chega o momento em que é atingida a carga maxima, a partir da qual a deformacdao do CP
passa a ser localizada. Este fendmeno é conhecido como empescocamento ou estricgdo. De
posse da carga maxima, é calculado o limite de resisténcia. A medida da ductilidade®
de um material pode ser dada pelo alongamento na fratura e pela redugao de area
da se¢do transversal (261), sendo normalmente esta tltima propriedade calculada apés o
rompimento do CP. Quanto a tenacidade’, esta propriedade estd relacionada ao limite

de resisténcia e ao alongamento na fratura.

Na Figura 23 estao as dimensoes dos corpos de prova, sendo cortados por eletro-
erosao a fio a partir da chapa. Cinco unidades por condi¢ao de tratamento térmico foram
ensaiadas. Foi estipulado o paralelismo entre o eixo principal dos corpos de prova e a
direcdo de laminacdo da chapa®. A dimensdo de 3,8 mm correspondeu & espessura média

do material laminado.

6 A ductilidade expressa a capacidade de a amostra deformar-se até a ruptura, sendo a resisténcia a

propagacao de trincas dependente diretamente desta propriedade, ocorrendo o alivio de tensoes na
ponta do concentrador (trinca ou entalhe) para materiais dicteis (260).

Define-se tenacidade como “a sua capacidade de absorver energia na zona plastica (...) sendo essa
quantidade de energia [a tenacidade] dada pela drea total sob a curva tensdo-deformagao.” (256)

8 Fugiu ao escopo da tese a determinacéo do grau de anisotropia do material.
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Figura 23 — Corpo de prova de tragdo. Dimensoes em milimetros.

A maéaquina de tragao empregada foi uma EMIC, modelo DL 10000 (Figura 24),
do Laboratério de Ensaios Mecanicos do IME. O travessao superior deslocou-se a 0,5

mm/min.

Figura 24 — Maquina universal de ensaios EMIC.

O ensaio forneceu a for¢ca medida pela célula de carga em funcao do deslocamento do
travessao da maquina de ensaios. Para o calculo da deformacgao e da tensao de engenharia,

foram utilizadas as seguintes equacoes, respectivamente:

Al

-7 (4.3)

£
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o=~ (4.4)

onde Al correspondeu ao deslocamento do travessao, [y ao comprimento ttil, F' a forca e
A a area inicial da secgao transversal do corpo de prova. O comprimento util (Figura 23)

foi de 35 mm.

Para o cdlculo da tensdo (og) e da deformagao (J) reais, considerando a conservagao

do volume durante o regime plastico (262), as seguintes equagoes foram utilizadas (256):

d=In(l+¢) (4.5)

or=0(l+¢) (4.6)

A Figura 25 compara as curvas de tragdo de engenharia e real do material como

recebido?.

1,200

=

° Curva de engenharia
x Curva real

TensBes de engenharia e real (MPa)
3
2000

200 <
Falso limite de
escoamento

0
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DeformagGes de engenharia e real

Figura 25 — Comparagao entre as curvas de tracdo de engenharia (o) e real (x). Material
como recebido.

Convém ressaltar que, com o inicio do deslocamento do travessao superior da
maquina, foi verificada a ocorréncia de um cotovelo nas curvas, sendo chamado aqui
de “falso limite de escoamento”. Tal ocorréncia pode estar associada a algum problema
experimental nao determinado. Apds este cotovelo, as curvas apresentaram um trecho

linear caracteristico do regime elastico.

Um outro ponto que deve ser chamado a atencao é o fato do inicio das curvas nao

corresponder a origem dos eixos cartesianos. Isto porque foi desconsiderado os momentos

9 Cyr e colaboradores (263) apresentam exemplos de curvas de tragdo de engenharia e real, com um

perfil semelhante, para um aco maraging submetido a manufatura aditiva.
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iniciais do deslocamento do travessao pelo fato dos CP apresentarem uma leve curvatura

causada pela geometria da chapa (Figura 20). Foi utilizada a derivada da for¢a em fungao

do deslocamento para estabelecer o critério de corte. Ou seja, a partir do momento que a

derivada passa a subir é o ponto em que o CP esta alinhado e tem inicio a deformacao

propriamente dita (Figura 26).
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Figura 26 — Curva da derivada da for¢a em relagao ao deslocamento.

Quanto as propriedades obtidas a partir da curva de tragdo real, as seguintes

observagoes devem ser feitas:

1. Tensao de escoamento - nao foi verificada uma transicao definida entre o regime

elastico e o plastico. Sendo assim, foi estabelecido como limite de escoamento a

tensao correspondente a 0,2 % de deformagao plastica, conforme prescreve a norma

ASTM ES. A figura 27 ilustra como foi feita a determinagao do limite de escoamento

pela metodologia indicada pela norma;
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Figura 27 — Determinagao do limite de escoamento.
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2. Alongamento - aplicado o comprimento 1til de 35 mm na equacao 4.3, sendo o

resultado apresentado na forma percentual;

3. Reducao de area - considerada como a area inicial da secao transversal os valores

apresentados na Figura 23. Quanto a area apods a fratura, esta foi determinada por
microscopia eletronica de varredura!?. A reducdo de drea também foi apresentada

percentualmente;

4. Limite de resisténcia - determinado a partir da curva real, como sera discutido a

seguir; e

5. Tenacidade - calculada por integragdo numérica por meio do programa SciDavis.

Apés o ensaio, foi aplicada uma resina a base de nitrocelulose (esmalte de unha
incolor) nas superficies de fratura, para protegé-las da oxidacdo (264)', até que fosse
realizada a andlise fratografica no MEV. A retirada da resina foi realizada por imersao
em acetona P.A., de um dia para o outro, seguido de banho em ultrassom por 5 minutos.
Em seguida, secou-se a fratura com fluxo de ar quente para minimizar a contaminacao da
camara do MEV com resquicios de solvente. A fixacao das amostras no stub do microscépio

e a analise deram-se logo a seguir.

Antes de fechar o topico, deve ser destacado que as equagoes 4.5 e 4.6 sao validas
somente até o ponto de carga maxima. Acima deste valor, normalmente tem inicio o
empescocamento do corpo de prova e queda na tensao de engenharia, sendo induzido um

complexo estado triaxial de tensoes localizado.

Para um corpo de prova de secao circular, tal estado de tensoes apresentara os
seguintes componentes: radial (o), tangencial (o) e axial (¢,). 0, e 0y ndo contribuem
para deformacao plastica. Quanto a o,, é obtido a partir da tensdo axial média (o,,), esta
ultima resultante da divisao da carga pela area da secao transversal no pescoco. De posse
de o,, faz-se a correcao da curva real de tensao versus deformagao, por substituicdo de or

por o, (265). Bridgman (266) propos a seguinte equagao para o calculo de oy:

(1+2R/a) - ln;z(l +a/2R)

onde a e R sdo os raios da se¢do transversal e de curvatura do pescoco, respectivamente.

(4.7)

Oq —

Isto pode impor dificuldades de ordem pratica, como a necessidade no registro continuo dos
raios durante o ensaio. O efeito da correcdo de Bridgman na curva de tragdo é mostrado

de forma esquematica na Figura 28.

10" Com o fim de reduzir o efeito do ndo paralelismo entre o eixo dos CP fraturados e o feixe de elétrons,
por dificuldade de posicionamento das amostras no stub do MEV, foram analisadas as duas metades
da peca fraturada, em cada condigdo de tratamento térmico, e realizada a média das areas.

1 A referéncia cita o uso de fita de acetato de celulose, aplicada no preparo de réplicas metalograficas.
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Figura 28 — Curvas de tragdo de engenharia, real e real corrigida (267).

A Equacao 4.7 nao se aplica a corpos de prova de secao retangular, o caso do
presente estudo, complicando o tépico (265). A distribuigdo bem como a magnitude
das tensoes no pescogo é sensivel a razao espessura/largura dos corpos de prova, como
demonstrou Aronofsky (268). Outras solugdes para a determinagao da distribui¢ao de

tensoes foram propostas, como utilizando o método dos elementos finitos (269, 270).

Devido a complexidade do problema e por limitagoes de ordem experimental, como
a falta de dados sobre a evolugdo do pescoco durante o ensaio, a discussao dos resultados
limitar-se-4 a curva AYD (Figura 28)'2. Ou seja, o alongamento e a tenacidade serao
determinados até o ponto D da curva real, que corresponde ao ponto B da curva de
engenharia. De igual maneira, o limite de resisténcia considerado sera a tensao no ponto

D da curva real.

4.2.1.4 Ensaio de compressao

Foi seguida a norma ASTM E9 (271). Para obtencao de corpos de prova, inicialmente
foi feita uma retifica em ambas as faces da regido da chapa onde ocorreria a usinagem.
Em seguida, procedeu-se ao corte com agua, sendo obtidos troncos de cone!® com cerca
de 3 mm de didmetro médio. A altura correspondeu a espessura da chapa na condic¢ao
retificada: 3 mm. As Figuras 29a e 29b (imagens obtidas em um estereoscépio Zeiss Stemi
2000-C) mostram as vistas de perfil e de topo de um corpo de prova cortado por jato de

agua.

Nas imagens pode-se ver uma rebarba, que nao foi retirada para o ensaio. O processo
de corte gerou uma diferenca entre as dimensoes das bases, sendo feita a média entre as
areas para o calculo da tensdao. No Apéndice B é possivel ver um exemplo de utilizagao do

programa de processamento de imagens ImageJ para a determinagdo da area de umas das

12 Apesar das curvas serem referentes a corpos de prova de secdo circular, foi assumido um comportamento
analogo para secao retangular.
130 jato d “4gua espalhou-se ao incidir na amostra, causando esta geometria.
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(a) Vista de perfil. (b) Vista de topo.

Figura 29 — Corpo de prova de compressao (escala em milimetros).

bases do corpo de prova.

A norma ASTM E9 recomenda lubrificacdo para minimizar o atrito entre as bases
do corpo de prova e os pratos de compressao, evitando o fendmeno do embarrilamento da
amostra. No presente estudo, utilizou-se graxa de grafite. Prote¢oes de 25 mm de didmetro
e 10 mm de altura, confeccionadas em aco maraging C18Ni2400 e apresentando dureza de
54 HRC, foram posicionadas entre as bases do corpo de prova e os pratos de compressao.
Tal procedimento preveniu danos ao equipamento por efeito de concentracao de tensao
advinda dos corpos de prova. A velocidade de descida do travessdo superior foi de 0,5

mm /min, numericamente igual & empregada no ensaio de tragao.

As equagdes 4.5 e 4.6 determinaram o célculo de o e de §. Em funcao do sentido
de deslocamento do travessao da maquina, um ajuste de sinais foi necessario nas equagoes

4.5 e 4.6, resultando em:

d=—In(l—¢) (4.8)

orp=o0(l—¢) (4.9)

A Figura 30 apresenta as curvas de engenharia e real, calculadas a luz das equagoes
4.8 e 4.9.

Nao ocorreu a ruptura dos corpos de prova. O ensaio foi interrompido ao atingir-se
uma carga limite'* ou por fim de curso do travessao. Em outras palavras, os corpos de prova
foram achatados até aproximadamente 90% de deformacao (vide curva de engenharial®
da Figura 30). Quanto a curva real, esta deixa de ter significado fisico para deformagoes

acima de 100 %.

Voltando a Figura 30, observa-se, também, o efeito da acomodacgao do corpo de

prova nos estagios iniciais do ensaio até cerca de 10 % de deformacao.

14 Fixou-se uma margem de segurancga de cerca de 80% do limite superior da célula de carga (100 kN).
15" Citando mais uma vez Cyr e colaboradores (263), estes pesquisadores apresentam curvas de compressio
- real e de engenharia - semelhantes as obtidas no presente trabalho.
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Figura 30 — Comparacao entre as curvas de engenharia (o) e real (x ). Ensaio de compressao.
Material como recebido.

A determinacao do limite de resisténcia e da tensao de escoamento seguiu a mesma

metodologia adotada no ensaio de tragao.

4.2.1.5 Medidas de excitacdo por impulso

6 consiste em medir a resposta actstica apds o operador percurtir

Este ensaiol
manualmente a amostra com um instrumento contendo uma esfera de ago na ponta (Figura
31). Em fungao dos modos naturais de vibragao e dos harmonicos que sao gerados, é possivel
obter uma medida indireta e nao-destrutiva das propriedades mecanicas do material, no

regime elastico.

P AMPLIFICADOR TRANSDUTOR
5632 HZ] DE SINAL GERADOR DE PULSO
DISPOSITIVD!
DE LEITURA ANALISADOR CORPO DE PROVA
DE FREQUENCIA r ]
N woos N

Figura 31 — Diagrama de blocos de um sistema de medigao de excitacao por impulso (272).

Os corpos de prova consistiram de discos de 50 mm de diametro e 3 mm de espessura.

A superficie que sofreu impacto do gerador de pulso foi polida até a granulometria de 9

16 Norma ASTM E 1876 (272).
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pum (pasta de diamante). A Figura 32 apresenta um exemplo de corpo de prova ensaiado.

NI T E e A T E TR A TRERA L TRTRARRA
H ] Tt ! | g U i

It i | . i, A

Figura 32 — Corpo de prova usado nas medigoes de excitagdo por impulso.

O médulo de Young é calculado por meio das seguintes expressoes (272), para uma

amostra em forma de disco:

. _ 3T.6691f2D°m(1 — )
e K243

(4.10)

. _ 31,6691 /2D°m(1 — )
2T K213

onde F; e Ey sao os modulos relativos as primeira e segunda frequéncias naturais de

(4.11)

ressonancia (f e f2), m a massa do disco, D o didmetro, ¢ a espessura, v a razao de Poisson,
K; e K, fatores geométricos. Foi utilizada a razao de Poisson de 0,3 para agos maraging,
disponivel na literatura (2,273). O mddulo de Young é obtido por média aritmética de F;
e Ez.

Este ensaio se justificou por dificuldades experimentais em calcular o moédulo de

Young a partir das curvas de traciao!”.

O equipamento utilizado foi o Sonelastic, disponivel no Grupo de Materiais do
[PgM, retornando automaticamente o valor final do médulo de Young apds o fornecimento

de v, da massa e das dimensoes do corpo de prova.

A Figura 33 apresenta um exemplo de transdutor (um microfone) retirado de um
trabalho de Otani e Pereira (275).

4.2.2 Difracao de raios x

Por meio da difracao de raios x, é possivel identificar as fases presentes, determinar
o parametro de rede da célula unitaria e realizar a andlise quantitativa de fases, dentre

outras aplicagoes (276,277). Em linhas gerais, a técnica pode ser ilustrada na Figura 34.

170 valor calculado a partir da curva foi cerca de 10 vezes inferior ao esperado. Kostic e co-autores (274)
discutem possiveis fontes de erro na determinagdo do médulo de Young, como caracteristicas de certos
subsistemas da méquina de ensaios, etc.
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Figura 34 — Difragao de raios x (visdo esquematica) (276).

Um feixe monocromatico de raio x, oriundo de uma fonte denominada tubo (T),
incide no ponto O de um cristal C' da amostra, sendo # o angulo entre o feixe e um plano
do cristal. Devido ao espalhamento do feixe, este serda captado por um detector D. Tanto
o tubo quanto o cristal permanecem fixos, enquanto o detector realiza uma varredura
de trajetoria circular com centro em O, de modo a captar o espalhamento (ou difragao)
causado por outros planos cristalinos. 20 é o angulo de difragao, sendo medido em relacgao
a direcao do feixe caso este nao sofresse espalhamento pela amostra. Para que ocorra

difracao, a seguinte relacao deve ser satisfeita:

A =2d - senf (4.12)

onde A é o comprimento de onda do feixe e d, a distancia interplanar para um determinado

angulo de incidéncia . A Equacao 4.12 é conhecida como Lei de Bragg!'®. Durante a

18 Em homenagem a William Lawrence Bragg e seu pai, William Henry Bragg, ambos laureados com o
Prémio Nobel de Fisica de 1915. William Lawrence foi o mais jovem recebedor do Nobel de Fisica até
a atualidade, com a idade de 25 anos.
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andlise é gerado um grafico (difratograma) de contagens do detector versus o angulo de
difracao 26.

O poder de penetragao dos raios x na amostra depende da energia do feixe incidente
que, por sua vez, esta relacionada ao alvo metalico que gera a radiagao no tubo, sendo
da ordem de 10 um (278). Por este motivo, a difragdo de raios x é mais adequada para
analises superficiais. Havendo gradiente de propriedades ao longo da espessura, se faz

necessario o desbaste de material até a regidao de interesse.

O equipamento utilizado foi o X "Pert PRO, da PANalytical, do Laboratério de
Difracao de Raios X do IME. Um tubo contendo cobalto como alvo foi utilizado para gerar
o feixe. O programa HighScore Plus foi usado para abrir os difratogramas gerados pelo

equipamento.

As andlises de difracao de raios x foram executadas sob as seguintes condigoes:

« Tubo de raios x: PW3376/00 Co LFF DK415126
e Tipo de foco: linha

« Filtro: ferro

« Faixa de varredura (26): 34,987 a 134,9905°

o Tamanho do passo: 0,0295°

o Tempo por passo: 150 ms

A introducao de artefatos! foi verificada durante o preparo das amostras. Estes
foram causados pela deformacao plastica superficial durante o lixamento e o polimento?
mecanico das amostras. De acordo com Pardal (280), a deformagao plastica induz a
transformacao da austenita revertida em martensita. Para minimizar a ocorréncia de
artefatos, as amostras foram polidas até a granulometria de 1 ym (alumina) e submetidas a
decapagem em solugao a 10 % (em volume) de 4cido sulfirico em dgua, por 5 minutos a 80

°C. Apés esta etapa, procedeu-se a limpeza das amostras com esponja, agua e detergente.

4.2.2.1 Indexacao dos picos

Como ponto de partida para a indexacao dos picos, foi feita a simulagao dos
difratogramas da ferrita (sob a forma de martensita o) e da austenita, por meio do

programa Powder Cell, versao 2.3. Apenas a radiacdo K«; do cobalto, de comprimento

19 Artefato (artifact) - “Feature caused by preparation or manipulation of a sample or, sometimes, by
investigation conditions.” (279)

20 O lixamento teve por objetivo retirar a camada de 6xido superficial das amostras. O subsequente preparo
até a etapa de polimento visou retirar ao maximo a camada de material deformado plasticamente.
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de onda 1,789007 A, foi considerada na simulagio para nao sobrecarregar o difratograma.
A geometria de Bragg-Brentano foi fixada e o intervalo 26, 40 a 150°. Com relac¢ao aos
parametros de rede, foram utilizadas as fichas cristalograficas do Anexo G. As posicoes de

Wyckoff aplicadas para a ferrita e a austenita foram 2a e 4a, respectivamente?!.

4.2.2.2 Determinacdo dos parametros de rede

A evolugao do pardmetro de rede com o aumento do tempo e/ou da temperatura
de envelhecimento pode trazer informagoes sobre a difusao dos elementos de liga. Ou seja,
se esta ocorrendo solubilizacao ou precipitacao destes elementos. O parametro de rede
pode ser determinado a partir da distancia interplanar d, calculada a partir da Lei de

Bragg (equagao 4.12). De posse de d, para o sistema ctbico, temos que:

W2+ k2 4 12 (4.13)
onde ag é o parametro de rede e h, k e [, os indice de Miller do plano cristalino.

O erro na medida de 6 é descrito pela seguinte equagao (277):

Add = —Afcotf (4.14)

Ou seja, Ad/d é igual a zero quando € é 90°. Sob o ponto de vista experimental,
a difracdo com 6 igual 90° nao é possivel pois implicaria em 26 igual a 180°, com o
detector posicionado atras do tubo, nao recebendo radiacdo. Na pratica, os valores dos
parametros de rede calculados a partir da equagao 4.12, para cada pico no difratograma,
sao plotados versus funcgoes de 6 que apresentam um intervalo de linearidade nas condigoes
experimentais e extrapolados para valores nulos destas fungoes. Neste caso, o valor do
parametro de rede obtido apresentaria um erro minimo. A Figura 35 ilustra o que foi dito,

onde ag ¢ o parametro de rede obtido por extrapolacao.

No presente trabalho, foi utilizada a funcao de extrapolagao de Taylor-Sinclair-

Nelson-Riley (281):

2 \ senb 0

21 De acordo com a pagina https : //www.cryst.chu.es, da Euskal Herriko Unibertsitatea (Universidade
do Pais Basco). Visitada em 29 de julho de 2021.

2 2
1 (cos 0 . cos 9) (4.15)
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Figura 35 — Determinacao do pardmetro de rede por fungao de extrapolagao (277).

4.2.2.3 Determinacao da fracdo volumétrica de fases

O célculo da fracao volumétrica das fases presentes??23 foi feito por meio de trés
métodos?*: comparagdo direta (276), emprego de equagao proposta por Sha e Guo (285) e
Rietveld (286-290). Com excecao do ultimo método, cujo refinamento foi realizado por
meio do programa HighScore Plus, os calculos foram executados com auxilio de planilhas

do LibreOffice Calc, apds leitura das areas integradas dos picos nos difratogramas.

O método da comparagao direta baseia-se na razao entre as areas integradas dos
picos relativos a cada fase, levando em consideracao fatores como o espalhamento atémico,
etc. Para um aco bifésico, por exemplo, a determinacao da fragdo volumétrica da austenita

¢ dada pela seguinte equagao (280):

I, K -1
C, =241 4.16
Y (Iv'Ka/+ ) ( )

onde C, ¢ a fragao volumétrica da austenita e I, e I, sao as areas integradas dos picos

relativos a martensita e a austenita, respectivamente.

Quanto a martensita, Cy ¢ obtido a partir da expressao Cy + C, = 1, uma vez

que o material é bifasico na pratica.

Com relagao a K, e K, na Equagao 4.16, estes termos podem ser calculados a

partir da equagdo a seguir (276):

22 Devido & baixa intensidade e ao pequeno niimero de picos referentes aos precipitados, como aproximacéo
o material da pesquisa foi considerado bifésico.

20 limite de deteccio da fragdo volumétrica de austenita por difragio de raios x é de cerca de 2 % (282).

24 Na verdade tratam-se de variantes de single peak methods (283) e whole powder partern methods (284).
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1 5 1 + cos®20 e M
Ky, =—||F|"- 4.17
T2 b S <sen20 . cosG)] [ 244 (4.17)
onde: v - volume da célula unitaria; F' - fator de estrutura; p - o fator de multiplicidade;
(%) - fator de polarizacdo de Lorentz; e 2 - fator de temperatura e u - o coeficiente

de absorcao de massa.

Os fatores de estrutura sao 2f, e 4f, para fases CCC e CFC, respectivamente,
sendo fo e f, os fatores de espalhamento atomico. Por sua vez, f, e f, sao calculados

por meio da seguinte expressao:

6

> (at%x - fx) (4.18)

X=1

Jetr = 1o

onde at%x e fx sdo o percentual e o coeficiente de espalhamento atomicos de cada elemento
presente nas fases, considerando os seis principais (ferro, niquel, cobalto, molibdénio, titanio

e aluminio). Os demais elementos (impurezas) foram desprezados no célculo.

O mesmo raciocinio foi aplicado para a determinagao do coeficiente de absorcao de

massa de cada fase:

1

6
o % - 4.19
H/ Y 100 )(Z::l(m 0X MX> ( )

Desta vez, foi usado o percentual em massa (m%yx) dos seis principais elementos,

enquanto que pux ¢ o coeficiente de absorcao de massa de cada.

fx e px sdo tabelados na literatura (276). O Anexo H da tese apresenta os fatores
de espalhamento atémico na forma de grafico. Foi usada interpolacao linear para obter os
senf

fatores de espalhamento relativos a *§* intermedidrios.

O perfil elementar de cada fase nao foi determinado de forma experimental, sendo
feita a simulagdo de composicao no programa Thermo-Calc. De modo a validar os calculos
de fracdo baseados na simulacio de composicao, foram utilizados dados experimentais®®
de outros autores (280,291,292) (Tabela 8). Também é apresentada a composigao do ago

usado na pesquisa, considerando somente os elementos metélicos, para fim de comparagao.

Quanto ao fator de temperatura e M , foi usada a seguinte equagao (276):
11500 - T x

e o] (% 9>2 e

onde: T - temperatura em que a analise foi realizada; © - temperatura de Debye do

M=

elemento; A - peso atémico e z a razao ©/T.

25 Para o aco maraging C18Ni2000.
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Tabela 8 — Composigao elementar (at%). Ago da pesquisa, martensita e austenita.

Aco e fases | Al | Mo Fe Co Ni Ti | Trat. térmico | Referéncia
C18Nil700 | 0,23 | 3,13 | 69,81 | 8,32 | 17,94 | 0,57 - Anexo F
martensita | 0,00 | 1,00 | 74,30 | 10,20 | 14,30 | 0,04 | 510 °C /4 h | (291,292)
martensita | 0,00 | 0,47 | 74,93 | 10,97 | 13,04 | 0,59 | 560 °C / 1 h (280)
martensita | 0,00 | 0,53 | 72,59 | 12,12 | 13,72 | 0,95 | 600 °C / 1h (280)
austenita | 0,50 | 3,20 | 38,30 | 6,30 | 49,00 | 2,70 | 510 °C /4 h | (291,292)
austenita | 0,00 | 1,13 | 59,94 | 4,46 | 31,73 | 2,74 | 560 °C / 1 h (280)
austenita | 0,00 | 1,01 | 63,21 | 6,20 | 27,44 | 2,27 | 600 °C / 1h (280)

As temperaturas de Debye utilizadas sdo mostradas na Tabela 9, cujos valores
foram retirados de Stewart (293).

Tabela 9 — Temperaturas de Debye dos elementos metalicos do ago maraging.

Elemento | © (K)
Al 433
Mo 423
Fe 477
Co 460
Ni 477
Ti 420

A temperatura de andlise foi a ambiente (~ 294,15 K).

De posse da razdo x = ©/T de cada elemento, o valor de ¢(z) na Equagao 4.20 foi

calculado como a seguir (276):

o) = [ S de (4.21)

0o e —1

A existéncia de orientacao cristalografica preferencial (ou textura), induzida por
deformacao, tem como consequéncia a alteragao nas intensidades relativas dos picos no

difratograma (294). Para minimizar este efeito, utilizou-se a seguinte equagao:

1
m-n

mon 7K -1
C, = SN (‘”” + 1) (4.22)
i=1j=1 Ly Ko

em que m e n correspondem aos nimeros de picos da martensita e da austenita, respecti-
vamente. A Equacao 4.22 nada mais é que a média aritmética de todas as combinagoes

possiveis de razoes entre picos, calculadas pela Equacao 4.16.

Complementando o método da comparacao direta, detalhado acima, Sha e Guo

(285) propuseram a seguinte equacao para o calculo de C.:
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Risoor, + R -
Cy = (1(200)7 + f(2zow) : <](200)7 + I (220 + (200});( ) — I<2oo>a/> (4.23)
200)a’

sendo R igual a 81,6, 44,4 e 31,9 para os planos (200),, (220)., e (200),/, respectivamente.
Sha e Guo consideraram apenas dois picos da austenita e um da martensita, com a Equacao

4.23 sendo aplicada ao aco C18Ni1700, contendo 0,2 % em massa de carbono®®.

C,, foi determinado por meio das Equacoes 4.22 e 4.23, com o resultados sendo

comparados mais adiante na tese. Os calculos para C, foram efetuados na planilha

LibreOffice Calc, versao 5.1.6.2.

Fechando a determinagao da fracao de austenita, empregou-se também o método
de Rietveld (286-290). Consiste em uma ferramenta computacional que ajusta um difrato-
grama teoérico, mediante o método dos minimos quadrados, ao difratograma experimental.
A técnica é muito 1util para a quantificacao de fases em materiais cujas estruturas cris-
talinas apresentam menor simetria (287,295,296) em comparacao ao sistema ctibico,
acarretando em uma grande quantidade e sobreposicao de picos no difratograma. Isto

acaba inviabilizando a anélise pelo método da comparacao direta.

E operacionalizado mediante diversos passos em programas como o TOPAS ou o
HighScore Plus - este dltimo usado na tese - até que se atinja o ajuste no grau desejado. E
necessario o uso de fichas cristalograficas relativas as fases a serem quantificadas. Empregou-
se a fungdo de pseudo-Voigt (297) para o ajuste do difratograma calculado aos dados
experimentais. As fichas cristalogréficas usadas foram as seguintes: ICSD53451 (martensita)
e a ICSD631730 (austenita)?”. O Anexo I apresenta extratos de cada ficha.

Matematicamente, o método de Rietveld pode ser assim expresso (298):

Sy = Wiy — yei)® (4.24)
i
onde: Sy - fungao residual a ser minimizada; y; - intensidade do difratograma experimental
no i-ésimo passo; y,; - intensidade calculada no i-ésimo passo e W; é um fator de peso.

Dos diversos indicadores estatisticos citados na literatura - ou R factors - os

seguintes foram usados na pesquisa (286,298):

(s — Loy )2\ V2
Rup = (ZWI(% c Vel ) (4.25)

> Wiy?

R 2
e 4.2
“= () o

26 Percentual de carbono muito acima do quantificado no ago da presente pesquisa (0,004 % em massa).
27 Ficha construida a partir da analise de difracdo do ferro em cAmara de alta temperatura.
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onde: ¢ - fator de escala; G - goodness of fit (GOF) e Reyp = %, sendo N o grau de
liberdade (298). Se R, convergir para valores abaixo de 10 % ¢ sinal de que o ajuste
estd ocorrendo conforme o esperado (299-303), ao passo que um GOF menor do que
5 indica uma otimizagao (296,300, 303,304). Toby (298) destaca que, mesmo com R,
e G pequenos, ¢ necessaria a visualizagao da diferenga entre os difratogramas teérico e

experimental para ter a garantia de que o método de Rietveld teve significado fisico.

C, também foi calculada® pelo método de Rietveld, sendo confrontado com os

resultados obtidos por comparacao direta e utilizando a equacao proposta por Sha e Guo.

4.2.3 Ferritoscopia

Ferro, niquel e cobalto sao metais ferromagnéticos, assim como suas ligas. Dentre
as propriedades magnéticas que sdo insensiveis a mudancas na microestrutura®’, tem-se
a magnetizacdo de saturagao (305,306), consistindo no alinhamento quase total dos
dominios com um campo magnético aplicado. A magnetizacao de saturagao (M;) varia

com a composicao, como pode ser verificado na Figura 36 para uma liga binéria.

L
o+ L L
S "
T
[ F]
o
- 4
= S
A | Percentual em massa de B | B
| (a) I
l I
s’ \
Ms
0
A Percentual em massa de B B
(b)

Figura 36 — Liga binaria. (a) Diagrama de fases; (b) Magnetizacao de saturagao (307).

28 Funcao disponivel no programa HighScore Plus.
29 Resultantes do processamento (tensdes residuais, alteracio do tamanho de grdo, etc.). O ponto Curie é
outro exemplo de propriedade na mesma categoria.
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Sendo as fases « e 3 ricas nos elementos A (ferromagnético) e B (paramagnético
ou diamagnético), respectivamente, M, apresentard comportamentos bem distintos’. No
campo monofasico 3, M, serd préximo de zero3'. Quanto ao campo «a, a magnetizaciao
em geral terd um comportamento nao linear, chegando a ser imprevisivel em func¢ao dos

componentes do sistema (305,307).

Por sua vez, as fases terao composicoes fixas no campo « + 3, sendo determinadas
pelas linhas solvi do diagrama. Neste caso, ocorre tao somente a variagao das fracoes de
fases em funcao da composicao. Em vista disso, M serda uma funcao linear do percentual
em massa de um dos elementos. Ou seja, M, da liga binaria podera ser expresso por meio

da seguinte equacao (307):

My=Wy - Mgy +Ws- Mg =Wy Mgo+ (1 —W,)- Mg (4.27)

Se My, ¢ Mp sao conhecidos (magnetizagoes de saturacao de « e 3, respectiva-
mente), as fragoes de fases W, e W poderao ser obtidas a partir da medida de magnetizagao
de saturagao da liga, consistindo em uma ferramenta util para a construgao de diagramas

de fase (307).

Tendo em vista que M,z ~ 0, a equacao 4.27 pode ser reescrita como:

My =Wy My = (1 — Ws) - Myq (4.28)
M., — M

Wy =3¢ 7% 4.29

5 ML (4.29)

Ou seja, o aumento de fracao da fase 8 nao magnetizavel estd diretamente re-
lacionado com a diminui¢do da magnetizacao de saturagao da liga (M). Para W5 = 0
tem-se que My = M,,, caracterizando uma amostra ferromagnética monofasica. Como a
magnetizacao de saturagao depende da composicao (305,307,309), M, do material de

interesse deve ser conhecido para o calculo da fracao de fase.

No caso do presente estudo, a martensita e a austenita sao fases ferromagnética e
paramagnética, respectivamente (95,307,310-315). Desta forma, a Equagdo 4.29 pode ser

reescrita como:

Msa’ - Ms

Msa’
30" Considerando que a temperatura do sistema esteja abaixo de T, (ponto Curie).
31 Materiais paramagnéticos e diamagnéticos ndo apresentam magnetizacio de saturacio (308). Como a

magnetizagdo adquirida é muito fraca na presenga de um campo externo, comparando-se com aquela
adquirida pelos materiais ferromagnéticos, M foi considerado nulo para fim de discussao.

C, = (4.30)
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Tem-se, entao, um segundo método para o cédlculo da fracdo de austenita que
poderia ser confrontado com o obtido por difracao de raios x (316-318). A determinagio
de M, normalmente ¢é feita por trés técnicas de magnetometria: de amostra vibrante (319)

e de correntes continua e alternada (320).

Em razao de sua disponibilidade a época da realizagao da parte experimental da
tese, foi utilizado um ferritoscépio®? Fischer, modelo FMP30, para magnetizar as amostras
e obter as fragoes de ferrita. Desta maneira, os resultados serao comparados com os
obtidos por DRX, considerando-se também que o material seja bifasico. Por ser portatil,
o equipamento é comumente utilizado em campo (316) para anélise de agos inoxiddveis
austeniticos e duplex. A Figura 37, a seguir, apresenta um exemplo de aplicagao do

ferritoscépio Fisher FMP30 em uma junta soldada®?.

Figura 37 — Ferritoscopio sendo utilizado em uma junta soldada.

Ao contrario do que poder-se-ia supor, o equipamento nao retorna a magnetizagao
de saturacao da amostra, indicando tao somente a fragdo de ferrita no visor. Um conjunto
de padroes, fornecido pelo fabricante, foi usado para aferir/calibrar o ferritoscépiot.
Devido a limitagoes de tamanho e poténcia, o equipamento possui um baixo nivel de

excitagdao. Neste caso, a permeabilidade magnética inicial®® (u;) é a propriedade usada

32 De propriedade do Instituto Federal de Educagio, Ciéncia e Tecnologia do Rio de Janeiro (IFRJ),

campus Paracambi.

https://loja.helmut-fischer.com.br /medidor-de-teor-de-ferrita-feritscope-fmp30. Visitado em 8 de maio
de 2023.

Nao foi necesséria a calibragao em virtude dos percentuais de ferrita fornecidos pelo equipamento
estarem em concordancia com os valores listados no certificado que acompanhava os padroes.
Definida como u; = % limg_.o %, onde g é a permeabilidade magnética no vacuo, H a intensidade
do campo magnético aplicado e B, a densidade de fluxo (321). Contrastando com My, p; é sensi-

33

34

35
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na determinagao da fragdo de ferrita (320, 322,323), apds a construgdo de uma curva
de calibracdo. Os padroes possuiam fragoes de 100, 58,3 e 32,8 % de ferrita, de acordo
com o fabricante. Todavia, a composi¢ao elementar destes nao era conhecida. O poder de

penetragao da técnica é da ordem de 1 a 2 mm, a partir da superficie (324).

As amostras analisadas por ferritoscopia apresentaram o mesmo acabamento super-
ficial usado nas caracterizacoes por difracao de raios x. Ou seja, polimento a 1 um seguido

de decapagem acida.

4.2.4 Calorimetria de varredura diferencial

A calorimetria de varredura diferencial, sendo mais conhecida pela sigla em inglés
DSC, é uma técnica que permite determinar temperaturas de transi¢do em diversos tipos de
materiais. Em fun¢do das caracteristicas do forno, da existéncia de controle de temperatura
sub-ambiente, etc. é possivel obter as seguintes informacgoes:

o Transicdo vitrea em polimeros.

o Temperatura de fusao.

Percentual de cristalinidade em polimeros.

o Temperatura de inicio da transformacao martensitica em agos, etc.

Guo, Sha e Li (325), ao caracterizarem um ago C18Nil1700 por DSC, a 50 K/min
de taxa de aquecimento, estabeleceram a existéncia de quatro zonas na curva calorimétrica
(Quadro 2). E importante ressaltar que os autores mencionam que nao ha consenso na
Academia sobre as transformacoes mostradas no quadro, devendo ser encaradas como uma

referéncia qualitativa.

Um calorimetro NETZSCH DSC 404F1 foi utilizado no presente estudo, sob
atmosfera de nitrogénio, de propriedade da Se¢ao de Engenharia de Materiais do IME. O
corpo de prova consistiu em um cilindrico de 3 mm @ x 3 mm, usinado com jato d “dgua.
A taxa de aquecimento foi 40 °C/min, no intervalo de temperatura de T,,,;, a 950 °C, com
permanéncia de 5 minutos nesta temperatura. No resfriamento, a taxa foi a natural de

arrefecimento do forno, até a T,,,;.

vel a alteragoes na microestrutura (305, 306), interferindo no alinhamento dos dominios durante a
magnetizacao.

36 Temperatura na qual um fluido passa a apresentar viscosidade da ordem de 103 poise (279), lembrando
que os polimeros apresentam caracteristicas de sélidos e de fluidos (visco-elasticidade).
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Quadro 2 — Interpretacao de uma curva de DSC para o ago C18Ni1700.

Sentido do Faixa de . N
Zona o Possiveis transformagoes
fluxo de calor | temperatura (°C)
- Recuperagao da martensita
I | Exotérmico 310-510 - Formagao de carbetos
- Formacao de
zonas de precipitacao coerente
I | Exotérmico 535-603 Formagao dos principais
precipitados endurecedores
111 Endotérmico 635-730 Reversao da austenita
- o/ — v por cisalhamento
1AV Endotérmico 730-800 - Dissolucao de precipitados
ou recristalizacao

Fonte: Guo, Sha e Li (325)

4.2.5 Técnicas de microscopia
4.25.1 Microscopia éptica

A microscopia 6ptica tencionou mostrar a microestrutura da matriz assim como a
formagao de austenita revertida durante o envelhecimento. Relembrando o que foi dito na
Revisao da Literatura, nao é possivel visualizar as ripas de martensita por esta técnica,

sendo os blocos as menores estruturas resolviveis.

De modo a ter uma superficie o mais especular possivel, diminuindo a possibilidade
da introducao de artefatos na imagem (arranhoes e cometas, por exemplo), a seguinte

sequéncia de lixamento e polimento foi usada:

1. lixamento (SiC) - 80, 220, 400, 600, 1200, 2000 e 4000 mesh.

2. polimento (pasta de diamante) - 3, 1, 0,25 e 0,05 pm.
Dois ataques quimicos foram empregados para revelar a microestrutura (326):

1. Marble - CuS0O4(10g) + HCI (50 mL) + agua destilada (50 mL)

2. Vilella - 4cido picrico (1g) + HCI (5 mL) + metanol (95 mL)

Como mencionado na Secao 4.1, o programa Thermo-Calc requereu dados sobre
tamanho e razao de aspecto dos contornos de grao para simular a cinética da austenita
revertida. Tendo em mente que os blocos de martensita sao as menores estruturas nos
acos maraging resolvidas por microscopia éptica, estas foram consideradas no calculo do

tamanho de bloco (TB) para a simulacao da cinética de reversao da austenita:
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L
n—1

TB =

(4.31)

onde L é o comprimento de uma reta aleatoriamente disposta sobre a imagem, de acordo

com a escala, e n o nimero de interse¢oes do contorno de bloco com a reta.

Quanto a razao de aspecto (RA), temos:

Ra-? (4.32)

a

a e b sao as dimensoes maior e menor da estrutura com a razao de aspecto a ser determinada,

respectivamente, sendo RA adimensional.

Na Figura 38 hé exemplos de célculo de T'B e RA (material como recebido).

Figura 38 — Exemplos de calculo de tamanho de bloco e razao de aspecto. Material como
recebido. Ataque: Marble.

Foi utilizado um microscopio metalografico Olympus, modelo BX53M, para visuali-
zagao da estrutura. Uma camera digital Olympus, modelo U-TV0.5XC-3, foi responséavel
pela aquisicao das imagens em conjunto com o programa LCmicro 2.2, do mesmo fabri-
cante. Todos estes itens eram de propriedade do Laboratorio de Metalografia da Secao de
Engenharia de Materiais do IME.

4.2.5.2 Microscopias eletrénicas de varredura e de transmissao

Um nivel maior de detalhamento da microestrutura foi perseguido por meio da
microscopia eletronica, tanto de varredura (MEV) como de transmissao (MET). Teve por

objetivos principais:
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1. Revelar e acompanhar alteracdes na microstrutura no material como recebido e

envelhecido (MEV e MET).
2. Proceder ao exame fratografico dos corpos de prova ensaiados por tragao (MEV).

3. Determinar a morfologia dos precipitados bem como acompanhar o tamanho e

distribui¢do no material com o tratamento térmico (MET).

4. Fazer a andlise elementar das fases (MEV e MET).

Como principio fundamental da microscopia eletronica, esta se baseia na interacao
de um feixe de elétrons com a matéria, ocorrendo diversos fenomenos, sendo esquematizados

na Figura 39.

Feixe de elétrons

Elétrons secundarios
Elétrons Auger Informagéo sobre a topografia (MEV)

Raios x caracteristicos (EDS$) Elétrons retroespalhados
composigao elementar na espessura raios x continuos
(Bremsstrahlung)
Catodoluminescéncia

Espalhamento inelastico
Espalhamento elastico

AMOSTRA

Espalhamento elastico
incoerente
Elétrons transmitidos

informacéao sobre a morfologia (MET)

Figura 39 — Interacao elétron-matéria (327).

Os tipos de interacoes de interesse do presente trabalho sao os seguintes:

1. Elétrons secundarios - determinacao da topografia das amostras e visualizacao das
fases (MEV);

2. Raios x caracteristicos - utilizados para andlise elementar, por meio do acomplamento

de detectores de EDS (MEV e MET?"); e

3. Elétrons transmitidos - analise da microestrutura (MET).

37 No modo STEM (scanning transmission electron microscoping).



Capitulo 4. Métodos 100

As amostras para MEV e MET foram submetidas a mesma sequéncia de lixamento

e polimento usada na microscopia 6ptica, com excecao do ataque: nital (HNO3 a 2 % em

metanol) (326).

Foram utilizados trés microscépios eletronicos de varredura e um de transmissao,

disponiveis nos seguintes locais:

1. CTEx - microscopio eletronico de varredura, modelo Zeiss EVO 10;

2. IME - microscopio eletronico de varredura com canhdo de emissao de campo (MEV
FEG), modelo Quanta 250 FEG, da FEI Company;

3. Inmetro

a) Microscépio eletronico de varredura, modelo Quanta 200 FEI, da Thermo Fisher,

com detector de analise elementar por EDS; e

b) Microscépio eletronico de transmissdao de alta resolugdo, modelo FEI Titan
80-300, da FEI Company, com monocromador e corretor de aberragao esférica
funcionando nos modos HRTEM e HRSTEM, em paralelo, com detector de

analise elementar por EDS.

4.2.5.3 Microscopia por feixe de ions focalizados

A técnica consiste no bombardeamento da amostra por um feixe de fons de Ga™*.
Dai a sigla em inglés FIB (focused ion beam). Objetivos no emprego da técnica para o

presente estudo:

1. Revelar a microestrutura.

2. Preparar amostras para microscopia eletronica de transmissao.

Das interagoes fon-amostra, sdo de interesse a formacao de imagens (328) pela
deteccao de elétrons de baixa energia®® (abaixo de 10 €V) bem como a ejegdo de material
por sputtering no processo de iton milling, de modo a obterem-se amostras transparentes a
feixe de elétrons, para analise no MET (328-331).

Devido ao feixe de Ga™, uma fracao do fon acaba por ser incorporada a superficie.
Esta deposicao pode ser 1til para aumentar a condutividade e minimizar o carregamento
de elétrons na superficie (328), a exemplo do que ocorre com materiais nao condutores
no MEV. Um detalhe que deve ser mencionado é que o canhao de ions é normalmente

utilizado em conjunto com outro (desta vez de elétrons) em configuragao duplo-feixe,

38 Também conhecidos pela sigla ISE (ion-induced secondary electrons).



Capitulo 4. Métodos 101

ocorrendo a focalizacdo em um mesmo ponto da amostra. Ou seja, é possivel a formacao

de imagens por emissao de elétrons ISE e secundérios, de forma simultanea.

Em comparacao ao MEV, o FIB oferece melhor contraste porque a taxa de emissao

de elétrons ISE depende da orientagao do cristal em relagdo ao feixe de Ga™, sendo

este fendmeno denominado channelling contrast. A Figura 40 exemplifica a diferenca de
contraste entre o MEV e o FIB, no caso do latao (328).

Figura 40 — Channelling contrast (328). (a) MEV e (b) FIB em amostra de latao.

Em ambas as sub-figuras é possivel visualizar particulas de segunda fase, com as
posigoes coincidindo em funcao do sistema ser duplo-feixe de fons. No entanto, os contornos
de grao e as maclas sdo visiveis apenas por FIB (328). Alids, a amostra da Figura 40 foi
preparada por FIB, sendo possivel visualizar as ranhuras verticais resultantes da incidéncia
do feixe. Como as estruturas de sub-grao dos agos maraging apresentam diferencas de
orientagao cristalografica, justificou-se o uso do FIB no presente trabalho, considerando o

channelling contrast.

As principais desvantagens do FIB sao: a menor capacidade de foco em relagao a
microscopia eletronica, comprometendo a resolucao, e o fato da técnica ser mais destrutiva

para a superficie que o MEV (328).

Da mesma forma que na microscopia éptica, as imagens obtidas por FIB foram
utilizadas para o calculo dos tamanhos e das razoes de aspecto dos blocos de martensita,

por meio das equagoes 4.31 e 4.32.

No Apéndice C é apresentada a sequéncia de preparo das amostras para MET??,
utilizando feixe de Ga*. Inicialmente, foi depositada uma camada de platina, por meio
de um gas organometélico (333), para proteger e demarcar a regido de interesse (Figura

117a). Com a erosao em estagio avancado (Figura 117b), foi fixado um nanomanipulador

39 Opatova (60) e Zhu (332) também usaram a técnica para preparo de amostras de maraging.
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(Figura 117¢). Apds extragao da amostra, seguiu-se o polimento com feixe de Ga™ para

redugao da espessura (Figuras 117d e 41, esta dltima a seguir).

(a) Vista de frente. (b) Vista de perfil.

Figura 41 — Amostra de MET preparada por FIB, visualizada no MEV. Material como
recebido.

Um microscopio de feixe duplo (MEV/FIB), modelo Helios Nanolab 650, da FEI
Company, foi empregado no presente trabalho. Este equipamento estava disponivel no

Inmetro.

4.3 Caracterizacao do material com dano

Com a finalidade de estudar o comportamento do ago maraging sob impacto
balistico, foram confeccionados alvos com cerca de 8 cm x 8 cm e 3,8 mm de espessura,

em diferentes condi¢oes de tratamento térmico.

O alvos foram montados sobre uma chapa de ago vazado (Apéndice D) para que
pudessem ser transpassados sem que alguma parte do sistema de fixacao fosse atingida

pelo tiro.
A norma NBR 15000 (334) norteou o teste balistico.

Apés a montagem dos conjuntos alvo-chapa de fixacao, estes foram presos por

morsas em uma armagcao metélica para que fosse efetuado o disparo (Figura 42).

Como pode ser observado na Figura 42a, o alvo recebeu um adesivo circular’
para que servisse de referéncia ao sistema de mira. Na Figura 42b observamos a obreia

iluminada pelo feixe de laser, indicando o ponto em que ocorreria o impacto.

Quanto & municdo utilizada no ensaio, esta era equivalente & CBC*! 7,62x51 mm

comum. A diferenca residiu no fato de que cada cartucho foi montado na oficina da linha

40 Ou obreia, no jargao do Exército.
41 CBC - Companhia Brasileria de Cartuchos.
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(a) Conjunto alvo-chapa. (b) Conjunto iluminado por laser.

Figura 42 — Alvo em condigoes de ser submetido ao ensaio balistico.

de tiro, ap6s preenchimento de estojos vazios de latao (70 % Cu e 30 % Zn) com propelente
da CBC (base dupla*® PR 844).

Na Figura 43a observamos as partes que compoe um cartucho de munigao (335). A
Figura 43b mostra um corte do projetil, que é a parte do cartucho que atingira o alvo apos
a detonacao do propelente por percussao na espoleta (tanto municao de revélver como a

usada em fuzis).

Camisa de tambaque
(liga de cobre e zinco)

Projetil

Chumbo

Estojo
Propelente
Base do Projétil
. Espoleta (Formato Boat Tail)
(b) Corte de um projetil. Fonte: Informativo Téc-
(a) Partes principais. nico N° 32 - CBC.

Figura 43 — Estrutura de um cartucho de municao.

Todos os alvos foram transpassados nos impactos. Nao houve recuperagao dos

estilhagos.

Os ensaios balisticos foram realizados na Linha 4 do Centro de Avaliagoes do

Exército.

42 Composicdo do propelente (dados contidos no rétulo da embalagem): nitrocelulose, nitroglicerina,
difenilalamina, dibutilftalato, carbonato de célcio, sulfato de sédio, nitrato de potédssio e grafite.
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4.3.1 Ensaio visual

Este ensaio a olho nu foi a primeira analise dos efeitos terminais do tiro, podendo
ser executado na prépria linha de tiro. A formacao de trincas e o espalhamento do material

do projetil na superficie frontal dos alvos foram objeto do ensaio.

4.3.2 Variacdo da velocidade do projetil

Um radar Doppler, da empresa Weibel Scientific, foi o equipamento utilizado para
medir as velocidades dos projetis, desde a saida do cano da arma até o espalhamento em

estilhacos apds transpassar os alvos.

A Figura 119 do Apéndice E mostra um exemplo de perfil de velocidades em
funcao do tempo, sendo as regides em tons de laranja na parte superior e no centro
correspondentes ao projetil e estilhagos. Nota-se uma trajetoria retilinea e paralela ao eixo

do tempo, sugerindo ser relativo ao percurso do projetil antes do impacto.
No célculo da variacao da velocidade do projetil foi usada a seguinte equagao:
Vo=V,
Vi

onde V; é a velocidade no momento do impacto e V5 apds a perfuracao do alvo.

AV% = — x 100 (4.33)
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Simulac3o termodinamica

5.1.1 Calculo do diagrama de fracdo molar

O diagrama de fragdo volumétrica (ou molar, de acordo com nomenclatura empre-
gada no programa) de fases versus a temperatura, simulado pelo programa Thermo-Calc,

¢ mostrado na Figura 44.

1.0 -
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o THC252
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E
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&
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0 100 300 500 700 900
A Temperatura [°C]

Figura 44 — Diagrama de equilibrio termodindmico para o aco C18Nil700, de acordo com
simulagao no Thermo-Calc, com as fases presentes.

O diagrama mostra a condi¢do de maior estabilidade termodinamica do material.

Do exposto, podemos interpretd-lo como um limite tedrico para a fracao de fases.

Sao visiveis no diagrama:

1. BCC__A2 - resultante da transformacao da martensita em ferrita. Fase predominante
abaixo de 530 °C.

2. FCC__Al - fase austenitica. Predomina a partir de 530 °C, estando associado a

reversao da martensita em austenita.
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3. MU_PHASE e NI3TTI - correspondem as fases p e NigT'i, respectivamente. Respon-

saveis pelo aumento da resisténcia mecanica do material, com o envelhecimento.

E sempre oportuno frisar que nao hd qualquer informacao relativa ao tempo que
uma determinada fase comeca a nuclear. Apesar dos compostos intermetélicos p e NigT
constarem no diagrama para temperaturas abaixo de 100 °C, na pratica nucleiam a partir
de 450 °C (325).

As curvas das demais fases do diagrama da Figura 44 sao melhor visualizadas nas

ampliagoes da Figura 45.
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Figura 45 — Ampliacoes da Figura 44.

Podemos observar dois niveis de aumento no diagrama. No primeiro (Figura 45a)
temos as curvas de fragdo molar para os compostos intermetéalicos, fases p e NigT'i, na
faixa de temperatura usual no envelhecimento de acos maraging. A fracao de ambos decai
monotonicamente com a temperatura, sugerindo a dissolucao dos precipitados. Por outro

lado, na figura 45b temos o seguinte:

1. AL2S3 - Refere-se a inclusao Al,S3 identificada em agos de médio-carbono, durante
a solidificacdo (336). No entanto, nao foi encontrada uma referéncia que sustentasse

a sua ocorréncia em agos maraging.

2. FCC_A1#2 - Jarfors et al. (337) identificaram este item como sendo o Ti(C, N) em
ago maraging de composigao proxima ao C18Ni2400, por EDS, sujeito a manufatura
aditiva. Trata-se de inclusdo prejudicial as propriedades, citada anteriormente e

mostrada no Anexo A.

3. TI4C2S2 - Corresponde a inclusao T7,C5.5,, também descrita no Anexo A.
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4. M6C - Trata-se de carbeto do tipo MsC, onde M é um metal (338), podendo ser
Fe ou Mo (339) considerando a composigao tipica dos agos maraging. Comparando
as faixas de temperatura do Quadro 2 com aquela da curva para a fase M6C, o
estudo por DSC de Sha, Guo e Li (325) validou a simulagdo termodinamica para a
formacao de carbetos (310 a 510 °C de acordo com Sha, Guo e Li; abaixo de 440 °C

na simulagao).

A simulagao de Moshka e co-autores (222) chegou a resultados similares, levando
em consideracao terem estudado também o aco C18Nil1700. No entanto, ndo consideraram

a ocorréncia de compostos intersticiais.

5.1.2 Simulacdo da composicdo elementar de fases

As Tabelas 10 e 11 mostram as composi¢oes atdmicas da martensita e da austenita,
calculadas por simulacao termodinamica, obtidas a partir dos graficos mostrados no
Apéndice F!.

Tabela 10 — Composicao da martensita (at%), simulada pelo programa Thermo-Calc, em
funcao da temperatura de envelhecimento.

Envelhecimento (°C) | Al | Mo | Fe Co Ni | Ti
490 0,00 | 0,24 | 82,75 | 12,95 | 4,04 | 0,02
520 0,00 | 0,32 | 82,30 | 13,20 | 4,15 | 0,03
230 0,00 | 0,33 | 82,21 | 13,27 | 4,16 | 0,03
545 0,00 | 0,38 | 82,01 | 13,44 | 4,14 | 0,03
570 0,00 | 0,48 | 81,63 | 13,72 | 4,14 | 0,03
600 0,00 | 0,55 | 81,51 | 13,90 | 3,95 | 0,09

Tabela 11 — Composi¢ao da austenita (at%), simulada pelo programa Thermo-Calc, em
funcao da temperatura de envelhecimento.

Envelhecimento (°C) | Al | Mo | Fe Co Ni Ti
490 0,00 | 1,46 | 58,70 | 2,85 | 36,87 | 0,12
520 0,00 | 1,79 | 61,41 | 3,58 | 33,05 | 0,17
530 0,00 | 1,90 | 62,28 | 3,87 | 31,75 | 0,19
045 0,00 | 2,04 | 63,36 | 4,29 | 30,07 | 0,24
570 0,00 | 2,26 | 65,03 | 5,06 | 27,30 | 0,34
600 0,00 | 2,48 | 66,81 | 6,10 | 24,06 | 0,54

Fazendo uma andlise sumaria das Tabelas 10 e 11, constata-se que ocorreu uma
redistribuicao dos elementos de liga em relagao a composicao elementar do material como

recebido (Tabela 8). Chama a atengdo o enriquecimento em niquel da austenita em relacao

L Para fim de cdlculo dos resultados mostrados nas Tabelas 10 e 11, foi considerado a ocorréncia somente

de ferrita martensitica e de austenita, com os devidos ajustes nos valores de composicao lidos nos
graficos do Apéndice F. Na leitura foi utilizado o programa GetData Graph Digitizer.
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a martensita, confirmando o papel deste elemento como estabilizador da fase v (10). Com
relagdo ao aluminio, a simulagdo nao mostrou a presenca deste elemento nos graficos do
Apéndice F, para o nivel de aumento apresentado. Sendo assim, o percentual de aluminio
foi considerado igual a zero. Cabe ressaltar que os resultados de simulacao de composicao
sao referentes ao equilibrio. Ou seja, para um tempo de tratamento térmico longo o

suficiente para tanto.

5.1.3 Calculos cinéticos - médulo TC-PRISMA
5.1.3.1 Austenita revertida

A Figura 46 apresenta o resultado da simulagao da cinética de reversao da austenita.
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0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
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Figura 46 — Simulacao da cinética de reversao da austenita.

Comparando a simulacao de reversao da austenita com a Figura 12, foram identi-
ficadas as trés zonas caracteristicas da curva de transformagao (134, 135), exceto a 490
°C (apenas a zona I). Observa-se, também, o encurtamento da zona I com o aumento da
temperatura, nao sendo perceptivel para 570 e 600 °C na escala de tempo do grafico. Além
disso, a velocidade da transformacao aumenta com a temperatura, como podemos observar
pela derivada em relacao ao tempo das curvas na zona II. O patamar especifico da zona

IIT foi discreto na simulagao para 600 °C.
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5.1.3.2 Precipitados endurecedores

A simulacao da cinética de formagao dos precipitados (Ni3T"i e fase 1) é apresentada

nos graficos das Figuras 47 e 48.
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Figura 47 — Fragao volumétrica dos precipitados.
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Figura 48 — Raio médio dos precipitados.

Na Figura 47 podemos observar a evolugao da fracao volumétrica dos precipitados

com o tempo e a temperatura. Por analogia com a cinética de reversao da austenita,

identificam-se as zonas II e III nos dois conjuntos de graficos. A velocidade de precipitacao

na zona II mostra uma clara dependéncia com a temperatura, estabilizando a partir de 520
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(Ni3Ti) e 570 °C (fase p). Quanto a fracao volumétrica, esta experimenta uma diminuigao
acima de 570 °C (Ni3T), em todo intervalo de tempo considerado. Em relagao a fase
1, a fragdo volumétrica experimenta uma discreta queda a partir de 5 horas, a 600 °C.
Como a diminuicao da fragdo de precipitados também é observada na Figura 45a, pode ser
sugerida uma aproximacao com o equilibrio termodinamico na simulacao feita no moédulo

TC-PRISMA, para tempos e temperaturas mais elevados.

Ja o raio médio dos precipitados (Figura 48) aumentou monotonicamente com o
tempo e a temperatura, para os dois tipos de precipitados, segundo uma funcao quadratica
inversa (Equagdo 2.19), de forma aproximada. Levando em consideragao a diminui¢ao
da fragao volumétrica para temperaturas elevadas, é razoavel supor que o continuo
crescimento dos raios dos precipitados maiores ocorreu a custa da solubilizagao
dos menores (186). Mais adiante, os raios médios dos precipitados no MET serdo

comparados com as curvas da Figura 48, com a finalidade de validar a simulacao.

5.2 Material sem dano

5.2.1 Propriedades mecanicas

5.2.1.1 Ensaio de dureza

A Figura 49 mostra quatro curvas de dureza Rockwell em fungao do tempo (3 a 6

horas) e da temperatura de envelhecimento (420 a 600 °C). Os pontos tabelados estdao no
Apéndice G.
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Figura 49 — Curvas de dureza para o ago da pesquisa (C18Ni1700).
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O tempo afetou pouco a dureza, nas condi¢des da pesquisa. Por outro lado, ocorreu
queda significativa de dureza para T' > 510°C'. De fato, como foi discutido na Subsecao
2.1.5, a temperatura ¢ deletéria as propriedades mecanicas. Da analise da cinética de
reversao da austenita e da precipitagdo de NigT" e fase p (Figuras 46 e 47), percebe-se que
0s processos sao concorrentes. Ou seja, o aumento de fracao dos precipitados endurecedores
¢é anulado pela reversao da austenita, que alcanga valores de fracao bem superiores aos dos
precipitados. Com o crescimento do tamanho dos precipitados (Figura 48), é plausivel que
o raio critico tenha sido ultrapassado (Figura 15), havendo um fator adicional que tenha

contribuido para a diminuicao da dureza.

A diferenga entre as curvas estd na temperatura em que o valor maximo de dureza

foi alcancado, conforme a Tabela 12.

Tabela 12 — Maximos de dureza para diferentes tempos e temperaturas de envelhecimento.

Tempo | Temperatura Dureza
(h) (°C) (HRC)
3 480 52,22 £+ 0,15
4 470 52,04 £ 0,10
5 470 52,29 £+ 0,27
6 450 52,17 £ 0,10

Em outras palavras, com o aumento da temperatura leva-se menos tempo para
se atingir a dureza maxima. Como a dureza do material como recebido é de 30,48 +
0,28 HRC, obteve-se um incremento de aproximadamente 73 %, com o envelhecimento.
Tomando como referéncia a curva de reversao a 490 °C (Figura 46), com 3 horas a fracao
de austenita é proxima de zero. Portanto, é razoavel supor que nao tenha ocorrido reversao
da austenita a 480 °C, para o mesmo tempo de permanéncia, resultando em um pico de

dureza.

O envelhecimento a 600 °C, por 5 horas, foi a condi¢do de minima dureza atingida
pelo material (39,94 + 0,14 HRC), na curva em destaque da Figura 49. Devido a este
valor minimo, o tempo de 5 horas foi escolhido como padrao nos tratamentos e

caracterizagoes subsequentes.

5.2.1.2 Ensaio de microdureza

A microdureza ao longo da espessura é mostrada nas Figuras 50a e 50b, para o
material como recebido e envelhecido a 490 °C por cinco horas, respectivamente. Em cada

condicao, foram obtidas duas curvas de microdureza em posigoes distintas da amostra.

No envelhecimento (Figura 50b), os perfis de dureza praticamente coincidiram.
Por outro lado, no material como recebido ocorreu uma ligeira diferenca entre os perfis
(Figura 50a). Possivelmente, alguma heterogeneidade possa ter contribuido para a diferenca

entre as curvas. Em todo o caso, é marcante o papel homogeneizador da laminac¢ao em
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Figura 50 — Medidas de microdureza ao longo da espessura.

termos de propriedades mecanicas, ja que a microdureza variou muito pouco ao longo da
espessura. No inicio e no término de cada perfil, sdo observados valores consideravelmente
inferiores de microdureza. Estas medidas foram tomadas na regiao proxima a cada face
normal ao plano de ensaio. Como hipoteses para estes valores baixos de microdureza,
estariam a influéncia da camada de éxido ou até mesmo algum efeito de borda, mascarando
os resultados. Em funcao da geometria do ensaio sao ser adequada para determinar a
microdureza de revestimentos, a exemplo da norma ASTM B578 (340), nao ha como tirar
conclusoes sobre a microdureza da camada de 6xido. Os valores médios de cada perfil

estao mostrados nas Tabelas 13a e 13b.

Tabela 13 — Valores médios de microdureza Vickers ao longo da espessura das amostras.

pHV Erro pHV Erro

Perfil 1 | 339,696 | 11,788 Perfil 1 | 528,265 | 17,816

Perfil 2 | 304,087 | 8,760 Perfil 2 | 532,362 | 17,475
(a) Como recebido. (b) Envelhecimento a 520 °C por 5 horas.

Analizando a dureza do material como recebido e os valores listados nas Tabelas

12, 13a e 13b, chega-se a seguinte relacdo entre as escalas:

10- HRC ~ pHV (5.1)

Seriam necessarias medidas adicionais de dureza e microdureza, em outras condigoes

de envelhecimento, para assumir como valida a equagao 5.1.

5.2.1.3 Ensaio de tracao

O ensaio de tracao avaliou trés condi¢oes de tratamento térmico: como recebido
e envelhecimento a 520 e 600 °C, por 5 horas. Em cada condicao, cinco corpos de prova
foram ensaiados para que houvesse reprodutividade. A Figura 51 apresenta exemplos de

curvas de tragao, para cada condicdo. O Apéndice H apresenta os resultados para todos os
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Figura 51 — Material envelhecido (5 horas) e como recebido.

corpos de prova. Os valores médios das propriedades estdo apresentados nas Tabelas 14 e

15 a seguir.

Tabela 14 — Resultados médios do ensaio de tragao.

Tensao de LH.mtAe d‘e Tenacidade | Alongamento
escoamento | resistencia (MPa) ( % )
(MPa) (MPa)
CR 994+24 1093+7 6113 9,27+0,69
520 °C 1671£48 1831+40 142414 13,20+£0,96
600 °C 1030+23 1472433 205+11 18,6540,82

Tabela 15 — Reducao de area da secao transversal dos corpos de prova fraturados.

Area (mm?) | Diferenca (%) | Média (mm?) | Reducio de drea (%)
CR 2113 3.60 2.075 72.70
CR 2,037
520 °C | 4,493 0.76 1476 A1
520 °C 4,459
600 °C 3,159 2,53 3,119 58,96
600 °C 3,079

Comparando os resultados da Tabela 14 com as propriedades disponiveis na litera-

tura (Tabelas 4 e 5), temos o seguinte:

1. Material como recebido - a tensao de escoamento e o limite de resisténcia estiveram

cerca de 24 e 8 % acima, respectivamente, dos valores correspondentes na Tabela 4.

Esta elevagdo pode ser atribuida a um menor tamanho de grao efetivo (119,127,128)
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do material usado na tese ou, até mesmo, a algum encruamento prévio (chapa

laminada a quente).

2. Envelhecimento a 520 °C - condi¢ao 50 °C acima do valor maximo de dureza (vide

Tabela 12, para 5 horas de envelhecimento). A tensdo de escoamento e o limite de
resisténcia estiveram dentro da faixa esperada para a otimizacao de propriedades,
conforme Tabela 5, havendo um incremento aproximado de 700 MPa (ou
68 %) para cada propriedade em relagao as apresentadas por CR. Quanto ao
alongamento, este subiu ligeiramente, considerando as barras de erro, em contrate com

dados da literatura (Tabelas 4 e 5) que preveem uma queda com o envelhecimento.

3. Envelhecimento a 600 °C - a tensido de escoamento e o limite de resisténcia cairam

cerca de 640 e 360 MPa, respectivamente, em relagao aos valores alcangados no
tratamento a 520 °C. Ou seja, o ganho de 700 MPa no limite de escoamento, a
520 °C, praticamente foi perdido. Quanto ao limite de resisténcia, foi mantido um
residual de cerca de 50 % desta propriedade. Com a perda de propriedades, podemos

afirmar que o material foi super-envelhecido.

Viswanathan e colaboradores (139) observaram um comportamento semelhante
para o ago C18Ni2400: grandes incrementos na tensao de escoamento e no limite de
resisténcia, no pico de otimizagao destas propriedades (acima de 100 %, a 510 °C por 3
horas), com perda significativa no super-envelhecimento (640 °C por 1 a 8 horas). Por
outro lado, o alongamento na fratura apresentou um comportamento distinto em relacao
aos resultados da tese: foi menor no pico de otimizagdo ao passo que ocorreu um aumento
continuo desta propriedade, no presente trabalho (CR — 520 °C — 600 °C). Viswanathan
aponta a causa de diminuicao da tensao de escoamento e do limite de resisténcia a reversao
da austenita: quanto maior a fracao volumétrica desta fase, mais severa a perda de

propriedades (139). Também o alongamento na fratura esteve associado a reversao (139).

Jacob e co-autores (341) chegaram as mesmas conclusoes do estudo de Viswanathan,
desta vez para um ago C18Nil700: incremento nas propriedades no pico de otimizagao
(480 °C por 3 horas) com perda no super-envelhecimento (540 °C por 3 horas), também
associada a reversao da austenita. O alongamento na fratura também apresentou o menor
valor na otimizacao, sendo intermediario no presente trabalho. Nos estudos de Jacob
(341) e Viswanathan (139), ndo foi detectada a reversao da austenita na otimizagao das

propriedades.

Wang e colaboradores (342) estudaram o efeito da reversiao da austenita - 500 e 550
°C / 5 horas e 600 e 630 °C / 3 horas - no ensaio de tragao, para o ago maraging C18Ni1700:
foi verificada a diminuic¢ao da tensao de escoamento e do limite de resisténcia com o
aumento da fragao volumétrica de austenita revertida, presente em todos os tratamentos,

resultando em um ganho de alongamento na fratura.
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Com relacao a tenacidade, esta aumentou monotonicamente com o alongamento,
considerando que este tltimo compensou a perda na tensao de escoamento e no limite de

resisténcia com o super-envelhecimento, também verificada nas referéncias citadas.

Por outro lado, a conservagao de volume poderia induzir a expectativa de que a
redugdo de drea (Tabela 15) acompanhasse o alongamento. No entanto, a redugao caiu para
41 % no envelhecimento a 520 °C, vindo a aumentar para 59 % a 600 °C. Uma hipdtese
para este comportamento inesperado estaria relacionado ao estado triaxial de tensoes no
pescoco, que foi alterado no ensaio de tragao do corpo de prova envelhecido a 520 °C.
Como resultado, um componente de tensao responsavel pela diminuicao da superficie de
fratura foi atenuado, aumentando de intensidade para o corpo de prova super-envelhecido.
Como somente um corpo de prova teve a superficie de fratura mensurada no MEV (as
duas metades), seriam necessarias mais determinagoes de drea para embasar melhor a

discussao.

5.2.1.4 Ensaio de compressao

Como nao foi necessario a contratacao dos servicos de uma empresa especializada
em usinagem, o custo para obtencao dos corpos de prova de compressao foi bastante
reduzido em relacao aos de tracao. Assim sendo, foi possivel avaliar o comportamento em
compressao para mais temperaturas de envelhecimento. A Figura 52 apresenta exemplos

de curvas de compressao para o material envelhecido entre 490 e 600°C e como recebido.
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Figura 52 — Material envelhecido (5 horas) e como recebido.

A Tabela 16 apresenta os valores médios para a tensao de escoamento e o limite
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de resisténcia calculados a partir dos dados mostrados na Tabela 43 do Apéndice I,

relembrando que nao ocorreu a ruptura dos corpos de prova.

Tabela 16 — Médias dos resultados do ensaio de compressao.

. Tensdo de | Limite de
Envelhecimento N
°) escoamento | resisténcia
( (MPa) (MPa)
Como recebido 730+£8 850+13
490 1464+29 1674426
520 1368+84 1653429
545 131977 1519427
570 1210+23 1446+20
600 792430 993423

O material apresentou praticamente a mesma tensao de escoamento entre 490
e 545 °C de envelhecimento, considerando o intervalo de confianca. Quanto ao limite
de resisténcia, os corpos de prova tratados a 545 °C apresentaram valores para esta
propriedade ligeiramente abaixo aos envelhecidos a 490 e 520 °C. A 570 °C, o decaimento
das propriedades ja é mais perceptivel. Finalmente, o envelhecimento a 600 °C foi bastante
deletério, levando o material a apresentar propriedades proximas do material como recebido,
de forma semelhante ao que ocorreu no ensaio de tracao para a mesma temperatura de

envelhecimento.

Ao contrario do ensaio de dureza - onde foi possivel acompanhar mudancas da
propriedade na faixa de 490 a 550°C - o ensaio de compressao foi pouco sensivel nesta
faixa de temperatura. Isto pode estar associado ao niimero de ensaios por condigao de
tratamento térmico: cinco, com excegao do envelhecimento a 520 °C (seis), o que influenciou
no tamanho da barra de erro. No ensaio de dureza, foram dez medigoes por condi¢ao de

tratamento.

Outro ponto a ser discutido é que as propriedades em tragdo e em compressao
diferiram de forma significativa, nas condi¢oes como recebida e tratadas a 520 e 600 °C.
Nos trés casos, os valores de tensao de escoamento e do limite de resisténcia em compressao
estiveram inferiores aos correspondentes em tragao. Spitzig (343) e Hall (42) também
relataram existir uma diferenca entre propriedades nos dois ensaios, mas os valores em
compressao foram superiores aos de tragao. Tallon (344) e Cyr (263) citam uma assimetria

semelhante nas propriedades, em ago maraging sujeito a manufatura aditiva.

Possivelmente a razao altura/didmetro dos corpos de prova usados na tese teve
alguma influéncia nos resultados, por nao ter sido seguida a razao recomendada pela
norma ASTM E9. Ou mesmo devido a algum erro experimental, como o uso de lubrificante
inadequado para o ensaio de compressao, causado um embarrilamento acima do toleravel,

ete.
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5.2.1.5 Medidas de excitacdo por impulso

Os moédulos de Young para oito temperaturas de envelhecimento, além da condigao

como recebida, sao mostrados na Tabela 17.

Tabela 17 — Médulo de Young em funcao da temperatura de envelhecimento. Tempo de
tratamento térmico: 5 horas.

Temperatura (°C) | Médulo de Young (GPa)
Como recebido 166,22 + 1,59
490 180,32 £+ 2,12
510 175,10 + 1,42
520 175,75 + 2,19
530 177,95 + 0,76
045 173,37 £ 0,79
570 173,61 + 1,13
590 175,52 £ 1,15
600 179,01 + 0,69

Com o envelhecimento a 490 °C, foi verificado um ligeiro aumento no moédulo de
Young em relacgao a condigao como recebida. A 510 °C ocorreu uma pequena queda, menor
em moddulo que o aumento a 490 °C, vindo a manter-se estavel até 590 °C. A 600 °C foi

recuperado o valor do médulo alcangado a 490 °C.

Comparando a Tabela 17 com a Figura 49, verificou-se a nao correlacao entre os
modulos e os valores de dureza, embora o aumento de médulo com o envelhecimento
a 490 °C sugerisse o contrario. A dureza caiu monotonicamente com a temperatura de
envelhecimento ao passo que o modulo manteve-se constante no intervalo de 510 a 590 °C.
De fato, o modulo de Young depende fortemente das forcas interatomicas predominantes,
havendo pouca influéncia de mudancas na estrutura, tais como: trabalho a frio, elementos
de liga e tratamento térmico (260,261). Este fato é mostrado na Tabela 18, onde o mddulo
apresenta pouca variacao entre acos. Por outro lado, o latao Cu-30%Zn e as ligas de
aluminio apresentam médulos de 100 e 71 GPa, respectivamente (345), contrastando com

os valores da Tabela 18.

Usando a mesma técnica mas nao citando os parametros do envelhecimento, Salem
e Singh (346) obtiveram valores de médulo um pouco acima do determinado para o
tratamento a 490 °C: na faixa de 184 a 186 GPa (ago C18Nil700). A variagao foi justificada

em funcao do método de interpolacao usado no tratamento dos dados.

Salvo melhor juizo, nao foram encontrados resultados na literatura que confrontas-
sem com os valores de mdédulos de Young para o envelhecimento entre 510 e 600 °C. Braccini
e co-autores (347) até fizeram medidas de excitagdo por impulso em diferentes condigoes
de envelhecimento, no aco C18Ni1700, mas a oxidagao severa na superficie dos corpos

de prova pode ter mascarado os resultados. Apenas na condigao solubilizada (165 GPa)
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houve concordancia com o resultado correspondente ao material da tese (166,22 + 1,59

GPa), em virtude da superficie ndo apresentar oxidagao no estudo de Braccini.

A partir da determinacdo das velocidades longitudinal e transversal de ondas
ultrassonicas, Ledbetter e Austin (273) chegaram aos seguintes valores de médulo de
elasticidade, para o aco C18Nil1700 solubilizado e envelhecido, respectivamente?: 174,9
e 188,8 GPa. Estes resultados estiveram proximos aos listados na Tabela 17, no caso do

envelhecimento a 490 °C por 5 horas e como recebido.

Considerando que a dureza do material no tratamento a 490 °C por 5 horas esteve
apenas 1 HRC abaixo da dureza méxima (52 HRC), o médulo de (180,32 + 2,12) GPa
esteve ligeiramente abaixo do encontrado em manuais sobre propriedades mecanicas de
ligas metalicas. Por exemplo, em documento publicado pela Nickel Development Institute
(348), o ago maraging C18Nil1700, envelhecido a 480 °C / 3 h, apresentou 186 GPa de
modulo de Young. O mesmo valor consta no ASM Handbook (2), sem ser detalhado o

tratamento térmico.

O desvio entre médulos também foi observado por Massara e colaboradores (349)
para outros tipos de acos. Na tabela 18 estao listados alguns moédulos de elasticidade
determinados pela técnica de excitacdo por impulso (349) e confrontados com os disponiveis

em tabelas e manuais, a titulo de exemplo.

Tabela 18 — Médulos de elasticidade de diferentes tipos de agos (em GPa).

A Moédulo de elasticidade | Moédulo de elasticidade
s (excitagao por impulso) (tabelado)
maraging C18Nil700 180 £ 2 186
AIST 304 166 193
AISI 316 170 193
DIN C45E 184 190
EN Fe37 - 3FN
(estirado) 201 200

5.2.2 Difracdo de raios x
5.2.2.1 Indexacao dos picos

Os difratogramas simulados de cada fase estdao mostrados no Apéndice J. A Tabela
19 apresenta os picos indexados na simulacao. Com relacgao aos difratogramas experimentais,
a Figura 53 apresenta a evolucao das intensidades de picos de difragao para diferentes

temperaturas de envelhecimento.

O material como recebido apresentou quatro picos no difratograma. Picos adici-

onais sao visiveis a partir de 490 °C, aumentando de intensidade a medida que cresce a

2 Material envelhecido a 489 °C por 4,5 horas. Durezas: 29 (solubilizado) e 51 (envelhecido) HRC.
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Tabela 19 — Picos da ferrita e da austenita calculados pelo programa Powder Cell.
h[K[T] 20 () hik|1| 2, (%)

1]1]1] 50,635
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Figura 53 — Difratogramas do material como recebido e envelhecido (5 horas).

temperatura de envelhecimento. Ao mesmo tempo, os picos presentes no difratograma do

material como recebido sofrem diminuicdo de intensidade.

Para a indexacao, foi realizada a comparacao pico a pico entre as posicoes 20

experimentais e aquelas relacionadas na Tabela 19. A titulo de exemplo, é mostrada a

indexacao para o envelhecimento a 530 °C (Tabelas 20 e 21).

Tabela 20 — Indexacao do difratograma experimental. Envelhecimento a 530 °C. Martensita

260 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,107 0,239 0,457 11110
77,186 76,930 0,256 0,332 21010
99,632 99,292 0,340 0,341 2111
123,808 123,450 0,358 0,289 21210

A diferenca minima e maxima entre as posi¢oes experimentais e tedricas variou de

0,181 a 1,080°, em modulo, o que correspondeu a desvios de 0,356 a 0,919 % em relagio as
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Tabela 21 — Indexagao do difratograma experimental. Envelhecimento a 530 °C. Austenita.

260 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
50,635 50,816 -0,181 -0,356 171]1
59,180 59,429 20,249 0421 2[00
88,586 89,139 -0,553 -0,624 21210
109,942 110,842 -0,900 -0,819 31111
117,580 118,660 -1,080 -0,919 21212

posicoes calculadas.

A nao coincidéncia de posicao dos picos pode ser explicada por diferenca de
composi¢cao do material da pesquisa, afetando o parametro de rede, em relacao aquelas
das ligas que serviram para a elaboracgao das fichas cristalograficas do Anexo G. Mesmo
assim, como todos os materiais analisados sao ligas de ferro, podemos muito bem partir do
pressuposto que as indexagoes mostradas nas Tabelas 20 e 21 estao corretas. O Apéndice
J (Tabelas 44 e 45) apresenta a indexagao de cada fase para as demais temperaturas de
envelhecimento. Na condi¢ao como recebida, nao foram identificados picos referentes a

austenita.

Embora a decapagem por acido sulfirico resulte na formacao de FeSO, (350,351),
nao foram detectados picos relativos a qualquer substancia estranha depositada na superficie

das amostras. Ao que parece, a lavagem poés decapagem foi eficaz na retirada do sulfato.

Além da martensita e da austenita, foram detectados picos nos intervalos de 47
a b0° e de 98 a 99°, por meio da ampliacdo dos difratogramas. Estes picos extras estao
marcados com asteriscos nas Figuras 54 e 55, vindo a surgir a partir de 520 °C. No
envelhecimento a 600 °C, os picos marcados com duplo e triplo asteriscos deixaram de
ser visiveis. Tais picos podem estar associados a formagao de precipitados, previstos pela
simulagao termodinamica. No entanto, nao é possivel afirmar com certeza a que compostos
intermetalicos se referem por nao ser possivel a indexagao com um ntimero tao diminuto

de picos, ao contréario do relato de alguns autores (24,325,352).

Para justificar a dificuldade na identificacao de precipitados por DRX, na Tabela 22
sao comparadas as distancias interplanares obtidas na pesquisa, calculadas pelo programa
HighScore Plus, com aquelas disponiveis na literatura (207). Embora a presenga de NigT'i
seja sugerida pela grande quantidade de correspondéncias (marcadas com &), Feg 54 Mo 73,
FeyTi, NigMo e FeaMo também podem ser considerados. Mahadevan e co-autores (353),
ao envelhecerem o aco C18Nil700 a 480 °C por 100 horas, também detectaram um
ou dois picos de baixa intensidade préximos a (111),. Porém, relataram dificuldades
na indexacao devido ao seu pequeno nimero, apontando o NizTi e/ou o Fes Mo como
possiveis candidatos. No estudo de Mahadevan (353), nao foi relatada a ocorréncia de pico

na vizinhanga de (211),.
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Tabela 22 — Distancias interplanares calculadas a partir dos angulos de difracao, compa-
radas com dados da literatura para alguns compostos intermetélicos (207).
Temperaturas de envelhecimento: 1) 520 °C; 2) 530 °C; 3) 545 °C; 4) 570 °C;
5) 600 °C.

istinci nterpinnes | 201 A | FevsiMavzs | FeiTi | Nighto | Fesbio
(difratogramas) 213 A 2208 A [2199A | 1,186 A | 1,18 A
1) 48,185° / 2,193 A
2) 47,862° / 2,207 A
2) 49,418° / 2,141 A
3) 47,982° / 2,202 A
3) 49,535° / 2,137 A
3) 47,905° / 2,205 A
4) 49,435° / 2,141 A
4) 98,680° / 1,180 A
5) 47,958° / 2,203 A

Na Figura 54 também ¢ possivel visualizar em detalhe a evolugao das intensidades

dos picos da martensita e da austenita, com a mudanca na temperatura de envelhecimento.

O efeito do preparo superficial das amostras foi estudado brevemente na pesquisa,
tendo em vista uma possivel introducao de artefatos por deformacao plastica (280). Na
Figura 56, sao mostrados difratogramas para trés métodos de preparo de superficie:
decapagem acida, polimento com ataque metalografico e lixamento, para uma mesma
temperatura de envelhecimento (600 °C). Como pode ser constatado, na decapagem em
solucao de acido sulfurico os picos de austenita apresentaram as maiores intensidades dentre
os difratogramas. Embora tenha ocorrido o ataque metalografico com solugdo de Marble,
este nao foi suficiente para retirar a camada deformada plasticamente, como podemos
inferir pela diminuicao dos picos da austenita em decorréncia da deformagao. Quanto
ao lixamento, a granulometria de 80 mesh foi muito deletéria a austenita, pois ocorreu
uma diminui¢ao brusca das intensidades dos picos em relagao aqueles do difratograma da

amostra decapada.

Um comportamento distinto ao mostrado acima foi observado por Habiby e co-
autores (354) na usinagem do a¢o maraging C18Ni2400. No estudo em questao, a transfor-
macao de fase deu-se no sentido oposto. Ou seja, a deformagao plastica induziu a formagao
de austenita a partir da martensita, sugerindo que a composicao da liga pode determinar
o sentido da transformacao de fase. Ou até mesmo a severidade da deformacao pode ser

um fator determinante, traduzida na espessura da regiao deformada plasticamente.

Como foi verificado na etapa de indexacao, o material como recebido nao apresentou
picos relativos a austenita, considerando-se o limite minimo de fra¢ao volumétrica detectavel

de 2 % (282). Posto que o material ndo sofreu envelhecimento prévio - dureza de 30,48
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Figura 54 — Detalhes dos difratogramas para diferentes temperaturas de envelhecimento
(picos relativos a possiveis precipitados estao marcados com asteriscos).

HRC na condi¢do como recebida - qualquer pico extra, que por ventura estivesse presente,

estaria ligado a ocorréncia de austenita retida.

De modo a explicar a auséncia de picos de austenita retida, a fragdo volumétrica

desta fase foi estimada por meio da equagao empirica de Koistinen e Marburger (Equagao
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Figura 55 — Detalhe do difratograma no envelhecimento a 570 °C por 5 horas (pico relativo
a um possivel precipitado marcado com asteriscos).
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Figura 56 — Efeito do preparo de superficie na difracao de raios x. Amostra envelhecida a
600 °C por 5 horas.

2.2), na hipétese de um resfriamento continuo desde o campo austenitico até a temperatura
ambiente. Foram retirados da literatura coeficientes 5 de ligas ferrosas em que o niquel é
o elemento de liga principal. Além disso, foi aplicada a Equagao 2.3, empregada para o
calculo de B de acos TRIP, ao material da tese®. A temperatura M; usada no célculo da
fragao foi de 199 °C, determinada por DSC (Subsegao 5.2.4).

As fracoes volumétricas de austenita retida, calculadas? pela Equacdo 2.2, estdo na
Tabela 23. Como pode ser observado, V, esteve abaixo ou ligeiramente acima do limite

inferior de deteccao de 2% da técnica.

Como o cobalto ndo estd previsto na Equagdo 2.3, o teor deste elemento de liga nao foi considerado.

4 Na prética, V)y = 1 —V,,, onde V,, refere-se & austenita retida.
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Tabela 23 — Fracoes volumétricas de austenita retida, em ligas ferrosas com niquel, calcu-
ladas pela equacao de Koistinen e Marburger.

Liga B (K1) | Referéncia | V, (%)

Fe-14.95Ni 0,0250 | (106) | 1,17
Fe-0,42C-0,004Mn-0,04Si-14,9N1-0,7Cr | 0,0205 | (104) | 2,60
Aco TRIP 00243 | (107) | 1,32

Obs.: M; = 199 °C (Subsecao 5.2.4)

Embora fora da faixa de aplicabilidade, segundo Dai e colaboradores (107), o
coeficiente § calculado (Equagao 2.3) a partir da composigao do ago da tese resultou
em uma fragdo volumétrica de austenita de 1,32%. Ou seja, abaixo do limite inferior de
deteccao de austenita por DRX. Sendo valida esta constatacao, explica-se porque nao

foram detectados picos de austenita no difratograma do material como recebido.

5.2.2.2 Determinacao dos parametros de rede

A evolugdo com a temperatura de envelhecimento dos parametros de rede da
martensita e da austenita revertida, calculados pela funcao de extrapolacao de Taylor-
Sinclair-Nelson-Riley, estao mostrados nas Figuras 57 e 58. No Apéndice K constam as

mesmas informagoes dos graficos, com o acréscimo do coeficiente de determinacao.
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Figura 57 — Pardametro de rede da martensita em func¢ao da temperatura de envelhecimento.

O fato que mais chama a atencao é a acentuada diminui¢do do pardmetro de rede
da martensita nas temperaturas de 490 e 520 °C, em relacao ao material nao envelhecido
(plotado no grafico como se fosse um envelhecimento a 25 °C, para fim de referéncia). A
partir de 530 °C, ocorre um pequeno aumento no parametro. Este fato pode estar associado
a dissolucao de precipitados mas é dificil tirar conclusoes neste sentido em funcao do

tamanho das barras de erro®.

5 A presenca de um quinto pico no difratograma da martensita certamente teria contribuido para a

reducdo de tamanho das barras de erro. De acordo com simulagéao feita no programa Powder Cell, o pico
extra ocorreria em 20 ~ 163°. Em funcido deste pico estar fora da faixa de varredura do goniémetro do
equipamento (26 méximo de 135°), um dado adicional nao foi utilizado na determinacdo do pardmetro
de rede da martensita.
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Figura 58 — Parametro de rede da austenita revertida em funcao da temperatura de
envelhecimento.

Quanto a evolugao do pardmetro de rede da austenita revertida (Figura 58), contata-
se que ocorre um continuo encolhimento da célula unitaria a partir de 520 °C. Como o
pardmetro da martensita nao sofre um aumento significativo entre 510 e 520 °C (Figura
57), é razoavel supor que a diminuigdo da célula unitaria da austenita é resultante da

precipitacao de compostos intermetalicos.

A anélise de composicao das fases pode sustentar a ocorréncia de precipitacao.
Tomando os quatro principais elementos de liga - niquel, cobalto, molibdénio e titanio -
temos os gréficos de evolugao da composi¢ao com a temperatura de envelhecimento (Figura

59), construidos a partir dos dados listados nas Tabelas 8, 10 e 11.
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Figura 59 — Composicao, em percentual atémico, da martensita e da austenita. TC -
Thermo-Calc (linhas cheias); exp. - dados experimentais retirados da literatura
(linhas tracejadas); Composigao do elemento no material como recebido: linhas
pontilhadas.
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Com excecao da composicao de titanio na austenita, ocorreu uma razoavel conver-

géncia entre dados simulado e experimental.

Por ser o principal elemento de liga, o niquel tem o maior impacto na reversao da
austenita, ja que é estabilizador desta faseS. A 490 °C, picos de austenita ja estdao presentes,
como pode ser visto no difratograma da Figura 54a. Isto correspondeu a um empobrecimento
em niquel da matriz martensitica, cujo teor ficou abaixo da linha pontilhada (percentual
deste elemento de liga no material como recebido). O aumento na temperatura traduziu-se
numa maior diminuicdo no niquel, simultaneamente ao encolhimento da célula unitaria
da austenita. Como a composi¢cdo em niquel na martensita segue constante, pode ser
concluido que a diminui¢ao no parametro de rede da austenita é devido a precipitacao
do composto intermetélico Ni3T%, conforme simulagao termodinamica das fases presentes
no material. A queda abrupta no niquel, assim como no parametro de rede da austenita,
também pode ser entendida em funcao da estequiometria do composto NisT'i, pois sao

consumidos trés atomos de niquel para cada atomo de titanio para a sua formacgao.

A precipitacao de Ni3T% também correspondeu a diminui¢ao do titdnio na austenita
(curva experimental) a partir de 560 °C, porém em menor magnitude. O titdnio consumido

para a formacgao de NigTi também enriqueceu a martensita, por difusao.

O empobrecimento em molibdénio na austenita (Figura 59¢) também pode ter
contribuido para a diminuigdo no parametro de rede. Isto é justificado porque o molibdénio
faz parte de outro composto intermetdlico endurecedor - a fase u” - de acordo com a

simula¢do termodinamica.

Habiby e colaboradores (355), ao estudarem o efeito da temperatura de envelheci-
mento em aco maraging C18Ni2400, verificaram uma diminuicao do parametro de rede da
martensita entre 400 a 650 °C, devido ao empobrecimento em elementos de liga. Segundo
os autores, este evento corresponderia a precipitacao de compostos intermetalicos e a
formacao de austenita. As fragdes foram calculadas a partir de difratogramas de raios x,
com o uso da radiacio CoKa. Pardal e co-autores (280) também observaram a diminui¢ao
no parametro de rede da martensita com o tempo de envelhecimento, nas temperaturas de
560 e 600 °C, para o aco C18Ni2000.

5.2.2.3 Aniélise quantitativa de fases

Na Figura 60 estao os resultados da quantificacdo da austenita pelos métodos
da comparacao direta e Rietveld, para envelhecimentos entre 490 e 600 °C, por 5 horas.
No método da comparacao direta, foram usadas composicoes simuladas no Thermo-Calc

bem como experimentais (Tabela 8). Também constam no grafico as fragdes volumétricas

6 Vide, também, a Figura 5 onde é mostrado o poder do niquel na ampliacdo do campo austenitico no

diagrama Fe-Ni.
7 Fe;Mog - Subsecdo 2.1.6.3.
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calculadas por meio da equagao 4.23, proposta por Sha e Guo (285).
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Figura 60 — Fracao volumétrica de austenita calculada por meio dos métodos da compa-
ragao direta, de Rietveld e o proposto por Sha e Guo (Equacao 4.23), para
diferentes temperaturas de envelhecimento.

As memoérias de calculo, na forma de planilhas, dos métodos da comparacao direta
e o proposto por Sha e Guo, estdao no Apéndice L. De forma adicional, sao apresentados
os difratogramas ajustados, as fragoes de fases e os indicadores estatisticos (GOF e R,,)

do método de Rietveld para cada condigao de envelhecimento.

As fracoes volumétricas de austenita, determinadas pelos trés métodos, apresenta-
ram valores proximos, sendo a convergéncia dos resultados mais pronunciada a partir de
520 °C. As curvas mostradas na Figura 60 apresentaram um formato aproximadamente

sigmoidal, caracteristico de transformagoes de fase difusionais (325,356).

Como mencionado no capitulo sobre métodos, foram retirados da literatura dados

experimentais para validar a determinacao de C., baseada na simulacao de composigao.

O célculo de fracao a partir das composigoes de fase experimentais, relatadas por

Pardal (280) e Cerezo (291,292), resultou em valores préximos dos demais resultados®.

No estudo de Sha e Guo (285), apenas um pico relativo a martensita e dois a
austenita foram considerados no célculo da fracao volumétrica. Ou seja, a Equagao 4.23
perderia a validade caso o material apresentasse textura ja que as intensidades dos picos
no difratograma - e, por consequéncia, as areas integradas - sofreriam alteracao. Como no
método da comparacao direta, no presente estudo, foi feita uma média de todas as razoes

de areas possiveis, é razoavel supor que o material da tese nao apresentasse uma elevada

8 Relembrando que as composicdes experimentais foram aplicadas no método da comparacio direta.
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textura por conta da convergéncia de resultados obtidos nos dois métodos. Pelo menos na

superficie das amostras, onde se deu a penetracao do feixe de raios x.

Embora a utilizacao de dados de composicao, calculados pelo Thermo-Calc, abra
uma perspectiva promissora para a determinacao de fragao volumétrica de fases, sempre
se deve ter em mente que a simulagao retorna valores para uma situacao de equilibrio
termodinamico. Ou seja, as composigdes simulada e experimental podem nao convergir,
em funcao dos elementos presentes e da quantidade. Dependendo dos fatores de espalha-
mento atémico e dos coeficientes de absorcao, as fragdes volumétricas calculadas também

podem diferir significativamente.

No caso especifico do material utilizado na tese, quatro dos seis principais elemen-
tos constituintes - ferro, niquel, cobalto e titdnio - apresentaram valores de fatores de
espalhamento e de coeficientes de absorgdo muito préximos (Anexo H e Cullity (276)).
Como resultado imediato, os coeficientes K, e K, praticamente se sobrepuseram, tanto
para o calculo a partir das composi¢oes simuladas como experimentais, conforme pode ser

visto na Figura 61.

7,56+05 -
1 Martensita - Thermo-Calc (K, média)
b Austenita - Thermo-Calc (K, médio)
1 Martensita - Cerezo (510 °C, 4 horas)
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2e+05 9 Martensita - Pardal (560 °C, 1 hora)
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Figura 61 — Comparacao entre os K, e K, para as composi¢oes simuladas e experimentais.
Observagao: K, e K, médios foram calculados a partir dos coeficientes para
cada temperatura de envelhecimento (por serem menores que os simbolos, as
barras de erro foram omitas).

Foi testada a hipotese de se tomar a composicao global da liga como igual as das
fases, por aproximagao (357). Neste caso, seria eliminando o termo 2u da Equagao 4.17,
pois este é cancelado nos célculos de fragdo (Equacao 4.16) por igualdade dos coeficientes
de absorc¢ao de cada fase. A Figura 62 ilustra o resultado desta aproximacao. Ou seja, quer
tomando as composigoes simuladas (por exemplo) como considerando a composigao das

fases igual a da liga, o resultado é praticamente o mesmo.
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Figura 62 — Fracoes volumétricas de austenita calculadas a partir das composi¢oes simula-
das e considerando a composicao das fases igual a da liga.

A pequena dependéncia dos coeficientes K, e K, com a composicao pode ter
motivado Sha e Guo a proporem a Equacao 4.23, em que somente constam como variaveis
as intensidades integradas dos picos. Resta saber se esta equacao seria valida para outras

formulacoes de acos maraging.

Com relacao ao método de Rietveld, os indicadores estatisticos podem ser suma-
rizados na Tabela 24. Tanto o R,, como o GOF estiveram na faixa que indica uma

convergéncia no refinamento, conforme tratado em Materiais e Métodos.

Foram observados residuos - Figuras 125 a 130 do Apéndice L - em todos os
difratogramas sujeitos ao refinamento. De forma antagdnica, o ajuste para a amostra
envelhecida a 600 °C resultou no menor GOF mas com picos espurios no difratograma
calculado, na regiao do pico (220),. Os precipitados, nao contabilizados no refinamento por
desconhecimento de sua estrutura, corresponderam a presenca de picos de igual intensidade
na linha de residuo. E, por ultimo, a possibilidade do material apresentar textura pode ter
contribuido também para o residuo (304). Por estas circunsténcias, explica-se porque a
curva de fragao volumétrica por meio do método de Rietveld foi a que mais se afastou das
curvas obtidas pelos métodos da comparagao direta e o proposto por Sha e Guo (Figura
60).

Em estudo comparativo, para a determinacao da quantidade de austenita em aco
maraging 18Ni2400, a diferenca entre os resultados obtidos por intensidade integrada e

por refinamento de Rietveld foi da mesma ordem de grandeza (357).

Para fechar esta subsecao, cabe destacar que a determinacao da quantidade de
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Tabela 24 — Indicadores estatisticos do método de Rietveld para o material envelhecido.

Temperatura de
envelhecimento (°C) Py (%) | GOF
490 2,75244 | 1,42
520 6,25456 | 2,49
530 4,11032 | 1,68
545 2,79987 | 1,61
570 4,26465 | 3,57
600 4,00646 | 1,34

austenita ocorreu na regiao proxima a superficie da chapa, apos retirada por lixamento
da camada oxidada e posterior decapagem &acida. Como a radiagao tem um poder de
penetragao da ordem de 10 pum, existe a possibilidade de ocorrer variagao na fracao
volumétrica ao longo da espessura do material. Kuznetsov e colaboradores (278) relataram
o uso de trés tubos de raios x (Cu, Cr e Mo) para comprovar como a fra¢ao de austenita

pode variar com o poder de penetracao do feixe.

5.2.3 Ferritoscopia

Complementando o DRX, a Figura 63 mostra duas curvas de C’f””tosmpm em

funcao da temperatura de envelhecimento.
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Figura 63 — Fracao volumétrica de austenita, por ferritoscopia, em funcao da temperatura
de envelhecimento. Efeito do preparo superficial.

E notério o efeito do preparo superficial® nos resultados, tal como na difracio

de raios x (Figura 56), com as barras de incerteza ligeiramente maiores para o caso da

9 Realmente, o preparo da superficie é crucial para a analise por ferritoscopia. Nao s6 a existéncia

de camada plasticamente deformada mas a existéncia de impurezas, 6xidos e revestimentos podem
impactar de forma significativa nos resultados (358).
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decapagem acida. Isto pode ter relagdo com a rugosidade Ra, que foi de (0,674 &+ 0,037)
pum para as amostras decapadas e de (0,034 £ 0,012) um para as superficies polidas e
atacadas. A maior rugosidade das amostras decapadas pode ter resultado em uma maior

dispersdo das medidas de ferritoscopia®.

Apesar da difracao de raios x e da ferritoscopia indicarem o aumento de C, com
a temperatura de envelhecimento, foi verificada uma divergéncia consideravel entre os

resultados fornecidos por cada técnica'! (Figura 64).
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Figura 64 — Fracao volumétrica de austenita revertida no aco 18Nil700, em func¢ao da
temperatura de envelhecimento. Técnicas de andlise: DRX, ferritoscopia e
simulacao termodinamica. Tempo de envelhecimento: 5 horas. Observagao: as
barra de erro da curva de ferritoscopia sao menores que os simbolos.

Além de comparar técnicas, a Figura 64 apresenta a fragdo volumétrica de austenita
simulada no Thermo-Calc (Figura 46), para 5 horas de envelhecimento. Considerando a
decapagem acida como método padrao de preparo, verificam-se temperaturas distintas
para o inicio de uma subida mais pronunciada em C.: a partir de 520 (DRX) e 570 °C
(ferritoscopia). Um outro ponto a ser destacado é que C{””tosm’m nao atingiu um patamar,
tal como ocorreu com CP#X a partir de 570 °C. As curvas de CJerritoscoria ¢ O hemo=Cale
praticamente coincidiram em toda a faixa de temperatura de envelhecimento. Por outro
lado, C'f/j RX divergiu da simulacdo no intervalo de 530 a 570 °C. Em vista disto, as medidas

, que utilizou

de ferritoscopia sugerem a validacao do modelo para o calculo de C’;F hemo—Cale

como condi¢oes de contorno o tamanho e a razao de aspecto dos blocos de martensita

(determinados no presente trabalho).

10" Foi utilizado o rugosimetro Mitutoyo, modelo Surftest SJ-310, para a medicio desta propriedade.
Rugosidades dadas em Ra (desvio médio aritmético). Equipamento de propriedade do Laboratério de
Biomateriais (IME).

' Foi usada a Equagdo 4.23 para a determinagio de C., por DRX.
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Com efeito, o uso de diferentes técnicas'? resulta em valores de fracdes de fases
distintos para agos de alta liga (315,317,320, 324,359-362). Algumas referéncias serao

comentadas em seguida.

Forgas, Otubo e Magnabosco (317) relataram uma razoavel concordancia entre
fracoes de ferrita obtidas por ferritoscopia, metalografia quantitativa e simulagdo no
Thermo-Calc, ao passo que a difracao de raios x superestimou a presenca da fase em
relagdo as demais técnicas. Como explicacao para a divergéncia, os autores citaram a

introducao de textura durante a laminacao, afetando o céalculo de fragao por DRX.

Kana e colaboradores (324) efetuaram um estudo semelhante, sem a simulagao
termodinamica. Foi verificado, também, o desvio da fracao de ferrita por DRX em com-
paragao as demais técnicas (ferritoscopia e andlise de imagens). Como possiveis fontes
para a nao concordancia estariam o pequeno volume de material passivel de ser analisado
por DRX, devido a baixa penetracao do feixe na amostra, e ao fato da largura e da area
integrada dos picos no difratograma dependerem do tamanho médio de grao e do grau de

textura, respectivamente.

A possibilidade no uso in situ (317) e a operagao trivial (320,324) de um ferritoscépio
foram caracteristicas positivas apontadas nos dois ultimos trabalhos, ainda mais devido a
proximidade dos resultados com os obtidos por metalografia quantitativa. Em contrapartida,
a necessidade de operadores treinados, o elevado tempo de processamento dos resultados e
o custo do equipamento foram aspectos negativos apontados para a difracao de raios x
(317,361).

Tal como na ferritoscopia, Zhao e colaboradores (362) relataram divergéncias entre
as fragoes de austenita determinadas por DRX e por magnetizac¢ao de saturacdo (Equagao
4.30). Uma possivel causa para a diferenga, mais uma vez, estaria ligada a influéncia da
textura nos difratogramas, além das condigoes experimentais (step size, delimitagao dos

picos, etc.) do método.

A Equacao 4.30 é satisfatéria para agos TRIP (362), duplex e super duplex (363).
No caso dos acos maraging, ndao foram encontrados exemplos que confirmassem a sua
validade. Com efeito, Pardal e colaboradores (364) relataram que C’f) RX apresenta uma
correlagdo quadratica com a magnetizagao de saturacao no ago C18Ni2000, ao invés da
linearidade proposta pela Equacao supracitada. A variacao de composicao de o/ e v,
durante o envelhecimento, foi a causa apontada pelos autores para a nao linearidade entre
CPRY e M. A evolugio dos pardmetros de rede das fases (Figuras 57 e 58), determinada

no presente estudo, corrobora o que foi sustentado por Pardal (364).

De forma andloga a relagao CP'X versus M, Carvalho e colaboradores (318)

propuseram a uma relacao quadratica entre CERX e (Jerritoscopia 116 aco C18Ni2400. As

12 Difracdio de raios x, métodos baseados em magnetizacdo, microscopia éptica, EBSD, diagrama de
Schaeffler, simula¢ao no Thermo-Calc, medida de densidade em balanga de Arquimedes, etc.



Capitulo 5. Resultados e discussao 133

Figuras 65a e 65b apresentam, na forma de graficos, o que foi dito.
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Figura 65 — Relagao entre a fragdo de austenita revertida calculada por DRX e a fracao
de ferrita fornecida pelo ferritoscopio, para agos maraging.

Em ambas as sub-figuras, chama a atenc¢ao o fato de C’? RX nulo nao corresponder
a 100 % de ferrita. Com efeito, os valores obtidos de CJ/erritoscoria  tanto no estudo de
Carvalho como na tese, sao préximos: cerca de 75 e 80%, respectivamente. A andlise de
fases por DRX nao sustenta estes resultados para o material nao envelhecido, tendo em
vista a auséncia de picos de austenita nesta condicio'®. Retomando a Subsecdo 4.2.3, a
magnetizacao de saturagao ¢ fungdo da composicao. Sendo assim, caso a determinagao de
C, fosse feita por medida de M, (Equagao 4.30), o erro de célculo para a fracdo de ferrita
em amostras nao envelhecidas seria ocasionado por My,. Ou seja, a utilizacao de padrao
100 % ferritico de composicao distinta da amostra de interesse acarretaria em erros na
determinacao de C.,. Como a permeabilidade magnética inicial ¢ a grandeza utilizada pelo
ferritoscépio para a determinacao de C,, por meio da construcao de curvas de calibracao,
é razoavel supor que diferengas de composicao entre as amostras de interesse e os padroes
de calibracao sejam a causa de valores de fracao de ferrita abaixo de 100 %, para C'$ RX

nulo.

Camerini e colaboradores (316) relataram divergéncias entre a ferritoscopia e a
difracao de raios x na determinacao de fracao de ferrita 0 em acos inoxiddveis superduplex,
causadas por diferencas de composicao entre os padroes de calibracao do ferritoscopio
e as amostras. Os autores chegaram, inclusive, a proceder a anélise de composi¢ao dos

padroes, apontando nao conformidades com o certificado que acompanhava os mesmos.

13 De forma a descartar a presenca de austenita no material como recebido, foi feita a andlise por
DRX da secdo transversal da aliquota. Para evitar a incidéncia do feixe no porta amostras, ocorrendo
interferéncia de picos espurios no difratograma, foram embutidas cinco amostras com a se¢ao transversal
normal ao plano de lixamento e polimento. A aplicagdo de uma resina a base de cianoacrilato manteve
unidas as tiras de material, evitando um possivel deslocamento durante o embutimento. Por fim,
poliu-se a amostra até 1 um (alumina), seguido de decapagem &cida.
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Sendo assim, como solugao para que os resultados de ferritoscopia (técnica nao destrutiva
e aplicavel in situ) e DRX (técnica destrutiva, pois requer uma amostra do material, e
de uso laboratorial) correspondam, os autores sugerem a calibra¢ido do equipamento com

padroes de mesma composicao e histérico de processamento das amostras de interesse.

Voltando aos resultados mostrados na Figura 65, o coeficiente de determinacgao
R? calculado para os dados da tese foi de cerca de 97 % (94 % no estudo de Carvalho
et al.). No entanto, o ajuste quadratico mostrou ser de pouca serventia porque, em um
intervalo de 32 a 74 % de ferrita, C"™* esteve acima de 100 %. Ou seja, sem significado
fisico. Também foi realizado um ajuste linear, resultando em um R? de 62 %. Por falta
de dados experimentais na faixa de 35 a 65 % de CJerritoscopia n3o foram testados outros

tipos de ajuste.

Uma outra hipdtese sobre a divergéncia entre o DRX e a ferritoscopia estaria
relacionada a uma possivel variacao na fragao volumétrica de austenita ao longo da
espessura, tendo em vista as diferentes capacidades de penetracao de cada técnica na
amostra. No entanto, os perfis de microdureza determinados na Subsecao 5.2.1.2 nao
confirmam esta suposi¢ao, em razao da propriedade nao apresentar variagao significativa

ao longo da espessura.

Apés a discussao sobre os diferentes métodos para obtengao de C., podem ser
tiradas as seguintes conclusoes parciais sobre a influéncia da fracdo de austenita revertida

nas propriedades mecanicas do material:

1. C, versus dureza - nao importando o método utilizado para a determinagao de C,

a dureza cai com o aumento da fracao volumétrica de austenita.

2. C, versus ensaio de tracao - hd apenas dois grupos de dados (envelhecimento a 520

e 600 °C - Tabela 14) para fim de correlagdo com a fragdo volumétrica de austenita.
Mesmo assim, podemos concluir que o aumento da fragcao de austenita foi
deletério para a tensao de escoamento e o limite de resisténcia. Por outro
lado, ocorreu aumento da tenacidade e da ductilidade com a reversao da

austenita.

3. C,, versus ensaio de compressao - analisando os resultados da Tabela 16, constata-se

que o menor valor de fracao volumétrica de austenita, para a temperatura de 490 °C,
correspondeu aos maximos de tensao de escoamento e de limite de resisténcia. Com a
reversao da austenita, deu-se a queda nos valores destas propriedades mecéanicas. De
forma semelhante ao que se sucedeu no ensaio de tracdo, a reversao da austenita foi

deletéria a tensao de escoamento e ao limite de resisténcia, em compressao.

4. C, versus médulo de elasticidade - a evolucao da reversao de austenita apa-

renta nao ter correlagdo com os valores de mdédulos de elasticidade,
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mostrados na Tabela 17, pois nao ocorreu mudanca desta propriedade mecanica.
Apenas no envelhecimento a 490 °C deu-se um pequeno aumento no médulo, em

relacao a condi¢ao como recebida.

De fato, quando os valores de tensao de escoamento e de limite de resisténcia,
obtidos a partir do ensaio de compressao, sao plotados em funcao de C,, observa-se que
existem correlagoes lineares (Figura 66) entre os dados. Tendo por referéncia o coeficiente
de determinacao obtido a partir do ajuste linear dos pontos experimentais, conclui-se que
¢ fraca (R* =~ 0,5) a correlacdo entre as propriedades mecinicas em compressao e C'$ RX
(Figura 66a).
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Figura 66 — Correlagoes entre propriedades mecanicas em compressao e fracao volumétrica
de austenita, determinada por métodos diferentes.

Em contrapartida, verifica-se que a correlacio é forte (R? > 0,95) quando as

propriedades em compressao sao plotadas en fungao de C’f””"sc"pm (Figura 66D).

Fugiu ao escopo do presente trabalho testar outras fun¢des matematicas de maneira

a verificar a dependéncia das propriedades mecanicas com a reversao da austenita.

Pelo fato de R? ser elevado para as medidas de fracao de austenita por ferritoscopia,
podemos concluir que esta técnica foi bastante adequada no caso do material da tese,
apesar dos problemas relatados sobre o uso de padroes de composicao distinta das amostras
de interesse'*. Além disso, o campo magnético gerado pela sonda do ferritoscépio tem uma

maior capacidade de interagir com o volume do material.

Tendo em vista que o material da tese foi laminado, é provavel que a textura

introduzida tenha impactado no fator de correlagao entre as propriedades mecanicas e
DRX
.

14 Para citar um exemplo, a composicio do padrdo 100 % ferritico era de 38,5 % Ni e 61 % Fe, de acordo
com Camerini (316).
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5.2.4 Calorimetria de varredura diferencial

A curva calorimétrica obtida para o aco da tese, em rampa de aquecimento de 40
K/min, é comparada com os resultados de Guo, Sha e Li (325) para o C18Nil1700 (Figura
67), com diferentes rampas. Sdo demarcadas nas curvas do artigo as zonas listadas no
Quadro 2, relativas a possiveis transformagdes no material. Afora a diferenca de inclinacao
entre as linhas de base, nota-se uma grande semelhanca entre as curvas. Quantos as
zonas de transformacao citadas no artigo, os picos endotérmicos das zonas III e IV sao
mais nitidamente identificaveis na curva do presente estudo, relacionados a formacao
dos dois tipos de austenita - retida e revertida (zona III) - e a zona IV. Por outro lado,
as zonas correspondentes & formagao de carbetos e de precipitados coerentes (zona I) e
endurecedores (zonas II), foram mais discretos. Alids, o pico exotérmico previsto para a
zona II foi o mais dificil de identificar, mais se confundindo com a linha de base. De mesma
forma que a zona I do artigo, também na curva da tese este pico é de baixa intensidade e

largo.

Podemos interpretar a dificuldade em visualizar os picos exotérmicos tomando
como referéncia a simulagao levada a cabo no Thermo-Calc. Por exemplo, o carbeto de
férmula geral MgC' tem uma fragdo volumétrica prevista no equilibrio a nao mais que
0,08 % a 400 °C. Considerando a entalpia de formacao de MgC' abaixo do limite de
detecgao do termopar no forno, uma hipoétese para o pico exotérmico da zona I estaria
relacionada a recuperagao da martensita, devido a elevada densidade de discordancias
do material, que foi laminado. Quantos aos precipitados endurecedores (Ni3Ti e fase ),
a quase auséncia do pico exotérmico nao encontra respaldo na fragao volumétrica em
equilibrio termodindmico (tedrica, portanto) prevista pelo Thermo-Calc (entre 1 e 5
%, dependendo da temperatura) e tampouco na difracao de raios x, uma vez que picos de
pequena amplitude foram detectados, provavelmente associados aos precipitados. Portanto,
algum problema de ordem experimental de origem desconhecida pode ter interferido na

curva calorimétrica.

As amostras para difracao de raios x foram tratadas termicamente em condi¢oes
distintas da amostra submetida ao DSC. Portanto, os intervalos de temperatura para
formacao da austenita nao serao os mesmos. As diferentes rampas de aquecimento utilizadas
no estudo de Guo, Sha e Li ja dao uma indicagao, uma vez que a posicdo das zonas de

transformacao se altera.

Fechando os resultados de calorimetria, a Figura 68 apresenta a curva de DSC

obtida no resfriamento.

Na Figura 68a podemos observar um pronunciado pico exotérmico, com inicio
em 199 °C (Figura 68b). Excetuando o nao paralelismo da linha de base com o eixo de

temperatura, nenhum evento significativo foi verificado além deste pico. Salvo melhor juizo,
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Figura 67 — Curva calorimétrica de ago C18Ni1700. Aquecimento. (a) Curva da tese; (b)
Guo, Sha e Li (325).

nao foram encontradas referéncias sobre aplicagoes do DSC no resfriamento (acoplado a

um sistema de sub-ambiente) para andlise de agos maraging.

Considerando a primeira lei da termodindmica (365), em que a energia interna
(AU) é um balango entre o calor (@) cedido a um sistema fechado e o trabalho (W)

realizado por este, temos o seguinte:
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Figura 68 — Curva calorimétrica do aco C18Ni1700. Resfriamento.

o Primeira lei da termodinamica: AU = Q — W
» Q: picos endotérmicos (zona III e IV), onde o/ — 7.

o W: trabalho liberado com a transformacao martensitica.

Com efeito, a transformacao martensitica é identificada como picos exotérmicos no
DSC, a exemplo de ligas com meméria de forma (366-368) e agos TWIP e TRIP (115).
Melhor dizendo, os fluxos de calor de cada transformagao (o/ — v e v — o' ) terdo sinais
opostos. Um outro ponto que deve ser salientado é que as transi¢oes no aquecimento e no
resfriamento ocorreram em faixas bem distintas de temperatura, a exemplo do diagrama

metaestavel Fe-Ni da Figura 7, mostrando a histerese do sistema.

Voltando a Equacao 2.1, que relaciona a energia livre de Gibbs com a entalpia da
transformacdo martensitica, a espontaneidade implica em AG?~* < 0. Como (To—M;) >0
(Figura 6), necessariamente devemos ter AHz)zg/ < 0, justificando o pico exotérmico na

curva de resfriamento!® (Figura 68a).

Alguns autores fizeram uso da dilatometria para investigar a temperatura de inicio
da transformagdo martensitica. Carvalho e colaboradores (369,370) chegaram a faixa de
203 a 208 °C (ago C18Ni2400) enquanto que Reis e co-autores (371), 194 °C (C18Ni2000).
E, finalmente, Krél (372) determinou M; entre 213 e 221 °C (C18Ni2000), dependendo da
rampa de aquecimento. Considerando que os fluxos de calor das transformagoes austenitica
e martensitica terao sentidos opostos e levando em conta os resultados referenciados de
dilatometria, € bastante razoavel que 199 °C corresponda a temperatura de inicio

de transformacao martensitica do material da tese (Figura 68b).

15 A titulo de comparacio, (Ty — M;) é 20 K para ligas Ti-Ni enquanto que para a liga Fe-28Ni é de 140
K (81).
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5.2.5 Técnicas de microscopia
5.2.5.1 Microscopia 6ptica

A Figura 69 apresenta a microstrutura do material como recebido, revelada por
Marble e Vilella, em campo claro. As imagens sao semelhantes, aparentando uma ser a
versao em negativo da outra. Tal como na Figura 10, somente ¢ possivel visualizar os
blocos e os pacotes de martensita no interior dos ex-graos austeniticos. Alids, apenas

alguns contornos de austenita prévia sao visiveis com nitidez.

\‘fb 'v::im Qf;

& y : f.a. ,

3! N A
1’\ '{{’ - el
» N () 44 "r}‘ - . o Led
cabads ' e
(a) Marble.

(b) Vilella.

Figura 69 — Microestrutura do material como recebido, revelada por meio de diferentes
ataques (campo claro).
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Na Figura 70a, podemos observar um contorno de austenita prévia englobando trés
pacotes de martensita, no canto superior esquerdo da imagem. Desta vez, foi utilizado o
reagente de Marble no ataque, em campo escuro, com a imagem apresentando um aspecto
muito semelhante aquele obtido por reagente de Vilella, em campo claro (Figura 69b). Nos
pacotes n° 2 e 3 (Figura 70b) ocorre orientagao preferencial dos blocos, ao passo que no
pacote n° 1 nao foi identificada uma orientacao definida em funcao do tamanho reduzido

dos mesmos.

SEONTORNO DE’GRAO DA
AUSTENITA PREVIA

(a) Visao geral. (b) Visao em detalhe.

Figura 70 — Microestrutura do material como recebido. Ataque: Marble. Campo escuro.

Nao s6 a nitida delimitacao dos contornos de grao da austenita prévia foi um
problema, como em alguns casos sequer foi possivel visualizar pacotes e blocos (Figura
114 do Apéndice A.1). Provavelmente, o tempo de ataque'® nao foi suficiente para revelar
por completo as estruturas de sub-grao. Mesmo assim, procedeu-se ao calculo do tamanho
e da razao de aspecto médios dos blocos, conforme Apéndice A.1, sendo os resultados

apresentados na Tabela 25.

Tabela 25 — Tamanho e razao de aspecto médios dos blocos de martensita. Microscopia
Optica. Material como recebido.

TB (um) | 3,535 & 0,256
RA | 0,392 +£0,045

O efeito da reversao da austenita também foi verificado por microscopia éptica.
Com o super-envelhecimento (Figura 71b), a estrutura do material como recebido (Figura
71a) foi praticamente “apagada” pela austenita revertida, ndo sendo possivel visualizar
as estruturas de sub-grao (pacotes e blocos). Além disso, sob as mesmas condigoes de
iluminacao, a austenita foi mais reflexiva tornando a micrografia mais clara que a obtida a
partir do material como recebido. Carvalho e co-autores (318) obtiveram microestruturas
semelhantes utilizando o ataque de Marble, revelando a austenita revertida para diferentes

tempos de envelhecimento do ago maraging C18Ni2400.

16 Gotejamento de Marble na superficie, 1 min de ataque e rinsagem com &gua.
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(a) Como recebido. (b) 600 °C por 5 horas.

Figura 71 — Microestruras dos materiais como recebido e envelhecido. Campo escuro.
Ataque: Marble.

5.2.5.2 Microscopia por feixe de ions focalizados

A Figura 72 apresenta duas imagens do material como recebido. Contrastando
com a microscopia Optica, sdo bem nitidos os contornos de grao da austenita prévia bem
como as estruturas de sub-grao, evidenciando o efeito de channelling contrast. Afora
uma pequena diferenca de brilho entre as imagens, percebe-se uma estrutura de formato
triangular circundada por uma regiao escurecida, no centro da Figura 72b. Considerando o
que foi mencionado sobre fragilizacao durante o resfriamento, a estrutura facetada sugere

ser uma inclusdao nao metélica.

we H\ curr N ) 0 C HY curr

10 ps | 30.00 kv | 0.23 nA | 27.6 ym | 13. / :07: M ps | 30.00 kV | 0.23 nA | 2

(a) Matriz martensitica. (b) Inclusao nao metalica.

Figura 72 — Material como recebido.

O envelhecimento também foi atestado pela técnica (Figura 73). Como diferenga

marcante em relagdo ao material solubilizado estda uma profusao de estruturas aciculares.
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Na imagem, ainda, é possivel visualizar alguns contornos de grao da austenita prévia
mas com dificuldade. Dentro de cada grao, percebe-se a orientacao das agulhas em certas
dire¢des e o crescimento a partir dos contornos de alto angulo da austenita prévia. O

channelling contrast também foi atenuado com a saturacao da imagem com as agulhas.

7/29/2020 | dwell
3:16:05 PM | 1ps | 30.00kV | 0.23nA | 21.3 ym | 13.0 mm | 13 000 x | INMETRO/DIMAT/NULAM

Figura 73 — Material envelhecido a 600 °C por 5 horas.

Em conformidade com os resultados que foram discutidos até o momento, é bem
provavel que a agulhas sejam de austenita revertida, que nuclearam e cresceram nos

contorno de grao e entre os blocos de martensita.

De posse de imagens de FIB do material como recebido, foi realizado o célculo do
tamanho e da razao de aspecto dos blocos de martensita (Apéndice A.2), sendo os valores

apresentados na Tabela 26, a seguir.

Tabela 26 — Tamanho e razao de aspecto médios dos blocos de martensita. FIB.

TB (pm) | 1,540 & 0,097
RA 0,400 +0,038

Comparando-se os dados das Tabelas 25 e 26, constatamos que o tamanho de
bloco para a microscopia éptica foi mais que o dobro do valor obtido por FIB. Em
compensagao, as razoes de aspecto foram praticamente as mesmas. Como uma

possivel explicacao, temos o fato do ataque nao ter revelado de maneira uniforme a
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microestrutrura, dificultando ou até mesmo impossibilitando a determinagao dos pontos
de intersecao dos blocos com a reta usada para o calculo do tamanho, por microscopia
optica. Embora o ataque de Marble tenha oferecido um bom contraste entre pacotes,
mostrou-se inadequado para revelar na totalidade as estruturas de sub-grao do material.
Em contrapartida, as imagens obtidas por FIB revelaram de maneira uniforme e nitida os
limites entre blocos, gragas ao channelling contrast. Por conta disso, o valor do tamanho
de bloco foi menor por FIB por existirem mais interse¢oes com a reta usada no calculo.
Quanto a razao de aspecto, o calculo foi feito individualmente para cada bloco, resultando
em valores proximos para MO e FIB. Ou seja, independente da técnica de microscopia
utilizada, uma caracteristica microestrutural do material foi preservada, nao sofrendo acgao

de artefatos (tempo de ataque inadequado para a MO).

Pelo fato do FIB ter gerado valores mais confidveis de tamanho e razao de aspecto
dos blocos de martensita, os dados da Tabela foram utilizados na simulacdo da cinética de
reversao da austenita pelo médulo TC-PRISMA.

5.2.5.3 Microscopia eletronica de varredura

A Figura 74 apresenta o material como recebido, sob dois aumentos. Quando
comparada com a micrografia Optica, observa-se correspondéncia entre as microestruturas.
Com um aumento de 5000 vezes, é possivel visualizar parcialmente as estruturas de sub-
grao e os contornos de grao da austenita prévia (Figura 74b), sendo resolviveis alguns
blocos!”. Todas as imagens de MEV mostradas nesta sub-secdo foram obtidas a partir da,

detecgao de elétrons secundarios.

5.2.5.3.1 Analise de fases

Com relacao a austenita revertida, foi possivel acompanhar a evolucao desta fase
com o aumento da temperatura de envelhecimento (Figura 75). Apds o tratamento a
510 °C (Figura 7ha), os contornos de grao da austenita prévia e alguns pacotes passaram
a ser evidenciados por estruturas na forma de veios, mais claras que a matriz. Em
funcao do material apresentar picos de austenita no difratograma, a partir de 490 °C de
envelhecimento - correspondendo a cerca de 12 % de fragao volumétrica de austenita -
podemos inferir que tais regioes mais claras referem-se a austenita revertida.

A 550 °C (Figura 75b), ocorreu uma abrupta mudanga na microestrutura. Ou seja,

MEV
CV

de forma semi-quantitativa podemos afirmar que subiu com a temperatura, por

aumento da area ocupada pela austenita no campo de observacao.

17" A igual maneira que a microscopia 6ptica, o MEV foi inadequado para determinacio do tamanho
dos blocos (Apéndice A.3). No entanto, a razao de aspecto calculada foi praticamente a mesma
(0,465 £ 0,050) que a obtida nas outras técnicas.
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(a) 1000 x. (b) 5000 x.

Figura 74 — Material como recebido. Ataque: nital 2 %.

Para temperaturas maiores, a microestrutura nao se alterou significativamente
(Figuras 75¢ e 75d), afora diferengas de brilho e contraste. Tal episédio correspondeu
a0 quase-patamar de Cf?RX, a partir de 550 °C (Figura 64). Ou seja, C’yEV e C’fRX
apresentaram um comportamento similar. Isto pode ser explicado porque tanto o DRX
quanto o MEV recolhem dados superficiais da amostra, ao passo que a ferritoscopia, por
seu poder maior de penetragao, ser uma andlise de volume (ou bulk) do material. Carvalho
(318) e Feitosa (373) chegaram a resultados semelhantes sobre a evolugao da microestrutura
com a temperatura de envelhecimento (C18Ni2400) no MEV.

Na Subsecao 2.1.3, foi mencionada a existéncia de relagoes de orientacao entre o
e 7. Embora estivesse fora do escopo da tese validar tais relagoes, a 550 °C por 3 horas
a austenita cresceu segundo diregoes especificas, sob a forma de bastoes nanométricos
(Figura 76). Dependendo da orientagao do grao prévio com o plano da imagem'®, os bastoes
de austenita estarao dispostos segundo certas dire¢oes (Figura 77). Carvalho e outros (318),
identificaram a existéncia de orientacdo entre fases (C18Ni2400), com envelhecimento a
520 °C por 18 horas (Figura 78). Sem duvida, as imagens obtidas na tese (Figuras 76 e
77) sao semelhantes a do estudo de Carvalho (318).

A discrepancia esteve no espagamento entre os bastoes: na Figura 76 foi estimado
ser menor que 100 nm enquanto que no estudo de Carvalho, ~ 500 nm. Aumentando
a temperatura, as taxas de nucleagao e crescimento sao aceleradas, lembrando que na
Figura 76 a liga foi envelhecida a apenas 30 °C acima daquela do artigo (318), mesmo
que num tempo seis vezes menor. Cabe assinalar que foram desconsideradas composicao e

microestrutura (tamanho de grao prévio, p,, etc.) prévia ao envelhecimento.

18 Em dltima andlise, serd a orientacdo das ripas que determinara a direcio de crescimento da austenita.
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Figura 75 — Evolucao da microestrutura com a temperatura de envelhecimento. Tempo: 5
horas. Ataque: nital 2 %.

Um contorno de 7,40 €std assinalado na Figura 76. As orientacoes dos graos
prévios foram realcadas pelas direcoes de crescimento da austenita revertida. Também
o fato de contorno de alto angulo ser sitio preferencial para nucleagao (de -y, no caso)

resultou em um aspecto de espinha de peixe.

Feitosa (373) e Carvalho (318) relatam que é possivel resolver estruturas semelhantes
a precipitados por MEV, ndo mencionando o tipo. A Figura 78 apresenta estes possiveis
precipitados entre a austenita revertida, segundo (318). No presente estudo foram resolvidas
estruturas a semelhanca de precipitados, apés envelhecimento a 600 °C, conforme Figuras
79 e 80.

Nas ampliagoes mostradas na Figura 80 foi possivel detectar a presenga de particulas
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Figura 77 — Amplia¢oes da Figura 76. Orientagdo da 7,epertidza COM a matriz.

de formato aproximadamente esférico, com didmetro inferior a 50 nm, entre e sobre a
austenita revertida. Também foram identificados bastoes paralelos e de comprimento
variando entre 50 a 100 nm. Tal paralelismo sugeriu a existéncia de relacao de orientacao
com a matriz, tal como foi mencionado no estudo de Carvalho (318). Nao havendo dados de
composicao e tampouco informagoes sobre a estrutura cristalina dos possiveis precipitados,
com os resultados discutidos até o momento nao é possivel afirmar sobre a capacidade do

MEV em resolver precipitados intermetalicos.

O MEV, acoplado a um detector de EDS, revelou-se uma ferramenta util para
andlise elementar de inclusdes. Duas geometrias foram investigadas (Figura 81). Como
pode ser observado, as inclusoes nuclearam na convergéncia de contornos de grao da

austenita prévia bem como entre pacotes de martensita.

Mapas elementares foram construidos (Figuras 82 e 83) a partir de andlise ponto a
ponto, sendo exemplo de tela o mostrado no Apéndice M. Elementos metalicos bem como

nao metalicos (impurezas) foram investigados.
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Figura 80 — Ampliagdes de areas selecionadas na Figura 79.

A primeira constatacao é que a quantidade de pixeis coloridos diminui com o teor
dos elementos na liga, no caso da matriz, considerando os quatro principais: ferro, niquel,
cobalto e molibdénio. Justamente estes elementos estao ausentes no centro de cada mapa,

com excecao do titdnio e do nitrogénio.

A sobreposigao de titdnio e nitrogénio no centro dos mapas (Figuras 82e, 82j, 83e e
83j) sugeriu a ocorréncia de TiN. Isto foi reforgado pela simula¢ao termodindmica, que

previu o composto de férmula varidvel T4(C, N). Também, a semelhanga de geometrias
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Figura 81 — Inclusoes. Material como recebido. Nital 2 %.

(Figuras 139 do Anexo A e 81a) foi mais um argumento em favor do nitreto. Em contraste,
o T'iC apresenta uma geometria de prisma com base em forma de losango (Figura 140a do

mesmo anexo), diversa da inclusdo na Figura 81a.

Por sua vez, a inclusdo na Figura 81b apresentou geometria em triangulo, nao
relacionada no Anexo A e tampouco localizada na literatura. De acordo com a ficha
cristalografica n° 1011099, disponivel na pagina Crystallography Open Database'®, o
composto TiN apresenta célula unitaria cibica (grupo espacial 225), sendo um material
ceramico com estrutura do tipo NaCl, com os elementos constituintes apresentando
nimero de coordenagao igual a 6. Segundo Roberts, Rapp e Weber (374) e Bannister
(375), o mineral osbornita possui férmula TiN e habito octaedral®. Assim dizendo,
dependendo de como o monocristal estiver orientado em relagdo ao plano da imagem,
retangulos e tridngulos serao geometrias esperadas. Portanto, a inclusao da Figura 81b foi

resultado de uma casualidade ja que uma das faces do cristal estava paralela a superficie.

Quanto ao carbono (mapas das Figuras 82g e 83g), esta impureza mostrou uma
tendéncia em se concentrar no entorno das inclusées. Ao mesmo tempo, a intensidade
do sinal do ferro diminuiu ligeiramente, nas mesmas posi¢oes ocupadas pelo carbono
(Figuras 82a e 83a). Nao s6 os mapas elementares evidenciaram a concentragao de carbono
como também as micrografias da Figura 81. Para a inclusao em forma de prisma de base
retangular (Figura 81a), foi detectada uma estrutura com contornos de grao com o mesmo
formato da area com maior densidade de pixeis na Figura 82g. Em contrapartida, uma
area escurecida na matriz (Figura 81b) exibiu o mesmo formato da regido rica em carbono,
no mapa da Figura 83g. E também na Figura 72b, obtida por FIB, podemos visualizar
uma regiao enegrecida no entorno da inclusao triangular, evidenciando que a técnica é

sensivel a variagoes de composicao.

A presenca de elementos intersticiais, associados as inclusoes, esteve em confor-
midade com o fato de apresentarem um maior coeficiente de difusao no ferro que os

substitucionais. Relembrando que os elementos intersticiais difundem para os contornos de

19 http://www.crystallography.net/cod/1011099.html. Visitada em 18 de maio de 2023.
20 Na péagina https://www.mindat.org/photo-1240272.html h4 exemplos de habitos ctibicos. Visitada em
21 de maio de 2023.
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(c) Cobalto.

(d) Molibdénio.

) Titanio. f) Aluminio.
(g) Carbono. ) Fésforo. ) Enxofre.

k) Oxigénio.

(j) Nitrogénio.

Figura 82 — Analise de EDS da inclusao da Figura 81a.

grao da austenita, na faixa correspondente a fragilizacao térmica de agos maraging (815 a
980 °C), durante o resfriamento. Ademais, a constatagao de que o carbono e o nitrogénio
ocuparam regides vizinhas da matriz foi resultante dos coeficientes de difusao terem a

mesma ordem de grandeza: DS = 3,0 x 10%cm?® /s e DYPC = 1,4 x 10~%m? /s (376)*".

No caso do presente estudo, os mapas sugeriram que apenas o nitrogénio complexou
com o titanio, restando ao carbono o papel de saturar localmente a matriz. Uma justificativa

para o favorecimento do T%/N em detrimento do T%C' tomou por base o conceito de produto

21 A referéncia apresenta os coeficientes de difusdo na forma de gréfico (vide Anexo J). A obtencdo dos
coeficientes de difusao foi feita por meio do programa GetData Graph Digitizer 2.26.
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(a) Ferro. S () Nl’qul T (c) Cobalto.

(d) Molibdénio. (e) Titanio. (f) Aluminio.

(g) Carbono. (h) Fésforo. (i) Enxofre.

(k) Oxigénio.

(j) Nitrogénio.
Figura 83 — Analise de EDS da inclusao na Figura 81b.

de solubilidade, empregado para solugoes aquosas contendo ions em equilibrio com uma
fase so6lida. Para o sistema em estudo, temos as seguintes equagoes que caracterizam o
equilibrio entre as inclusdes ndo metdlicas TiC' e TiN e os respectivos elementos formadores,

dissolvidos na matriz:

TiC = Tiy + C, (5.2)
TiN = Tiy + N, (5.3)

Os produtos de solubilidade (K),s) das Equacoes 5.2 e 5.3 podem ser expressos
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como a seguir, considerando as atividades das inclusdes nao metalicas iguais a unidade?? e

as dos elementos como as concentragoes no solvente (no caso, a austenita).

K, =1Ti, - [C]

~

KIN = [T, - [N

Y

Em outras palavras, o composto que apresentar o maior produto entre concentracoes

terd a maior tendéncia em se dissociar na austenita.

Para o a¢o maraging C18Ni1700, Shmulevitsh e colaboradores (28) mencionaram a

existéncia das seguintes relagoes de ngo e Kg;ZN com a temperatura, respectivamente:

log(Kj?C)::log(yfﬂw-[Cﬂw) = 3,23 — 7§?O-+[cnw- <1290 —-0,03) (5.6)
TiNy , B 14890
log(KjiN) = log (Ti]., - [N],) = 4,35 — — (5.7)

onde as concentracoes estdo em percentuais méassicos®® e T ¢é a temperatura absoluta.

Para citar exemplos de aplicacdo das 5.6 e 5.7, seja o limite inferior da faixa de

temperatura para formagao das inclusoes (815 °C):

4 7430 1300
log(KT¢Y =323 — ———— 40,04 —— — 0,03 | = —3,55 = K¢ =92 818 x 10~*
09( ps ) ) 1088, 15 + ) (1088, 15 ) ) ) = ps ) X
(5.8)
. 14890 ,
log(K3N) = 4,35 — ooome = —9.33 = K[V = 4,677 x 107" (5.9)

K g;z'c > K:Z;“V , indicando uma tendéncia maior do titanio e do carbono de serem
solubilizados na austenita. Em outras palavras, o T%/N mostrou-se mais estavel que o
TiC, tendo nucleado e crescido com a difusdo do nitrogénio para os contornos de grao da

austenita.

Em decorréncia do processo de formacao de inclusoes cessar abaixo de 815 °C, o
perfil qualitativo conserva-se até a temperatura ambiente, elucidando porque somente o

TiN foi identificado por mapeamento elementar.

Embora o conceito de produto de solubilidade seja razoavel para explicar a nucleagao

do TN, o mapeamento (Figura 82g) mostrou a presenca de carbono na inclusdo. De fato,

22 A expressdao completa para K, ¢ igual ao produto das concentragdes dividido pela atividade da fase
solida, sendo igual a 1 para substancias puras.

23 Nao ocorre mudanca de composicdo em M;, lembrando que a transformacdo v — o' ¢é adifusional.
Como o coeficiente de dilatacdo linear da austenita (377) é muito baixo - da ordem de 0,00000267
nm/°C - podemos tomar o percentual em carbono, listado no Certificado de Qualidade emitido pela
Villares Metals (Anexo F), e aplicd-lo com uma boa aproximagao na equacao para KpTSiC, proposta por
Shmulevitsh (28).
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Shmulevitsh e colaboradores (28) mencionaram que o T%iC e o TiN sao capazes de se
complexar, resultando no carbonitreto de composigao variavel T(C,N1_,). Por meio de
calculos termodindmicos complexos, os pesquisadores chegaram ao perfil de composicao
do carbonitreto de titdnio em funcao da temperatura de solubilizacao da liga, antes do

resfriamento até Ty, (Figura 84).
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Figura 84 — Fracao molar de TN em Ti(C,N;_,), segundo Shmulevitsh (28).

Extrapolando a curva para 1124 K, que corresponde ao limite inferior para a forma-
cao de inclusoes (815 °C), chega-se ao composto 1i(Cy 4Ny ). Os tratamentos térmicos no
artigo de Shmulevitsh (28) constam no procedimento experimental ao passo que a histéria
térmica do material, a exemplo da temperatura de solubilizagdo na usina, é desconhecida.
Portanto, o grafico da Figura 84 deve ser utilizado de maneira aproximada. Ou seja, oferece
um indicio sobre a razao da existéncia de uma regiao rica em carbono na inclusao de T@N
(Figura 81a), dando a entender que o composto ¢ um hibrido TiN/Ti(C,N;_,). Uma outra
possibilidade é que a regiao contendo carbono tenha servido de sitio para a nucleagao
heterogénea do T'iN, por analogia com o AIN e o Al,O3 que desempenharam o mesmo
papel, no caso dos carbonitretos de titdnio (Figuras 138c e 138d do Anexo A). Também
nao se descarta que o carbono, na regiao da inclusao rica neste elemento, seja devido a

alguma contaminacao durante o preparo da amostra.

De acordo com a simulagao no Thermo-Calc (Sec¢ao 5.1.1), o T'i4C5S, seria uma das
fases previstas. Salvo uma pequena regiao rica em enxofre na inclusdo triangular (Figuras
81b e 83i), sugerindo a ocorréncia de um nicleo de T'i4C5S5, a densidade relativa de pixeis
correspondente a este elemento foi muito baixa. Uma hipdtese para a nao ocorréncia
de Ti4C555 estaria ligada ao coeficiente de difusao do enxofre no ferro. Ben Mostefa e
colaboradores (378), em um estudo voltado a segregacao deste elemento em ligas de Fe-Ni,
citam a seguinte equacao do tipo Arrhenius para o coeficiente de difusdo do enxofre no

Fev:
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(5.10)

—209kJ [
Doy = 0,5 exp </m0>

RT

Considerando o intervalo de temperatura para formacao de inclusoes fragilizadoras
(815 a 980 °C) e fazendo uso do gréifico do Anexo J e da equagao 5.10, temos os valores

dos coeficientes de difusdo do carbono, do nitrogénio e do enxofre (Tabela 27) a seguir:

Tabela 27 — Coeficientes de difusdo de ndo metais no ferro (em 107% cm? - s71).

815 °C 897,5 °C 980 °C
Carbono 3,0 5,9 0,4

Nitrogénio 1.4 2,7 0,1
Enxofre | 4,6-107° [2,4-107*[9,7-10~*

Embora os resultados mostrados na Tabela 27 sejam referentes a uma matriz de
ferro puro, estes dao uma boa ideia de como o coeficiente de difusao estaria relacionado
com a ocorréncia de determinado tipo de inclusdo. Na faixa de temperatura em que ocorre
a fragilizacdo térmica de agos maraging, podemos observar que o coeficiente para o enxofre
¢ significativamente menor que o do carbono e do nitrogénio. Isto teria impactado na
cinética de difusao do enxofre em dire¢do aos contornos de grao da austenita, para formar
inclusoes de T'i,C595 resolviveis por MEV. A nao ser que a liga fosse mantida por um

tempo excessivamente longo?* na faixa de 815 a 980 C°, durante o resfriamento.

Como foi discutido acima, o mapeamento elementar foi realizado para duas geome-
trias de inclusdes. Uma terceira foi identificada por MEV (Figura 85) mas nao foi mapeada
por EDS. Esta geometria foi a mesma apresentada na Figura 138a do Anexo A, onde temos
a inclusao de composicao variavel T:C,N;_,. Provavelmente a nuclea¢ao e o crescimento
deu-se em uma regiao rica em enxofre e no limite de temperatura superior para a sua
formacgao (acima de 1000 °C). Podemos observar que a nucleagao de TiC,N;_, deu-se nos
contornos de grao da austenita prévia (indicados pelas setas) e mais uma vez observamos
o aspecto de espinha de peixe, por conta do crescimento direcional da austenita revertida

a partir dos contornos, de acordo com a orientagdo dos blocos de martensita.

5.2.5.3.2 Anilise fratografica

O MEV também foi usado para caracterizar as superficies de fratura dos corpos de
prova ensaiados por tragao, para o material como recebido e tratado a 520 e 600 °C. A

seguir serao discutidos os resultados obtidos.
a) Material como recebido

O material como recebido fraturou pelo clédssico mecanismo de coalescimento de

microcavidades (ou dimples), verificado em materiais dicteis, assumindo a morfologia

24 D | t1, uma vez que C < v D -t - onde C é a concentracdo de um elemento na matriz e ¢, o tempo.
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Figura 85 — Inclusoes de geometria hexagonal no material envelhecido a 550 °C, por 3
horas. Ataque: nital 2 %.

macroscopica conhecida como “taga e cone” (181). Durante o coalescimento, a trinca
propaga-se em um plano normal ao eixo de aplicacao da carga. Tal plano deixa de ser
normal quando a trinca aproxima-se da superficie do corpo de prova, assumindo uma
orientagdo de aproximadamente 45° em relacao ao eixo da carga, com um estado de tensao
com forte componente cisalhante. A Figura 86 mostra a superficie de fratura com diferentes
niveis de aumento. Até ser mencionado o contrario, todas as micrografias foram obtidas a

partir da regiao central das superficies de fratura.

Com um menor aumento, além da redugao de area em relacdo a base da amostra,
foi possivel observar o abaulamento das bordas maiores da superficie de fratura, no sentido

do centro (Figura 86a).

Na Figura 86b foram observadas as microcavidades que coalesceram durante a
propagacao da trinca que levou a ruptura do CP. Observou-se, também, uma distribuicao
de tamanhos de microcavidades. As maiores preenchidas com particulas, visiveis no nivel

de aumento da imagem.

Com um maior aumento, foi verificado que as microcavidades com particulas
eram bem maiores que aquelas sem (Figura 86¢), sendo estas ultimas observaveis na parte
superior da imagem. O fato das microcavidades contendo particulas serem maiores mostrou

o impacto de uma segunda fase na nucleagdo e propagacao de trincas.

A Figura 86d apresenta em maior detalhamento a particula retangular posicionada
no centro da Figura 86c. Embora nao haja informacao qualitativa, a simulagao termo-
dindmica e a andlise elementar por EDS, relativa a Figura 81, sugere que a particula

em questao seja uma inclusao de TWN. Também sdo visiveis as linhas de rio (“river
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Figura 86 — Superficie de fratura do material como recebido.

patterns”), caracteristicas de fratura fragil, devido a propagagao de trincas em planos

cristalinos paralelos (181). Lembrando que o TiN é um material cerdmico.

Um estilhagamento de inclusoes é mostrado na Figura 87a, a seguir (setas). Para
fim de comparacao, uma imagem (Figura 87b) foi retirada do atlas de fratografias do ASM
Handbook (379) em que ocorreu o mesmo estilhacamento em aco maraging?. No caso da

inclusdo no atlas, tratava-se do composto de composicao variavel Ti(C, N).

Em ambas as imagens, a presenca das inclusoes deu origem a microcavidades
maiores que aquelas no entorno, aparentemente vazias, demonstrando mais uma vez o
papel destas fases como sitios preferenciais para nucleacao de trincas. Com o estilhagamento,
os fragmentos fraturaram por clivagem em funcao da existéncia de planos facetados e de
algumas fraturas seguirem dire¢oes mais ou menos retilineas. Fazendo uma ampliagao da

Figura 87a, foi possivel verificar, também, que uma das inclusdes apresentou esfoliamento

25O tipo de ago maraging e o tratamento térmico ndo foram informados.
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(a) Micrografia obtida na tese. (b) Imagem retirada de atlas de fratografia (379).

Figura 87 — Estilhacamento de inclusoes em aco maraging.

(Figura 88) de forma andloga ao mineral mica.

2 um
LME-IME

Figura 88 — Esfoliamento de uma inclusao.

Como foi exposto mais acima, ocorre a transicao de um estado de tensao normal
para cisalhante quando a trinca aproxima-se da superficie. Ampliando a area assinalada
na Figura 89a, cuja imagem foi tomada na periferia da superficie de fratura, ficou bem
caracterizada a mudanca de estado de tensao: microcavidades alongadas na parte superior
da Figura 89b, indicando o cisalhamento, em contraste com microcavidades equiaxiais na

parte inferior da mesma figura.
b) Envelhecimento a 520 °C por 5 horas

Adotando o sequenciamento da discussao sobre o material como recebido, a Figura
90 apresenta a superficie de fratura do material envelhecido a 520°C, sob diferentes

aumentos.
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(a) Borda da fratura. (b) Microcavidades equiaxiais e alongadas.

Figura 89 — Periferia da fratura do corpo de prova de tragdo. Material como recebido.

Na Figura 90a, verificou-se que o abaulamento das bordas maiores da superficie de

fratura foi mais suave que o apresentado pelo material como recebido.

Para o aumento de 500 vezes (Figura 90b) foi muito expressiva a diferenga nas
superficies de fratura entre o material envelhecido a 520°C e o como recebido (Figura
86b). No material como recebido, foi observada uma grande quantidade de microcavidades
para o nivel de aumento empregado. Por outro lado, tal visualizagao foi bastante limitada
para o envelhecimento a 520°C, sendo possivel observar apenas poucas microcavidades, a
exemplo daquela situada no centro da Figura 90b. Uma melhor visualizacao s6 foi possivel
para um maior aumento, como no caso da Figura 90c, em que microcavidades maiores

estavam avizinhadas por microcavidades menores.

Uma vez mais a presenca de inclusoes resultou em microcavidades de tamanho
aumentado, como no caso daquela posicionada no centro da Figura 90c - e ampliada na

Figura 90d - em que é possivel observar uma particula que parece ser uma inclusao.

Ao contrario das inclusoes de TN discutidas no mapeamento por EDS e na
fratografia do material como recebido, a particula em questao nao apresentou um habito
definido. Adicionalmente, continha trincas com aspecto de fraturas trans ou intergranular,
caracteristicas de metais dicteis (181). Também nao ocorreu o esfoliamento observado
na Figura 88. Como nao estavam disponiveis dados de composicao elementar a época da
obtencao da imagem, muito provavelmente nao se tratou de uma inclusao, com férmula

geral Ti(C, N, S) (Anexo A), podendo ser um artefato resultante do preparo da amostra.

Em outra regiao da fratura, foi identificada uma inclusao de T%N no interior de
microcavidade (Figura 91). As linhas de rio estiveram mais uma vez presentes na superficie

da inclusdo, sendo caracteristicas de fratura fragil.

Novamente foi constatado o quao deletério para as propriedades mecanicas sao
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Figura 90 — Superficie de fratura do material envelhecido a 520°C por 5 horas.

as inclusdes de Ti(C, N). Como o titdnio é um elemento formador de precipitados en-
durecedores, ha que se otimizar a composicao e o processo para evitar a nucleacao e o

crescimento de inclusoes fragilizadoras.
¢) Envelhecimento a 600 °C por 5 horas

A Figura 92 apresenta uma visdo geral e uma com aumento de 500 vezes, para o

material envelhecido a 600 °C por 5 horas.

Na visao geral (Figura 92a), o abaulamento das bordas maiores aumentou em
relacao ao material envelhecido a 520°C por 5 horas, ficando préximo do apresentado pelo

material ndo envelhecido.

Quanto as microcavidades (Figura 92b), a superficie de fratura apresentou uma
morfologia similar a apresentada pelo material envelhecido a 520 °C (Figura 90b). Sé

que, no envelhecimento a 600 °C, foi observada uma maior presenca de microcavidades de
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Figura 91 — Inclusao de Tt N. Material envelhecido a 520 °C por 5 horas.
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(a) Visao geral. (b) 500 x.

Figura 92 — Superficie de fratura do material envelhecido a 600°C por 5 horas.

tamanho maior, para o mesmo aumento de 500 vezes.

Para fechar a discussao dos resultados de MEV, na Figura 93 é mostrada a
determinacao das areas das superficies de fratura por meio do programa ImagelJ, utilizadas

no calculo da reducao de area (Tabela 15).
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Area: 2,113 mm? )

Area: 2,037 mm?

(b) Como recebido

Area: 4,459 mm?

Area: 4,493 mm? =

H

Area: 3,159 mm?

(e) 600°C (f) 600°C

Figura 93 — Calculo de area das superficies de fratura dos corpos de prova de tracao.
Programa ImagelJ.
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5.2.5.4 Microscopia Eletronica de Transmissdo

Complementando as demais técnicas de microscopia e encerrando a caracterizacao
do material sem dano balistico, serao apresentados os resultados obtidos por microscopia
eletronica de transmissao. Serao discutidas: a microestrutura do material como recebido
bem como a resultante do envelhecimento a 520 e 600 °C. Em cada condicao, foi realizado

mapeamento elementar por EDS?C.
a) Material como recebido

Para iniciar a discussao, seja a Figura 94 onde a microestrutura do material como
recebido é confrontada com a do ago C18Ni2000, envelhecido a 480 °C por 3 horas, segundo
Reis e colaboradores (380).

emaranhados emaranhado

de discordancias de discordincias

s R ReCa 500 nm

(a) C18Nil700 (como recebido). (b) C18Ni2000 (envelhecido) (380).

Figura 94 — Contornos de ripa e emaranhados de discordancias. Agos C18Nil700 (tese) e
C18Ni2000.

Mesmo que as condicoes de tratamento térmico sejam distintas®’, é digno de nota
a grande semelhanca entre as microestruturas. Sao visiveis ripas de martensita, com os
contornos assinalados por setas, assim como emaranhados de discordancias (dislocations
tangles) resultantes da transformagao v — «’. Foi verificado um certo grau de recuperacao
da martensita no estudo de Reis (380) (Figura 94b) devido ao envelhecimento, uma vez
que a densidade de emaranhados de discordancias ¢ menor que no material como recebido

(Figura 94a). Nao sao visiveis precipitados na Figura 94b com o aumento utilizado.

26 No modo STEM - scanning transmission electron microscopy.

27 Apesar da histéria termomecénica do material como recebido ser desconhecida, os ensaios mecanicos, a
difragdo de raios x e as técnicas de microscopia anteriores sugeriram uma etapa prévia de solubilizacéo,
sem envelhecimento. Ou seja, a condigdo como recebido é, na prética, de um ago solubilizado.
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Com o intuito de verificar uma possivel diferenca de perfil elementar, foi delimitada

uma regiao abrangendo duas ripas vizinhas, conforme a Figura 95.

—————A 200 nm

Figura 95 — Delimitacao de area para analise elementar. Material como recebido.

A andlise elementar considerou os elementos metéalicos (Fe, Ni, Co, Mo, Ti e Al)
bem como impurezas (C, N e O). O mapa resultante, obtido no modo STEM, pode ser
visto na Figura 96, em que a emissao de raios x caracteristicos de cada elemento deu-se a

partir da camada K (assinalada apés o simbolo quimico).

Afora uma regiao empobrecida em ferro, niquel e molibdénio, nos quadrantes
superior e inferior direitos dos respectivos mapas, a distribuicao de todos os elementos
foi uniforme. Ou seja, caso a regido analisada contivesse austenita retida (ou até mesmo
revertida), uma regido rica em niquel constaria no mapa correspondente, lembrando
que este elemento é y-estabilizante. No entanto, a presenca de ferro nas mesmas regioes
descartou esta hipotese. Devido a uma provavel flutuagao de sinal, uma faixa pode ser
visualizada em todos os mapas. Também nao ha indicios de precipitacao de compostos

intermetalicos em func¢ao da distribuicdo homogénea dos elementos.
b) Envelhecimento a 520 °C por 5 horas

A Figura 97 apresenta a microestrutura do material envelhecido a 520 °C, com

dois niveis de aumento.

A primeira constatacao é a presenca de uma “nuvem” de provaveis precipitados,
dificultando a visualizacao das ripas de martensita. Alguns contornos foram assinalados
com setas (Figura 97a). O efeito do tratamento térmico na recuperagao da martensita
nao é possivel de ser avaliado. Situagao diversa do ago C18Ni2000, envelhecido a 480 °C
por 3 horas (Figura 94b), em que a microestrutura do material solubilizado nao foi muito
alterada, ao nivel de aumento na imagem. Com relagdo a Figura 97b, podemos visualizar

estruturas aproximadamente esféricas, com algumas apresentando a forma de bastoes.
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Figura 96 — Mapas elementares relativos a area delimitada na Figura 95. Material como
recebido.

Figura 97 — Aco C18Nil1700 envelhecido a 520 °C por 5 horas. Campo escuro.

Estas tltimas podem ser melhor resolvidas na Figura 98a (marcadas com circulos).

Zhu, Yin e Faulkner (332), ao envelhecerem o ago T18Ni2000, a 530 °C por 6
horas, chegaram a duas populagdes de precipitados: NizT'i (bastoes ou agulhas) e Fea Mo
(esféricos). A difragao de area selecionada (feixe de elétrons) foi utilizada na identificacao.

A microestrutura resultante pode ser vista na Figura 98b, onde somente os precipitados



Capitulo 5. Resultados e discussao 164

de Fe;Mo foram assinalados para evitar a sobrecarga da imagem.

— & -

(a) C18Nil700 (tese). 520 °C / 5 h. Campo es- 5 T
curo. (b) T18Ni2000. 530 °C / 6 h. Campo claro (332).

Figura 98 — Acos C18Nil1700 e T18Ni2000 envelhecidos.

Reis (380), também fazendo uso da difracdo de area selecionada, chegou aos
precipitados Nis(Ti, Mo) e FesMo no ago C18Ni2000 envelhecido a 480 °C / 3 h, com a
ressalva de que a amostra sofrera fluéncia a 600 °C, sob 500 MPa de carga. No estudo de

Reis, também foi identificada a reversao da austenita (Figura 99).

Figura 99 — C18Ni2000. Envelhecimento a 480 °C por 3 horas. Campo claro (380).

Sem mencionar detalhes sobre tratamentos térmicos e tipos de agos maraging,
Vasudevan (208) relata os precipitados Ni3Ti e FeaMo. E, sem ser exaustivo nas citagoes,

temos Wang (342) e Farooque (124) que apontam a ocorréncia de NizT'.

De fato, os provaveis precipitados da Figura 98a apresentam caracteristicas -
formato, orientacao e tamanho - que apontam para Ni3T'i e Fes Mo, por comparagdo com

as imagens levantadas na literatura (Figuras 98b e 99). No entanto, como nao foi possivel
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o emprego da difragdo de area selecionada, nao ha como ter certeza sobre a natureza das

estruturas encontradas.

Dando continuidade a analise elementar por EDS/STEM, na Figura 108 estao os
mapas relativos aos cinco elementos mais abundantes (Fe, Ni, Co, Mo e Ti). Os demais
foram desconsiderados pelo fato dos sinais estarem no nivel de ruido. Na figura esta,

também, a imagem em STEM da regiao que foi analizada.

Figura 100 — Mapas elementares. Envelhecimento a 520 °C por 5 h.

Adotando a metodologia de Moshka (222), foram sobrepostos os mapas contendo
os elementos presentes na composicao dos precipitados de interesse, a fim de que sejam
identificados por andlise qualitativa. O programa livre Gimp versao 2.10 foi empregado nas
sobreposigoes, com opacidade de 60 % em uma das camadas para verificar a coincidéncia (ou
nao) de posicionamento dos pixeis. De forma a melhorar o contrante, houve a necessidade

de alteragao de cores em relacao as mostradas na Figura 108.

De forma a investigar a ocorréncia de Ni3T'i, procedeu-se a sobreposi¢do dos mapas
dos elementos constituintes. Partindo da imagem de STEM (Figura 101a), constatamos que
as estruturas esféricas nao encontram correspondéncia no mapa sobreposto da Figura 101d,
denotando que, em principio, nao ha titanio e nem niquel em sua composicao. Por outro
lado, as agulhas de dificil visualizacao na imagem de STEM séo realgadas quando passamos
para as Figuras 101b e 101c, adquirindo a cor correspondente ao elemento, resultando em

uma mistura (rosa) na Figura 101d. Conclui-se, entao, que as agulhas contém titanio e
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(a) STEM. (b) Titanio.

(c) Niquel. (d) Sobreposi¢ao Ti-Ni.

Figura 101 — Sobreposi¢ao dos mapas do titanio e do niquel. 520 °C / 5 h.

niquel em sua composicao, sugerindo ser o composto Ni3T", previsto pela simulagao no
Thermo-Calc e a luz das micrografias de transmissao retiradas da literatura (332,380),
mostradas anteriormente. A adigdo de cores é mais nitida ainda na sequéncia de mapas da
Figura 102, referente a area delimitada na Figura 101d, em que pode-se visualizar quatro
agulhas de precipitados. As regioes em azul (Figuras 101d e 101d) indicam corresponder
a austenita formada no envelhecimento, uma vez que o niquel é estabilizador desta fase
(vide Figura 99).

Quanto aos mapas de Mo, Ni, Co e Fe, a sobreposi¢cao objetivou a identificacao da
fase p - de formula geral (Fe, Ni,Co);Mog - e de Fes Mo, este tltimo também relatado na
literatura (332,380). A Figura 103 a seguir apresenta mais uma vez a imagem em STEM

bem como a delimitagao da area onde foi realizada as sobreposigoes de mapas (Figura
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(a) Ti. (b) Ni. (c) Ti+Ni.

Figura 102 — Ampliacdo dos mapas da Figura 101. 1 pixel ~ 2 nm.

104).

(b) 1 pixel ~ 2 nm.

Figura 103 — Delimitagao na imagem de STEM para a sobreposi¢ao de mapas (Fe, Ni, Co
e Mo). 520 °C / 5 h.
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(c) Mo+Ni

(f) Mo+Co

(g) Mo (i) Mo+Fe

Figura 104 — Sobreposicao de mapas (Fe, Ni, Co e Mo). 520 °C / 5 h. 1 pixel &~ 2 nm.

Examinando as sobreposigoes (Figuras 104c, 104f e 104i), nota-se que estas nao
geraram uma terceira cor a igual maneira que o titanio e o niquel. Em outras palavras,
a sobreposicao é parcial, sendo mais intensa na periferia dos precipitados maiores de
molibdénio. Comparado os mapas do niquel, do cobalto e do ferro, chama a atencao a
maior quantidade de pixeis do ferro que apresentam posicoes correspondentes no mapa
do molibdénio. Isto sugere que o ferro teria uma maior tendéncia em complexar com o
molibdénio, indicando o F'esMo. No entanto, a existéncia de pixeis de coloragao rosa, em
todos os mapas sobrepostos, nao descarta o composto de férmula geral (Fe, Ni, Co)7 M og.

Ao que parece, este ultimo apresentando variacao de composicao dentro de um precipitado.
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Combinando os mapas do titdnio e do molibdénio, chega-se a um mapa composto
onde sao mostradas as duas populagoes de precipitados resultantes do envelhecimento a
520 °C por 5 horas (Figura 105)%.

Figura 105 — Sobreposi¢ao dos mapas de Ti (vermelho) e Mo (verde). 520 °C / 5 h.

De posse dos mapas do titdnio e do molibdénio, foram calculados as areas e as dis-
tancias médias entre os precipitados, fazendo-se uso do programa gratuito de processamento

de imagens IrfanView?, versio 64.

A Figura 106 apresenta, na forma de histogramas, a distribuicao de areas e raios

dos precipitados de titdnio (Ni37%) e de molibdénio (fase p ou FeaMo).

Em outras palavras, o que percebemos de forma qualitativa observando as duas
populagoes de precipitados (Figura 105), é confirmado de forma numérica: os precipitados
de molibdénio praticamente obliteram os de titdnio, em funcdo do menor tamanho destes

ultimos.

A partir dos histogramas, chegamos aos valores de areas, raios e distdncias médias
entre precipitados, conforme a Tabela 28. Por simplificagdo, a area ocupada por cada

precipitado foi considerada um circulo.

Tabela 28 — Areas, raios e distancias médias entre precipitados. 520 °C /5 h.

Area média (nm?) | Raio médio (nm) | Distancia média (nm)
Ni3Ti 72,29 + 6,88 4,80 4+ 0,72 20,87 £+ 2,27
7 166,51 + 36,14 7,28 + 2,48 34,86 £+ 5,13

28 Foi mantida a opacidade de 100 % nas camadas correspondentes a cada elemento.
29 Esta etapa foi, obviamente, uma fonte de erros. As seguintes operacdes foram adotadas: aumento de
contraste, conversao da imagem para 8 bits e binarizacao.
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Figura 106 — Areas e distdncias entre precipitados. 520 °C /5 h.

Por meio da Equacgao 2.25, podemos calcular o incremento no limite de escoamento
em funcao dos dados da Tabela 28, considerando G = 71 GPa e v = 0,3 , de acordo com
Vasudevan (208), e o vetor de Burgers igual a 0,25 nm (381). A Tabela 29 apresenta os

incrementos calculados para cada tipo de precipitado

Tabela 29 — Incrementos no limite de escoamento (Equagao 2.25). 520 °C / 5 h.

Ao (MPa)
NigTi | 948 £ 154
Fase p | 626 + 161

Ou seja, o raio e a distancia menores dos precipitados de NigT% tiveram o efeito
conjunto de conferir um maior ganho, embora suave, no limite de escoamento em relacao

ao proporcionado pela fase p.

Comparando os incrementos calculados com os medidos nos ensaios de tragdo e de

compressao, temos o que se segue na Tabela 30.

Como o efeito sinérgico entre as duas populagoes de precipitados é desconhecido,

partiu-se do pressuposto que os incrementos no limite de escoamento fossem uma soma
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Tabela 30 — Variagao no limite de escoamento. Somas dos Ao de cada populacao versus
ensaios mecénicos (valores em MPa). 520 °C / 5 h.

tracao | compressao
(tese) (tese)
1574 £ 222 1136 £ 156 677 £ 53 | 638 £ 84

soma simples | adicao pitagérica

simples dos Ao individuais (Equagao 2.20) ou até mesmo uma adigao pitagérica (Equagao
2.21). Em ambos os casos, o valor calculado do incremento foi super-estimado, comparado
ao medido nos ensaios de tracao e de compressao. Provavelmente os mapas do titanio e
do molibdénio nao fossem representativos do material, sendo necessaria a determinacao
dos raios e das distancias utilizando mais imagens de STEM. Ou devido a introducao de
artefatos durante o processamento dos mapas elementares. Assim mesmo, os incrementos

calculados e medidos apresentaram a mesma ordem de grandeza.

Uma outra hipotese, que nao exclui as levantadas no paragrafo anterior, diz respeito
ao incremento causado pela fase ;1. Como sugere o valor de Ao, uma possibilidade é que
somente esta fase tenha contribuido para o aumento do limite de escoamento, considerando
o valor do incremento ser préximo ao medido por ensaios mecanicos. Lembrando que a 520
°C o material ndo se encontra no pico de dureza, a queda na propriedade pode ter acontecido

por uma interferéncia destrutiva da fase p no poder endurecedor dos precipitados de NigT'.

No calculo de Ao foi desconsiderada a presenca da austenita revertida. Como
sabemos dos ensaios de tragdo e de compressao, esta fase tem o poder de reduzir o limite
de escoamento dos agos maraging. Assim sendo, a hip6tese mais plausivel para a
diferenca nos incrementos calculados e medidos de limite de escoamento foi
causada pela reversao da austenita. Portanto, os incrementos calculados pela Equagao
2.25 seriam um limite tedrico caso fosse possivel suplantar a transformacao da martensita

em austenita durante o envelhecimento.

Voltando aos radios médios dos precipitados, foi verificada uma discrepancia entre
os resultados da simulagao (Figuras 48a e 48b) e os determinados por andlise dos mapas
elementares (Tabela 28). A simulagdo retornou raios menores que um nanémetro, sendo
subestimados de forma grosseira®®. E provavel que o valor da densidade de discordancias,
que foi levantado na literatura (Tabela 7) e fornecido ao programa, ndo tenha correspondido
a realidade. Mesmo assim, o médulo TC-PRISMA foi uma ferramenta interessante para o

entendimento, mesmo que de forma muito aproximada, sobre a cinética de precipitagao.
¢) Envelhecimento a 600 °C por 5 horas

Encerrando a apresentacao dos resultados de microscopia, segue discussao sobre
a influéncia do envelhecimento a 600 °C / 5 horas na estrutura do material, a nivel

nanométrico, bem como no limite de escoamento. A Figura 107 apresenta uma visao da

30" Raios médios simulados pelo Thermo-Calc: 0,88 e 0,46 nm para o NisTi e a fase y1, respectivamente.
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microestrura no MET.

3

I 400 nm

'K-I
-,.

Figura 107 — MET. Campo escuro. Envelhecimento a 600 °C / 5 h.

Em contraste com a Figura 97, a densidade de precipitados ¢ menor no campo
da imagem, permitindo a visualizagdo da matriz com nitidez (fases e emaranhados de
discordancias). Chama a atengao a presenca de bastoes razoalvelmente orientados. Sem

dados sobre sua estrutura, nao é possivel a identificacao.

A andlise elementar no EDS/STEM seguiu a mesma logica do caso do envelheci-
mento a 520 °C. Ou seja, objetivou a identificagao de fases e servir de ponto de partida

para o calculo dos raios e distancias médias. A Figura 108 mostra os mapas utilizados.

Fazendo uma sobrevista nos mapas do ferro, do niquel, do molibdénio e do titanio
j& é possivel tirar algumas conclusoes. Por exemplo, os mapas do molibdénio e do titanio ja
evidenciam as duas populagoes de precipitados do material, discutidas no envelhecimento
a 520 °C. Quanto ao ferro e o niquel, os respectivos mapas sao complementares. Ou seja, as
posicoes ocupadas pelo ferro nao encontram correspondéncia no mapa do niquel, sugerindo
a alternancia de ripas de martensita e de austenita revertida, desconsiderando as posi¢oes
no mapa do niquel que apresentam correspondéncia no mapa do titdnio (ocorréncia de
NigTi).

Nao se julgou necessario apresentar a sobreposicao de mapas em virtude da agilidade
com que foi possivel a andlise, apenas de posse do conjunto mostrado na Figura 108. Deste
modo, serao discutidos os resultados dos raios e distancias médios entre precipitados,

referentes a Figura 109.
As areas e as distancias entre precipitados estao na Figura 110.

A menor densidade por area de precipitados na Figura 109 resultou em menores

frequéncias nos histogramas, em comparacao com aqueles do envelhecimento a 520 °C,
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Figura 108 — Mapas elementares. Envelhecimento a 600 °C por 5 h.

I 100 nm

Figura 109 — Sobreposi¢ao dos mapas de Ti (vermelho) e Mo (verde). 600 °C / 5 h

comprometendo a representatividade da amostragem.

Areas, raios e distancias médias estdo na Tabela 31, assim como os incrementos no
limite de escoamento calculados (Tabela 32) e a comparagao com o ganho em propriedades

determinado por ensaios mecanicos (Tabela 33).

Desta vez o incremento tedrico no limite de escoamento esteve muito acima do
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Figura 110 — Areas e distancias entre precipitados. 600 °C /5 h.

Tabela 31 — Areas, raios e distancias médias entre precipitados. 600 °C /5 h.

Area média (nm?)

Raio médio (nm)

Distancia média (nm)

NigT4

383,36 £+ 294,61

11,05 + 4,24

117,32 £ 33,70

!

267,52 £ 97,67

9,22 + 1,68

96,34 £ 19,43

Tabela 32 — Incrementos no limite de escoamento (Equagao 2.25). 600 °C / 5 h.

Ao (MPa)
NizTi | 189 £ 56
Fase p | 222 4+ 45

de fato alcancado pelo material e determinado por ensaios mecanicos. Isto corrobora a

hipétese levantada no envelhecimento a 520 °C de que, nao fosse a reversao da austenita,

o material adquiriria os incrementos de dureza calculados por soma simples ou por adi¢ao

pitagoérica. De fato, a reversao da austenita a 600 °C, que alcancou fragoes volumétricas

da ordem de 0,7 a 0,85 (dependendo da técnica de medigao), praticamente anulou o ganho

tedrico de propriedades.

Quanto aos raios simulados no Thermo-Calc, foram obtidos os seguintes valores:

12,40 e 4,48 nm, para o NizTi e a fase u, respectivamente. Comparados aos dados da
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Tabela 33 — Variagao no limite de escoamento. Somas dos Ao de cada populacao versus
ensaios mecénicos (valores em MPa). 600 °C / 5 h.

tracao | compressao
(tese) (tese)
411 £ 71 292 £ 50 36 £ 33 62 £ 31

soma simples | adicao pitagérica

Tabela 31, constata-se uma boa convergéncia entre raios simulados e experimentais. No
entanto, a populacao de precipitados foi pouco representativa devido ao pequeno nimero
de individuos (Figura 110). Sendo assim, faz-se necessaria a analise de mais imagens de

STEM para confirmar a validacao do modelo termodinamico.

5.3 Material sujeito a impacto balistico

5.3.1 Ensaio visual

Logo apds o impacto por projetil 7,92 mm, procedeu-se ao exame do dano a olho

nu, tanto na superficie que sofreu o impacto (Figura 111) quanto na oposta (Figura 112).

A primeira constatacao foi que, com o aumento da dureza, maior o espalhamento de
fragmentos do projetil na superficie de impacto. Este espalhamento verificou-se na forma
de linhas douradas e prateadas irradiando do dano, originarias da camisa de tambaque e
da alma de chumbo do projetil, respectivamente. Quanto a superficie oposta, ocorreu uma
tendéncia a formagao de trincas na periferia do dano, nos alvos mais duros (Figuras 112e
e 112f). Isto é, com o aumento da dureza maior a interagdo do material com o
projetil no sentido de dissipar parte da energia de impacto, uma vez que a criagao

de superficies de fratura demanda gasto energético.

Ocorreu reprodutividade no espalhamento de fragmentos, conforme as demais
fotografias do Apéndice N. Quanto as trincas na periferia do dano, apenas uma amostra
com dureza 50 HRC apresentou este comportamento (Figura 112e). Quanto aos alvos de
dureza 51 HRC, todos trincaram. E, o mais importante, ndo ocorreu estilhacamento®! dos

alvos mesmo em condic¢oes de elevada dureza.

31 Entende-se como a desintegracdo completa dos alvos em fragmentos.
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(b) 600 °C - 40 HRC

(c) 570 °C - 44 HRC

(e) 520 °C - 50 HRC (f) 490 °C - 51 HRC

Figura 111 — Alvos (lado impactado). Envelhecimento e dureza especificados.

5.3.2 Variacao da velocidade do projetil

As velocidades no momento do impacto (V7), apés a perfuragao (V3) e a variagao

correspondente (AV') estao na Tabela 34, onde os valores estao discriminados para cada
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(a) Como recebido - 30 HRC (b) 600 °C - 40 HRC

(e) 520 °C - 50 HRC (f) 490 °C - 51 HRC

Figura 112 — Alvos (lado oposto). Envelhecimento e dureza especificados.

alvo. Por sua vez, a Figura 113 apresenta os AV médios em fungdo da dureza dos alvos.
Observa-se um aumento de AV com a dureza, até um méaximo em 50 HRC. Ou seja,

quanto maior a dureza, maior a dissipacao da energia cinética do projetil.
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Tabela 34 — Variacao da velocidade do projetil em fungao da dureza.

Dureza (HRC) | Vi (m/s) | Vo (m/s) | AV (%)
30 831,77 713,02 14,27
30 825,59 762,49 7,64
30 825904 | 717.22 | 13,16
40 832,25 719,15 13,59
40 824,17 694,17 15,77
40 829,28 704,00 15,11
44 822,39 682,72 16,98
44 831,47 702,60 15,50
44 825,54 702,72 14,88
16 81640 | 69931 | 14,34
46 819,87 676,78 17,45
46 819,18 670,02 18,21
50 809,59 644,93 20,34
50 816,32 650,80 20,28
50 819,02 683,06 16,60
51 833,22 692,71 16,86
51 825,67 674,67 18,29
o1 824,88 687,58 16,64

30IIII35III 40 45 50
Dureza (HRC)

Figura 113 — Valores médios de AV em funcao da dureza dos alvos.

A luz do que foi discutido no item 5.3.1, a variacdo de velocidade quantificou o
que foi constatado qualitativamente pelo ensaio visual (espalhamento de fragmentos e
criagao de superficies de fratura). Todavia, o valor de AV ligeiramente menor em 51 HRC

contraria esta afirmacao.

Das transformacoes de fase esperadas do material no envelhecimento, a mais notavel
em termos de influéncia nas propriedades mecanicas é, sem duvida, a reversdo da austenita,
cancelando parcialmente o ganho alcancado pela precipitacao de compostos intermetalicos.
Como a fracao volumétrica de austenita aumentou monotonicamente com a temperatura

(Figura 60), sendo observada a diminuigdo da dureza acima de 470 °C (Tabela 12), a
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reversao desta fase parece ser a causa para a diminuicdo de AV para alvos®? envelhecidos
em temperaturas acima de 520 °C. No entanto, o valor de AV menor para a dureza de
51 HRC (envelhecimento a 490 °C) sugere algum efeito benéfico da austenita revertida
no caso do pico de AV, em 50 HRC. Tal fato pode explicar porque somente um dos
alvos com dureza 50 HRC trincou®?. Isto significa que a presenca de uma fracao maior de
austenita, em relagao aos alvos com 51 HRC, ajudou a dissipar de forma mais eficiente
parte da energia cinética do projetil. Tendo em vista que a transformacao da austenita em
martensita é induzida por deformacao plastica (Figura 56), a energia cinética que seria
usada para criar superficies de fratura poderia ter sido aplicada na transformacao de fase.
Para confirmar esta hipotese, uma analise de EBSD das fases presentes deveria ser feita

na regiao do dano.

O pequeno nimero de alvos (trés) por condigdo de tratamento térmico impactou
no tamanho das barras de incerteza da Figura 113, interferindo parcialmente na andlise de
AV.

5.4 Conclusbes parciais

Para encerrar o capitulo, que trata da apresentacao de resultados e discussao,

podem-se tirar as seguintes conclusoes parciais:

1. O Thermo-Calc, bem como o moédulo TC-PRISMA, mostrou-se uma ferramenta 1til
para nortear as caracterizacgoes, considerando o fato da identificacdo de precipitados
ser dificultada em funcao de sua baixa fracdo volumétrica nos agos maraging. A
simulacao da fracao volumétrica de austenita revertida foi validada pela ferritoscopia,
excetuando a faixa de menor fracdo e considerando que a conformacao mecanica

prévia possa ter interferido nas propriedades magnéticas do material.

2. A dureza alcancada no envelhecimento foi pouco sensivel ao tempo de tratamento.

Por outro lado, a temperatura foi a variavel que mais teve influéncia na propriedade.

3. O ensaio de microdureza mostrou nao existir gradiente de propriedades (mecanicas,

ao menos) ao logo da espessura do material.

4. Houve correspondéncia entre os ensaios de dureza e de tracao. Ou seja, tanto a
dureza como a tensao de escoamento e o limite de resisténcia diminuiram com a
temperatura de envelhecimento. Mesmo nao tendo sido possivel fazer a correcao da
curva em funcao da estricccao, o envelhecimento a 600 °C aumentou a ductilidade

do material.

32 Excetuando-se os alvos com 30 HRC de dureza, que correspondem ao material como recebido.

33 Relembrando que todos os alvos com dureza 51 HRC trincaram.
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5. Os valores de tensao de escoamento e de limite de resisténcia em compressao foram
inferiores aos determinados no ensaio de tracao. Razoes de ordem experimental foram

levantadas para explicar a diferenca.

6. O mddulo de Young, determinado por medidas de excitacdao por impulso, foi pouco
sensivel a temperatura de envelhecimento. A tnica alteracao significativa foi em

relacdo ao modulo do material como recebido, no envelhecimento a 490 °C.

7. A difragdo de raios x mostrou com clareza a evolugao dos picos de austenita com o
aumento da temperatura de envelhecimento. Com relagao aos precipitados, alguns
picos foram identificados, mas o seu pequeno nimero e amplitude impossibilitaram
a identificacdo. Também a forma de preparo da amostra interferiu no perfil dos
difratogramas, uma vez que a deformacao plastica na superficie, durante o preparo,
induziu a transformacao da austenita em martensita, sendo usada a decapagem
acida como técnica de preparo. O material como recebido nao apresentou picos
referentes a austenita retida, mesmo esta fase sendo prevista na literatura, em funcao
da sensibilidade da técnica. As alteragoes no parametro de rede, tanto da martensita
como da austenita, foram mensuradas pela técnica, mas o intervalo de varredura
do equipamento impossibilitou a deteccao de um quinto pico da martensita, o que
contribuiria para reduzir as barras de incerteza. Quanto a analise quantitativa de
fases, a caréncia de dados de composicao elementar da martensita e da austenita foi
compensada pelo fato dos coeficientes de absor¢ao atomica de alguns componentes
da liga serem préximos, nao havendo diferenga significativa em C, tomando-se a
composicao global da liga nos calculos de fragdo volumétrica. O método de Rietveld
mostrou valores de fragdo de austenita proximos aos determinados por comparagao

direta entre picos.

8. A fracdo de austenita determinada por ferritoscopia diferiu de forma significativa dos
resultados obtidos pelo método da comparacgao direta de picos dos difratogramas.
Como explicagao para a divergéncia temos o fato do campo magnético penetrar
alguns milimetros na amostra, caracterizando a ferritoscopia como uma técnica para
analise de bulk do material, em contratas com o DRX cujo feixe penetra poucas micra
na amostra. Foi verificada uma boa correlagao (acima de 95 %) entre as propriedades

DRX
C’Y

)

em compressao com Cf””tosm’m. Por outro lado, a correlacao foi ruim entre
mostrando a necessidade de uso de outras ténicas para determinacao da fracao de

austenita.

9. A curva calorimétrica em aquecimento esteve em conformidade com a literatura. O
DSC mostrou-se util na determinacao da temperatura de inicio da transformacao
martensitica, sendo utilizada para estimar o percentual de austenita retida no material

como recebido.



Capitulo 5. Resultados e discussao 181

10.

11.

12.

13.

14.

15.

A microscopia 6ptica revelou com clareza alguns blocos de martensita e contornos de
grao da austenita prévia, sendo o ataque Marble o que ofereceu o melhor contraste.
No entanto, o ataque nao foi uniforme, impactando na determinacao dos tamanhos

de blocos de martensita.

A microscopia por feixe de fons focalizados (FIB) foi a técnica que melhor revelou
as estruturas de sub-grao do material, com exce¢ao das ripas de martensita. Consi-
derando a uniformidade com que a estrutura foi revelada, a técnica revelou-se ser
mais apropriada para o calculo do tamanho e da razao de aspectos dos blocos de

martensita, sendo utilizados na simulagao da cinética de reversao da austenita, pelo

moédulo TC-PRISMA.

O aumento da fragdo de austenita, com a temperatura de envelhecimento, foi bem
caracterizado por MEV. A técnica também mostrou que a reversao da austenita
ocorre de acordo com a orientagao cristalografica dos graos da matriz. Também deu
indicios da presenca de precipitados, para aumentos maiores, mas nao foi possivel
a identificacdo. Quanto as inclusdes intersticiais, a analise de EDS foi uma técnica
util para a identificacao. Quanto a andlise fratografica dos corpos de prova ensaiados
por compressao, ficou evidente o papel das inclusdes na nucleagao de trincas e no

crescimento das microcavidades no material.

A microscopia eletronica de transmissao mostrou a estrutura em ripas tipica do
material, assim como emaranhados de discordancias resultantes da transformacao da
austenita em martensita. Quanto a analise elementar por EDS, foi possivel identificar
precipitados de Ni3T'i, previstos na simulacao termodinamica. Por outro lado, a
identificacao da fase p nao foi conclusiva, considerando a sobreposicao dos mapas
elementares do molibdénio, do cobalto, do ferro e do niquel. Assim mesmo, para fins
de calculo dos raios e das distancias entre precipitados, foi assumida a ocorréncia da

fase p.

Nao ocorreu concordancia entre os incrementos de propriedade mecanica calculados
com os determinados por ensaio de tragdo. Como razao da divergéncia, foi apontada
a reversao da austenita, sendo os incrementos calculados como um limite tedrico

caso fosse suplantada a formacao desta fase.

O ensaio visual e a variagao de velocidade apontaram que o material envelhecido a
490 e 520 °C é mais eficaz em absorver energia do impacto balistico. Por apresentar
um maior teor de austenita, mesmo sendo menos duro, o envelhecimento a 520
°C apresentou uma condicao 6tima em funcao da ductilidade da austenita. Para

temperaturas mais altas de envelhecimento, a presenca da austenita é deletéria.
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6 CONCLUSOES

1. O programa de simulac¢ao termodindmica Thermo-Calc mostrou-se um ferramenta

muito util no sentido de nortear a andlise da microestrutura do material;

2. A dureza do material foi a propriedade que mais teve influéncia no desempenho
balistico do material, havendo dissipacao de parte da energia cinética do projetil
na forma de espalhamento de fragmentos do mesmo e na criagao de superficies de

fratura nos alvos;

3. A austenita revertida foi a responsavel pela queda na variacdo de velocidade do

projetil para temperaturas de envelhecimento acima de 520 °C.

4. Por outro lado, uma pequena quantidade de austenita revertida parece ter sido
benéfica ao desempenho balistico do material. Exemplo disso foi o envelhecimento
a 520 °C, resultando em dureza de 50 HRC, causar uma variacao de velocidade do

projetil maior que no caso dos alvos tratados a 490 °C, mesmo sendo mais duros (51
HRC).
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTURQS

10.

11.

12.

13.

14.

. Fazer EBSD para identificagdo de fases e caracterizacao da microtextura no material

com e sem dano.

Determinar a profundidade de penetragao, em ensaio balistico, para agos maraging

18Ni1700, 2000 e 2400 (382).

Realizar ensaios em barra Hopkinson nos modos compressivo, trativo e cisalhante no

material como recebido e envelhecido (383-385).
Investigar a presenga de bandas de cizalhamento no material com dano (386).
Caracterizar o material por indentac¢ao dinamica (387).

Realizar ciclagem térmica para reduzir os contornos de grao da austenita prévia
(14,15).

. Aplicar as mesmas caracterizacoes feitas na tese para junta soldada.

Investigar a aplicabilidade da equacao de Koistinen e Marburger para o calculo de
fracao volumétrica de martensita, em agos maraging comerciais. Técnica sugerida:

dilatometria.

Investigar a influéncia da composicao e da deformacao plastica no sentido da trans-

formagao o/ = 7.

Realizar um maior nimero de ensaios balisticos por condi¢ao de tratamento térmico.
Verificar a possibilidade de impactar alvos de maior espessura (acima de 1 ¢cm, por

exemplo).

Determinar a evolucao dos parametro de rede da martensita e da austenita revertida
para uma faixa de temperatura mais larga que a usada na tese (400 a 700 °C, por

exemplo).
Verificar a validade da equagao 5.1 para outras condi¢des de envelhecimento.

Estudar a possibilidade de usar padroes de ago maraging, com fragdo volumétrica
conhecida de austenita e sem textura, para calibragao e afericdo do ferritoscopio

usado na pesquisa.

Determinar a fragao volumétrica de austenita revertida para outras condigoes de

envelhecimento de forma a confirmar as correlacoes mostradas na Figura 66.
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15.

16.

17.

18.

Estudar o efeito do processamento termo-mecanico na fracao volumétrica de austenita
determinada por ferritoscopia, de modo a possibilitar a corre¢do nos valores fornecidos

pela técnica.

Calcular o tamanho e a razao de aspecto das ripas (laths) de martensita por micros-
copia eletronica de transmissao e aplicar os dados obtidos no Thermo-Calc, de modo

a simular a evolugao da austenita revertida com a temperatura de envelhecimento.

Aplicar a técnica de calorimetria exploratdria derivativa (DeSC, em inglés) (388)
com o objetivo de melhor resolver as transformacgoes nas zonas I e II (Quadro 2) da

curva calorimétrica em agos maraging.

Usar a magnetometria de amostra vibrante (389) para estimar a fracao volumétrica

de austenita revertida.
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APENDICE A - CALCULO DE TAMANHO E RAZAO DE
ASPECTO DE BLOCOS DE MARTENSITA

A.1 Microscopia éptica

: - a
o o ;
RA = 8,75 /:21,25'= 0,41 LN gy 20
b 3 18

Figura 114 — Micrografias empregadas no célculo do tamanho e da razao de aspecto dos
blocos. Material como recebido. Microscopia 6ptica.
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Tabela 35 — Tamanho dos blocos de martensita (microscopia éptica).

L (pm) | n | tamanho (um) | L (wm) | n | tamanho (um)
74,86 | 27 2,773 21,79 8 2,724
80,71 | 25 3,228 60,06 | 23 2,611
03,27 | 21 2,536 45,17 | 15 3,012
67,20 | 27 2,489 59,08 | 12 4,924
60,90 | 22 2,768 32,04 | 16 2,002
75,35 | 20 3,768 20,81 | 6 3,468
66,62 | 18 3,701 20,85 | 6 3,475
50.21 | 20 2,960 21,67 | 10 2.167
48,89 | 19 2,573 56,13 | 21 2,673
83,70 | 29 2,886 24,26 9 2,695
72,94 | 17 4,290 44,02 | 12 3,668
4243 | 10 4,243 47,22 7 6,746
31,43 | 8 3,928 48,18 | 9 5,353
35,94 | 11 3.268 35.46 | 7 5,066
64,62 | 16 4,039 60,94 | 14 4,353
29,28 | 12 2,440 36,58 | 10 3,658
27,68 6 4,613 43,00 8 2,375
7420 | 18 4122 3540 | 11 3.218
34,561 | 12 2,876 37,33 | 7 5,333
73,01 | 18 4,056 99,89 | 12 4,991
2436 | 12 2,030 20,05 | 6 3,341
45,04 | 18 2,502 39,70 | 12 3,309
36,92 | 13 2,840 4296 | 10 4,296
27,41 9 3,046 26,46 9 2,940
34,04 | 8 4,255 25,92 | 10 2,592
51,28 | 18 2,849 45,02 | 13 3,463
4153 | 9 4615 61,03 | 16 3.814
3052 | 16 2,470 3485 | 9 3.873
36,00 | 10 3,600 21,33 9 2,370
41,66 | 13 3,205 33,75 6 9,625

Tamanho médio de bloco (um): 3,535.

Desvio-padrao (um): 1,011.

Erro (um): 1,96 x % ~ (), 256.

N
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Tabela 36 — Razao de aspecto dos blocos de martensita (Microscopia 6ptica). Dimensoes
de a e b em micrometros.

a

b

b/a

a

b

b/a

a

b

b/a

13,42

4,08

0,304

12,57

4,65

0,370

9,60

7,17

0,747

13,71

3,30

0,241

10,88

3,14

0,289

9,79

412

0,420

751

6,05

0,305

22,15

4,06

0,183

4,60

2,16

0,469

10,06

5,40

0,537

13,60

4,15

0,305

10,02

4,34

0,433

6,81

2,04

0,299

33,35

4,99

0,150

9,80

4,23

0,431

6,33

2,01

0,459

8,49

1,84

0,217

7,13

1,64

0,230

23,60

4,93

0,209

16,29

6,39

0,392

9,15

2,10

0,229

6,81

5,51

0,809

13,79

7,09

0,514

1,27

3,14

0,734

23,84

5,70

0,239

14,54

7,68

0,528

9,94

5,50

0,554

18,96

777

0,410

8,49

3,39

0,399

15,11

5,58

0,369

15,88

8,19

0,516

33,61

7,78

0,232

8,32

2,13

0,256

8,86

4,77

0,539

8,03

3,54

0,440

8,73

3,62

0,414

16,33

6,13

0,376

10,57

3,64

0,344

7,51

3,51

0,467

17,16

3,39

0,198

5,52

3,18

0,577

10,86

5,94

0,547

28,08

8,60

0,207

5,66

2,62

0,463

4,75

4,40

0,927

5,14

2,50

0,485

10,94

4,65

0,425

9,98

5,26

0,527

24,48

6,26

0,256

18,25

3,58

0,196

11,03

9,19

0,471

31,71

6,31

0,199

16,56

2,46

0,148

13,81

4,91

0,355

21,64

2,68

0,262

20,43

2,62

0,128

31,59

4,53

0,143

10,99

4,72

0,429

16,24

3,56

0,219

12,36

4,88

0,395

Razao de aspecto média: 0,392.

Desvio-padrao: 0,176.

Erro: 1,96 x

0,176

V60

~ 0, 045.
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A.2 Microscopia por feixe de ions focalizados

L =318 um

Tamanho de bloco = 31,8 /(18-1) = 1,87 um

a =3,45 um

b =235 pm
b/a =10;684

o"‘ 20 | dwell HV curr HFW ul
s 47:01 PM | 10 ps | 30.00 kV | 0.23 nA | 27.6 ym INMETRO/DIMAT/NULAM

20 dwell HV curr HFW 5pum
PM | 10 ps | 30.00 kv | 0.23nA | 27.6 ym | 1 INMETRO/DIMAT/NULAM

(a) Matriz martensitica.

curr N ——5um ) 0 y cun HFW WD

s | 30.00 kv | 0.23nA | 27.6 ym | 1 INMETRO/DIMAT/NULAM t M /1 0.23nA | 27.6 pym | 13.0 mm

(c¢) Matriz martensitica. (d) Matriz martensitica e inclusao.

Figura 115 — Imagens utilizadas para o calculo do tamanho e razao de aspecto médio dos
blocos. Material como recebido. FIB.
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Tabela 37 — tamanho dos blocos de martensita (FIB).

L (pm) | n | tamanho (um) | L (wm) | n | tamanho (um)
2291 | 19 1,273 10,39 | 8 1,483
2841 | 20 1,495 22.97 | 20 1,208
17,85 | 10 1,982 22,86 | 18 1,344
26,00 | 23 1,181 23,85 | 14 1,834
26,36 | 15 1,883 17,18 8 2,453
20,74 | 20 1,091 19,36 | 12 1,759
19,31 | 12 1,755 21,15 | 14 1,627
11,00 8 1,671 18,43 | 18 1,084
23,55 | 20 1,239 2456 | 17 1,534
2544 | 21 1,271 16,69 | 10 1,854
12,05 | 9 1,618 20,32 | 15 1,451
6,71 5 1,677 27,95 | 20 1,471
1971 | 14 1515 20,13 | 16 1,341
25,57 | 23 1,162 17,99 | 13 1,499
925 | 9 1,156 17.65 | 15 1,260
21,89 |19 1,216 17,31 | 11 1,731
26,74 | 22 1,273 17,06 | 15 1,217
20,75 | 21 1,037 13,66 | 11 1,366
15,36 | 16 1,024 17,7 |10 1,966
14,68 | 10 1,631 23,38 | 13 1,948
2798 | 24 1,216 14,64 9 1,829
20,46 | 27 1,132 16,34 | 16 1,089
27,87 | 22 1,327 21,56 | 14 1,658
23,52 | 11 2,352 15,33 9 1,916
20,13 | 14 1,548 13,57 | 12 1,233
2228 | 17 1,392 13,49 |15 0,963
1745 | 9 2,181 20,14 | 13 1,678
17,33 | 14 1,333 17,05 9 2,131
15,36 | 10 1,706 16,52 | 10 1,835
17,44 7 2,907 26,45 | 19 1,469

Tamanho médio de bloco (um): 1,540

Desvio-padrao (um): 0,384

Erro (um): 1,96 x % ~ 0,097.

%
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Tabela 38 — Razao de aspecto dos blocos de martensita (FIB). Dimensoes de a e b em

micrometros.

a

b

b/a

a

b

b/a

a

b

b/a

3,35

2,57

0,768

1,98

0,39

0,200

2,18

0,93

0,179

5,08

1,96

0,328

1,98

0,64

0,323

2,65

0,85

0,322

2,48

1,11

0,448

4,60

1,05

0,229

3,05

0,54

0,176

2.30

0,45

0,162

1,39

0,94

0,675

3,37

1,49

0,442

2,07

1,49

0,719

4,07

1,37

0,337

3,22

0,89

0,277

2,42

0,68

0,281

6,25

3,31

0,529

2,11

0,75

0,356

1,82

0,91

0,499

4,00

1,95

0,488

2,65

1,19

0,448

5,28

1,76

0,333

4,31

2,28

0,529

5,68

3,54

0,624

5,33

1,39

0,261

5,36

1,82

0,311

1,92

0,61

0,321

3,02

1,54

0,512

5,82

1,45

0,250

1,64

1,04

0,636

0,69

0,36

0,523

3,61

1,42

0,393

3,96

1,09

0,276

2,49

1,14

0,457

3,80

0,98

0,259

2,36

0,97

0,411

1,77

0,76

0,431

2,30

1,16

0,505

9,19

1,92

0,369

2,42

0,88

0,364

1,96

0,90

0,462

2,75

1,77

0,642

3,78

2,07

0,547

2,64

0,65

0,246

2,49

1,90

0,766

1,81

0,96

0,531

2.83

1,01

0,357

1,25

1,43

0,337

2,70

0,61

0,228

3,93

1,30

0,332

2,58

0,82

0,317

2,62

0,66

0,253

2,24

0,84

0,376

3,32

0,59

0,177

2,97

1,33

0,449

2,74

0,57

0,207

3,16

1,44

0,455

3,34

1,81

0,543

1,09

0,55

0,502

3,25

0,95

0,291

Razao de aspecto média: 0,400.

Desvio-padrao: 0,151.

Erro: 1,96 x

0,151

V60

~ (0, 038.
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A.3 Microscopia eletronica de varredura

Tabela 39 — Tamanho dos blocos de martensita (MEV).

L (pm) | n | tamanho (um) | L (gm) | n | tamanho (um)
113,28 | 30 3,906 27,86 | 15 4,134
8541 | 12 7.765 A2 |11 4173
83,07 |19 4,615 40,60 D 10,152
89,64 | 16 5,976 32,83 | 10 3,648
64,59 | 13 9,383 4494 | 13 3,746
71,22 | 14 0,479 41,38 | 15 2,956
104,02 | 22 4,954 5741 | 14 4417
9293 |19 2,163 38,20 | 13 3,184
4237 | 8 6,053 42,19 | 6 8,439
80,09 |13 6,750 3759 | 5 9,398
81,18 | 18 4,776 4846 | 12 4,406
66,60 | 15 4,757 53,55 | 12 4,869
63,91 | 15 4,566 48,88 | 12 4,444
82,24 | 17 5,140 42,62 7 7,103
71,42 | 10 7,936 43,93 | 12 3,994
81,00 | 21 4,050 4589 | 9 0,737
77,46 | 14 9,959 45,66 | 17 2,854
79,35 | 14 6,104 27,27 | 6 11,455
106,19 | 12 9,654 52,35 | 13 4,363
91,83 | 16 6,123 46,53 | 13 3,878
70,29 |13 5,858 63,93 | 17 3,996
81,96 | 12 7,451 50,99 | 9 6,374
5300 | 13 1,834 5451 | 11 5,452
46,87 | 15 3,348 38,70 | 12 3,518
65,68 | 10 7,298 49,08 7 8,181
104,35 | 21 5.218 241 |8 6,059
60,80 | 12 9,528 38,87 | 9 4,860
118,79 | 18 6,988 50,05 | 10 5,562
79.05 | 10 8,834 44,88 | 13 3,741
9748 | 14 7,499 31,60 | 10 3,611

Tamanho médio de bloco (um): 5,610.

Desvio-padrao (um): 1,901.

Erro (um): 1,96 x

1,901
L9OL ~ 0, 481.
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Tabela 40 — Razao de aspecto dos blocos (MEV). Dimensoes de a e b em micrémetros.

a b b/a a b b/a a b b/a
23,05 | 9,62 | 0,418 | 6,79 | 3,49 | 0,514 | 11,72 | 3,45 | 0,204
10,62 | 1,76 | 0,166 | 8,26 | 4,20 | 0,509 | 14,27 | 5,04 | 0,353
23,99 | 16,38 | 0,683 | 6,34 | 2,39 | 0,377 | 13,14 | 10,02 | 0,762
19,04 | 2,42 | 0,127 | 7,03 | 5,46 | 0,777 | 9,17 | 3,29 | 0,359
11,50 | 6,51 | 0,566 | 12,16 | 6,71 | 0,552 | 14,69 | 2,63 | 0,179
20,05 | 16,66 | 0,831 | 16,33 | 5,18 | 0,318 | 10,75 | 6,98 | 0,649
20,15 | 13,27 | 0,658 | 4.30 | 1,14 | 0,267 | 6.56 | 2,59 | 0,395
11,56 | 6,20 | 0,537 | 21,88 | 7,60 | 0,347 | 6,41 | 2,81 | 0,439
30,93 | 19,75 | 0,639 | 13,84 | 1,57 | 0,114 | 2,91 | 2,03 | 0,698
16,75 | 7,67 | 0,458 | 10,97 | 6,36 | 0,580 | 6,40 | 2,28 | 0,357
17,62 | 8,00 | 0,454 | 16,28 | 9,37 | 0,576 | 8,33 | 3,90 | 0,469
9,32 | 2,62 | 0,281 | 8,21 | 6,92 | 0,843 | 4,22 | 1,13 | 0,268
12,09 | 4,42 | 0,366 | 7,73 | 3,46 | 0,448 | 6,02 | 2,39 | 0,397
13,73 | 1,78 | 0,130 | 18,40 | 8,66 | 0,471 | 6,97 | 4,52 | 0,648
13,07 | 2,52 | 0,193 | 18,43 | 10,76 | 0,584 | 12,98 | 4,51 | 0,348
21,29 | 19,67 | 0,924 | 7,09 | 1,07 | 0,152 | 5,38 | 2,71 | 0,504
14,37 | 7,90 | 0,550 | 19,51 | 11,51 | 0,590 | 9,72 | 3,12 | 0,322
16,52 | 4,05 | 0,245 | 8,16 | 4,99 | 0,612 | 5,54 | 1,34 | 0,242
18,62 | 10,52 | 0,565 | 7,87 | 4,52 | 0,574 | 18,92 | 9,56 | 0,505
598 | 1.26 | 0212 | 940 | 7,18 | 0,764 | 6,91 | 5,08 | 0,736

Razao de aspecto média: 0,465.

Desvio-padrao: 0,199.

Erro: 1,96 x &2

V60

~ 0, 050.
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APENDICE B - IMAGEJ - DETERMINACAO DA AREA DAS
BASES DOS CP DE COMPRESSAQ

i 1B - area maior tif (75%) = =
7.43%5.71 mm (1280x1024);: RGE; 5MB

Results =

Fdit Font Results
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Figura 116 — Determinacao da area de uma das bases. Delimitagao feita manualmente.
Escala em milimetros.
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APENDICE C - PREPARO DE AMOSTRAS PARA MET

(c) Fixacao do extrator. (d) Lamina pronta para andlise.

Figura 117 — Sequéncia de preparo de amostras, por feixe de fons focalizados de Ga™, para
microscopia eletronica de transmissao. Amostra do material como recebido,
atacada com nital 5 %.
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APENDICE D - DISPOSITIVO DE FIXACAO DOS ALVOS

Figura 118 — Chapa contendo orificio em forma de losango e furos para fixagdo dos alvos.
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APENDICE E - PERFIL DE VELOCIDADE
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Figura 119 — Medida de velocidade do projetil e dos estilhagos (radar Doppler).
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APENDICE F - SIMULACAO DE COMPOSICAO DAS FASES

0.6

Fragao atdmica dos elementos

Temperatura (°C)

Figura 120 — Composicao da martensita simulada pelo Thermo-Calc.
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Figura 121 — Composigdo da martensita simulada pelo Thermo-Calc. Ampliagao da Figura
120.
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Figura 122 — Composicao da austenita simulada pelo Thermo-Calc.
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Figura 123 — Composicao da austenita simulada pelo Thermo-Calc (ampliagao).
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Tabela 41 — Valores médios de dureza Rockwell C em funcao do tempo e da temperatura.

Temp. (°C) | 3h Erro 4 h Erro 5h Erro 6 h Erro
420 49,850 | 0,24778 | 50,611 | 0,46701 | 50,598 | 0,21444 | 51,520 | 0,13840
450 50,600 | 0,29636 | 51,329 | 0,09782 | 52,289 | 0,13121 | 52,173 | 0,10228
470 51,688 | 0,16527 | 52,044 | 0,09712 | 52,293 | 0,26639 | 51,785 | 0,29669
480 52,227 | 0,15460 | 52,060 | 0,17652 | 51,985 | 0,17783 | 52,030 | 0,12230
490 51,692 | 0,19060 | 51,335 | 0,13899 | 51,178 | 0,11667 | 50,907 | 0,13957
500 52,105 | 0,16291 | 51,395 | 0,08243 | 51,024 | 0,15546 | 50,669 | 0,08449
510 51,121 | 0,18173 | 50,576 | 0,20279 | 49,606 | 0,12796 | 50,148 | 0,09837
520 50,15 | 0,2800
530 48,449 | 0,13927 | 48,009 | 0,28206 | 48,054 | 0,18625 | 46,856 | 0,19656
545 45,72 | 0,45000
550 46,310 | 0,17384 | 46,159 | 0,08773 | 45,815 | 0,11994 | 45,663 | 0,22432
570 44,714 | 0,16745 | 44,478 | 0,15825 | 44,058 | 0,08984 | 43,670 | 0,08626
590 42318 | 0,14211 | 41,843 | 0,13754 | 41,377 | 0,11612 | 40,721 | 0,14370
600 42,903 | 0,13744 | 41,491 | 0,17696 | 39,943 | 0,13830 | 41,352 | 0,21899
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APENDICE H - RESULTADOS DOS ENSAIOS DE TRACAO

Tabela 42 — Resultados do ensaio de tragao para o material como recebido e envelhecido a
520 e 600 °C, por 5 horas.

Tensao de LH.nltAe d.e Tenacidade | Alongamento
escoamento | resistencia (MPa) (% )
(MPa) (MPa)
CR curva 1 1042 1085 55,9 8,41
curva 2 998 1092 60,6 8,43
curva 3 998 1106 63,9 9,96
curva 4 986 1089 61,6 9,61
curva 5 1023 1091 64,2 9,93
520 °C | curva 1 1733 1829 135,3 12,98
curva 2 1767 1900 161,4 14,50
curva 3 1680 1793 132,1 12,27
curva 4 1662 1789 157,4 14,17
curva b 1743 1843 126,3 12,08
600 °C | curva 1 1062 1424 188,3 17,94
curva, 2 1030 1465 204.9 18,25
curva 3 1074 1496 219.0 19,87
curva 4 1080 1523 217,1 19,41
curva b 1017 1454 198,1 17,77
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APENDICE | — RESULTADOS DOS ENSAIOS DE

COMPRESSAQ

Tabela 43 — Tensao de escoamento e limite de resisténcia para o material como recebido e
envelhecido a 490, 520, 545, 570 e 600 °C, por 5 horas.

Envell(lf él)mento Tensao de escoamento (MPa) | Limite de resisténcia (MPa)
Como recebido | curva 1 722,23 824,24
curva 2 736,57 850,14
curva 3 733,77 862,14
curva 4 717,68 859,46
curva b 738,01 853,718
490 curva 1 1410,28 1652,64
curva 2 1490,76 1686,17
curva 3 1474 1666,3
curva 4 1487 1719,88
curva b 1460 1645,39
520 curva 1 1226,31 1594,76
curva 2 1436 1659,91
curva 3 1380 1640,08
curva 4 1436 1692,39
curva 9 1476 1687
curva 6 1252 1642,15
545 curva 1 1475 1565,61
curva 2 1282 1522,53
curva 3 1292 1518,93
curva 4 1261 1480,36
curva 5 1285 1508,03
570 curva 1 1221 1459,67
curva 2 1212 1443,34
curva 3 1240 14545
curva 4 1168 1406,89
curva 5 1212 1463,85
600 curva 1 793,44 1024
curva 2 732,85 952,27
curva 3 807,78 990,81
curva 4 810,20 999,77
curva b 818,11 1002,42
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APENDICE J - SIMULACAO E INDEXACAO DOS PICOS DA
FERRITA E DA AUSTENITA
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Figura 124 — Sobreposicao de difratogramas simulados para a ferrita e a austenita. Picos
indexados.
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Tabela 44 — Indexacao dos difratogramas experimentais. Martensita.

20 tedrico (°) | 260 experimental (°) | Diferenca (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,038 0,308 0,588 11110
77,186 76,836 0,350 0,453 21010
99,632 99,134 0,498 0,500 21111
123,808 123,172 0,636 0,514 21210
(a) Como recebido.

20 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,029 0,317 0,606 1110
77,186 76,859 0,327 0,424 21010
99,632 99,273 0,359 0,360 2111
123,808 123,417 0,391 0,316 21210

(b) 490 °C.

20 tedrico (°) | 26 experimental (°) | Diferenca (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,184 0,162 0,309 11110
77,186 77,014 0,172 0,223 21010
99,632 99,402 0,230 0,231 21111
123,808 123,538 0,270 0,218 21210

(c) 520 °C.

20 tedrico (°) | 26 experimental (°) | Diferenca (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,107 0,239 0,457 11110
77,186 76,930 0,256 0,332 21010
99,632 99,292 0,340 0,341 21111
123,808 123,450 0,358 0,289 21210

(d) 530 °C.

260 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,111 0,235 0,449 11110
77,186 76,930 0,256 0,332 21010
99,632 99,285 0,347 0,348 21111
123,808 123,450 0,358 0,289 21210

(e) 545 °C.

20 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,118 0,228 0,435 11110
77,186 76,938 0,248 0,321 21010
99,632 99,336 0,296 0,297 21111
123,808 123,47 0,338 0,273 21210

(f) 570 °C.

20 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
52,346 52,111 0,235 0,449 11110
77,186 76,910 0,276 0,358 21010
99,632 99,250 0,382 0,383 2111
123,808 123,490 0,318 0,257 21210

(g) 600 °C.
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Tabela 45 — Indexacao dos difratogramas experimentais. Austenita.

26 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h 1
50,635 50,732 -0,097 -0,192 1111
59,180 99,320 -0,140 -0,237 21010
88,586 89,050 -0,464 -0,524 21210
109,942 110,840 -0,898 -0,817 3111

(a) 490 °C.

20 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
50,635 50,868 -0,233 -0,460 11111
59,180 59,470 -0,290 -0,490 2101]0
88,586 89,130 20,544 0614 |2[2]0
109,942 110,820 -0,878 -0,799 31111
117,580 118,610 -1,030 -0,876 21212

(b) 520 °C.

20 tedrico (°) | 260 experimental (°) | Diferenca (°) | Desvio (%) | h | k | 1
50,635 50,816 -0,181 -0,356 1711
59,180 59,429 -0,249 -0,421 21010
88,586 89,139 -0,553 -0,624 21210
109,942 110,842 -0,900 -0,819 3111
117,580 118,660 21,080 20010 222

() 530 °C.

20 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
50,635 50,831 -0,196 -0,387 111]1
59,180 59,463 20,283 20478 |2]0]0
88,586 89,189 -0,603 -0,681 21210
109,942 110,924 -0,982 -0,893 31111
117,580 118,725 1,145 20974 222

(d) 545 °C.

20 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
50,635 50,862 -0,227 -0,449 17171
99,180 99,501 -0,321 -0,542 21010
88,586 89,257 -0,671 -0,757 21210
109,942 111,027 21,085 0987 | 3|11
117,580 118,868 21,288 1,005 222

(e) 570 °C.

20 tedrico (°) | 20 experimental (°) | Diferenga (°) | Desvio (%) | h | k | 1
50,635 50,907 20,272 0538 | 1]1]1
59,180 59,556 -0,376 -0,636 21010
88,536 89,357 20,771 20870 220
109,942 111,165 -1,223 -1,112 3111
117,530 119,019 71,439 1224 (222

(f) 600 °C.



APENDICE K - PARAMETROS DE REDE

tura de envelhecimento. Martensita.

parametro de rede (nm)

Temperatura (°C) o erro (nm) R?

25 0,287573011 0,000048451 | 0,953
490 0,287182847 0,000010643 | 0,999
520 0,287107175 0,000018330 | 0,978
530 0,287242909 0,000044958 | 0,954
545 0,287231243 0,000037636 | 0,960
570 0,287182892 0,000013645 | 0,996
600 0,287245722 0,000069443 | 0,880

tura de envelhecimento. Austenita.

pardametro de rede (nm)

Temperatura (°C) ' erro (nm) R?
490 0,360137884 0,000102679 | 0,965
520 0,360314193 0,000026508 | 0,946
530 0,360144298 0,000010389 | 0,998
545 0,359976550 0,000017819 | 0,994
570 0,359738094 0,000017862 | 0,994
600 0,359440997 0,000014890 | 0,996

233

Tabela 46 — Parametros de rede, erros e coeficientes de correlacdo em fungao da tempera-

Tabela 47 — Parametros de rede, erros e coeficientes de correlagdo em funcao da tempera-



APENDICE L - CALCULO DE C,

L.1 Método da comparacao direta

Tabela 48 — Areas integradas e fatores de polarizacao de Lorentz. 490 °C / 5 horas.

o Area integrada L4cos?20
hojlel 1) 26() (contagem - grau) (56”29'0059)
o | 1]1]0| 52,029 14207,1 7,9740850103
2100 76,859 3340,2 3,4750725388
211111 99,273 5981,9 2,7286551252
2120123417 1549,1 3,0464983861
v | 1]1]1| 50,732 495,8 8,4460444848
210(0] 59,32 281,7 5,9228548791
21210 89,05 416,7 2,8533465009
3111 11084 12708 2.028153044

Tabela 49 — Areas

integradas e fatores de polarizagdo de Lorentz. 520 °C / 5 horas.

o Area integrada 14cos220
hijlel 1) 26 () (contagem - grau) (83"29‘0039>
& T1[1]0] 52184 16089,4 7.0202320059
21010 77,014 2606,6 3,4630573402
211117 99,402 4672,6 2,7289740805
2 12|01 123,538 1992 3,5547320312
v |1 1]1]1] 50,868 1951,1 8,3947071306
2100 5947 962,3 5,8893918635
2120 89,13 468,8 2,8511336748
311]1] 110,82 1133,3 2,9275184483
212]2)| 118,61 417,5 3,2568230733

Tabela 50 — Areas

integradas e fatores de polarizacao de Lorentz. 530 °C / 5 horas.

o Area integrada 1+cos220
bl 1) 26() (contagem - grau) <Se”29'0"39)
o | 1]1]0] 52,107 3733,1 7,9469190899
2100 76,93 768,2 3,4695534491
211117 99,292 2407,1 2,7286993153
21210 123,45 937 3,5487391092
v 1[1]1] 50,816 6875 8,4142833772
210107 59,429 22746 5,8985089644
212107 89,139 21074 2,8508860586
3111} 110,842 23679 2,9282220601
2122 118,66 726,6 3,2594771341
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Tabela 51 — Areas integradas e fatores de polarizacio de Lorentz. 545 °C / 5 horas.

o Area integrada 1+cos220
hojlel 1) 26 () (contagem - grau) <Se”29'“’59)
o | 1]1]0| 52,111 1614,9 7,9455295603
210]0] 76,93 427,6 3,4695534491
211117 99,285 1576,4 2,7286829226
21210 123,45 750,7 3,5487391092
v | 1]1]1] 50,831 251188 8,4086296986
210101 59,463 4028,5 5,8909468777
21210 89,189 2657,4 2,8495152928
31111110924 32424 2,9308555817
21212 118,725 1057,1 3,2629382481

Tabela 52 — Areas

integradas e fatores de polarizagao de Lorentz. 570 °C / 5 horas.

o Area integrada 14cos220
hijlel 1) 26 () (contagem - grau) (36”29‘0059>
o [1|1]0] 52,118 900,4 7,9430987254
210|0]| 76,938 404,4 3,4689332086
211111 99,336 1690,2 2,7288053489
2120 12347 584,1 3,55009888
v |1 1]1]1| 50,862 10549,2 8,3969626068
21007 59,501 4954,1 0,8825131006
212|0] 89,257 3049,8 2,8476643081
311]1] 111,027 3761,9 2,9341880626
2 12|21 118,868 1207 3,2705958982

Tabela 53 — Areas

integradas e fatores de polarizacao de Lorentz. 600 °C / 5 horas.

o Area integrada 14cos220
hojlel 1) 26 (%) (contagem - grau) <Se”29"3059>
o [1|11]0] 52,111 1101,4 7,9455295603
21010 7691 306,3 3,4711054924
2011 99,25 893,3 2,7286029213
21210 123,49 308,9 3,5514599777
v | 1[1]1] 50,907 10493,1 8,3800676064
210101 59,556 5012,3 5,8703398161
21210 89,357 3325,3 2,8449699711
3111} 111,165 4648,3 2,9386957743
212]21119,019 1408 3,2787466068
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Tabela 54 — Fatores de espalhamento atomico, coeficientes de absorcao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicoes de fases
simuladas no Thermo-Calc. Envelhecimento a 490 °C por 5 horas.

IR S i R K

o 11110 0,2452 17,3205 | 475,0279 | 1199,9951 | 12 | 215447,5226
21010 0,3474 14,1954 | 475,0279 | 806,0413 6 31533,5099
21111 0,4259 12,3619 | 475,0279 | 611,2701 | 24 | 75109,1715
21210 0,4922 11,0759 | 475,0279 | 490,7054 | 12 | 39183,3651

vy [1]1]1 0,2395 18,1554 | 575,5265 | 5273,9099 | 8 | 141895,2589
21010 0,2766 16,8180 | 575,5265 | 4525,5079 | 6 64038,5515
21210 0,3920 13,5501 | 575,5265 | 2937,6763 | 12 | 40052,6748
31111 0,4602 12,1289 | 575,5265 | 2353,7706 | 24 | 65866,0649

Tabela 55 — Fatores de espalhamento atémico, coeficientes de absorcao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicoes de fases
simuladas no Thermo-Calc. Envelhecimento a 520 °C por 5 horas.

hk[1][=2 A f p F* | p K

o [1[1]0] 02458 | 17,3123 | 478,1388 | 1108,8646 | 12 | 212736,0242
5700 03480 | 14,1921 | 478,1388 | 805,6605 | 6 | 31254,6578
51| 1| 04263 | 12,3651 | 478,1388 | 6115830 | 24 | 74785,6747
5120 04925 | 11,0805 | 478,1388 | 491,1066 | 12 | 39112,5033

v [T [T[1| 02401 | 18,1136 | 579,1803 | 5249,6421 | 8 | 139089,1307
510[0| 02772 | 16,7790 | 579,1803 | 4504,5315 | 6 | 62797,0611
5120 03922 | 13,5302 | 579,1803 | 2029,0695 | 12 | 39536,3429
3111 04602 | 12,1200 | 579,1803 | 2350,6475 | 24 | 65157,7962
522 04807 | 11,7114 | 579,1803 | 2194,5194 | 8 | 22557,5316

Tabela 56 — Fatores de espalhamento atomico, coeficientes de absor¢ao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicoes de fases
simuladas no Thermo-Calc. Envelhecimento a 530 °C por 5 horas.

h[k[T[ =2 & J i R K

o 11110 0,2455 17,3238 | 478,6124 | 1200,4569 | 12 | 212920,1314
21010 0,3477 14,2029 | 478,6124 | 806,8889 6 31241,2702
21111 0,4260 12,3737 | 478,6124 | 612,4306 | 24 | 74595,7181
21210 0,4923 11,0844 | 478,6124 | 491,4582 | 12 | 38925,3052

vy |1]1]1 0,2398 18,1125 | 580,5118 | 5248,9797 | 8 | 139470,2833
21010 0,2771 16,7791 | 580,5118 | 4504,5987 | 6 | 62928,7735
21210 0,3923 13,5269 | 580,5118 | 2927,6254 | 12 | 39534,5027
31111 0,4602 12,1152 | 580,5118 | 2348,4625 | 24 | 65147,6174
21212 0,4808 11,7058 | 580,5118 | 2192,4102 | 8 22566,2506
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Tabela 57 — Fatores de espalhamento atomico, coeficientes de absorcao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicoes de fases

simuladas no Thermo-Calc. Envelhecimento a 545 °C por 5 horas.

IR S i R K

o 11110 0,2455 17,3315 | 480,5153 | 1201,5264 | 12 | 212280,5134
21010 0,3477 14,2095 | 480,5153 | 807,6446 6 31154,2895
21111 0,4259 12,3796 | 480,5153 | 613,0161 | 24 | 74389,0365
21210 0,4923 11,0897 | 480,5153 | 491,9262 | 12 | 38817,5352

vy [1]1]1 0,2399 18,1031 | 582,0787 | 5243,5417 | 8 | 139246,0673
21010 0,2772 16,7645 | 582,0787 | 4496,7675 | 6 | 62745,0961
21210 0,3924 13,5145 | 582,0787 | 2922,2606 | 12 | 39447,0183
31111 0,4605 12,1050 | 582,0787 | 2344,5114 | 24 | 65103,0002
21212 0,4809 11,6962 | 582,0787 | 2188,8329 | 8 22555,6035

Tabela 58 — Fatores de espalhamento atomico, coeficientes de absorcao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicoes de fases

simuladas no Thermo-Calc. Envelhecimento a 570 °C por 5 horas.

b k[1[=2 A 7 i FP [p] K

o 11110 0,2456 17,3457 | 483,9926 | 1203,4928 | 12 | 211248,9860
21010 0,3477 14,2190 | 483,9926 | 808,7155 | 6 | 30997,2277
2111 0,4261 12,3859 | 483,9926 | 613,6382 | 24 | 74007,5633
21210 0,4923 11,0992 | 483,9926 | 492,7715 | 12 | 38658,6976

vy |1]1]1 0,2400 18,0829 | 584,7621 | 5231,8380 | 8 | 138656,0030
21010 0,2774 16,7449 | 584,7621 | 4486,2604 | 6 | 62469,9004
21210 0,3927 13,4970 | 584,7621 | 2914,7133 | 12 | 39295,0702
3111 0,4607 12,0905 | 584,7621 | 2338,8749 | 24 | 64979,7979
21212 0,4813 11,6842 | 584,7621 | 2184,3378 | 8 | 22548,0432

Tabela 59 — Fatores de espalhamento atomico, coeficientes de absorcao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicoes de fases

simuladas no Thermo-Calc. Envelhecimento a 600 °C por 5 horas.

h[k[1][=@ AT f u |F[? p K

o [1[1]0] 02455 | 17,3509 | 486,4291 | 1204,2162 | 12 | 210105,5567
2100 03476 | 14,2264 | 486,4291 | 809,5583 | 6 | 30852,9152
2111 | 04258 | 12,3965 | 486,4291 | 614,6964 | 24 | 73661,6189
21210 0,924 | 11,1026 | 486,4291 | 493,0728 | 12 | 38452,3190

~ 11 1] 02402 | 18,0509 | 587,8599 | 5213,3602 | 8 | 137843,3345
2100 02776 | 16,7008 | 57,8599 | 4467,4645 | 6 | 62059,1033
21210 0,3930 | 13,4705 | 57,8599 | 2003,2852 | 12 | 39091,2145
3T1[1] 04611 | 12,0680 | 537,8599 | 2330,1009 | 24 | 64816,3463
21212 04817 | 11,6600 | 57,8599 | 2175,2888 | 8 | 22503,2523




APENDICE L. Clculo de C,

Tabela 60 — Fatores de espalhamento atomico, coeficientes de absorcao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicao das fases
de acordo com Cerezo (291,292). Ago C18Ni2000. Envelhecimento a 510 °C

por 4 horas.

b k[1[ =2 (A] 7 i FE_ [p] K

o 11110 0,2458 17,5183 | 519,6384 | 1227,5615 | 12 | 200431,9091
21010 0,3480 14,3677 | 519,6384 | 825,7185 | 6 | 29474,5654
21111 0,4263 12,5168 | 519,6384 | 626,6823 | 24 | 70511,9190
21210 0,4925 11,2195 | 519,6384 | 503,5092 | 12 | 36897,7580

vyl 1]1]1 0,2401 18,4667 | 678,9856 | 5456,2854 | 8 | 123314,4086
21010 0,2772 17,1164 | 678,9856 | 4687,5336 | 6 | 55742,6111
21210 0,3922 13,7990 | 678,9856 | 3046,5800 | 12 | 35077,8223
3111 0,4602 12,3585 | 678,9856 | 2443,7295 | 24 | 57781,0229
2122 0,4807 11,9401 | 678,9856 | 2281,0425 | 8 | 20000,4027

Tabela 61 — Fatores de espalhamento atémico, coeficientes de absorcao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicao das fases
de acordo com Pardal (280). Ago C18Ni2000. Envelhecimento a 560 °C por 1

hora.
h[K[I[=2 AN f m P o] K
o 11110 0,2456 17,4556 | 504,5954 | 1218,7964 | 12 | 205200,1588
21010 0,3477 14,3109 | 504,5954 | 819,2107 | 6 | 30117,4467
21111 0,4261 12,4634 | 504,5954 | 621,3430 | 24 | 71877,1022
21210 0,4923 11,1693 | 504,5954 | 499,0116 | 12 | 37549,8030
vyl 1]1]1 0,2400 17,9331 | 576,1931 | 5145,5089 | 8 | 138396,1127
21010 0,2774 16,6025 | 576,1931 | 4410,3103 | 6 | 62325,6261
21210 0,3927 13,3747 | 576,1931 | 2862,1356 | 12 | 39160,0827
31111 0,4607 11,9758 | 576,1931 | 2294,7205 | 24 | 64701,1990
2122 0,4813 11,5715 | 576,1931 | 2142,4118 | 8 | 22444,1505

Tabela 62 — Fatores de espalhamento atomico, coeficientes de absor¢ao de massa, fatores
de estrutura, fatores de multiplicidade e coeficientes K. Composicao das fases
de acordo com Pardal (280). Aco C18Ni2000. Envelhecimento a 600 °C por 1

hora.
b k[ L[ =0 A g i FF_[p] K
o 11110 0,2456 17,4580 | 512,1352 | 1219,1252 | 12 | 202233,6805
21010 0,3477 14,3132 | 512,1352 | 819,4689 | 6 | 29683,4008
21111 0,4261 12,4647 | 512,1352 | 621,4717 | 24 | 70833,5659
21210 0,4923 11,1694 | 512,1352 | 499,0225 | 12 | 36997,7933
vy [1]1]1 0,2400 17,8981 | 561,1461 | 5125,4814 | 8 | 141554,0710
21010 0,2774 16,5686 | 561,1461 | 4392,2768 | 6 | 63735,1991
21210 0,3927 13,3489 | 561,1461 | 2851,1029 | 12 | 40055,1561
3111 0,4607 11,9522 | 561,1461 | 2285,6883 | 24 | 66174,6541
21212 0,4813 11,5486 | 561,1461 | 2133,9337 | 8 | 22954,7879
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Tabela 63 — Fragoes volumétricas de austenita em funcao das temperaturas de envelheci-
mento. Tempo de envelhecimento: 5 horas. Composicoes de fases simuladas
pelo Thermo-Calc.

Planos para
C’Y
comparar

o ¥ 490 °C | 520 °C | 530 °C | 545 °C | 570 °C | 600 °C
110 111 0,0503 | 0,1565 | 0,7376 | 0,9595 | 0,9469 | 0,9356
110 200 0,0625 | 0,1685 | 0,6734 | 0,8941 | 0,9490 | 0,9391
110 220 0,1363 | 0,1355 | 0,7525 | 0,8985 | 0,9479 | 0,9420
110 311 0,2264 | 0,1870 | 0,6746 | 0,8675 | 0,9314 | 0,9319
200 111 0,0319 | 0,1440 | 0,6672 | 0,9293 | 0,8536 | 0,8846
200 200 0,0399 | 0,1552 | 0,5951 | 0,8239 | 0,8587 | 0,8905
200 220 0,0894 | 0,1245 | 0,6843 | 0,8307 | 0,8561 | 0,8955
200 311 0,1541 | 0,1726 | 0,5965 | 0,7840 | 0,8161 | 0,8784
211 111 0,0420 | 0,1834 | 0,6044 | 0,8949 | 0,7691 | 0,8626
211 200 0,0523 | 0,1970 | 0,5283 | 0,7518 | 0,7764 | 0,8695
211 220 0,1155 | 0,1595 | 0,6229 | 0,7607 | 0,7726 | 0,8752
211 311 0,1950 | 0,2178 | 0,5297 | 0,7015 | 0,7171 | 0,8554
220 111 0,0812 | 0,2160 | 0,6719 | 0,9032 | 0,8343 | 0,9045
220 200 0,1001 | 0,2313 | 0,6003 | 0,7685 | 0,8400 | 0,9095
220 220 0,2083 | 0,1889 | 0,6889 | 0,7770 | 0,8370 | 0,9137
220 311 0,3280 | 0,2546 | 0,6016 | 0,7203 | 0,7930 | 0,8993

110 222 - 0,1966 | 0,6474 | 0,8603 | 0,9262 | 0,9227
200 222 - 0,1816 | 0,5670 | 0,7735 | 0,8040 | 0,8631
211 222 - 0,2285 | 0,4995 | 0,6886 | 0,7009 | 0,8376
220 222 - 0,2665 | 0,5722 | 0,7079 | 0,7799 | 0,8862

C,, médio 0,1196 | 0,1883 | 0,6258 | 0,8148 | 0,8355 | 0,8948
Desvio padrao | 0,0838 | 0,0385 | 0,0686 | 0,0824 | 0,0750 | 0,0300
Erro 0,0410 | 0,0169 | 0,0301 | 0,0361 | 0,0329 | 0,0131
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Tabela 64 — Fragoes volumétricas de austenita em funcao das temperaturas de envelheci-
mento. Composigoes de o/ e 7 levantadas na literatura (280,291,292).

Planos para

C’Y

comparar

o y 510 °C | 560 °C | 600 °C
4 horas | 1 hora | 1 hora
110 111 0,1646 | 0,9456 | 0,9436
110 200 0,1770 | 0,9477 | 0,9458
110 220 0,1427 | 0,9467 | 0,9448
110 311 0,1964 | 0,9298 | 0,9274
200 111 0,1518 | 0,8502 | 0,8454
200 200 0,1633 | 0,8555 | 0,8509
200 220 0,1313 | 0,8529 | 0,8482
200 311 0,1815 | 0,8124 | 0,8067
211 111 0,1927 | 0,7642 | 0,7575
211 200 0,2067 | 0,7717 | 0,7651
211 220 0,1678 | 0,7681 | 0,7614
211 311 0,2284 | 0,7120 | 0,7044
220 111 0,2266 | 0,8305 | 0,8252
220 200 0,2423 | 0,8363 | 0,8312
220 220 0,1984 | 0,8335 | 0,8283
220 311 0,2665 | 0,7889 | 0,7826
110 222 0,2064 | 0,9246 | 0,9219
200 222 0,1910 | 0,8002 | 0,7942
211 222 0,2395 | 0,6958 | 0,6879
220 222 0,2788 | 0,7756 | 0,7691
C,, médio 0,1977 | 0,8321 | 0,8271
Desvio padrao | 0,0400 | 0,0763 | 0,0782
Erro 0,0175 | 0,0334 | 0,0343

Tabela 65 — Fracoes volumétricas de austenita segundo o método de Sha e Guo (285).

Temperatura (°C) | I (200)y + I (220)7 | (R (200)y + R (220)v) / R(200)ac | C,
490 698,4 3,9498432602 0,0503
520 1431,1 3,9498432602 0,1220
530 4382 3,9498432602 0,5909
545 6685,9 3,9498432602 0,7983
570 8003,9 3,9498432602 0,8336
600 8337,6 3,9498432602 0,8733
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Figura 125 — Ajuste do difratograma calculado (I.q.) ao experimental (/) pelo método
de Rietveld. Também pode ser observado o background (Ip.e) calculado e a
diferenca entre os difratogramas (residuo). Envelhecimento a 490 °C por 5

horas.
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Figura 126 — Ajuste do difratograma calculado (I.q.) a0 experimental (/) pelo método
de Rietveld. Também pode ser observado o background (Ip.e) calculado e a
diferenca entre os difratogramas (residuo). Envelhecimento a 520 °C por 5

horas.
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Figura 127 — Ajuste do difratograma calculado (I.q.) ao experimental (1,5) pelo método
de Rietveld. Também pode ser observado o background (Ip.e) calculado e a
diferenga entre os difratogramas (residuo). Envelhecimento a 530 °C por 5

horas.
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Figura 128 — Ajuste do difratograma calculado (I.q.) ao experimental (/) pelo método
de Rietveld. Também pode ser observado o background (Ip.) calculado e a
diferenga entre os difratogramas (residuo). Envelhecimento a 545 °C por 5

horas.
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Figura 129 — Ajuste do difratograma calculado (I.q.) ao experimental (1,5) pelo método
de Rietveld. Também pode ser observado o background (Ip.e) calculado e a
diferenga entre os difratogramas (residuo). Envelhecimento a 570 °C por 5

horas.
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Figura 130 — Ajuste do difratograma calculado (I.q.) a0 experimental (/) pelo método

de Rietveld. Também pode ser observado o background (Ip.e) calculado e a
diferenca entre os difratogramas (residuo). Envelhecimento a 600 °C por 5
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APENDICE N - ALVOS APQOS IMPACTO BALISTICO

Figura 132 — 30 HRC. (a), (c) e (e) Face frontal. (b), (d) e (f) Face posterior.
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Figura 133 — 40 HRC. (a), (c) e (e) Face frontal. (b), (d) e (f) Face posterior.
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(f)
Figura 134 — 44 HRC. (a), (c) e (e) Face frontal. (b), (d) e (f) Face posterior.
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(f)
Figura 135 — 46 HRC. (a), (c) e (e) Face frontal. (b), (d) e (f) Face posterior.
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Figura 136 — 50 HRC. (a), (c) e (e) Face frontal. (b), (d) e (f) Face posterior.



APENDICE N. Alvos apés impacto balistico 250

(f)
Figura 137 — 51 HRC. (a), (c) e (e) Face frontal. (b), (d) e (f) Face posterior.
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ANEXO A - INCLUSOES EM ACOS MARAGING. EDS E
DIFRACAO DE ELETRONS / MEV
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Figura 138 — Inclusdes encontradas em ago 18Nil700 por EDS/MEV. (a) Ti(C,Ni—.); (b)
Ti,C5S5; (¢) inclusdo (a) sobre particula de AIN e (d) inclusdo (b) sobre
particula de Al,O5 (28).
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L0 im

Analise de EDS

=

Ni

Ti
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e LN e T 4 i B 10 20 30 40 50 60 70 80 keV

Figura 139 — Dano por fatiga causado por inclusao de TN (33). (a) Superficie de fratura.
(b) Detalhe da inclusdo. (c) Espectro de EDS.

(a) Interior de dimples. Ensaio de tragdo.  (b) Padrao de difracio. m - matriz; p - incluséo.

Figura 140 — Inclusdes de TiC' (30).
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ANEXO B - MAPA DE ASHBY - MATERIAIS DE ALTO
DESEMPENHO

liga Ni-Cr, WASPALOY

] aco inox ma(tensitico, 15-5PH

i aco alta liga AF1410

e g ago maraging 18Ni1700

Metais e ligas

WV

_liga de titanioTi-BAI-4V
gl aco maraging 18Ni2000
liga de titénio Ti-6Al-2Sn-2Zr-2Mo
——— aco baixa-liga 300M
—— liga de Al 7050, T7651

liga de Al 7010, T7651
~—ligade Al 7075, T652

100

m)

tenacidade a fratura (MPa.

10
Compadsitos

@ Super-igas

@® Acos e acos-liga

® ligasde T Tie Al

® Compésitos
1

0.01 0.1 1
tensdo de escoammento MPa
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Figura 141 — Comparacao entre acos maraging e ligas de titdnio e aluminio, agos alta e
baixa-liga e super-ligas em termos de tensao de escoamento especifico e de
tenacidade a fratura (63).
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ANEXO C PRECIPITADOS LISTADOS POR TEWARI ET AL.
uadro 3 — Fases presentes em agos maraging.
Quadro 3 — Fases p ¢ ging
Fase Esteauiometria Estrutura Parametros Relagoes de
d cristalina de rede (A) orientagao
¥ CFC a = 3,5852 Relagoes K-S
o/ CcCcC a = 2,8812
L1 a=4,751
1 A7 Bg romboédrica o = 30,38°
a=3,9—4,05
w AyB hexagonal c—2.30— 2,48
a="17,04
S AgB hexagonal =248
a=2,55 (0001)  [[ {111},
X AsB hexagonal c—8.30 <2110> I (110).,
a=4,745 | (0001) 5, || {110}0/
Fey,Mo AsB hexagonal =7 754 < 110> (110).,
Feo ]\/Io
o a=5,101 (0001) iz || {001}
Nis(Ti, Mo) AsB hexagonal ¢ — 8.307 <1120> “ (1),
a = 5,064
NisMo AsB ortorrombica b=4,224
c=4,448

Fonte: (210)




ANEXO D - PRECIPITADOS LISTADOS POR RAO

Quadro 4 — Temperaturas de envelhecimento e precipitados nas ligas com cobalto.

Temperatura

Precipitados identificados

420 a 460 °C

Fase w nas ligas:

- Fe-18,6Ni-8,9C0-4,8Mo a 420 °C;

- Fe-17,7Ni-8,8Co-3,0Mo a 420, 438 e 458 °C e
- 18Ni2400 a 430 °C.

490 a 520 °C

Liga C18Nil1700 envelhecida a 482 °C por 3 h:
- Nig(Ti,Mo) —n e
- (Fe,Ni,Co)o(Mo, T4).

Ligas C18Ni1900 e 2000:

- NigMo;

- NigTh;

- (Ni, Fe,Co)s(Ti, Mo);

- Fe;Mog a 510 °C por 2h ou 510 °C por 128 h e

- fase tetragonal nao identificada com estrutura de fase o.

Liga C18Ni2400:
- Nig(Ti, Mo) e
- FeaMo a 510 °C por 3 h.

Quadro 5 — Temperaturas de envelhecimento e precipitados nas ligas sem cobalto.

Fonte: (14,15)

Precipitados identificados

Liga T18Ni1700:
- NZgTZ €
- (N4, Fe)s(Ti, Mo).

Ligas T18Ni1900 e 2000:

- FesMo e FeMo a 510 °C por 4h e
- (Fe,Ni);Mog a 510 °C por 24 ou 360 h. Fe;Mog ocorre
para tempos mais longos que a liga de mesmo grau, com cobalto.

Fonte: (14,15)
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ANEXO E - RESUMO DOS PRECIPITADOS RELATADOS NA
LITERATURA

Quadro 6 — Precipitados identificados em agos maraging (8,14, 15,23,209,210).

Fases Floreen | Suzuki | Tewari et al. | Rao | Xiong et al.
(Nigs, Fegr)Mo(o)

(Nio.4, Fegss, Mogos)Mo(o)

NizMo
NigMo(n)
NigMOﬁ

NiTi

NisTi(1)
NZ.S (Tia MO)
Nis(Ti, Mo)(n)
NisTi(v)

NigTi

(Ni, Fe)s(Ti, Mo)

(Ni, Fe,Co)s(Ti, Mo)

FeMo

FeMo(o)

FeyTi

FesMo
(Fe, Ni)oMo

(Fe,Ni,Co)sMo

(Fe,Ni,Co)a(Mo, Thi)

Fe;Mog
Fe;Mog (1)

(Fe,Co)7Mog(p)

(Fe, Ni)7:Mog

FeTi(o)

w v] v]

Fonte: (8,14, 15,23,209,210)



ANEXO F

— CERTIFICADO DE QUALIDADE DO ACO
MARAGING USADO NA TESE

CVILLARES METALS e e
CERTIFICADO DE QUALIDADE L B —

CONFORME EM 10204 3.1

CERTIFICADD Pag. 1/ 3 MOTA FISCAL
CLIENTE

PEDIDD DO CLIENTE | SEQUENCIA / ITEM

oP LOTE YOLUME PESO QUANTIDADE
LIGA VILLARES LIGA CLIENTE/SIMILAR

VART25004 MARAGING 250

DIMENSOES l COMPRIMENTO (mm) N DO DESENHO

60,00 Tol -)0,800 (+)0.800

30000 Tl {-)0.000 [+}5,000

FRODUTD lmu.mu?ﬁm ACABAMENTO

Barra Chiste Canto Wive Salybiizads Fres. Lang., Brufo Espes
LINHA DE PRODUTO I PROCESSO0 DE FUSAO CORRIDA
Laminadas VIM + VAR ST04014
COMPOSICAD QUIMICA (% em peso)

Anilise quimica na liga

C 0004 S 0.05 M <001 P 0,005 § poon Co B49 Cr 0,08 Mo 52000

Situagdo: Aprovade

A Fina: 0
D Fina: 1
B Grogas: 0
E Grossa: 0
Mathod O
WNGEOT TOP

Sitwagdo: Aproviado

[T Fx] Cu 0.02 TP 047 Al 0,107 B a0018 2 0012 Mg <0005 Ca <0.0010
N 00010 © 00010
Analize quimica - Pé do Lingote

C 0004 & 008 L P <0005 g o.00m Co 844 Cr 0,08 Mo 52000
M 1816 Cu 0.02 T 047 Al 0,108 B 00017 Zr 0011 Mg <0.005 Ca <0.0010
N 00010 O <0000

NORMAS ATENDIDAS

Ciclo de ratamento l&rmico

Ciclo 1: Soiubiiragde Forma 1: 02 Carga 1: 163
Temperatura 1: 530 ¢ Tempe 1: 6.0 horas Resiriam, 1: Agua

Macrografia conforme norma ASTM E381

Micreinclusio conforme ncmn.lS‘l‘H E45

Tamanho de gréo conforme norma ASTM E112

TAMANHO DE GRAQ ENCONTRADC: 6 ASTM, 100%; VILLELA; MID-RADILES

Severigade: 51.//1/C1

B Fina: 0 C Fina: 0
E Fina: 1 A Grossa:
C Grossa: 0 D Grossa: 0

A VILLARES METALS DECLARA QUE ESTE PRODUTO ESTA EM CONFORMIDADE COM AS ESPECIFICAGOES DO PEDIDO DE COMPRA

Bbrerin Curmoet Villmran

Forey: 55 19 33038000
Fax: 45 19 10000636

k:EiNA OE SUMARE | ESCAITOAD CENTAAL
137 TE-002 ¢ Eussand - SP & BRADL

il ot slna s sl oo b

155
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VVILLARES METALS 55 S0 15 6545, MO 19100 (A8 3100 &

CERTIFICADO DE QUALIDADE Corticas o Ambieotal 30 19001
CONFORME EN 10204 3.1
CERTIFICADO Pag.2 3 A—

Traciio na am. tratada - longitudinal conforme norma ASTM E8

Corpo de prova n®: 7310-4 Posigdo: Langiudina Temperatura: 24,8 °C
Dimensdo: 12,44 mm Lim. resist.: 278 ksl Lim. esc. 0,2%: 268 ksl
Esiricgdo; 58.4 % Alongamento; 150 %

Tragido na am. tratada - longitudinal conforme norma ASTM E8

Corpo de prova n®: 7T310-8 Posigio: Langiudina Temperatura: 24,9 °C
mensda: 12,48 mm Lim. resisl.: 277 ksi Lim. gse. 0,.2%: 269 ks
Estricgdo: 58.2 % Alongamento: 12.9 %

Tragio na am. tratada - longitudinal conforme norma ASTM EB

Corpo de prova n®: 7310-C Posipdo: Longiuding! Temperatura: 24,9 'C
Dimensdo: 12,50 mm Lim. resist.: 277 ksi Lim. esc. 0,2%; 268 ksi
Estricgdo: 56.5 % Alpngamento: 13.0 %

-‘I'rtq.lunlimluhu-m conlorme norma ASTM EB

Corpo de prova n®: 7310-0 Posigio: Transwvarsal Temperatura: 24,9 °C
Dimensdo: 12,49 mm Lim. resist.: 278 ksi Lim. esc. 0,2%:; 269 ksi
Estricgdo: 52.0 % Alongamento: 12,5 %

Impacio na amostra tratada conforme norma A5TM E23

Corpo de prova a® 7310 Tipa da CP: Charpy-V Temperalura amblenta: 23 1 °C
Sentido T: Longifudinal Valor 14: 23.40 & Valor 18:; 24,40 if
Valor 1C: 22,30 tF Valor Médio 1: 23.34 fif

Dureza conforme morma ASTM E18
Resultado: 28 HAC
1- 26 HRC / 2- 27 HRC / 3- 29 HAC / 4- 29 HAC / AVERAGE- 28 HRC.

Dureza na amostra tratada conforme norma ASTM E18
Reswitado: 51 HAC

51; 51; 82 HAC / AVERAGE- 51 HRC.
Tenacidade a fratura conforme norma ASTM E399
KIC: 56,09 K5

Tenacidade a fratura conforme norma ASTM E399
KIC: 54,45 KS

Tenacidade a fratura conforme norma ASTM E399
KIC: 83,14 mm

Ultra-som conforme norma AMS 2154 CL.AA

Situsgdo: Aprovado
Acceplance critera; Class A4,
Fhh=1,2 mm

A VILLARES METALS DECLARA GIUE ESTE PRODUTO ESTA EM CONFORMIDADE COM AS ESPECIFICACOES DO PEDIDO DE COMPRA

LISINA DE SUBARE / ESCRITORID CENTRAL
FL Adinads Dumont Vilkees., 155

email met sl com b
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VVILLARES METALS s a0 7S T6ees WO 13100 S a1o0r e

CERTIFICADO DE QUALIDADE Corticagss Ambsents 50 14001
CONFORME EM 10204 3.1

CERTIFICADD Pag.3 3 NOTA FISCAL
Inspecio visual e dimensional

Situmgdo: Apravado

Teste anti-mistura
Situacdo: Aprovado

OBSERVACOES

A VILLARES METALS DECLARA QUE ESTE PRODUTO ESTA EM CONFORMIDADE COM AS ESPECIFICAGCOES DO PEDIDO DE COMPRA

LISMA OE SUBMARE | ESCRITORKD CENTRAL
AL Alads Dumont Vilgees., 155

171 7H-302 & Sumars - 5P § BRATL

Fonec 38 18 J303-3000

Faoc 55 19 350080

i AL e el i LT s b
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ANEXO G - FICHAS CRISTALOGRAFICAS

Crystallography Open Database

Information card for entry 1100108
¥ Structure parameters

Preview
Common name alfa-Fe
I 423 [In-3mn] #229 Formula Fe
a=2_.868A Calculated formula Fe
b=; - 3235 SMILES [Fe]
$9(-] i uuﬁo Title of publication Fe—iAl—ZONIi(iro)ﬂ.l
B=90.000° a 2.8680182 A
¥=90.000° b 28680182 A
c 28680182 A
o 90°
B 90°
¥ Q=
Cell volume 2350 A3
Number of distinct elements 1

Hermann-Mauguin symmetry space group Im-3m
Residual factor for all reflections 0.0481614
Weighted residual factors for all reflections  0.0606272

Goodness-of-fit parameter for all reflections 1.17371

Has coordinates Yes
Has disorder No
Has F ;. No
Revision Date Message Files
201954 (current) 2017-10-13 cif 1100108 cif

Marking COD entries in range 1 that are known to be related to
ChemSpider entries using the _cod_related_entry data loop.

Figura 142 — Ficha cristalografica da ferrita.
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ANEXO G. Fichas cristalogrdficas
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Figura 143 — Ficha cristalografica da austenita.
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ANEXO H - FATORES DE ESPALHAMENTO ATOMICO

50+

I
=}
|

93]
(=1
1

20+

Fator de espalhamento atémico, 7

0,5
(sen B)/A (A1)

Figura 144 — Fatores de espalhamento dos elementos metdalicos do ago C18Nil700 (276).
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ANEXO | — FICHAS CRISTALOGRAFICAS - REFINAMENTO
DE RIETVELD

.1 Martensita

#(C) 2021 by FIZ Karlsruhe - Leibniz Institute for Information Infrastructure. All rights reserved.
data_53451-ICSD

_database_code_ICSD 53451
_audit_creation_date 2883-84-81
_audit_update_record 2818-82-81
_chemical_name_common "Iron - alpha’
_chemical formula_structural Fe
_chemical_formula_sum Fel

_chemical name_structure_type bccld
_exptl_crystal_density diffrn 7.87
_citation_title

Ueber die Temperaturabhaengigkeit der Gitterparameter von Eisen, Kobalt und
Nickel im Bereich hoher Temperaturen
H

loop_

_citation_id

_citation_journal_ full
_citation_year
_citation_journal_volume
_citation_page first
_citation_page_last
_citation_journal_id_ASTM

primary ‘Zeitschrift fuer Angewandte Physik' 1967 23 245 249 7APHAX
loop_

_citation_author_citation_id
_citation_author_name

primary 'Kohlhaas, R.'

primary "Duenner, Ph.’

primary 'Schmitz-Pranghe, N.°

_cell length_a 2.8665

_cell length_b 2.8665

_cell length_c 2.8665

_cell angle_alpha 98.

_cell angle beta 9@.

_cell angle gamma 98.

_cell volume 23.55

_cell formula_units_Z 2
_space_group_name_H-M_alt "I m -3 m’
_space_group_IT number 229

Figura 145 — Extrato da ficha cristalografica ICSD5345.
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.2 Austenita

#(C) 2021 by FIZ Karlsruhe - Leibniz Institute for Information Infrastructure. All rights reserved.
data_631738-IC5D

_database_code_ ICSD 631730
_audit_creation_date 2008-88-81
_audit_update_record 2018-88-81

_chemical name_common Iron
_chemical_formula_structural Fe

_chemical formula_sum Fel
_chemical_name_structure_type fcc(ccp)#Cu
_exptl_crystal density_diffrn 7.64
_diffrn_ambient_temperature 1193.
_citation_title

]

Thermal expansion coefficients for iron and its oxides from X-ray diffraction
measurements at elevated temperatures
]

_publ_section_comment *Cell and Type only determined’
loop_

_citation_id

_citation_journal_full

_citation_year
_citation_journal_volume
_citation_page first
_citation_page_last
_citation_journal_id ASTM

primary ‘Transactions of the Metallurgical Society of AIME® 1965 233 1519 1535
TMSAAB

loop_

_citation_author_citation_id
_citation_author_name

primary ‘Gorton, Alan T.°

primary 'Bitsianes, Gust®

primary "Joseph, T.L.®

_cell length_a 3.6477

_cell length_b 3.6477

_cell length_c 3.6477

_cell angle alpha 9@.
_cell_angle_beta 98.

_cell angle gamma 9@.

_cell volume 48.54

_cell formula_units_7 4
_space_group_name_H-M alt "Fm -3 m’
_space_group_IT_number 225

Figura 146 — Extrato da ficha cristalografica ICSD631730.
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ANEXO J - COEFICIENTES DE DIFUSAO DE INTERSTICIAIS
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Figura 147 — Coeficientes de difusdo do carbono e do nitrogénio no ferro puro (376).
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