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EFEITO DE TRATAMENTOS MECANOTÊRMICOS NA FLUÊNCIA DE AÇO INOX1 

DÃVEL AUSTENlTICO ESTABILIZADO COM NIÕBIO 

J e s u a l d o Luiz R o s s i 

RESUMO 

Estudou-se a influência de variáveis microestruturais con 

troladas - partir de tratamentos mecanotérmicos, no comportamen 

to em fluência do aço DIN 1.4981, material candidato ao revesti­

mento de elementos combustíveis de reatores nucleares. 

Os efeitos dos tratamentos de solubilização, da pré-defO£ 

mação, da pré-deformação e envelhecimento e de ciclos de pré- de 

formação e envelhecimento na fluência a 990 K ao ar, sob tensões 

na faixa de 70 MPa a 310 MPa, nos resultados obtidos, mostraram 

que: este material tem resistência â fluência superior ao aço 

AISI 316 solubilizado; a taxa mínima de fluência, i . , obedece 
n min' 

a eouação do t i p o ê ._ = A o onde c é a tensão a d i c a d a , A é 
^ mm 

uma constante e n é o expoente da tensão - A e n foram determi­

nados para as várias condições do material analisado; uir.a tran­

sição nc comportamento em fluência ê observado eir, determinados 

níveis de tensão; os tratamentos mecanotérmicos não beneficiaram 

as propriedades eir. fluência deste material; os tratamentos meca-

notérmicos de pré-de formação e de pré-de formação seguido de enve 

lhecimento induzira::, uma fragilização em serviço e o tratamento 

de ciclos de pré-deformação e envelhecimento provocou um aumento 

na dutilidade. 

Com o auxilio das técnicas de microscopia eletrônica de 

transmissão, difração de raios X de precipitados extraídos e de 

mícroanálise "in situ", caracterizou-se a microestrutura deste 

material, a qual se mostrou possível de ser alterada pelos trata 

mentos mecanotérmicos e pela fluência. Foram identificadas as se 

guintes faces no material nas diversas condições: carbonetos de 

nióbio, fase de Laves Fe,Nb, fase sigma- FeCr. A subestrutura de 



discoràâncias observada, dependendo da condição de tratar.ento 

mecanotérmico e ensaio, foi caracterizada por um arranjo uni­

forme de discordancies, discoràâncias alinhadas, células inci­

pientes equiaxiais ou alinhadas e subgraos liçeiranente alonaa 

dos 

Os resultados mecânicos e microestruturais obtidos indi 

caram que a precipitação de fases endurecedoras, quando ocor 

rendo simultaneamente ã deformação, no ensaio é mais eficaz 

no aumento da resistência â fluência. 



THE EFFECT OF MECKANICAL-THERKAL TREATMENTS ON THE CREEP 

BEHAVIOR OF A NIOBIUM STABILISED STAINLESS STEEL 

J e s u a l d o Luiz Ross i 

ABSTRACT 

The influence of microstructural variables controlled by 

mechanical-thermal treatments on the creep behavior of DIN-

Werkstoff Nr. 1.4981 stainless steel a material candidate for 

use as cladding of fast breeder reactor fuel elements, was 

studied. 

The effect of the solution treatment, predeformation, 

predeformation plus aging and cycles of predeformation-aginc, 

on the creep results obtained at 990 K, for applied stresses in 

the range 70 MP a - 310 MPa, are analysed. The results show: this 

material presents a creep strength superior to that show by AISI 

316 stainless steel; the minimum creep rate, c. .can be described 

by a power law, I = a , where c is the applied stress, A is a 

const ar.t and n is the stress sensitivity coefficient - A and r 

were determined for the various material conditions analyzed; a 

transition on. the creep behavior is observed at a certain stress; 

the mechanical -thermal treatments were seen to be ineffective 

or. the improvement of the creep strength; the pre- õeí3rr.2tion and 

pre-deformation plus aging treatments were seer. to induce 

material embrittlement whereas the cyclic treatments induced 

increased ductility. 

Transmission electron microscopy, X ray diffraction of 

extracted precipitates, and microanalysis were use to characterize 

the microstructure of this material. The results show that the 

microstructure is dependent on the mechanical thermal treatment 

and on the creep test condition utilized. The presence of the 

following phases, niobium carbide, NbC, Laves phase, Fe2Nb, and 

sigma phase Fe-Cr, was detected. The dislocation substructure 



observed can be characterized by the presence cf either a 

uniform array of dislocation, aligned dislocations, incipient 

cell structures (equiaxial and/or aliened) or shightlv elonsatec 

subgrains, depending on the conditions used. 

The mechanical and microstructural results obtained in 

this work, indicated that the precipitation of strenghtening 

phases, when occuring simultaneously to the creep deformation 

is much more effective in improving the creep strength. 
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CAPITULO I - INTRODUÇÃO E OBJETIVOS 

INTRODUÇÃO 

O desenvolvimento de aços inoxidáveis (por volta de 

1910) deveu-se ã observação de que os aços contendo mais que 13% 

de Cr eram resistentes a corrosão e â oxidação e que a fase 

austenitica poderia ser estabilizada a temperatura ambiente pe 

Ia adição de níquel, resultando nos primeiros aços inoxidáveis 

com cerca de 18% de Cr e 8% de Ni. Estes materiais,todavia, 

eram susceptíveis ã chamada corrosão intergranular causada çe 

Io empobrecimento em cromo das regiões adjacentes aos contor 

nos de grão devido ã precipitação de carbonetos de cromo. Para 

solucionar este problema surgiram os aços com baixo teor de 

carbono (<0,03% de C), e os aços estabilizados com nióbio e 

titânio, que formam preferencialmente carbonetos desses elemen 

tos, evitando ou diminuindo o empobrecimento em cromo das r£ 

giões adjacentes aos contornos de grão (1 ). 

Os aços inoxidáveis austeniticos da série AISI 300, têm 

sido extensivamente usados na indústria química, e suas aplicâ  

çêes extenderar-se acs serviços em altas temperaturas, tais cc 

mo turbinas de propulsão e usinas de geração de energia (2).En 

tretar.to para tempos prolongados em serviço eit altas temperatu 

ras, estes aços apresentar uma extensiva precipitaçác de fases 

intercetálicas e carbonetos que comprometem suas propriedades 

mecânicas (3). De modo a contornar este problema, te&-se procu 

rado desenvolver aços inoxidáveis com composição química balan 

ceada, isto é, com teor de cromo mais baixo que os aços AISI 

316, ao lado de um teor mais alto de níquel e um melhor balan 

ceamento de molibdênio, juntamente com a adição de estabilizan 

tes tipo nióbio e titânio (4). Nesta linha encontra-se o aço 

DIN 1.4981 ou DIN X 8 Cr Ni Mo Nb 1616. 

Na indústria nuclear, o aço inoxidável austenítico foi 

o material escolhido para o encamisamento do combustível nos 

primeiros reatores a água leve. Nessas aplicações, dois tipos 

de aços foram utilizados: AISI 304 e AISI 348. A partir dos 
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anos 60, os aços inoxidáveis foram substituídos por lioas de 

zircônio do tipo "Zircaloy" devido a sua menor absorção de 

neutrons térmicos que são responsáveis pela fissão nuclear. 

Apôs o acidente no reator de "Three Mile Island" a questão 

aço inoxidável versus "Zircaloy" foi reaberta e, desce então 

diferentes estudos têm sido conduzidos enfocando não somente 

fatores de desempenho, mas também o fator segurança (5). 

Com o advento dos protótipos de reatores rápidos refri 

gerados a sódio líquido, onde o revestimento do elemento com 

bustível opera em temperaturas da ordem de 893 K, podendo em 

alguns pontos atingir temperaturas da ordem de 983 K (6), tu 

bos de paredes finas de aço inoxidável austenítico vêm sendo 

utilizados como revestimento de varetas combustível nestes t£ 

pos de reatores (7), sendo que o aço DIN 1.49B1 é candidato a 

ser empregado neste tipo de reator. 

OBJETIVOS 

Ka procura de materiais com elevada resistência rcecâni 

ca e resistência â corrosão e â oxidação err. temperaturas eleva­

das, dois caminhos são possíveis: melhoria dos materiais já 

existentes ou o desenvolvimento de novos materiais. Ne que 

concerne à melhoria da resistência mecânica em altas tempera 

turas, o endurecimento por subestruturas através da utiliz.5 

ção de tratamentos mecanotérmicos tem sido citado cozo ur. ca 
minho promissor (8). 

0 propósito do presente trabalho foi o de verificar a 

influência de parâmetros microestruturais, controlados a par_ 

tir de tratamentos mecanotérmicos específicos, no processo de 

fluéncia a 990 K do aço DIN 1.4981. 

A escolha deste material se prende ao fato de ser um 

aço comercial, de utilização no campo nuclear, e de ser o Bra 

ail o detentor da maior reserva mundial de nióbio. A temperatu 

ra de ensaio de 990 K foi escolhida, de modo que este traba 

lho possa ter uma importância tecnológica, pois o revestimen 

to de varetas combustíveis de reatores rápidos pode operar a 
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temperaturas desta ordem (6). Esta temperatura também foi es 

colhida de modo a que os tempos envolvidos nas experiências 

fossem compatíveis com uma dissertação de mestrado e também 

por se dispor de dados publicados na literatura, que permiti­

riam uma análise mais aprofundada. 
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CAPITULO II - REVISÃO TEÓRICA 

Neste capitulo será apresentada uma revisão do procs 

so de fluência em temperaturas elevadas de modo a fornecer *.. 

formações pertinentes ao entendimento do assunto. 

ASPECTOS FENOMENOLÕGICOS DA FLUÊNCIA 

a - Fluência de materiais puros 

Em um ensaio de fluência, uma amostra é submetida a 

uma tensão ou carga constante numa dada temperatura. Para um 

metal puro bem recozido, ensaiado em tração sob tensão cons 

tante, a deformação total, c , usualmente aumenta gradualmen­

te com o tempo, t, da maneira mostrada na figura 2.1. Inici 

almente há uma deformação instantânea, >̂, devido à aplica­

ção da carga, que é seguida, por um período de fluência pri 

mária (estágio I) no qual a taxa de deformação, É= de /dt , 

decresce com o decorrer do tempo; por um período de fluência 

secundária ou estado estacionário (estágio II) no qual a tjs 

xa de deformação permanece essencialmente constante; e finâ l 

mente por um período de fluência terciária (estáçio III) no 

qual a taxa de deformação aumenta rapidamente até a ruptura 

do corpo de prova. 0 estáçio de fluência primária é associa­

da à formação de uma subestrutura interna, e esta subestrutu 

ra permanece razoavelmente constante durante o estágio secun 

dário. 0 advento do estágio terciário de fluência é usualmen 

te devido a uma perda da homogeneidade do material, tal como 

a formação de vazios intergranulares, trincas ou o desenvol­

vimento gradual da extricção ( 9 ) • 

Existem duas áreas de investigação importantes e com 

plementares, correlacionando ensaios de fluência aos proble 

mas tecnológicos. A primeira área trata de métodos de prevî  

são e entendimento da taxa de deformação no estágio secunda 
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rio. A segunda, concerne ao entendimento do estágio terciário 

de fluência e portanto o desenvolvimento de procedimentos de 

previsão do tempo de ruptura, sendo que esta área não será ob 

jeto de estudo neste trabalhe. 

FUUCNCUI 
jotcuwi* 

ruptura 

tampo (t) 

Figura 2.1 - Curva típica de fluência de 

um metal puro bem recozido, 

mostrando os estágios prima 

rio, secundário e terciário. 

A taxa de fluência no estado estacionário, em tempe­

raturas homólogas maiores que 0,5 é fortemente dependente da 

tensão aplicada e da temperatura. Os aspectos gerais da feno 

menolooia do processo de fluência, foram revistos e analisa­

dos detalhadamente por Sherby e Burke ( 9) , Mukherjee 

( 10 ), Takeuchi e Argon (n) e mais recentemente (1965) por 

Oikawa e Langdon (12). Como resultado, foi possível mostrar 

cue a-taxa de fluência, é, de um metal puro na região secun­

dária depende da temperatura absoluta de ensaio, T, da ten 

são aplicada, c, e do tamanho de grão do metal, d, existindo 

um* equação qeral °,ue correlaciona estes vários parâmetros, 

e pode ser expressa por: 

c. A D G b ,bi ,o 

K T 

m n 
<=> (*) 
d G 

(2.1) 



onde D é o coeficiente de auto difusão (D = D. exp (-Q/RT) 

senão D 0 um fator de freqüência, Q a energia de ativação pa 

ra a auto difusão e R a constante dos gases), G ê o modulo 

de cizalhamento, b é o vetor de Burgers, K é a constante de 

Boltzmann, A é uma constante adimensional e n e m são, respec 

tivamente os expoentes da tensão aplicada e do inverso do ta 

Banho de grão. Devido ã dependência potencial da taxa de flu 

ência com a tensão, o processo de fluencia nesta faixa de T e 

o é denominado de fluencia potencial. 

Em tensões elevadas (C/G>10~"*), ocorre um desvio da 

lei de potência e a equação 2.1 pode ser substituída por uma 

dependência exponencial na tensão do tipo: 

c - B exp ( Ec) (2.2) 

onde f é uma constante e B é uma variável que inclui a depen 

dência com a temperatura (13). 

A equação 2.1 é obedecida numa larga faixa de tensões 

(l0-5< c/G < 10-3), usualmente referida como faixa de tensões 

intermediárias. O expoente da tensão nesta região é próximo a 

5 e este comportamento é associado como processos de escala-

oeir. e escorreçamento viscose de discordãncias (14), (12). A 

equação 2.1 é também obedecida em tensões baixas (o/G <10-- ) 

mas o expoente de tensão, n, é igual a 1 e o material se cor 

porta come um fluido Wewtoniano viscoso, existindo três meca 

nismos distintos responsáveis por este comportamento. Dois 

destes mecanismos são baseados no fluxo de vacâncias sob açãc 

de uma tensão aplicada (fluencia difusional de Nabarro-Herrinç 

e fluencia de Coble (15), (16), (17) e o terceiro é o proces­

so denominado de fluencia de Harper-Dorn (18). 

b - Fluencia de ligas de solução sólida 

Como nos metais puros, o comportamento em fluencia de 

ligas de solução sólida,em geral, pode ser dividido em três 

regiões, quando se plota a taxa de fluencia no estado estacio 
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nârio versus a tensão aplicada. Existe uma região de tensões 

baixas com n igual a 1, uma região de tensões intermediárias 

com fluencia potencial, e há também o desvio da fluêr.cia po 

tencial em tensões maiores. Também as ligas de soluças sólida 

são similares aos metais puros quanto ao mecanismo de fluen­

cia que, em tensões intermediárias, ocorre por escorreçanento 

e escalagem de discordãncias (12). Se dois mecanismos de de 

formação operam independentemente, suas taxas de deformação in 

dividuais são aditivas e o mecanismo controlador do processo 

é o mecanismo que tem a maior taxa de deformação,enquanto que 

se dois processos operam seqüencialmente, como o escorregamen 

to e posterior escalagem de uma discordância simples,o proces 

so mais vagaroso domina o comportamento observado. Como para 

metais puros o escorregamento é muito rápido, então a escala 

gem de discordãncias é o processo mais vagaroso, controlando 

a taxa de fluencia. Em contraste, existe a possibilidade de nas 

soluções sólidas se formar una atmosfera de átomos de soluto ao 

redor das discordãncias, restringindo o seu escorregamento, 

sendo portanto o escorregamento viscoso de discordãncias o me 

canismo controlador da taxa de fluencia (12). 

Segundo Sherby e Burke (9) as ligas de solução sólida 

podem ser classificadas em duas categorias: soluções sólidas 

de classe I que seguem c comportamento similar ao dos metais 

puros; e classe II possuindo comportamento diferente. Evidên 

cias experimentais (9), (10), (19), definem cada classe das 

ligas de soluções sólidas, err. função do valor numérico âc ex 

poente de tensão n. As características de cada classe resumi­

damente são: 

Classe I: - o expoente da tensão está em torno de 3 (n - 3); 

não ocorre ou é muito pequena a deformação instantânea após a 

a aplicação da carga; não apresenta o estágio transitório; a 

taxa mínima de fluencia parece não ser função da energia de 

falha de empilhamento; subgrãos não são geralmente formados,e 

quando o são apresentam-se menos pronunciados do que em metais 

puros. 

Classe II: - o expoente da tensão está em torno de 5 (n - 5); 

ocorre uma deformação instantânea no ato da aplicação da car 

ga; a curva de fluencia exibe o estágio transiente normal; a 
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taxa minima de fluência é função da energia de falha de empi-

lhamento; um arranjo regular de subgrãos é fornado durante 

o ensaio. 

Esta nomenclatura sugerida, apesar de significativos 

progressos feitos na interpretação do comportamento err. fluên 

cia. tem gerado divergências entre os pesquisadores, persis -

tindo a dificuldade em se prever qual classe seguirá determi 

nada solução sólida. 

Kais recentemente Oikawa e Langdon (12), propuserem 

uma nomenclatura nova, dividindo os metais puros e ligas de 

soluções sólidas secundo dois comportamentos. Um comportamen 

to denominado classe A (tipo liça) que em tensões intermediá­

rias é descrito em termos de uma subestrutura consistindo de 

um arranjo uniforme de discordâncias, não existindo evidênci 

as da formação de subgrãos, de efeitos transientes onde o e£ 

táçio primário de fluência é muito curto, e também associada 

a faixa de tensões onde ocorre o escorreoamento viscoso de dis 

cordâncias e o expoente de tensão n-3. 0 comportamento em ten 

soes intermediárias, quando n-5, é denominado de classe M (t£ 

po metal puro) e é descrito err. termos de uma subestrutura de 

discordâncias baseada em subgrãos ou células, em termos de 

efeito de transiente onde o estágio primário de fluência é ex 

tensc, e nc mecanismo de deformação onde a escalaçeir. ce di£ 

cordâncias é o mecanismo controlador da taxa de fluência, de 

pendendo também da energia de falha de empilhacento e da ccn 

centração de soluto. 

c - Fluência em ligas endurecíveis por precipitação. 

0 procedimento para a descrição da fluência em ligas 

endurecíveis por precipitação é também baseado na definição de 

uma taxa minima de fluência e descreve sua dependência com a 

tensão e temperatura em termos de um expoente de tensão e uma 

energia de ativação. Os resultados são geralmente interpreta 

dos em termos de modelos usados para os metais puros em uma 

forma mais simplificada, devido âs dificuldades em se avaliar 

corretamente a influência de variáveis microestruturais no pro 

cesso de fluência. 
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A taxa minima de fluéncia neste caso, é o resultado 
de um balanço entre os processos de endurecimento induzidospe 
Ia deformação e/ou precipitação e os processos de ar.olecimen-
to associados à recuperação da subestrutura de discordancies, 
â degradação das partículas (i. e. coalescimento) e ao acürr.u 
Io de danos, não estando muito bem estabelecido ainda se a subes 
trutura de discordâncias está em um estado de equilíbrio nes 
te ponto. * fluéncia acelera a precipitação devido ao aumento 
da densidade de sítios de nucleação, i.e., discordâncias no 
vas e, neste sentido, o período inicial do ensaio de fluéncia 
é por si só um pré-tratamento mecanotérmico do material (21). 

É um fato bem estabelecido na literatura (Ç), (10), 

(22), que os metais puros e ligas de classe II, ou mais recen 

temente (12), materiais de comportamento classe M, para tempe 

raturas homólogas superiores a 0,5, apresentam uma transição 

no eorportanento em fluéncia, em determinados níveis de tensão.Em 

geral, para tensões abaixo da transição, a taxa mínima de flu 

ência c .« aoresenta uma dependência em potência com a ten -

são o, enquanto que acima da transição, os resultados são me 

lhor ajustados por uma função exponencial. Os aços inoxidáveis 

vêm sendo tradicionalmente enquadrados na classe II, cor. base 

nos valores de n obtidos por Garofalo (13). Assim: 

i = A c n (tensões abaixo da transição) (2.3) 
min 

t „ f = Bexp( í: ) (tensões acima da transição) (2.4) 
min r 

onde os parâmetros A e 8 incluem a dependência er. temper at u 

ra e n e £ são constantes. 

EFEITOS DE TRATAMENTOS KECANOTÉRMICOS NA FLUÉNCIA 

Na procura de materiais cada vez mais resistentes que 

possam suportar aplicações em serviço cada vez mais severas, 

um dos procedimentos mais interessantes de aumento na resis_ 

têncía envolve o endurecimento por deformação e fenômenos as 

soeiados. Tal procedimento é utilizado em tratamentos termome 
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cânicos, i.e., "ausforming" e "isoforming", em materiais que 

sofrem uma transformação de fase, sendo que neste caso, a de 

formação é empregada para modificar o modo de decomposição de 

uma solução sólida metaestável em altas temperaturas e, para 

produzir uma subestrutura de discordãncias mais estável.o con 

ceito de um aumento da resistência via deformação, teit> sido 

aplicado a materiais que não sofrem transformações de fase,sen 

do que o aumento na resistência é devido ao desenvolvimento de 

uma subestrutura de discordãncias e este tratamento é denomi 

nado me cano térmico, para diferenciar dos tratamentos tipo 

"ausforming" (g). 

A introdução de uma subestrutura anterior ao ensaio de 

fluência, altera o comportamento em fluência dos materiais me 

tálicos. Este aspecto foi tratado em vários artigos de revisão 

(8) , (23)» (24), (25)/ e apenas características gerais serão 

citadas a seguir. 

A deformação a frio, quando realizada antes do ensaio 

de fluência, tende a aumentar a resistência à fluência dos me 

tais e ligas até um certo grau de pré-deformação critico (8). 

Entretanto não está ainda claro se a pré-deformação antes do 

ensaio de fluência é realmente benéfica, havendo situações na 

qual a pré-deformação é ineficiente ou prejudicial em algumas 

propriedades de fluência. Lauritzen (26) mostrou que, para tu 

bos de aço inoxidável, o trabalho a frio produziu tempos de ru£ 

tura em fluência a 973 K, inferiores ao material solubilizaãc, 

com excessão do material submetido a altas tensões circuferen-

ciais("hoop stress"V. Outros autores (27), (28)/ reportaram que 

a pré-deformação em aços inoxidáveis causavam, em tensões ai 

tas, um decréscimo na dutilidade e na taxa minima de fluência, 

e, em tensões baixas, causavam uma acentuada perda de dutilida 

de e resultavam em taxas de fluência não muito diferentes das 

do material solubilizado. 

Para alguns tipos de aços inoxidáveis (29)/ (30)/ o en 

velhecimento antes do ensaio de fluência aumenta a taxa de flu 

ência, pois a orecipitacão de carbonetos anterior ao ensaio de 

fluência não é suficiente para bloquear adequadamente o movi 

mento de discordãncias. Segundo Gittus (34)/ o melhor comporta 
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mente do material solubilizado comprova uma regra prática de 

que a precipitação durante o ensaio ê mais efetiva que a pre 

cipitação antes do ensaio. 

A pré-deformação seguida de tratamentos térmicos para 

alguns materiais, tais como níquel puro, ligas de níquel e alu 

minio puro, altera a curva de fluencia e tende a decrescer a 

taxa de fluencia no estado estacionário e aumentar o tempo de 

ruptura (31), (32), (25), (8). 

Na indústria nuclear, a condição padrão para o forne 

cimento de tubos de aço inoxidável para serem usados como re 

vestimento de elementos combustíveis de reatores rápidos, ge 

ralmente exige uma pré-deformação e subsequente envelnecimen-

cimento (6), sendo que suas propriedades mecânicas e resistin 

cia a irradiação dependem sensivelmente da microestrutura an 

terior à irradiação (33). 

Na década de 70, interesse foi despertado no uso de 

tratamentos mecanotérmicos múltiplos como meio de aumentar a 

resistência mecânica e a tenacidade de aços baixo carbono(8). 

Basicamente estes tratamentos mecanotérmicos múltiplos(TKtK), 

consistem na aplicação de ciclos de tratamento de deformação 

a frio, seguido de envelhecimento. Mais recentemente Nategh e 

outros (35), aplicaram eir. um aço inoxidável austenítico eŝ abi 

lizado com nióbio ciclos de tratamentos mecanotérmicos,intro 

duzindo no material uma sobe strut ura corr alta densidade de 

discordãncias suportadas por precipitados finos, que resultou 

na melhoria das propriedades de fluencia. 

Embora sejam numerosas as investigações realizadas, o 

entendimento completo do mecanismo responsável pelo aumento 

na resistência a fluencia ainda está longe de ser atingido,da 

da a complexibilidade das interrelaçôes entre subestrutura de 

discordãncias, precipitação em serviço e o comportamento macros 

cópico (8). 



• • « . 

EFEITO DA ADIÇÃO DE NIÕBIO NA MICROESTRUTURA 

Como mencionado anteriormente, os aços inoxidáveis 

austeníticos estabilizados que foram inicialmente desenvolvi­

dos para resistirem à corrosão, também apresentam uma excelen 

te combinação entre resistência â corrosão e resistência à flu 

ência em altas temperaturas. Ê geralmente aceito, que a preci 

pitação de carbonetos de niôbio é o principal fator que retar 

da o deslizamento das discordancias durante o processo de flu 

ência (36). 

Estudos de precipitação e solubilidade de carbonetos 

de xxiõbio nos aços austeníticos estabilizados foram realiza­

dos por vários autores (36), (37), (38). As investigações re 

lacionadas com a cinética de precipitação não foram, até o 

presente, suficientemente desenvolvidas. Entretanto é estabe 

leciáo que o NbC é o carboneto estável nestes aços austeníti_ 

cos e, precipita preferencialmente no envelhecimento ou servi 

ço er. temperaturas da ordem de/ou acima de 97 3 K (700 C) .Deve 

ser enfatizado que o nitrogênio pode substituir o carbono po 

dendc esta fase ser descrita como Kb(CN) (1). 

A solubilidade do carboneto de niôbio na austenita ê 

influenciada per variáveis tais come, temperatura, estecuio-

metria e outras. Durante o envelhecimento em temperaturas prô 

xirr.as a 97 3 K, o Nt pode, ou ficar em solução sólida eu preci 

pitar na forma de KbC, entretanto a presença de Nt er. excesso 

ao requerido estequiometricamente, pode favorecer a precipita 

çâo da fase de Laves Fe2Nb (1). A solubilidade de KbC na au£ 

tenita de aços inoxidáveis tem sido expressa na forma de equa_ 

çôes típicas de solubilidade do tipo da equação (2.4), para 

um aço com 18% Cr - 13% Ni-Nb (36). 

log[Nb]IC] * ̂ 35£ + 4 / 5 5 (2.4, 
T 

0 desenvolvimento do processo de refino de aço por 

argônio-oxiginio "AOD", nos últimos dez anos facilitou a ob 

tenção de aços inoxidáveis com baixos teores de intersticiais 
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(C e N),levando a um declínio no. uso de aços inoxidáveis esta 

bilizados resistentes ã corrosão. Ao nesmo tempo a constata -

cão òa existência de trincas por liquação em soldas de aços 

inoxidáveis estabilizados com nióbio tem resultado err. ur.a me 

nor utilização destes tipos de aço a despeito de suas excelen 

tes propriedades de fluência. Recentes estudos entretanto su 

gerem que pequenas adições de nióbio (£0,3%)são essenciais pe 

ra se evitar completamente a corrosão intergranular, evitar 

trincas por liquação e manter a resistência a fluência (36). 

EFEITO DA IRRADIAÇÃO NEUTRONICA NOS AÇOS 

A irradiação neutrônica acarreta consideráveis modifi 

cações na microestrutura e nas propriedades dos materiais. Es 

tas modificações dependem de vários fatores, sendo os mais im 

port antes: a energia dos neutrons, dose e temperatura de íxza 
diação (39). 

Os neutrons de maior energia (neutrons rápidos, ener 

gia maior que IMeV) têm um efeito consideravelmente maior do 

que os neutrons de menor de energia (neutrons térmicos). A f i 

oura 2.2 apresenta esquematicamente as modificações na micro 

estrutura e propriedades dos metais e ligas em função da tem 

peratura e dose. 

0 endurecimento por radiação é atribuído â produção, 

pela radiação, dê diversos defeitos no material. Cs defeitos 

mais comuns causados pela irradiação neutrõnica nos metais e 

ligas são: defeitos puntifcrmes (vacâncias e intersticiais) ; 

átomos de impurezas (devido a produtos de transmutação);peque 

nos aglomerados de vacâncias; anéis de discordância? ( surgi­

dos devido à aglomeração de vacâncias ou instersticiais na for 

ma de discos, seguido de um colapso dos planos atômicos adja 

centes formando os anéis); linhas de discordâncias (geradas 

por anéis que se combinam com a subestrutura de discordância 

original do material); cavidades (vazios e bolhas de hélio) e 

precipitados formados devido a radiação produzir vacâncias que 

podem acelerar a taxa de difusão de átomos solventes e solutos 

e portanto permitindo que fases sejam formadas em tempos mais 
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curtos e temperaturas «ais baixas do que a observada durante 

o envelhecimento convencional (40). 

Figura 2.2 - Modificações na microestrutura e nas 

propriedades de metais e ligas em 

função da temperatura de irradiação 

e da dose de neutrons (39). 

A fragilização é atribuído â formação de çés hélio a 

partir de transmutação de componentes (do tipo B^+n^Li •Ke4j, 

que pode formar bolhas nos contornos de orão. Eventualmente,o 

crescimento destas bolhas pode permitir uma interligação cau 

sando ruptura interoranular (40). 

Os metais e ligas podem também sofrer inchamento devi 

do a irradiação. Este efeito é devido â presença de pequenos 

vazios não associados a oases, que causam um decréscimo naden 

•idade do material. Tais vazios ocorrem devido a uma recombi­

nação de defeitos puntiformes tipo vacâncias em uma configura 

ção tridimensional. Em aços inoxidáveis o trabalho a frio até 

um certo nível aumenta a resistência ao inchamento, porque a 

subestrutura de discordâncias introduzida ajuda a imoedir a 

formação destes vazios. Consequentemente as especificações pa 

ra o emprego de aços inoxidáveis em revestimentos de elementos 
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combustíveis exigem uma prê-deformação a frio, pois parece ser 

este procedimento aquele que resulta num melhor compromisso en 

tre o inchamento e as propriedades em fluencia (40 ). 

Devido a estes efeitos, a fluCncia sob irradiação pode 

ou ser acelerada em relação a fluencia convencional ou desen­

volvida uma nova fluencia em condições na qual não ocorreria . 

O primeiro tipo ê denominado de fluencia acelerada por irradia 

da e o segundo por fluencia induzida por irradiação. O efeito 

da irradiação nos aços inoxidáveis geralmente reduz a taxa de 

fluencia no estado estacionário, reduz o alongamento na ruptura 

e o tempo de ruptura (40). 
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CAPITULO I I I - MATERIAL E MÉTODOS 

MATERIAL 

O material utilizado nos ensaios foi um aço inoxidável 

austenitico estabilizado com nióbio, tipo X 8 Cr Ni Mo Nb 1616, 

DIN 1.4981, gentilmente cedido por Manfred Schirra, do Institu 

to de Pesquisa em Materiais do Centro Nuclear de Karlsruhe-Ale 

manha Ocidental (Institut für Material - und Festkôrperforsch 

ung des Kernforschungszentrum Karlsruhe). Na tabela 3.1 ê apre 

sentada a composição química em peso da corrida utilizada, em 

comparação ã especificação para o uso nuclear desta liga (41). 

Tabela 3.1 - Composição química em peso da corrida utilizada 

neste trabalho em comparação à especificação para 

uso nuclear. 

Mn P S Cu V Nfc 

1,20 0,014 0,014 0 ,23 0,06 0 ,7ê 

i , 50 i c x : 
u x ' , 2 

L i a * 

Etpec. 

nuclear 

Cr 

17,50 

15,50 

17,50 

Ni 

16,40 

15.5C 

17,50 

NO 

2,00 

1,6C 

2,00 

C 

0,06 

0,04 

0,10 

Si 

0,J8 

C,30 

o,so 

rt- .bí l injo C«f*l: K ; .C,0135; CyO.OOM; Hj.0,0003 

' Os corpos de prova foram usinados de barras, original­

mente recebidas com 13,5 mm de diâmetro, sendo estes divididos 

em duas séries: 

- uma série, para a simulação dos efeitos dos pré-trat£ 

mentos na microestrutura, antes dos ensaios de fluén 

cia, figura 3.1. 

- a outra série, para os ensaios de fluência, figura 

3.2. 
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40 •JL 

N 

Figura 3.1 - Formato e dimensões nominais dos 

corpos de prova de simulação. 

Figura 3.2 - Formato e dimensões nominais dos 

corpos de prova de fluência. 
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MONTAGEM DO APARATO EXPERIMENTAL 

A montagem do aparato experimental envolveu uma série 

de trabalhos preliminares que possibilitou a execução dos en 

saios, a saber: 

a- Especificação e confecção dos corpos de prova, para 

simulação dos efeitos dos pré-tratamentos e, para os ensaios 

de fluência. 

Os corpos de prova de simulação foram usinados com diâ 

metro da seção útil de três milímetros, visando facilitar a ob 

tenção de lâminas finas para a observação ao microscópio ele 

trônico de transmissão. 

Um procedimento não usual de fixação do extensõmetro ao 

corpo de prova de fluência foi utilizado. Comumente o extenso 

metro é fixado ao corpo de prova por parafusos ajustados ã sua 

seção útil. Entretanto com o decorrer do ensaio, devido ã redu 

ção da área da seção transversal, o extensõmetro pode deslizar, 

causando uma interrupção na medida da deformação instantânea. 

Isto pode ser evitado executando-se um ressalto próximo â cabe 

ça rosqueada do corpo de prova, conforme mostrado na figura 

3.2, onde são adaptadas castanhas bi-partidas, que uma vez pre 

sas ãs hastes do extensõmetro, transmitem a deformação até os 

LVDTs ("Linear Variable Differential Transducer"). 

b- Construção de uma linha de purificação e limpeza de 

argõnio comercial, para o tratamento de amostras em atmosfera 

inerte, figura 3.3. 

A linha de gases construída consiste basicamente de 

dois sistemas absorvedores de impurezas. 0 primeiro contém uma 

serpentina de cobre parcialmente imersa em nitrogênio liquido, 

que retém basicamente a umidade. O segundo sistema consiste de 

um tubo metálico contendo em seu interior cavacos de urânio me 

tálico. Quando este tubo é aquecido em um forno tubular a apro 

ximadamente 673 K (400 C), a afinidade do urânio pelo oxigênio 

é fortemente acentuada, conseguindo-se então baixar a pressão 

parcial de oxigênio no argõnio. 
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c- Aferição do extensometro tipo LVDT. 

A aferição do extensometro utilizado nos ensaios de flu 

ência foi feita acoplando-se a um micrõmetro de precisão e ob 

tendo-se a tensão de saída (em mV) em função tío deslocamento 

em milímetros do extensometro. A curva obtida é apresentada 

na figura 3.4 evidenciando a linearidade do extensometro (fa 

tor de conversão igual a 18,76 mV/mm). 

BofbuHwdor 

K 

•o 

Forno tubukK 

Amwtrg /CP 

JESQS. 

/ Wg- Liquide 

\./.S.SUA 
|y* S X ^ V 

U-metálico 

•AS'/ 

U 

Figura 3.3 - Sistema de tratamento térmico e linha de 

purificação do argônio. 
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2 3 4 5 6 
DESLOCAMENTO (mir) 

Figura 3.4 - Curva de aferição do extenso 

metro tipo LVDT. 

TRATAMENTOS TÉRMICOS E MECANOTÉRKICOS 

Os corpos de prova usinados foram inicialmente solubili 

zados a 1423 K por 9,0.10 s (1150 C por 0,25h) em forno tutu 

lar sob atmosfera de argônio e resfriados rapidamente err acua 

ã temperatura ambiente. 

Eies foram divididos em quatro séries, recebendo dií£ 

rentes tratamentos mecanotérmicos: 

. série S: corpos de prova somente solubilizados; 

. série D: idem à série S seguido de 5% de deformação 

uniaxial a frio; 

. série DE: idem ã série S seguido de 10% de deforma­

ção uniaxial a frio e envelhecimento a 1073 K 
4 

por 8,64.10 s (800 C por 24 horas). 

. série C: idem â série S seguido de tratamento mecano-

térmico múltiplo c. 5 ciclos de 2% de deformação unjL 

axial a frio seguido de envelhecimento a 1073 K por 

3,6.10^8 (800 C por uma hora). 
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A seqüência de tratamentos térmicos e mecanotérmicos é 
•ostrada no fluxograma, figura 3.5. 

£ 
D 

MATERIAL COMO RECEBIDO 
BARRAS B 13.5 mm 

CP SWULACAO 
• 3»«> 

SOLUBlLIZAClO 
M23K-S.0«K>*» 

I 

CARACTERIZAÇÃO 

MICROESTRUTURAL 

h h h 

1 
CP. FLUENCIA 

I 
SOLUBILIZAÇAO 
l423|C->J0^»O> t 

I 

s 
I 
c 
T 

I 

I 
DE 

X È 
ENSAIOS DE FLUENCIA 
70-90 MP« - «90 K 

CARACTERIZAÇÃO 
MICROESTRUTURAL 

Figura 3.5 - Fluxograma da seqüência de tratamentos térmicos, 

ensaios e caracterização microestrutural. 

Os tratamentos térmicos de envelhecimento foram feitos 

em atmosfera de argônio e o resfriamento realizado em água ã 

temperatura ambiente. 

Deve ser ressaltado que em todos os tratamentos térnrt 

cos, o gradiente de temperatura no comprimento útil dos corros 

de prova foi da ordem de 3K. 

A pré-deformação a frio foi do tipo uniaxial, realiza 

da em um equipamento universal de ensaios tipo máquina dura, 
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sob velocidade de deformação de 3,3.10 s . A deformação do 

corpo de prova foi controlada com o auxilio de um extensômetro 

AS?K classe B1 (42) . 

ENSAIO DE FLUÊNCIA 

Os ensaios de fluência foram executados sob condições 

de carga constante e ao ar. 

A deformação foi medida por um extensõmetro operado 

eletro-mecanicamente e acoplado a dois LVDTs (posicionados sî  

metricamente), medindo a deformação a cada lado do corpo de 

prova, produzindo um sinal a ser registrado da deformação mé 

dia ocorrida, com sensibilidade melhor que 0,02%. 

Os ensaios de fluência foram executados a 990 K (717 C). 

A temperatura foi monitorada por dois termopares tipo K aferi_ 

dos, posicionados próximo ao ressalto e em contato com o corpo 

de prova. 0 gradiente de temperatura ao longo do corpo de pro 

va foi da ordem de 3 K durante toda a duração do ensaio. 

Nestes ensaios de fluência, o forno resistivo utiliza 

do para aquecer o sistema de garras, o corpo de prova e o ex 

tensômetro, atinge a temperatura de ensaio eir, aproximadamente 

uma hora a qual é estabilizada en; três horas. Só então a carga 

com incerteza máxima de 0,5% é aplicada por um sistema mecãn^ 

co contendo uir.a célula de carga servo-controlaSa. C equipamen 

to possui tambéir. uir sensor mecânico, que perir.î e desligar o 

sister.a logo após a ruptura do corpo de prova, de modo a se ob 

ter o tempo de ensaio, a deformação na ruptura a quente e mini^ 

mizar a oxidação da superfície exposta na fratura, Este siste 

ma de ensaio não permite a aplicação da carga instantaneamente, 

sendo que o nível de carga é atingido gradativamente em no má 

ximo 180 segundos. Nesse tempo, convencionou-se determinar a 

deformação inicial. 
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CARACTERIZAÇÃO MICROESTRÜTURAL 

A importância da correlação entre as propriedades dos 

materiais e as suas respectivas Ricroestruturas, demanda a uti 

lização de várias técnicas de análise microestrutural. 

As técnicas de análise microestrutural vais utilizadas 

neste trabalho foram: microscopia ótica (MO); microscopia ele 

trônica de transmissão (MET); difraçao de raios X e análise 

químicas das fases "in situ". 

a- Microscopia ótica (MO). 

A microscopia ótica na sua faixa útil de aumentos IX a 

1600X com resolução de ponto de -Iwm, constitui uma importante 

técnica para os primeiros passos na caracterização microestru­

tural dos materiais servindo para se avaliar basicamente: os 

constituintes do material (fases), suas quantidades, tamanhos 

e morfologias; as inclusões, suas quantidades, tamanhos e di£ 

tribuição; e os defeitos tais como trincas e porosidades. 

As amostras foram preparadas utilizando-se de procedi_ 

mentos normais de corte, lixamento e polimento, sendo que o po 

limento final fci feito por vibração mecãr.ica em alumina cor: 

tamanho médio de partícula de 0,05.ir. 

O pclimento por vibração mecãr.ica perm.itiu a visualiza 

ção nas amostras não atacadas, dos contornos em relevo das se 

ções das partículas corr. maior dureza, best como as partículas 

em suas cores naturais não modificadas por ataques químicos, 

Com um ataque eletrolítico em uma solução a 601 de áci 

do nítrícc e 40% de água (43), conseguiu-se delinear os con 

tornos de grão austeníticos sem revelar excessivamente as ma 

cias. O tamanho médio de grão foi avaliado pelo método do in 

tercepto linear com 951 de confiança, conforme procedimentos 

usuais (44)> 

A identificação de fases por microscopia ótica ás ve 

zes leva a incertezas que podem ser dirimidas por métodos que 

envolvem a determinação da estrutura cristalina da fase, como 

por exemplo a difraçSo de raios X, ou a difraçao de elétrons 

http://perm.it
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em área selecionada, ou por métodos que envolvem a microanâli 

se das fases "in situ". 

b- Microscopia eletrônica de transmissão (MET). 

Para se interpretar as informações contidas em una mi 

croçrafia eletrônica de transmissão, é essencial o entendi 

mente dos fatores que determinam o contraste de imagem produ 

2ido pela difraçao dos elétrons nos materiais cristalinos (45). 

A formação da imagem ocorre da seguinte maneira: um feixe pa 

ralelo de elétrons incidentes, acelerados por uma tensão ele 

vada (por exemplo 200 KV), é espalhado por um material crista 

lino em um ou mais feixes difratados, satisfazendo as condî  

ções de Bragg para o espalhamento coerente de radiação. Esta 

condição é dada pela equação 

n'a = 2dsene (3.1) 

onde n'é a ordem da difraçao, 26 é o ângulo entre o feixe 

incidente e o feixe dif ratado, d é o espaçamento interplanar 

dos planos ãifratantes do cristal e * é o comprimento de on 

da do elétron (>=0,0251 A para a voltagem de aceleração de 

200 KY (46)). 

Os feixes de elétrons difratados e transmitidos pelo 

material sãc focalizados através de uma lente objetiva eletro 

magnética num plano de inageir. intermediário. A imaçeir. interme 

diária é entãc magnificada e projetada numa tela fluorescente 

ou chapa fotográfica por duas outras lentes eletromagnéticas. 

Portanto, esta imagem magnificada é um complexo padrão de ir 

terferência formado pela recombinação de feixes difratades de 

várias ordens, com o feixe incidente não difratado. 

Devido ao contraste que forma a imagem de transmissâc 

de uir. cristal, resultar de uma variação na intensidade dos 

elétrons difratados, qualquer defeito no cristal que perturbe 

a periodicidade dos planos cristalinos (i.e. macias, discor­

dancies, ou precipitados) pode causar uma mudança na intensj 

dade da difraçao. Esta mudança local na intensidade da difrj 

ção produz a imagem de contraste do defeito. 
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De modo similar à obtenção da iriaoer transmitida, 

pode-se focalizar o objeto no plano focai posterior, e a 

images: resultante é um padrão de difração roagnifiçado dos por. 

tos onde os feixes incidente e difratados interceptam o pia 

no focai posterior. 

A informação básica contida em um padrão de difração 

é mostrada na figura 3.6, tendo-se um cristal cúbico orientado 

como é mostrado, no centro P de uma esfera de reflexão de raio 

1/> , uma área da superfície dessa grande esfera é representa 

da pelo plano de reflexão JKLM. Um feixe de elétrons inciden 

tes quase paralelo á direção -y é difratado pelos quatro pia 

nos cúbicos do cristal paralelos ao eixo y com espaçamento in 

terplanar d. Estes feixes interceptam o plano de reflexão nos 

pontos ABCD e 0. Os vetores T a partir do feixe transrãtido até 

o intercepto dos feixes difratados, são normais aos planos cú 

bicos do cristal produzindo os feixes difratados e são de com 

primento |l[ = 2re = 2sen e/X para t<2°. Substituindo-se esta 

expressão na equação de Bragg (3.1) resulta em 11 | = 1/d. Por 

tanto, o padrão de pontos interceptos é uma rede recíproca bi 

dimensional. 

A rede recíproca bidimensional é apenas um plano da r£ 

de recíproca tridimensional da estrutura de um cristal. A ir.i 

crografia de um padrão de difração é uma masnificaçâo reduzida 

da rede recíproca bidimensional, a qval é formada pela chapa 

posicionada a distância p na fiçura 3.6. Pode ser visto nesta 

figura que: 

S/t=p/r ou S=íp'«K/d (3.2) 

onde K é a constante de camera interna do microscópio. 
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Figura 3.6 - Geometria da formação de um padrão 

de difraçao eletrônico (45). 

C propósito da indexação de padrões de difraçao é o de 

identificar os planos de difraçao. Pela medida da distância S, 

tende-se o valor da constante de camera, obtém-se a respectiva 

distância interplanar d que pode ser relacionada com o parãme 

tro de rede a . por exemplo para o sistema cúbico e para qual_ 

quer plano (hki), pela equação: 

\ ' h 2 • k 2 • i 2 

Esta discussão simplificada do contraste de imagem de 

transmissão e difraçao de elétrons, envolve aproximações e, pa 

ra uma abordagem mais aprofundada, é necessário reportar-se a 

textos clássicos (46).(47).(48). 

A microscopia eletrônica de transmissão além de permi. 

tir a visualização da estrutura interna do material, permite a 

observação de partículas muito pequenas <lum. Por difraçao de 
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elétrons destas partículas, além da identificação por estrutu 

ra, pode-se determinar relações de orientação entre fase e ma 

triz. Esta técnica envolve dificuldades na identificação de 

fases, guando coexistem várias fases cor. estrutura e paráir.e 

tros de rede semelhantes, aumentando a dificuldade COR. O au 

mento da complexidade das estruturas. 

Para o presente material estudado, as amostras para 

microscopia eletrônica de transmissão foram retiradas da se 

ção transversal dos corpos de prova, na posição do comprimen­

to útil que sofreu apenas alongamento uniforme, sendo afina 

das e perfuradas usando-se um eletrólito de 801 de etanol 

(CHçCOH) e 201 de ácido perclórico (HC10.), sendo observadas 

a 200 KV. A determinação do parâmetro de rede foi feita, uti 

lizando-se nos cálculos uma constante de camera medida com o 

uso de um padrão de ouro, ou com o uso de parâmetro de rede 

da austenita no eixo de zona [001). 

c- Difração de raios X. 

A técnica de difração de raios X foi utilizada nos ex 

perimentos executados neste trabalho, segundo dois modos di£ 

tintos: 

- pára a medida do parâmetro de rede da matrir austs_ 

nítica, sendo de execução simples. Utilizou-se uir. diíratõme 

tro com radiação CuK3 e filtro de Ni, Os difratograr.as foram 

obtiics de uir.= superfície polida eietroiiticaitiente eir. uma so 

luçãc de 20i de ácido perclórico 60% de metanol que evita os 

efeitos de deformação da superfície, na cifração ce raios >'. 

- para a identificação das fases finas ( <10vir.) e/ou 

en. baixa fração volumétrica ( <S%), foi utilizada a extração 

de precipitados através da dissolução química da matri2 (49). 

0 solvente utilizado na dissolução da matriz, foi ba 

seado no trabalho de Berzelius para a determinação de carbono 

e no trabalho de Meineke para a determinação de enxofre (50). 

O reasente de Berzelius foi preparado dissolvendo-se 320g de 

cloreto cúprico di-hidratado, 280g de cloreto de potássio e 

20g de ácido tartárico em 1,85 litros de água deionizada e 



150 Bi de ácido clorídrico. A solução resultante fci filtrada 

em um filtro de papel. 

O reagente de Berzelius dissolve a matriz de uma liga, 

usando-se níquel elementar como representante de seus constitu 

intes, segundo a seguinte reação: 

Ni° • CuCl2 = KiCl2 • Cu°i 

0 cobre é também dissolvido pelo cloreto cúprico nas 

produz outro produto insolúvel, o cloreto cuproso. 

CuCl2 • Cu° * 2CuCl* 

0 cloreto cuproso dissolve-se pela formação de Ions 

complexos solúveis. 

2CuCl • 2KC1 x 2KCuCl2 

CuCl + HC1 r HCuCl2 

Portanto, o cloreto de potássio e o ácido clorídrico, 

não entram na reação de dissolução da matriz, eles são uma par 

te integrai do reagente, prevenindo a ccritair.ir.aç!:, dos resí­

duos ca liga pelo cloreto cuproso. Similarmente, o ácido tartá 

rico previne a contaminação do resíduo por produtos de hidról^ 

se resultantes da dissoluçic da matriz. Cs carbc-et.cs e fases 

internetáiicas não são incluídos na reaçãc, por serei:, passivos 

e nãc se dissolverem (50). 

Amostras de 2g a 3ç sofreram um tratamento de extração 

prelirinar seguido de lavagem com água deionizaca e etanol ab 

soluto sob a ação de ultrassom para se eliminar os efeitos de 

superfície (óxidos e resíduos). Após esta etapa as amostras fo 

ram secas numa estufa e pesadas numa balança analítica, Na ex 

tração propriamente dita a duração da dissolução foi de 12 no 

ras a 18 horas sob agitação com um agitador magnético. 

As soluções foram filtradas em um aparato especial fei_ 

to de PTFE (politetraflúoretileno), utilizando-se filtros tam 

http://carbc-et.cs
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bén de PTFE com tamanho de poro de 0,2i.m. 0 PTFE foi escolhido 

por não reagir quimicamente com os reagentes e não produzir re 

flexões de raios X na faixa de ângulos utilizados, 15° a 125°. 

Os filtros de PTFE foram previamente pesados, sendo er.tão une 

decides em etanol para torná-los permeáveis ã solução, pois o 

filtro seco ê hidrõfobo. O filtrado obtido foi então lavado em 

uma solução 0,25N de ácido clorídrico e em seguida em água dei 

onizada. Os filtros com resíduos foram então secos em um desse 

cador ã vácuo por 24 horas e em seguida pesados, A porcentagem 

em peso dos resíduos foi então calculada. 

Os resíduos extraídos foram analisados por difração de 

raios X usando-se um difratômetro com radiação característica 

CuKo e filtro de níquel. 

Para a verificação da ocorrência ou não da contamina 

ção dos resíduos, foi feita uma análise por di fração de raios 

X, do reagente desidratado, tabela 3.3 e da camada de oxido for 

mada no material durante os ensaios a 990 K tabela 3.4. 0 in 

tuito de se analisar os picos de difração de raios X do reagen 

te desidratado ê o de verificar se a lavagem do filtrado com 

uma solução de ácido clorídrico 0,25 K e com água deionizada 

foi suficiente para retirar a soluçãc reagente. O intuito de 

se analisar a camada de oxido formada foi o de verificar se a 

camada de oxido presente nas microtrincas superficiais foram 

corretamente removidas na pré-extração. Deve ser mencionado 

que não houve a preocupação en se ide-tifir=r o tipo de õxide 

presente. 

En nenhuma das extrações executadas cor. cálculo da por 

centagem em peso de resíduo, foi observada a contaminação dos 

resíduos pelo reagente ou pela camada de oxido. 

Foi feita também uma análise qualitativa por flúores 

cência de raios X para a determinação dos elementos constituin 

tes dos resíduos. 

d- Análise química das fases "in situ". 

0 conhecimento da composição química das fases e sua 

distribuição em um material, ajuda sobremaneira a caracteriza 



Tabela 3.3 - Indexação dos p icos de d i f r a ç â o de r a i o s X do 

reaoente d e s i d r a t a d o , composto i d e n t i f i c a d o co 

mo sendo K-CuCl.^H^O, erc comparação ac c a r t ã o 

23-478 do JCPDS (51) . 

hkl 

101 

002 

112 

211 

202 

220 

004 

223,400 

224 

d medido (nm) 

0,541 

0,397 

0,318 

0,303 

0,271 

0,264 

0,198 

0,187 

0,158 

1 / J o 

55 

20 

55 

15 

100 

65 

30 

25 

25 

Tabela 3.4 - Picos de d i f r a ç â o de r a i o s X da car.ada de cx_i 

do formada no m a t e r i a l a 990 K. 

e d i d o 

0 ,296 

0 ,271 

0 , 2 5 3 

0 , 1 8 5 

0 ,170 

0 , 1 4 9 

0 , 1 4 5 

(nir.) i n o 

20 

5C 

100 

10 

25 

60 

5 
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çio de sua microestrutura. 

A análise por microssonda eletrônica faz uso do fato 

que átomos interagindo com um fino feixe de elétrons, produzem 

raios X característicos, permitindo uir.a análise localizada. A 

resolução espacial é limitada a -lum pelo espalhamento doselé 

trons na amostra e o limite inferior de detecção elementar é 

da ordem de 50 ppm a 100 ppm, não se detectando também elemen 

tos leves (número atômico <5) (52). 

O principio da análise da composição química numa nú 

crossonda, é o da identificação dos raios X emitidos por inter 

médio de seus comprimentos de onda. O espectrômetro de raios X 

usado utiliza um cristal curvado com espaçamento interplanar d 

conhecido, que difrata os raios X provenientes da região ana 

lisada de comprimento de onda >. num ângulo 6 dado pela lei de 

Bragg, n'\= 2dsen 6, onde n'é um número inteiro, d e e são co 

nhecidos e >• é o comprimento de onda do elemento desconhecido. 

Comparando-se a intensidade dos raios X emitidos pela amostra 

com os raios X emitidos por um padrão e realizando-se correções 

instrumentais e correções devido ao número atômico (Z), devido 

ã absorção (A) e devido ã fluorescência (F), comuroente conheci 

da como ZAF (52), chega-se a uma determinação quantitativa da 

concentração do elemento na região analisada. 

As amostras para análise foram preparadas, utilizando-

se os procedimentos normais de preparação de amostras metalo 

gráficas, sendo analisacs a distribuição dos elementos permeio 

de in.sgem de raios X característicos, a composição química ao 

longe de uma linh.i por varredura mecânica e sendo realizada una 

análise ponto a ponto para medidas quantitativas da composição 

química. 

Uma outra alternativa para a identificação dos raios X 

emitidos por uma amostra é a medida da energia dos mesmos, fei_ 

ta por um sistema de análise por energia dispersiva (A£D) aco 

piado a um microscópio eletrônico de varredura (MEV). A análi 

se da energia é feita por detectores de estado sólido como por 

exemplo silício com uma camada de lítio difundida. Neste espec 

trõmetro a difração não é envolvida. Os vários comprimentos de 

onda da radiação emitida pela amostra são separadas com base 



nas suas energias utilizando-se o contador Si (Li) e uir analisa 

dor multicanal. Este tipo de análise apresenta a impossibilida 

de de se detectar pequenas diferenças de composição, e só é 

efetiva quando os elementos presentes estão em concentração su 

pericr a 5% {porcentagem em peso) e não detecta elementos le 

ves (número atômico <11). Por outro lado, o tempo de análise 

é curto e em uma única operação se obtém um espectro de ener 

gia com todos os elementos detectáveis presentes (53), (54). 



CAPITULO IV - RESULTADOS E DISCUSSÃO 

ENSAIOS DE FLUENCIA A 990 K (717 C). 

Todos os corpos de prova foram ensaiados ao ar a 990 K 

(717 C) sob carga constante, com tensões aplicadas na faixa 

de 70 MPa a 290 HPa. Os tempos de aplicação de carga variaram 

de 2,52.103s (0,7 h) a 2,16.166s (600 h). 

Os resultados dos ensaios de fluencia de corpos de pro 

va solubilizaãos e de corpos de prova submetidos aos diversos 

tratamentos me cano térmicos são dados nas tabelas 4.1 e 4.2. Es 

tão incluídos nestas tabelas os valores da tensão no início do 

ensaio (tensão inicial aplicada, o tempo para que uma dada de 

formação nominal ocorra, a deformação real inicial que ocorre 

no carregamento, a tensão real na taxa mínima de fluencia, a 

taxa mínima de fluencia e o tempo de ruptura para alguns en 

saios ou o tempo no qual o ensaio foi interrompido. De modo a 

caracterizar a dutilidade do material, estão também incluídas 

nestas tabelas a deformação após a ruptura e a redução em área 

para alguns ensaios. As taxas mínimas de fluencia foram obti 

das diretamente dos registros de ensaio. 

Curvas típicas de fluencia, representadas pela varia 

çãc cs deforr.sçâo nominal corr c ter.po, err. escala linear, para 

as diversas séries sãc mostradas nas figuras 4.1 a. 4.4. Destas 

figuras, ncta-se que o material apresentou um período inicial 

de fluencia exibindo uma desaceleração na taxa de fluencia. De 

vido ao tipo de solicitação (carga constante) utilizado, que 

vai continuamente aumentando a tensão no ccrpo de prova devido 

à redução em área, o material apresentou um estágio estaciona 

rio curto onde foi determinado a taxa mínima de fluencia,segui 

do de um extenso estágio onde a taxa de fluencia aumentou con 

tinuamente e foi caracterizado pela formação de microfissuras, 

deformação plástica localizada (extricçac) e ruptura. 

Na figura 4.5 são apresentados os resultados obtidos 

para a taxa mínima de fluencia em função da tensão real, em es 
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Tabela 4.1 - Propriedades de fluêncin do nço inoxidável austenítico estabilizado com niôbio, DIP 1.498I, ensaiado ao ar a 

990 K (717 C), nas condições solubilixado (sorie S), deformado SZ a frio, (série D). 

(*) Ensaio interrompido. 
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Tabela 4.2 - Propriedades de fluência do aço inoxidável auatenítico estabilizado com nióbio, DTP 1.4981, ensaiado ao ar â 

990 K (717 C), nas condições deformado 10% n frio e envelhecido a 1073 K («00 C) por fl,64.1o''a (24 h) (aéri* 

DE) e ciclado, 5 ciclos de 2Z de deformação a frio e envelhecido a 1073 K (800 C) por 3,60.10 s (1 h) (aéri* 

O . (*) Ensaio interrompido. 
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cala log-log para o material solubilizado (série S). Estão in 

cluidos nesta figura, resultados publicados por outros auto 

res (13), (20), (55), (56) no aço AISI 316 para possibilitar 

uma comparação. 

As curvas A e B da figura 4.5 representam o comporta­

mento do material utilizado neste trabalho e o do aço AISI 316 

(13) respectivamente, na condição solubilizado. Analisando-se 

estas curvas pode-se verificar que: 

- no intervalo de tensões investigado, os valores da 

taxa mínima de fluência do aço DIN 1.4981 são sempre in ferio 

res aos do aço AISI 316. £ importante notar que os dados apre 

sentados para o aço AISI 316 foram obtidos ã temperatura de 

977 K (700 C), enquanto que neste trabalho, os resultados fo 

ram obtidos a 990 K (717 C). Isto implica que este aço solubi 

lizado com nióbio, nestas temperaturas, tem uma resistência ã 

fluência superior ao aço AISI 316, sendo esta observação vali. 

da também quando comparada aos dados de outros autores. 

- a forma geral da curva A é similar ã da curva B, i£ 

to é, ambas evidenciam uma mudança de comportamento caracter^ 

zada por uma mudança na inclinação da reta, que ocorre a par 

tir de um determinado nível de tensão. Este nível de tensão é 

de aproximadamente 110 MPa para o aço AISI 316 â temperatura 

de 977 K (700 C) e de 190 MPa para o aço DIN 1.4981 a 990 K 

(717 C). 

Como mencionado na revisão teórica os metais puros,li 

gas de classe II e materiais de comportamento classe K, para 

temperaturas homólogas superiores a 0,5, apresentam uma tran 

sição no comportamento em fluência em determinados níveis de 

tensão. Em geral, para tensões abaixo da transição, a taxa mi 

nima de fluência, «min, apresenta uma dependência em potên 

cia na tensão o, enquanto que acima da transição os resulta­

dos são melhor descritos por uma função exponencial. Assim: 

cmin = Aon (tensões abaixo da transição) (4.1) 

êmin E Bexp(Bo) (tensões acima da transição) (4.2) 



onde os parâmetros A e B incluem a dependência em temperatura 

e n e e são constantes. Para os metais puros, ligas de classe 

II e materiais de comportamento classe M, o valor de n é, em 

geral, da ordem de 5. 

c 

-I 

I * 

30 Kçf/mm* 

100 150 200 300 MPo 

tcnsõo rcol ( T ) 

Figura 4.5 - Variação da taxa mínima de 

fluência ( c min) com a ten 

são real ( o ). 

No caso do aço inoxidável AISI 316 e do aço do presen 

te trabalho, DIN 1.4981, solubilizados, os resultados podem 

ser perfeitamente ajustados âs equações (4.1) e (4.2) nas re£ 

pectivas regiões do intervalo de tensões analisado. Deve ser 

mencionado que o método dos mínimos quadrados foi empregado no 

ajuste dos dados de ensaios âs equações, atraves de um sistema 

computacional desenvolvido para resolver problemas estatistic 
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cos - SAS "Statistical Analysis Systems" 157). Na região de 

fluência potencial obteve-se neste trabalho expoente n igual 

a 5,4*0,2, enquanto Garofalo (13), obteve n igual a 4,0 num 

intervalo maior de tensões. 

Na região situada apôs a transição, em intervalos de 

tensão aplicada não muito extensos, ê possível ajustar-se os 

resultados tanto â equação (4.2) (a função exponencial), como 

também à equação (4.1) (lei de potência), esta resultando em 

valores de n maiores que os encontrados na região abaixo da 

transição. Quando este procedimento foi aplicado aos dados de 

Garofalo, permitiu a determinação de um valor n igual a 7,9, 

enquanto que para os dados deste trabalho, o valor de n obti­

do foi de 8,4+0,1. Nesta região, o ajuste a função exponencial 

permitiu obter-se, neste trabalho, o expoente 6 igual a 

(3,33+0,15).10 MPa, enquanto que Garofalo obteve 0 igual a 
*~ — 2 

4,49.10 MPa na faixa de tensão de 100 MPa a 210 MPa. 

Na figura 4.6 são comparados os resultados obtidos pa 

ra a taxa minima de fluência em função da tensão real, em es­

cala log-log para as diversas séries analisadas. 

A figura 4.6 mostra claramente que os tratamentos me 

canotérmicos alteram o comportamento em fluência. Na faixa de 

tensões analisada, os tratamentos mecanotérmicos nãc benefi -

ciaram as propriedades de fluência deste aço. De fato houve 

uma aceleração na taxa de deformação quando comparado ao mate 

rial solubilizado (série S). Ficou tambéir. evidenciado que pa 

ra tensões na faixa de 140 MPa a 210 MPa, o material deforma­

do 5% a frio (série D) apresentou um ligeiro aumento na resis 

téncia â fluência quando comparado ao material solubilizado 

(série S). 

Dentre os tratamentos mecanotérmicos utilizados ( sé 

ries D, DE e C), o que produziu melhor resistência a fluência 

foi o da série D (5% de deformação a frio). 0 tratamento me 

canotérmico de ciclos de 2% de deformação a frio seguido de 

envelhecimento a 1073 K (800 C) por 3f6.10
3s (1 h) (série O, 

produziu o pior resultado em termos de resistência â fluência. 

O tratamento que envolveu uma deformação de 10% a frio e en 
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velhecimento a 1073 K (600 C) por 9,64.10 s (24 h) (série DE), 

produziu uma resistência intermediária entre as series D e DE. 
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Fioura 4.6 - Variação da taxa nínima de 
fluência ( cmin) com a ten 
são real ( o ) a temperatura 
de 990 K. 



Os valores de n e A determinados pela equação (4.1) a 

partir dos resultados dos ensaios em tensões aplicadas abaixo 

e acima da transição, são mostrados na tabela 4.3. 

Tabela 4.3 - Valores de n e A calculados para os diversos tra 

tamentos mecanotérmicos. 

e Ais"1) 

tensões acima 

da transição 

8,4+0,1 
5,9TlO-27 

16,3+.1,9 

3,7.10-45 

12,4+J,1 

1,6.IO"35 

11,8^0,2 

1,4.IO"33 

A variação da deformação inicial e dos parâmetros de 

dutilidade em função da tensão inicial aplicada é mostrada na 

figura 4.7. Esta figura indica que os tratamentos mecanotérmi 

cos reduziram bastante as deformações iniciais que o material 

sofreu por ocasião do carregamento. 

A figura 4.7 mostra também que a dutilidade na ruptura 

do material solubilizado apresenta um mínimo, em tensões na or 

dem de 190 MPa, aparentemente na faixa de transição. O mate 

rial das séries D e DE apresentou um sensível decréscimo na 

dutilidade na faixa de transição. Embora não se tenham dados em 

tensões abaixo da transição,este decréscimo na dutilidade po 

condição 

do 

material 

DE 

Valores de n 

curva tensões abaixo 

fig.4.6 da transição 

5,4*0,2 
4,1.10-20 

4,4+0,3 
4,27l0-18 

B 

4,2 

3,9.10~17 

4,4 

3,2.10~17 



de ser considerado como uma espécie de fragilização em fluén 

cia. 0 material ciclado (série C) apresentou uma excepcional 

dutilidade, mostrando também como nas outras séries um aumen 

to da dutilidade a partir da faixa de transição, com o aunen 

to da tensão aplicada. 

1 Z 

to 

,1: 
s 

o 

. -* »t 

100 200 SOO 
ttntfto inicio! Mto 

Fioura 4.7 - Variação da deformação 

inicial e dos parâme­

tros de dutilidade em 

fluência, com a tensão 

inicial aplicada, para 

cs diversos tratamentos 

mecanotérmicos. 



Comparando-se a deformação inicial que ocorre durante 

o carregamento, com a taxa mínima de fluência, nota-se que o 

material solubilizado deforma-se mais durante o carregamento, 

mas apresenta uma taxa minima de fluência em geral menor, ao 

passo que com o material tratado mecanote unicamente, ocorre 

um comportamento inverso, isto ê, ele deforma-se menos duran 

te o carregamento mas apresenta uma taxa mínima de fluência 

maior. Foi observado por Garofalo (58) , que a pré-deformação 

introduzida no carregamento pode diminuir a taxa de fluência. 

£ bem provável que este fato possa explicar o melhor desempe 

nho do material solubilizado em tensões acima da transição,jâ 

que nesta condição, o material sofreu deformações iniciais de 

até 5,4% por ocasião do carregamento. 



CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL DAS AMOSTRAS 

Com o intuito de correlacionar, as microestruturas de 
senvolvidas nos pré-tratamentos e ensaios, com as mudanças na 
res is tência ã fluência e na duti l idade, caracterizou-se micro 
estruturalmente o material nas seguintes condições: 

- material de partida; 

- material ensaiado. 

MATERIA7 DE PARTIDA 

a. Material solubilizado (série S) 

O tratamento térmico de solubilização a 1423 K por 
2 

9,0.10 s (1150 C por 0,25 h), visou, a homogeneização de to 

dos os corpos de prova, eliminar tensões oriundas da usinagem, 

bem como dissolver uma certa quantidade de precipitados. Após 

este tratamento térmico de solubilização, seguido de rápido 

resfriamento em água, nem todo carbono e metal combinado se 

solubilizam, ficando na forma de precipitados primários, gro£ 

seiros e incoerentes. A parte de carbono e niõbio que se dis 

solve na matriz, forma a temperatura ambiente uma solução só 

lida supersaturada, com potencial condições para precipitação 

em serviço , tendo um efeito significativo nas propriedades 

mecãni cas (2). 

Um aspecto importante na discussão do efeito do nióbio 

na microestrutura é a sua âifusividade na austenita, que err. 

relação aos elementos usualmente utilizados como estabilizar 

tes (Nb, Ti, V) é a mais alta (59). Esta sua alta difusivida 

de diminui o tempo necessário para a dissolução (e homogenei­

zação da composição) dos carbonetos, evitando também, neste 

curto tempo a temperatura de solubilização, o crescimento do 

grão austenítico. Obeervou-se nesta liga, que tempos maiores 

de solubilização levavam a uma distribuição não homogênea de 

tamanho de grão, isto é, ocorria a presença de grãos excess^ 

vãmente crescidos em relação aos outros. 

A microestrutura observada por microscopia ótica (MO) 

do material solubilizado é caracterizada por uma matriz de 
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grãos equiaxiais ligeiramente alongados no sentido lonaitudi 

nal ôa barra, com tamanho médio de grão de (21*2) um no sen­

tido transversal e (29*2)um no sentido longitudinal. Verifi­

cou-se na liga a presença de fases primárias cujas caracte -

risticas são apresentadas na tabela 4.4 e figura 4.8. 

Tabela 4.4 - Características metalogrâficas das fases primárias. 

(*) Observado em alguns grãos na direção lonaitudi 

nal. 

Tipo 

cor em campo claro 

morfologia 

distribuição 

localização 

quantidade 

tamanho (um) 

crescimento 
associado 

Carboneto 

rosa 

arrendodados, 
irregulares 

ao acaso 
parcialmente 
alinhados (*) 

ao acaso 

muito freqüente 

1-8 

com a inclusão 

Inclusão 

cinza escuro 

arrendodados, 

irregulares 

ao acaso 

ao acaso 

raros 

3-25 

não observado 

Utilizando-se a difração de raios X em uma amostra 

do material solubilizado (série S), polido eletroliticamente 

em uma solução de 80% de etanol e 20% de ácido perclórico,de 

terminou-se o parâmetro de rede da matriz austenitica em com 

paração ao cartão 23.298 do arquivo JCPDS (51). O valor do 

parâmetro de rede austenitico reportado na literatura é de 

0,3585 nm (51). O valor encontrado para este aço foi de 0,359 

nm sendo este valor utilizado como um padrão secundário de 

calibração da constante de camera do microscópio eletrônico 

de transmissão. 



Figura 4.8 - Fotomicrografia (MO) do mate­
rial solubilizado, na seção 
transversal, mostrando os con 
tornos de grão, macias de re-
cozimento, inclusão (A) e ca£ 
bonetos- Ataque eletrolí-
tico 60% HN03 e 40% H20. 
Aumento 750 X. 

Tabela 4.5 - Indexação dos picos de difração de raios-X da 

matriz austenítica, estrutura tipo CFC, 

* (Ku) = 0,15418 nm e a. 0,359 nm. 

hkl d calculado (nm) d medido (nm) I/I 

111 

002 

022 

113 

222 

133 

024 

0,207 

0,180 

0 ,126 

0 ,108 

0 ,104 

0 ,082 

0 ,080 

0 ,208 

0 ,180 

0 ,127 

0 ,108 

0 ,104 

0 ,082 

0 ,080 

100 

30 

15 

10 

5 

10 

5 

Lâminas finas do material solubilizado foram examinadas 

por microscopia eletrônica de transmissão (MET) e evidenciaram 

uma matriz recristalizada, com algumas macias de recozimcnto, 

reduzido número de precipitados intra e intergranulares e uma 
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baixa densidade de discordâncias, provavelmente gerada por 

tensões térmicas durante o resfriamento. Uma fotomicroarafia 

eletrônica de transmissão de um precipitado primário identî  

ficado como carboneto de nióbio é mostrado na figura 4.9. £s 

tes precipitados de forma arredondada, são circundados por 

contrastes de deformação e freqüentemente por emaranhados de 

discordâncias. Ambas as observações podem ser atribuídas às 

diferenças no coeficiente de expansão entre os carboentos e 

a matriz (33). Estes precipitados, com tamanho maior que 0,2 

ym, são muito maiores que as partículas usadas para dar o 

efeito de endurecimento por dispersão (6). Mas em fluência , 

cbtdü partículas podem ajudar a bloquear o movimento dos con 

tornos de grão, podendo impedir o escorregamento e crescimeri 

to dos grãos austeníticos. Estas partículas também mantém 

parte do nióbio (e grande parte do carbono) fora da solução 

sólida. 

Figura 4.9 - Fotomicrografia (MET) do mate­
rial solubilizado, seção trans_ 
versai, mostrando a presença 
de carbonetos primários com 
emaranhados de discordâncias. 
Aumento 20.000 X. 

A identificação destes precipitados pôde ser feita a 



partir do padrão de difração do elétrons cm área selecionada, 

figura 4.10. Em adição aos pontos de difração derivador. do 

precipitado podem ser visualizados aluuns pontos de difração 

ia matriz austenltica. 

A fração em peso dos precipitados extraídos após a so 

lubilização, foi de 0,40'i, sendo identificado por difratcme-

tria de raios X soiaente o carboneto de nióbio em comparação ao 

cartão 10 — 181 do Arquivo "JCPüS" (51), o qual pode conter po 

quenas quantidades de nitrogênio em solução sólida. A tabela 

4.6 mostra, a indexação dos picos de difração de raios X dos 

precipitados extraídos, utilizados para calcular o parâmetro de 

rede, a , do NbC extraído. 

• • : • < < 

4,10 - Padrão de difração de elétrons 
do precipitado e da matriz, e 
sua solução. Precipitado,(NbC), 
estrutura CFC <? a0= 0,44 ntn.Mçi 
triz, (y), estrutura CFC e 
aQ= 0,36 nm. 

.NbC 

B=Z=[001] 



Tabela 4.6 - Indexação dos picos de difração de raios-x dos 

NbC extraídos do material solubilizado, estru­

tura CFC, a0= 0,444 nnt. 

hkl 

m 
200 

220 

311 

222 

400 

331 

420 

d calculado 

0,257 

0,222 

0,157 

0,134 

0,128 

0,111 

0,102 

0,099 

(nm) d medido (nm) 

0,257 

0,223 

0,157 

0,134 

0,128 

0,111 

0,101 

0,099 

X / 1o 

100 

80 

60 

55 

20 

10 

25 

30 

Segundo Storms (60), o carboneto de nióbio cúbico ê um 

composto não estequiométrico e pode ser representado como 

NbC , onde x varia aproximadamente de 0,70 até 0,99,sendo que 

o parâmetro de rede do carboneto de nióbio varia proporciona^ 

mente com a razão C/Nb e com a presença de impurezas tipo oxi_ 

gênio e nitrogênio. Este autor baseado em uma coletânea de da 

dos âa literatura, gerou uma curva de parâmetros de rede ver 

sus a razão atômica de C/Nb. De acordo com esta curva, o car 

boneto de nióbio extraído do presente aço, com parâmetro de 

rede a = 0,444 nm, teria a razão C/Nb da ordem de 0,75, i.e., 

pode ser descrito na forma NbC. 75, ou, pode-se descrever o 

carbcr.eto de nióbio como Nb.C, (63) mantendo-se a esteouiorae-
4 3 

tria e a razão C/Nb. 

De modo a se ter uma idéia da solubilidade destes ca £ 

bonetos e para se avaliar a quantidade de metal M e carbono C 

precipitada ou dissolvida em cada temperatura, utilizam-se 

equações de solubilidade do tipo da equação (4.1), cuja solu 

ção é auxiliada pela resolução do sistema de equações (4.2) a 

(4.4). A equação (4.1) foi desenvolvida para o aço 1&Cr-l3Ni-Nb 

(36), sendo a equação disponível, que mais se aproxima do aço em estu­

do. 

log[NbJ[C] « 4,55 - ^ 5 £ «d* (4.1) 
T 



e <M> * <C> = ar (4.2) 

[Ml + <K> = b' (4.3) 

[C] • <C> = c' (4.4) 

onde: 

<M> é a % em peso do metal combinado; 

[M] é a % em peso do metal dissolvido na matriz; 

<C> é a % em peso do carbono combinado; 

[C] é a % em peso do carbono dissolvido na matriz. 

a'- é uma constante relacionada com a estequiometria do carbo 

neto; 

b'- é a % em peso do metal M no aço; 

c'- é a % em peso do carbono C no aço. 

A solução do sistema de equações leva â seguinte equa­

ção de segundo grau, onde só uma raiz tem significado físico. 

a'[C]2 - (a'.c* - ti) [C] - 10d = 0 (4,5) 

Para o presente caso onde o aço contém 0,06% em peso 
de C e 0,76% em peso de Nb, pode-se t e r uir.a idé ia dos t eores 
de carbono em solução [C] e combinado <C> após a s o l u b i l i z a -
ção a 1423 K (1150 C), assumindo-se que a estequiometria C/Nb 
é igual a 0 ,75 . 

IC] = 0,0125 

<C> = 0,0475 

Portanto para e s t e aço s o l u b i l i z a d o , cerca de 79% do 
carbono e s t a r i a na forma de carboneto de n iób io , sobrando cer 
ca de 21% de carbono para prec ip i tação em serv iço . 

Os resultados da extração permitiram ver i f i car a p r e ­
sença de 0,40% em peso de carboneto de n iób io , ou s e j a , 76% 



em peso do C combinado e portanto próximo ao previsto (791).Es 

tes cálculos, envolvem várias aproximações e para uma aborda -

aem mais aprofundada ê necessário um estudo mais cuidadoso. 

A presença das inclusões observadas por microscopia ôti 

ca não foi detectada por difratometria de raios X do resíduo 

extraído. Este fato provavelmente, ou ê devido a uma baixa fra 

ção em peso (<3% do resíduo), ou por serem dissolvidas pela so 

lução química utilizada na dissolução da matriz. A análise por 

fluorescência de raios X do resíduo, mostrou a presença majori 

târia de Nb, embora tenham sido detectados outros elementos em 

pequenas quantidades como o Mn, Cr, Ti, Mo, Fe, Ni e Cu. A pre 

sença do cobre pode ter advindo da solução química utilizada na 

dissolução. 

0 uso da técnica de energia dispersiva de raios X (EDAX), 

na análise das partículas que aparecem na fotomicroçrafia, fi 

gura 4.8 permitiu constatar-se que as partículas tipo B são 

constituídas de Nb e portanto correspondem aos carbonetos iden 

tifiçados pela difração de raios X do resíduo extraído, e a fa 

se cinza escuro, tipo A, ê uma fase contendo principalmente o 

manganês, neste trabalho denominado inclusão. 

A figura 4.11 ilustra os resultados de uma análise por 

varredura mecânica em linha na microssonda, de uma das inclu­

sões encontradas na amostra solubilizada. Uma análise quantita 

tiva por microssonda eletrônica, revelou que estas inclusões 

consistem de até 18,2% de Mn, não se podendo afirmar nada so 

bre outros elementos devido provavelmente ã influência da ma 

triz. Como não foi notada uma variação de composição õo enxo 

fre entre a matriz e as inclusões, ficou descartada a possibi­

lidade de serem estas inclusões, sulfetos de manganês, podendo 

possivelmente ser um oxido. 



Figura 4.11 - Imagem de elétrons secund£ 
rios da microssonda e aná­
lise por varredura mecânica 
em linha de uma inclusão.Li 
nha 1 , linha de varredura."" 
Linha 2, raios X de Cr. Li­
nha 3, raios X de Mn. Linha 
4, raios X de Fe. 
Aumento 930 X. 

b- Material deformado 5% a frio (série D) 

A condição de 5% de deformação a frio, visou criar uir. 

arranjo homogêneo de discordãncias, de modo a possibilitar a 

ocorrência de uma precipitação intergranular de carbonetos au 

mentando assim, a resistência da matriz. C material após defor 

mação a frio de 5%, (série D), apresentou uma subestrutura ra 

zoavelmente uniforme, consistindo de emaranhados e células de 

deformação incipientes, como ilustrado na fotomicrografia ele 

trônica, figura 4.12. 



Figura 4.12 - Fotomicrografia (MET) do mate 
r i a l deformado ( sér ie C) , iros 
trance uma subestrutura i n c i ­
piente de cé lu la s de defcrr.a-
ção e emaranhados. 
Aumento 30.000 X. 

c- Material deformado e envelhecido ( sér ie DE) 

O material da s é r i e DE fo i submetido a uma pré-ceforma 
ção de 10% a f r i o seguida de envelhecimento a 1073 K (600 C) 
por 6,64.10 s (24 h) v i sando p e l a prá-deforrr .açlo, i n t r o d u z i r 

nc r a t a r i a ! ur.a s u b e s t r u t u r a de c i s c r r d ã r . c i a s cue , na t e ~ : e r a 

t u r a de envelhecimento sof reu alcuir.as modif icações i r i c roe s t ru 

t u r a i s cor:?: r ecuperação p a r c i a l da s u b e s t r u t u r a de discordar, 

c i a s *"i"íci~-~s"íc E endurecLv^.~r.tc C £"••*£ _he,Ti._>rT~~ s UT~ t^ r 

p e r a t u r a super io r à terr .peratura ác er .£ãi: , teve per e f e t i v e 

d iminui r c p o t e n c i a l ce p r e c í p i t a ç ã c ( supe r sa tu raçâc t ievar.de 

a quant idades menores de prec ip i tados , portanto pe rmi t indo ura 

maior p r e c i p i t a ç ã o em serv iço (59) . 

A aná l i s e por microscopia ó t i c a , evidenciou vrr£ l i ç e i r a 
variação no tamanho médio de grão aus ten í t i co na seção trans 
v e r s a i , que passou de (22 ^ 2) vm na condição so lub i l i zado ,pa 
ra ( 1 9 + 2 ) um na condição deformado e enve lhec ido . A anál i se 
por microscopia ó t i c a também evidenciou a presença de precipe 
tacos intra e intergranulares conforme mostrado na figura 

4 . 1 3 . 

Ura anál i se por imagem de raios X na microssor.áa, revê 

http://ievar.de


lou que os precipitados observados na figura 4.13 center nic 

bio, podendo portanto ser, ou carbenetes ou fases intermetâ-

licas contende r.ióbio. 

A estrutura observed» per MET revelou ur.a subestrutu-

ra caracterizada por células incipientes e ciscoràâncias an 

coraõas a precipitados finos de NbC, como mostrado na figura 

4.14. Esta figura mostra também áreas claras onde as ciscor-

dâncias se moveram e deixaram precipitados livres em forma 

de peguenos pontos, evidenciando uma recuperação parcial da 

subestrutura. 

A precipitação de carbonetos de niõbio finos, er dis 

cordàncias, torna-se mais fácil por acomodar ura diferença 

de parâmetros de rede da ordem de 20% (ao|Chf.=0,444 run e 

a . =0,359 nir). As perturbações do reticulado ac re 

dor de ur.a disccrdãncias,facilitar a nucleaçic destes preci-

pitacos no interior ces çrãos de matriz. Entretanto a preci 

pitaçãc do KbC pode ocorrer também em discordãr.cias extrír.s^ 

cas de contorno de grãe. Os precipitados formados er. ciscor-

Fiçura 4.13 - Fotoir.icrocraf ia(MO) do material 
deformado e envelhecido (série 
DE), mostrando os contornos de 
grão, macias de recozimento, in 
clusões e precipitados intra ê 
intereranulares. Ataque eletro-
líticõ 601 HN03 e 40% H2O. 
Aumento 960 X. 



.56. 

dâncias extrinsecas (discordâncias da matriz que se moverar. até 

o contorno de grão) são geralmente alongados na direção da li 

nha de discordância (61). 

Figura 4.14 - Microestrutura (MET) do rate 
rial deformado e envelhecido 
(série DE) , mostrando um ar­
ranjo de células incipiente, 
discordâncias ancoradas a 
precipitados finos secunda -
rios, emaranhados de discor­
dâncias ac redor de ur. carbc 
netc primário e precipitado! 
secundários livres. 
Aur.er.to 40.000 X. 

Embora a diferença de parâmetros de rede er.tre a auste-

r.ita e c carbonetc de nicrio seja da order, de 20* , alguns auto 

res (€2) têr encontrado relações de orientação er.tre as duas 

fases, c o ü p c (001 ) a y s t e n i t a // (001 ) ^ e [00 1 1 ^ ^ ^ / 1 0 0 1 1 ^ 

Para este material pele menos nos estágios iniciais de cresci­

mento do precipitado, foi observada coerência entre as duas fa 

ses e isto será melhor detalhado adiante. Se por um lado o cres 

cimento leva à perda de coerência (desajuste do parâmetro de 

rede), por outro lado, o coalescimento desses precipitados, s£ 

gundo a literatura, é lento (59). 

A presença de fases em contornos de grão, foi observada, 

embora a sua identificação não tenha sido possível por difr£ 

ção em área selecionada no microscópio eletrônico de transmis­

são. 



A fração em peso dos precipitados extraídos do material 

de partida da série DE, foi de 0,76% e verificou-se por difra 

tometria de raios X, eir. comparação ao cartão 17-908 do "JCPDS" 

(51), a presença alén do carboneto de nióbic já identificado,a 

presença de um composto intermetálico tipo fase de Laves (Pe-Nb). 

A tabela 4.7 mostra a indexação dos picos de difração de raios 

X do composto intermetálico extraído. 

O aço em estudo, contém um teor de niôbio superior ao 

necessário para combinar estequiometricamente com o carbono,ou 

seja, a razão Nb/C deste aço é de 13:1, sendo que a razão 

Nb/CQ 7 5 estequiométrica é de 10,3:1. Portanto, o excesso de Kt 

aue não se precipita na forma de NbC, permanece em solução sóli 

da, ou se precipita na forma de fase de Laves durante o enve 

lhecimento (1), (36). 

Além da precipitação do carboneto de nióbio,poder-se-ia 

esperar a precipitação de outros carbonetos tais como o M23C.fi' 

Segunde a literatura (1), (59), os carbonetos M-3C, são menos 

estáveis termodinamicamente, mas a sua precipitação é cinetica 

mente favorecida durante o envelhecimento na faixa de 823 K a 

97 3 K. Entretanto para o aço deste trabalho, nas condições de 

tratamento mecanotérmicos, a presença de l^C^não foi observa 

da por nenhuma das técnicas de análise iricroestrutural utiliza 

das. 

Com o intuito de se verificar a eficácia do tratamento 

mecancrérmico, mediu-se a dureza do ir.ateriâi da série DE a te~ 

p.i :urõ ambiente, tendo-se observado ur endurecimento de ce£ 

C' ie 50% eir. comparação ao material solubilizado (avaliação 

ft.ita por medidas de microdureza Vickers). Este endurecimento 

ê devido provavelmente à ação de processos de endurecimento por 

precipitação, e de processos de amolecimento como a recupera 

çãc de discorralicias e à retirada da matriz, associada â prec£ 

pitaçao, de elementos de liga que normalmente tem efeito endu-

rscedor ^or solução sólida tipo C, Nb, Mo. 

http://M23C.fi'


Tabela 4.7 - Indexação dos picos de difração de reios X do 
Fe2Kb extraído do material da série DE, estrutu­
ra hexagonal; a„ = 0,480 wn, C = 0,788 nr.. 

o o 

hkl 

(*) sobreposto ac NbC (200). 

d calculado (nm) 

110 

103 

200 

112 

201 

004 

213 

006,302 

0,240 

0,222 

0,208 

0,205 

0,201 

0,197 

0,135 

0,131 

d medido (nm) 

0,240 

0,221 

0,208 

0,205 

0,201 

I/Io 

55 

(*) 

30 

100 

70 

d- Material ciclado (série C) 

Os ciclos de pré-deformação e envelhecimento (série C), 

na literatura denominado de tratamento mecanotermico múltiplo 

(TMtM), consistindo de repetidas aplicações de pequenas defo£ 

mações seguido de envelhecimento tem interessado aos pesquisa 

dores por promover um aumento na densidade de discordancias, 

sem a geração de estruturas celulares ou emaranhados, bloque^ 

das per precipitados secundários finos (35), (6). 

No presente trabalho durante o tratanento cíclico de 

pré-deforrciaçâc e envelhecimento, ocerrerar. os mesmos tipos de 

modificações ir.icroestruturais que na série DE, mas eir intensi. 

dades diferentes. Por metaloçrafia ótica não se observou va 

riações microestruturais em relação ao material da série DE, 

sendo que somente a microestrutura observada por MET apresen 

tou variações sensíveis. Associado a pequena deformação de 

(2%), a microestrutura se caracterizou pela presença de, um 

arranjo uniforme de discordancias em algumas regiões, e em oii 

trás um arranjo de discordancias alinhadas, que durante o en 

velhecimento foram ancoradas a precipitados, em geral,maiores 

que os observados na série DE, como mostrado na figura 4.15. 

Além disso, observou-se a presença de muitos precipitados H 

vres na matriz, provavelmente associados â recuperação duran 

te o tratamento térmico de envelhecimento. 



A fração em peso dos precipitados extraídos do mate 

rial da série c foi de 0,98% sendo identificado por cifratome-

tria de raios X o carboneto de niôbio e a fase de Laves Fe^Kb. 

Este tratamento mecanotérir.ico de ciclcs de deformação e enve­

lhecimento, revelou-se uir. potente método de aumento de preci 

pitaçâo, retirando uma maior quantidade de solute da matriz 

em comparação aos outros tratamentos utilizados. 

0 material ciclado (série C) , apresentou um endureci 

mento de 35% em comparação ao material solubilizaão (variação 

na microdureza e limite de escoamento à temperatura ambiente). 

discordância» de caráter re 
tilínec, precipitação secun 
daria fina en forma de fi­
leiras e precipitados secun 
dários livres. ~ 
Aumento 50.000 X. 



MATERIAL ENSAIADO 

a- Extração de precipitados 

Foras, realizadas extrações de amestres retiradas, na se 

ção útil dos corpos de prova (região de alongamento uniforme), 

òo material tratado mecanotérmicamente e ensaiado em diversas 

tensões, corn o objetivo de verificar o efeito dos tratamentos 

na precipitação em serviço. Foram também retiradas amostras 

das cabeças de alguns corpos de prova (material que não sofreu 

o efeito da deformação em fluência), com o objetivo de se ve 

rificar o comportamento do material durante o envelhecimento, 

na ausência de tensões. 

Os resultados da extração de precipitados do material, 

das diversas séries ensaiadas, das cabeças dos corpos de pre 

va e do material de partida, estão apresentados na tabela 

4.8. Nesta tabela encontra-se, a fração total em peso dos pre 

cipitados extraídos, as fases identificadas com auxilio da 

técnica de difratometria de raios X, o tempo de ensaio para 

as diversas séries analisadas. Para o material da série S (par 

tida) é também dado o desvio da fração eir. peso para três ex­

trações. 

Da tabela 4.8 nota-se que, não se levando em conta o 

efeite da magnitude da tensão na precipitação, para c mate­

rial ca série S ocorreu um crescente aumento da fraçãc es pe 

se dos precipitaccs cor o tertipo a ter.csraturs de er.se.ic, eu 

seja, durante os er.saios ocorreu irr.a ser.sívei precipita;ãe.Es_ 

ta observação é também válida para o material da série D e 

DE. No caso da série C, entretanto a variação da fração em pe 

so do material de partida com o material ensaiado foi pequena, 

i.e., os tratamentos irecanotérmicos diminuíram muito o poten­

cial para a precipitação em serviço deste aço, na região ana 

lisada. Estes dados podem ser melhor visualizados na figura 

4.16 onde foi plotada a fração em peso total em escala linear, 

contra o tempo de ensaio em escala logaritmica. 

Ainda da tabela 4.6 observ-fe nas amostras onde foram 

feitas extrações na cabeça e na seção útil do corpo de prova, 

que os ensaios de fluéncía aceleram a precipitação tanto da 

http://er.se.ic


Tabela 4 .8 - Resul tados de ex t r ação de p r e c i p i t a d o s . 

Ooreüçãc Tensão real na Fases presentes Fração do resíduo Tterpo de 
do taxa mínima de no resíduo er^pescd) ensaio(s) 

Kateriil fluência(M?a) 

S NbC 0,40+0,02 
(partica) ~ 

s 

s 
cabeça) 

S 

S 

D 

D 

DE 
(partida) 

DE 

DE 

C 
(partida) 

C 

C 
(cabeça) 

C 

266,0 

-

142,6 

78,1 

290,5 

173,1 

-

269,5 

171,7 

-

259,3 

. 

173,4 

NbC 

NbC 
íte2Nb 

0 
NbC 

Pe2Nb 

o 

NbC 
Fe2Nb 

0 

NbC 
Pe2Nb(*) 

NbC 

NbC 
Fe2NL 

NbC 
Pe2Nb 

NbC 

Nb: 
Ffe2Nb 

NbC 
Pe2Nb 

NbC 

NbC 
Pe2Nb 

0,65 

1,03 

1,21 

1,64 

0,68 

0,98 

0,76 

0,92 

0,97 

0r98 

0,98 

0,65 

1,01 

9,72.103 

4,86.105 

4,86.IO5 

2,16.IO6 

2,16.103 

1,44.105 

-

4,32.103 

1,13.105 

-

3,17.103 

6,55.104 

6,55.104 

(*) muito pouco. 



(o/o) 0S3d UI3 003 OJJ 

Figura 4.16 - Variação da fração em pe 

so total dos resíduos ex 

traídos em função do tem 

po de ensaio. 



fase de Laves como também da fase sigr.a, er. concordância com 

resultados da literatura (3) para outros materiais. Isto ficou 

clarc na extração executada na amostra ca série C ensaiada a 

259,3 KPa, onde, na seção útil do corpo ce prova ocorreu a pre 

cipitação além do NbC, da fase de Laves Fe^Nb, sendo çue na ca 

beca do corpo de prova somente houve a precipitação do KbC. A 

fraçãc em peso de precipitados extraídos àa seção útil do cor 

po de prova da série S, ensaiada a 142,6 MPa, foi cerca de 20% 

superior â fração extraída de sua cabeça. 

Para algumas amostras, além do carboneto de nióbio e fa 

se de Laves já identificados, detectou-se por difratometria de 

raios X dos precipitados extraídos, a presença da fase sigma, 

em comparação ao cartão 7-395 do "JCPDS" (52). A tabela 4.9 

mostra a indexação dos picos de difração de raios X da fase 

sigma extraída. Esta fase sigma tem estrutura tetragonal, com 

parâmetros de rede a =0,885 nm e C =0,459 nm. 

Tabela 4.9 - Indexação dos picos de difração de raios X da fa 

se sigma extraída. (*) Possivelmente sobreposta a 

(100) da fase Fe2Nb. 

hkl d calculado nm 

002 

41C 

3 3 : 

20 : 

212 

411 

331 

222 

0 ,230 

0 ,215 

0 ,209 

0 ,204 

0 , 1 9 9 

0 ,194 

0 ,190 

0 ,185 

d medice nm 

0 , 2 30 

0 ,215 

0,208 

C,2C4 

C,199 

0 ,195 

0 ,190 

0 ,185 

I / J o 
30 

95 

30 

(*) 

100 

90 

40 

5 

Não foram feitas tentativas de se avaliar quantitativa­

mente a porcentagem em peso de cada fase nos resíduos extraí -

dos. Para se ter uma idéia da quantidade de cada fase presente 

e para se verificar se não houve erros na medida da fração em 

peso dos precipitados, pode-se fazer cálculos baseados na es 

tecuiometria conhecida de cada fase. 



Para o NbC, com estequiometria C/Nb estimada em 0,75 e 
sabendo-se que o aço contém 0,06% de C, a fração em peso máxi­
ma de NbC poss íve l para precipi tação é de 0,68%. A presença de 
nitrogênio pode aumentar e s t a fração pc is o NbC pode disso lver 
es te elemento, bem como pode ocorrer a prec ip i tação de NbN. Ob 
servanco-se a t a b e l a 4.8 nota-se que para a amostra da sér ie 
S ensaiada a 250 MP a e para a amostra da s é r i e C - cabeça, que 
a fração em peso ê de 0,65% e çue somente o NbC f o i ident i f i ca 
do por di fratometria de r a i o s X. Portanto, para e s t a s amostras, 
mais de 90% do carbono e s t á precipitado na forma de NbC. Assu­
mindo-se que para as outras amostras in ic ia lmente quase todo 
NbC e s t á prec ip i tado e que somente após a prec ip i tação do NbC 
ocorre a prec ip i tação da fase de Laves, pode-se i n f e r i r que, a 
precipitação de quase todo NbC poss íve l leva a um consumo de 
cerca de 0,62% de Nb. Como o aço em questão contém 0,78% de Nb, 
sobram 0,16% de Nb em solução sól ida para a prec ip i tação de 
0,35% em peso da fase Fe-Nb. Então, a fração em peso para o 
NbC e Fe2Nb ser ia de 1,03% (0,68% NbC + 0,35% Fe2Nb). A presen 
ça de molibdênio pode aumentar esta fração p o i s , segundo a l £ 
teratura ( 1 ) , a fase de Laves Fe^Nb pode d i s s o l v e r o molibdê -
n i c . Nas amostras onde f o i detectada a presença da fase sigma, 
pode-se dizer que aproximadamente, a fração do resíduo superior 
a 1,02* em peso s e r i a devida basicamente á fase sicma, já que 
es ta fase parece não d i s s o l v e r o Ni (64) . 

b- Efe í tc da fluêr.cie r.a r.icroestrutura 

Amostras das seções transversais dos corpos de prcva en 
saiados foram observadas por microscopia ó t i c a e por microsco-
pia e l e trôn ica de transmissão. A u t i l i z a ç ã o de microscopia ót£ 
ca, não permitiu observar diferenças s e n s í v e i s entre o mate 
r i a l ensaiado e o materia l de partida. Durante a preparação de 
lâminas f inas para a observação por microscopia e l e t r ô n i c a de 
transmissão, encontrou-se dif iculdade em se obter áreas trans­
m i s s í v e i s suficientemente çrandes para fornecer resultados quan 
t i t a t i v o s com boa conf iabi l idade e s t a t í s t i c a , não tendo sido 
f e i t a s t en ta t ivas de se medir a d i s t r ibu ição de tamanho de par 
t i c u l a s ou c é l u l a s , nem da densidade de d i scordãnc ias . 



De um modo geral, cinco tipos de subestrutura de discor 

dâncias foram observadas: 

1- arranjo celular incipiente e equiaxial como mostra­

do na figura 4.17 a; 

2- arranjo celular incipiente, com tendência ao alinha­

mento preferencial segundo os planos de escorregamento prima -

rios tipo {111} como mostrado na fotomicroçrafia 4.18 b, em 

conjunto ao padrão de difração sobreposto (corrigido a rota­

ção para o aumento), indicando a orientação preferencial das 

discordâncias e precipitados; 

3- arranjo de discordâncias uniforme, conforme mostrado 

na figura 4.17 c; 

4- arranjo de discordâncias de caráter retilíneo alinha 

das conforme mostrado na figura 4.17 d. 

5- subgrãos alongados conforme mostrado na figura 4.18. 

Para uma melhor visualização em conjunto das subestrutu 

ras resultantes dos ensaios em vários níveis de tensão, fotomi 

crografias de algumas das subestruturas, de partida e desenvoi, 

vidas nos ensaios de fluência sãc apresentadas na figura 4.19. 

A microestrutura desenvolvida no material sclubilizacc 

(série S) , eir. ensaios realizados em tensões acima da transição, 

se caracteriza pela presença de uma subestrutura de discordân­

cias de caráter duplex, consistindo de células incipientes eçui 

axiais eir. algumas regiões e células com tendência ao alinharten 

to er. outras, indicando uma possível dependência da subestrutu 

ra cor a orientação da tensão local. Observou-se, em algumas 

situações, que grãos tensionados nas direções <112>, em çeral, 

apresentam uma estrutura alinhada. Esta subestrutura duplex po 

deria ter-se originado da deformação inicial (em torno de 5%) 

que ocorreu por ocasião do carregamento na temperatura de en­

saio. Para as tensões abaixo da transição onde a deformação ini 

ciai foi muito pequena (<0,2%), a subestrutura resultante é um 

arranjo uniforme de discordâncias, conforme mostrado na figura 

4.19. 



Figura 4.17 - Fotomicrcgrafia ilustrar.co quatro tipos de subes 
truturas desenvolvidas observadas d-rar.te a flú 
éncia a 990 K. a) arranjo celular ir.ciDiente ê 
eouiaxial {amostra série DE, c=269,5 KPa) b) ar 
ranjo celular com alinhamento preferencial e pa­
drão de difração sobreposto, eixo de zona = [011] 
(série D, c=173,1 MPa). c) arranje ce discordân-
cias uniforme (série C, partida), d) arranjo de 
discordâncias com caráter retilínec alinhadas (sé 
rie C, c=259,3 MPa). Aunento 40.000 X. 
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Figura 4.18 - Fotomicrografia mostrando ten­
dência "a formação de subgrãos 
alongados (amostra série C -
o = 259,6 MPa). Aumento 20.00C X 

0 material deformado 5% a frio (série D) , apresenta cc 

mo subestrutura de partida, emaranhados de discordancies e cê 

lulas incipientes. 0 material nestas condições quando ensaia­

do er tensões acima da transição, apresenta células incipien­

tes equiaxiais e células cotr. tendência ac alinhe.-er.tc prefe 

rencial, caráter este, muito mais acentuado que o observado 

para c material solubilizadc, conforme mestrado na figura 4.19. 

O material deformado e envelhecido (série DE) , apreŝ -n 

ta ura subestrutura de partida contendo células irais ber. C£ 

racterizadas, i.e., corn paredes de células mais ber. definidas 

e áreas centrais quase livres de discordancias. O raterial 

ensaiado nesta condição em tensões acima da transiçác, apre­

senta subestrutura de caráter celular ainda mais realçado con 

forme mostrado na figura 4.19, ocorrendo tanbéro uir. certo ali 

nhair.ento das células segundo direções preferenciais. 

O material ciclado, apresenta como microestrutura de 

partida, um arranje de discordancias uniforme em algur.as re 

oiões e em outras um arranjo de discordancias alinhadas, anco 

radas a precipitados em geral maiores que os observados na sé 

http://alinhe.-er.tc


I. ' IP-"» . 

V. Ir­ is 

Ficura 4.19 - Evolução subestrutural para ca diversos trata­
mentos mecanotérmicos com a i*r.são real na ta 
xa minima de fluencia (e) e ~m a porcentagem 
de resíduo extraído (R%), par= o aço DIM.4981 
ensaiado em fluencia a 990 Y. Aur.ento 40.000X, 
com exceçâc da fotomicroorâí.* do material de 
partida da série solubilizai^ ~ue esta co~ au 
mento de 20.000X. Redução de I4GÍ no cuacro. "" 



*i« DE. O material ciclado quar.áo ensaiado em tensões a-risa 

<2a transição apresenta ur.a mieroestrutura consistindo fcísi-a-

mer.te de três tipos de subestruturas: en algumas áreas ct?sr-

vcu-se urn arranjo unifcrne de discordarei»?; err. outras, di£ 

cordãncias de caráter retilineo alinhadas; e també- er. alau-

mas regiões observou-se a presença de suhçrâos liceirar.er.te 

alongados, conforme mostrado nas figuras 4.17 c, 4.17 é e 

4.18. 

Não foi possível se observar quais tipos de subestrutu 

ras são desenvolvidas durante os ensaios em tensões abaix? da 

transição para as séries D, DE e C, devido a interrupões aci 

dentais (falta de energia elétrica) dos ensaios. A máquir.s de 

fluência utilizada, como dito no capitulo III, tec o sistema 

de aplicação de carga controlado por um servo-mecanismc, que 

pára e restringe o corpo de prova quando ocorre falta de ener 

cia elétrica. Esta restrição de corpo de prova faz cox oue 

ele seja submetido a altas deformações oriundas da contramão 

té m i ca, alterando a microestrutura presente na amostra e in 

validando os resultados da observação microestrutural. 

O aço do presente trabalho mostrou melhores proprieda­

des em fluência do que o aço AI SI 316, eir. termos de taxa síni 

r.£ de fluência como mostrado na figura 4.5. Estas diferenças 

na resistência à fluência estão associadas a vários fateres: 

d-íerenças de coir.posiçlc çuír.ica, implicando entre outrss co^ 

s = =, er diferentes enerrias ce falha de er.pilh.anentc e er.sr -

çi= elástica de discordancies , cor.sequer.tenente , diferfr.ças 

de mobilidade intrínseca; diferenças associadas aos cariene -

te = mais freqüentemente observades em cada uma das ligas 

(M-,C6 no caso de açc AISI 316 (3) e NbC no caso do açc DIN 

1.4981) tanto no que concerce ã morfologic ° distribuição co 

me á cinética de coalescimento; diferenças na interação di£ 

ccrdãncia-discordincia, associadas ãs subestruturas desenvol­

vidas durante o ensaio em cada uma das ligas; diferenças asso 

ciadas â interação discordância-soluto. A análise da contri -

buição de cada um dos possíveis fatores acima citados é extre 

marente difícil pois alterando-se qualquer um deles os outros 

são também alterados (65). 
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£ geralmente aceito que aços inoxidáveis austeniticos 

derivar, grande parte de sua resistência a fluência da precipi 

taçâo ce carbonetos er. discordâncias (36), (63). Este ponto 

de vista teir. sido defendido por outros autores. Eharcava e eu 

tros (66), em estudos realizados em um aço inoxidável AISI 

30 4, observaram que a precipitação de carbonetos do tipo 
K23C6 * e v a a u m a * o r t e interação discordancia-carboneto poden 

do, em determinadas condições prevenir o rearranjamento des 

tas células e subgrãos. Lilaestrand e Omsém (67) em estudos 

realizados em um aço tipo AISI 316 modificado pela adição de 

boro e vanádio, verificaram um aumento na resistência à fluên 

cia que foi associado à precipitação de nitreto de vanádio err 

discordâncias. Hosoy e outros (68) estudando os efeitos de mi 

croadições de C, K e V e de tratamentos mecanotérir.icos nas 

propriedades de fluência de um aço inoxidável tipo AISI 316 

modificado, observaram melhorias nestas propriedades que asso 

ciaran â diminuição da mobilidade de discerdâncias devida à 

fina dispersão de partículas de M23Cg. 

No aço do presente trabalho foi observada a precipita 

ção ée carbonetos de nióbio finos e coerentes como mostrado na 

fotoir.icrografia da figura 4.20-a e no respectivo padrão de d£ 

fração figura 4.20-b. Esta precipitação fina de carbonetos po 

deria ser a responsável pela imobilização de discordâncias,pe 

Ia não formação de subgrãos e pelas melhores propriedades eir 

fluêr.cia como verificado para este aço. Uma seqüência ser* 

lhante ã reportaca por Lilçestranc e Onsérr. (67) poderia ocor­

rer reste aço em fluência. Segundo estes auteres a precipita­

ção fina interage com as discordâncias impedindo, de maneira 

dinãr.ica, o seu movimento. Assim: 

- primeiro as discordâncias seriam imobilizadas por 

meio de reações com outras discordâncias; 

- as discordâncias imobilizadas seriam então bloquea -

das pela precipitação de carbonetos de nióbio finos e coeren­

tes f 

- estas discordâncias poderiam ser remobilizaâas por 

fenômenos termicamente ativados como o escorregamento cruzado 
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Figura 4.20 - Fotomicroarafia (MET): a) subestrutura em campo 
escuro, mostrando precipitação fina e coerenU1-
em discordâncias de NbC (amostra série D, "-
290,5 MPa). Aumento 40.000X. b) padrão de diíi-J. 
ção, condição coerente. 
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e a escalagem sobre pa r t í cu la s ; 

- a remobilização destas discordâncias deiyaria precipe 
tados l iv res coir, r a io sub-cr í t ico para a precipitação homogê 
nea na aus ten i t a , que se redissclveriam; 

- as discordâncias l ivres poderiam então ser novamente 
imobilizadas pela reprec ip i tação . 

Os resul tados dos ensaios de fluência mostraram una sen 
s ive l variação da deformação i n i c i a l que ocorre no carregamen­
t o , em tensões acima da t ransição, para os diversos tratamen -
tos mecanotérmicos como mostrado na figura 4.6 e tabelas 4.1 
e 4 . 2 . Para o mater ia l solubi l izado, sé r ie S, ocorreu uma d£ 
formação i n i c i a l maior do que nas outras s é r i e s . Esta maior de 
formação i n i c i a l é devida ã condição de pa r t ida da séries que 
consis te de uma matr iz r ec r i s t a l i zada com uma baixa densidade 
de discordâncias , ao passo que para as outras sé r i es submeti -
das a tratairientos mecanotérmicos, a subestrutura de partida con 
s i s t e de emaranhados de discordâncias, discordâncias alinhadas 
a cé lu las i n c i p i e n t e s , ancoradas a p rec ip i tados , como descrito 
anteriormente, implicando em uma matriz mais res i s ten te â de­
formação i n i c i a l . 

Para o mater ia l submetido aos tratamenr .-& mecanctérmi -
cos, a variação ca deformação i r . ic ia l fci menor nc material de 
formado e envelhecido (série DE) , seguido do material deforma­
do (série D) e depcis o material cicladc (série C). Este com­
portamento ca deformação in i c i a l poderia ser devido aos seguir. 
t e s fa tores : 

1- para o mater ia l deformado e envelhecido, a introdu -
ção pela deformação a f r io de ur. grande número de discorda" -
cias arranjadas em células inc ip ien tes , permitiu, durante o en 
velhecimento que e s t a s discordâncias agissem como substrato pa 
ra a precipi tação de carbonetos de niôbio e talvez para a pre 
c ip i tação de Fe2Nb (69), vide figura 4.14 e tabela 4.8; 

2- para o mater ia l deformado, a presença de uma subes -
t r u tu r a introduzida pela deformação a f r io prévia. Neste caso, 
poder-se-ia considerar o tempo de aquecimento e encharque do 
corpo de prova antes do ensaio de f luência , 1,33.10 s (3,7h), 



come um pré- t ra ta roento de envelhecimento a 990 K (717 C). Du­

rante e s t e tempo de permanência zz zczpo de prova à teirperatu 

r a ce ensa io , pode o c o r r e r a precip-iação em discordancies de 

uma çrance p a r t e dos carbonetos ce z-iõbio d i s p o n í v e i s . Embora 

a ext ração de p r e c i p i t a d o s de arestras na condição deformada 

5% a f r i o , aquecida e encharcada, ;Sa tenha s ido f e i t a , o r e 

su l t ado ca ex t ração pa ra o mater ial ensaiado a 290,5 MPa por 

um tempo de 2,59.10 s (0,72 h ) , cceforme t a b e l a 4 . 8 , sugere 

que provavelmente todo o carbonet ; Se n iób io tenha se prec ip i 

tado durante o aquecimento e encharrue n e s t a s é r i e ; 

3- para o m a t e r i a l c i c l a c c , a in t rodução pelos c i c l o s 

de deformação e envelhecimento ca -zzz s u b e s t r u t u r a c o n s i s t i n ­

do de um a r ran jo de d i scordânc ias Escoradas a p rec ip i tados 

mais g ro s se i ro s ( f i gu ra 4 . 1 4 ) , áz ~po NbC e possivelmente 

Fe2K=. 

Uma p o s s í v e l exp l i cação Fará a maior r e s i s t ê n c i a i n i 

c i a i do ma te r i a l da s é r i e DE cor.p=r=da à s é r i e D, s e r i a a p r£ 

sença de uma dens idade de d isccrd l rc ias maior , que pe rmi t i r i a 

uma p r e c i p i t a ç ã o mais f i na e nuneresa do que aquela presente 

na s é r i e D apôs encha rque . Embcra tão tenham s ido f e i t a s mec.i 

das da der.sidade de d i scordânc ias e do tamanho e d i s t r i b u i ç ã o 

des p r e c i p i t a d o s , é de se esperar ?z= ur.a deformação de 10* 

( s é r i e DE) r e s u l t e em uma precipi tarão mais f i n a , do que aque 

Ia associada a uma deformação ce li ( s é r i e D) , já que a der.s_i 

cace Se s í t i o s d i s p o n í v e i s para a t r e r i p i t a ç ã o é maior, r.ãc 

se crr .si Sarando e f e i t o s de terpe e tarr.peratura. 

Kz caso do m a t e r i a l cicladc s é r i e C) , os resu l tados 

de ex t ração de p r e c i p i t a d o s , tabele 4 . 8 , mostram, que p r a t i c a ­

mente todo o carboneto de niófcic e fase de Laves já haviar. se 

p r e c i p i t a d o ao f i n a l do tratamente r scanotérmico , ex i s t i ndo , 

p o r t a n t o , condições pa ra o coalesr isento de fases p r ec ip i t a -

das e consequentemente uma menor r e s i s t ênc i a â temperatura 

ambiente e à deformação i n i c i a l r.- n r r e g a m e n t o . 

Os r e s u l t a d o s apresentados itdicam que o tempo de en 

charcue somente i n f l u e n c i a os resultados de deformação i n i ­

c i a l da s é r i e D, i . e . , do material s-mente pré-deformado. Pa 
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ra as series DE e C, o envelhecimento associado aos trêtanen -

tos mecanotérmicos diminui muito o potencial para a precipita 

cão durante o aquecimento e encharque, como ilustrai: peles ca 

dos de extração (tabela 4.8), onde pode-se ver que r.c raterial 

de partida grande parte do carboneto de nióbio e fase de Laves 

já se precipitaram. Para a série S, onde o potencial para a 

precipitação é alto, o encharque não teria grande influência, 

uma vez que a precipitação seria minimizada pela presença de 

uma baixa densidade de discordãncias. 

Os resultados dos ensaios de fluência, apresentados nas 

tabelas 4.1 e 4.2 e na figura 4.6, evidenciam que o material so 

lubilizado (série S), em geral, apresenta uma maior resistên­

cia à fluência, medida pela taxa minima, do que o material das 

séries D, DE e C, nesta ordem. Por outro lado, os resultados 

de extração de precipitados das amostras ensaiadas,tabela 4.16, 

mcstrair. que a seqüência de pior resistência à fluência é açor 

par.hada pela seqüência, na mesma ordem, de uma maior fração em 

peso de precipitados presentes na condição de partida. £ ben: 

possível, então, que a resistência ã fluência do material este 

ja condicionada ã quantidade de C e Nt disponível para a pre ei 

pitõyãc durante o ensaio. Isto implica em se admitir cue a pr£ 

ciçitação quando ocorre simultaneamente à defermaçãc é mais 

efic&2 na diminuição da mobilidade de discordãncias. 

No material solubilizado, durante o aquecimento pode ooor 

rer -r.c precipitação nas poucas discordãncias presen-es, err con 

torr.os ue macia e contornos de grão. Entretanto, considerando-se 

a ba.-xa der.sidade de sítios disponíveis para a nucleajÉD de pre 

cipitados, é de se esperar que ao final do aquecimento e enchar 

que, o potencial para a precipitação em serviço ainda seja bas 

tante elevado comparado ao potencial disponível no material das 

outras séries. A aplicação da tensão, i.é., o início de ensaio, 

resulta numa alta deformação inicial (de até 5,4%) e consequen­

temente num aumento da densidade de discordãncias, ac término 

do carregamento. A densidade de sítios para a nucleação de pre 

cipitados é agora elevada e a precipitação do NbC passa a ocor 

rer simultaneamente ã deformação plástica. Como resultado espe 

ra-se ocorrer uma precipitação fina e extensiva em discordãn -



c ias , que levam a melhores propriedades em fluência. 

Em todas as a r rs t ras da sér ie S ensaiadas, verif icou-se 
a presença de precir iradcs finos eir. discordãncias, uniforme -
mente orientados no inter ior dos grãos da matr iz , mesKo após 
tempos apreciáveis de ensaio como pode ser verif icado na foto 
microçrafia da figura 4.21 para um ensaio terminado apôs 
4,86. IO5 s (135 h ) . Cs precipitados presentes , neste caso,téir. 
tamanho médio de aproximadamente 25 nm. 

Embora um estudo sistemático da d i s t r ibu ição de tamanho 
de prec ip i tados nas ar.ostras das diversas sé r i e s não tenha s i 
do rea l i zado , os resultados disponíveis indicam um l ige i ro au 
mento de tamanho dos precipitados nas sé r ies D, DE e C, que 
foi mais seguramente verificado para a sér ie C, o que poderia 
ser r e su l t an te do coalescimento tanto durante os tratamentos 
prévios como durante os ensaios. 

B=Z=[Í23] 

Figura 4.21 - Fotomicroçrafia (KET). a) em campo c l a ro , b) em 
campo escuro, mostrando a precipi tação fina em 
discordãncias (amostra solubilizada e ensaiada a 
142,6 MPa). Aumento 40.000X. 



Além disto, os resultados de extração de precipitados 

mostram claramente (figura 4.16) o crescimento da fração err. 

pese dos precipitados na seqüência S, D, DE e C para tempos 

equivalentes de ensaio, o que corresponde a se afirmar que a 

disponibilidade de soluto para a precipitação está diminuindo 

e dificultando, portanto, a reposição de precipitados finos e 

favorecendo o coalescimento. Este coalescimento tende a favo 

recer o aparecimento de estruturas e no caso extremo do mate 

rial ciclado, o surgimento de subgrãos ligeiramente alongados, 

estruturas estas menos resistentes a fluencia, e mais dúteis 

no caso do material ciclado (série C). 

Em suma, analisados os resultados obtidos para as várias 

séries, pode-se sugerir que a presença de um maior potencial 

para a precipitação é muito importante no bloqueio das discor 

dâncias e na determinação de resistência a fluencia. 

Um outro aspecto importante dos ensaios de fluencia diz 

respeito â dutilidade e ã fragilidade em fluencia. Sabe-se qoe 

a deformação a alta temperatura (>0,5 T ) envolve a deforma -

çãc intragranular como também a deformação interçranular e que 

a fratura intergranular resulta primariamente da concentração 

da deformação na região dos contornos de grão. Se nesta região 

ocerrer precipitação, o tacanho, tipo, e c espaçanente do prs_ 

capitado determinará qual vai ser a causa efetiva ca rupeu 

rare) . 

Para o açc err. estude, ocorrerar. situações cr.ee a dutili 

dais em fluencia foi muito reduzida por ur.a fragilização (s£ 

ries D e DE), ou foi acentuada por uma pré-condiçãc de partî  

da (série C), como mostrado na figura 4.7. 

Pelo exame das superfícies de fratura no microscópio ele 

trõr.ico de varredura de corpos de prova onde a dutilidade foi 

baixa, teve-se indicação da ocorrência de fratura frágil, pa 

ra c material deformado 5% a frio (série D), para o material 

deformado e envelhecido (série DE) e para o material solubili 

zade (série S) quando ensaiados em tensões da order, de 190KPa. 

Examinando-se por microscopia ótica a seção transversal 

próxima ã superfeie de fratura dos corpos de prova, notou-se 

http://cr.ee
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dois comportamentos distintos: 

1 - para o material das diversas séries ensaiacas a ter 

soes acima da transição, onde a dutilidade em fluêr.cia foi 

maior, observou-se uma distorção dos contornos de grão e uir. 

grande número de trincas em forma de cunha com orientação per 

pendicular ao eixo da tensão. 

2 - para o material de baixa dutilidade, onde a redução 

em área foi muito pequena, não ocorreu a distorção dos grãos, 

não sendo observadas trincas em forma de cunha, mas somente 

algumas trincas alongadas passando por vários grãos, partindo 

da superfície do corpo de prova para o seu centro com direção 

perpendicular ã tensão. 

A ocorrência da fragilização, abreviou muito a vida em 

fluência do material das séries D e DE (tabela 4.1 e 4.2).Uma 

possível explicação para o fato seria a presença de fases in 

termetálicas identificadas por difratorretría de raios X dos 

resíduos extraídos (fase sigma e fase de Laves). 

A fase signa é um composto intermetálico frágil, possu­

indo uma estrutura cristalina complexa, sendo identificada por 

uma estrutura tetraconal pertencente ac grupe espacial 

D*v - P /mnm e contende 30 ator:c= cor célula unitária i~'.). 

Segundo a literatura (3), a r.ucleaçãc da fase sigr.e reçuT ir. 

terraces de alta energia, tais come ccr.tcrnos de çrar ce eltc 

ângulo, contornos incoerentes de macia, ou interfaces ce alta 

energia de segundas fases. A fase siçr.a surge primeiramente 

em contornos triplos de grão e depois nas outras interfaces da 

das pela seqüência acima. 

Os resultados de microscopia eletrônica de transmissão, 

evidenciaram presença âa fase sigma er. contornos de grão, com 

crescimento associado a um carboneto ce nióbio, como ilustra­

do na fotomicrografia da figura 4.22. A identificação por dî  

fração de elétrons desta fase foi possível graças ac fcrir.alis_ 

mo descrito por Erdfls (64) para a determinação de fase sigma. 

Segundo este autor, a fase sigma de estrutura tetragonal,é en 

contrada em uma larga faixa de parâmetros a0 e c0, mus possui 



a razão axial c / a geralmente na faixa de 0,515 a 0,520. Por 

tar.tc uma tabela pode ser construída coir. a razão c /a f ixa e 

cor. a seguinte relação: 

a o = d (h2 • k2 • 1 2 K 2 ) 1 / 2 (4.6) 

onde M é igual a 1/c . Como por difratometria de raios X, já 

for az. determinados a e c para a fase sigma, pôde-se cons 

trair uma tabela para as direções hkl permitidas com as res­

pectivas distâncias interplanares d, conforme apresentado na 

tabela 4.10. De posse desta tabela e conhecendo-se a constan 

te de camera do microscópio, foi possível a indexação dos pa 

drões de difração de elétrons, como mostrado na figura 4.23 e 

confirmar-se a identificação da fase sigma. 

Tabela 4.10 - Lista das reflexões permitidas para a fase sig­

ma e respectivas distâncias interplanares. 

H - a /c = 1,928 
o o 

hkl d nm hkl d nm 

110 0,626 321 0,217 

2C: 0,442 112 C,216 

1C1 0,408 410 C,215 

210 0,39c 33C C,209 

1"1 0,370 202 C,2C4 

22: 0,313 212 C,199 

211 0,300 420 0,198 

310 0,280 411 0,195 

221 0,259 331 0,190 

301 0,248 222 0,185 

320 0,246 421 0,182 

311 0,239 312 0,178 

002 0,230 430 0,177 

400 0,221 
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F i g u r a 4.22 - Fo to i . t i c rog ra f i a (MET) de f a s e 
sigma e n c o n t r a d a em c o n t o r n o 
de (irão (amos t ra s é r i e S e n s a 
iailí» a 142 MPa) . 
ímiicnlo 60.000 X 

HO 

><>» 

Figura 4.23 - Padrão do difração de ele trens 
e SUÍ; indexação,da fase sigma 
da f.'ijra 4.22. 



A partícula mostrada na foton.icrografia, figura <.22 

tem tananho suficiente (-1 vir.), para permitir a sua visualiza 

ção nc microscópio eletrônico de varredura, assir. core psra a 

realização de una análise por energia dispersiva ce raios X 

(AED). Com a utilização deste procedimento determinou-se, co 

mo principais constituintes químicos desta fase, o ferro e o 

croKO, o que é uma indicação de que a fase siçr.a presente nes 

te aço é do tipo signa - FeCr. 

Analisando-se os dados de dutilidade e os resultados 

da extração de precipitados, percebe-se que a presença de fa 

se sigma não seria o único fator condicionante para a ocorrén 

cia ca fragilização. Na série DE, a amostra ensaiada a 173 

KPa, também teve uma baixa dutilidade e uma fratura frágil, 

mas não se detectou por difratometria de raios X dos resíduos 

extraídos a presença de fase sigma, mas somente a presença do 

internetãlico Fe-Nb, que poderia tair.béir. ser responsável pela 

fragilização. Mas nas amostras da série C, onde houve a pre -

sença de fase de Laves Fe2Nb, a dutilidade foi alta. Kâo foi 

possível, apesar das tentativas, analisar o efeito da fase de 

Laves nas propriedades mecânicas deste açc ã temperatura ce 

990 F.. De acordo cor. a literatura (3), 169), a fase de Laves 

pode tanto precipitar intragranularmente e contribuir para o 

aumer.to da resistência do material ccs.c, também, interçranu -

larn.ar.te alterando a dutilidade. Neste trabalho, a presença 

da fase ce Laves, Fe^Nt fei seçuraner.te verificada eir. conto£ 

nos CÍ crãc dé ur.a ar.ostra da série 5 er.saiada a 78 K?a, ut£ 

li2ar.do-se Micrcscopia Eletrônica dç Trar.sir.issãc de réplicas 

de extração. Entretanto, devido à complexidade desta particu 

lar r.icroestrutura não foi possível assegurar sua presença no 

interior dos grãos austeníticos. Entâc a fragilidade observa­

da pode ser devida â ação de um conjunto de fatores depen -

dentes da resistência da estrutura nc interior dos grãos e ã 

presença de fases em seus contornos, impedindo o seu escorre-

gamento e concentrando tensões em sítios propícios a formação 

de trincas e cavidades. Entretanto, os dados disponíveis não 

são suficientes para uma avaliação mais aprofundada desta quês 

tão. A análise mais apurada do problema envolveria uma carac-

http://larn.ar.te
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terizaçãc detalhada das superfícies de fratura e a identifica 

Cá- de fases observadas em contornos de grão, o que levaria a 

ur prolongamento excessivo deste trabalho. 

Como mencionado nos resultados dos ensaios de fluên 

cia, a variação da taxa mínima de fluência com a tensão acli-

cada, evidenciou um desvio da lei de potência para tensões ai 

tas, semelhantemente a metais puros e aços inoxidáveis (9) , 

CIO, (13). A observação para o material solubilizado de subes 

truturas resultantes dos ensaios de fluência, estruturas du 

plex em tensões acima da transição e estruturas distribuídas 

uniformemente a tensões abaixo da transição, leva-se a crer 

que, semelhantemente as observações reportadas por Kestenbach e 

outros (72), para um aço AISI 316 ensaiado em fluência na fai 

xa de temperatura de 873 K a 973 K (600 C a 800 C), que a de 

formação em fluência em tensões abaixo da transição poderia 

ocorrer pela escalagerc controlada pela difusão, enquanto que 

aciir.a da transição a fluência seria devido a processos de es 

carregamento termicamente ativados. Em tensões acima da tran­

sição, então, haveria mobilidade suficientemente alta paraoue 

as ciscorãâncias móveis pudesse:?, se agrupar em células e sub 

çrãcs, come verificado experimentalmente e os mecanismos de 

deformação possíveis de atuar seriam tanto o escorreçamente 

cruzado assim como o mecanismo ce Or>:=r. e o mecanisr.c ce 

Friedel (73), (21). 
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CAPITULO V - CONCLUSÕES 

As principais conclusões evidenciadas pelos resultados 

dos ensaios de fluencia e da caracterização microestruturalxe 

alizaâos neste trabalho para o aço DIN 1.4961 são: 

1 - Este material, nas diversas condições avaliadas , 

mostrou uma resistência â fluencia superior ã do aço inoxidá­

vel austenltico AISI 316 solubilizado, no que diz respeito ã 

taxa mínima de fluencia. 

2 - De acordo com os critérios e métodos de avaliação 

utilizados neste trabalho, os tratamentos mecanotérmicos rea­

lizados, não beneficiaram a resistência à fluencia deste aço 

em comparação ao material solubilizado. 

3 - Ka faixa de tensões e temperaturas analisada,a de 

pendência da taxa minima de fluencia com a tensão aplicada po 

de ser descrita por uma função de potência do tipo í_in = Ar
n, 

para as diversas séries avaliadas. Em determinados níveis de 

tensa: observou-se ume transição neste comportacentc, eviden­

ciada por uma mudança nos valores de A e n. 

4 - Os tratamentos recanctérmicos de deformação a frio 

e di deícrmaçãc a fric ssrulác de er.velhecimentc, séries E e 

D£ respectivamente, induzirar una fragilização eus pode causar 

rurtura catastrófica cc material err. serviço. Per outro iaéc, 

o tratamento de ciclos de deformação e envelhecimento, série 

C, provocou uir> sensível aumento de dutilidade. 

5 - 0 tempo de encharque e deformação inicial mostra -

ram ser fatores importantes, que devem ser considerados na 

avaliação das propriedades em fluencia deste aço. 

6 - As técnicas de análise microestrutural utilizadas 

permitiram a identificação precisa das fases presentes, entre 

tanto a localização de todas as fases na microestrutura não 
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foi possível. 

7 - Os tratar.eDtos mecanotérmicos utilizados, mostra 

ram-s? capazes de alterar o modo de precipitação dos carbone-

tos de nióbio, da fase de Laves (Fe2Nfc) e da fase siçra-FeCr, 

e provocaram mudanças nas subestruturas de discordâncias de 

senvolvidas durante o ensaio. 

8 - 0 potencial disponível para a precipitação em se£ 

viço tem uma grande importância na determinação das proprieda 

des em fluència. Verificou-se que quanto menor é o potencial 

para a precipitação em serviço e quanto maiores são os preci­

pitados, que os resultados da taxa mínima de fluència aumen -

tam, tendendo a níveis encontrados em aços AISI 316. 
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CAPÍTULO VI - SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

Dada a complexidade cc assunto investiçadc no pre 

sente trabalho, esta dissertação pode ser qualificada como ura 

contribuição ao entendimento dos processos de fluência. Inúroe 

ros aspectos fundamentais a melhor compreensão do fenômeno me 

recém um estudo mais aprofundado dentre os quais sugere-se: 

1 - A execução de um maior número de ensaios de fluên­

cia, principalmente em tensões abaixo da transição, assim co 

mo em temperaturas diferentes e avaliação das mudanças micro-

estruturais associadas. Isto possibilitaria uma melhor corre­

lação entre o comportamento mecânico e a microestrutura, e a 

determinação de energias de ativação aparente para os diversos 

processos, levando a um possível entendimento dos micromeca -

nismos atuantes. 

2 - A utilização das diversas técnicas de análise nu 

croestrutural citadas no presente trabalho, coir. ênfase na ex 

tração de precipitados, tanto pelo método de dissolução da ma 

triz como por réplicas de extração, na obtenção de dados que 

pern.iteir. c levantamento de diagramas tenpc-ter.peratur=-trans-

fornação para esta liga, ainda não reportados na literatura. 

3 - .- avaiiaçâ: microestrutural quar.tita-iva p.r micros 

copia eletrônica de transmissão dos parâmetros: tamanr.c, for 

ma c distribuição de precipitados; densidades de discordar. -

cias; tamanho médio e morfologia de células e subçrãos das 

amostras ensaiadas. Estes dados permitirão uir. aprofundamento 

da análise dos resultados mecânicos frente a modelos propostos 

na literatura. 

4 - Uma investigação mais aprofundada da superfície de 

fratura dos corpos de prova de modo a melhor compreender o 

fenômeno de fragilização observado. 
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