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Resumo

Desde o inicio da década de 70, sabe-se que a resisténcia a cavitacdo de um mate-
rial depende fundamentalmente de sua microestrutura. Desde entdo, conduz-se uma
intensa pesquisa para determinar qual caracteristica microestrutural controla a resis-
téncia a cavitagcdo. A transformag¢@o martensitica, energia de defeito de empilhamento
e a presenca de uma segunda fase sdo exemplos de parimetros que influem a resistén-
cia a cavitagdo de um material. Dentre estas, a presenca de uma segunda fase recebeu
pouca atencdo na literatura. O objetivo deste trabalho € estudar o efeito de uma se-
gunda fase dura (carbonetos) na resisténcia a cavitacio de ligas fundidas baseadas no
sistema Fe-Cr-Ni-C. Dois grupos principais de ligas foram ensaiados: um com teor de
cromo de 35% e outro com 25% e para cada um destes grupos variaram-se 0s teores
de niquel e carbono. Com mudanga de composi¢@o quimica foi possivel variar a fra-
¢do volumétrica e a morfologia de carbonetos precipitados. A microestrutura bruta de
fundigdo de todas as ligas era composta por matriz austenitica e carbonetos (M;C} ou
M,3Cg) formados durante a solidificagdo. O carboneto presente nas ligas com 25% de
era o M7C3 enquanto que para as ligas com 35% de cromo o carboneto era 0 My3Cs.
Os ensaios de cavitacdo foram realizados em equipamento ultrasonico utilizando dgua
destilada e mostraram que as ligas com 35% de cromo apresentaram um desempenho
melhor, comparado ao grupo de 25% cromo. A observagao das superficies de desgaste
indicou que a perda de massa nas ligas do grupo com 25 e 35% de cromo acontece por
meio de dois mecanismos devido a diferenga na morfologia de carbonetos presentes
em cada um destes grupos. Para compreender melhor o efeito da fragdo volumétrica
e da morfologia dos carbonetos, a distribui¢do de tensdo entre esta fase € a matriz foi
calculada por meio de simulag¢des utilizando o método dos elementos finitos (MEF).
As malhas utilizadas na simulag@o foram geradas a partir de micrografias digitalizadas
utilizando o programa OOF. Os resultados da simulagdo mostraram que a tensido ndo
se distribui de maneira uniforme na microestrutura, sendo que as fases mais duras sio

submetidas 2 maiores niveis de tensdo. As propriedades mecénicas da matriz foram
' medidas por meio de ensaios de dureza instrumentados e permitiram obter uma corre-

lag@o entre desgaste e estas propriedades uma vez estabelecido 0 mecanismo atuante.



Abstract

Since the early 1970’s, it has been realized that the microstructure of a material plays
a key role on its cavitation resistance. Since then, research has been conducted to
determine which microstructural feature controls the cavitation resistance. Some of
these features are martensitic transformation, stacking fault energy and the presence
of a second phase. Among them, the effect of a second phase in the microstructure
has received little attention. This work is concerned with the effect of a hard second
phase on the cavitation erosion resistance of cast Fe-Cr-Ni-C alloys. Two main groups
were tested: one with chromium content of 25% and a second one with 35%. Several
compositions were tested in each group, varying the contents of carbon and nickel.
By changing the chemical composition, it was possible to change the carbide fraction
and morphology. The cast microstructure obtained for all alloys is an austenitic matrix
with carbides (M,C5 and M,3C5) formed during the solidification. The cavitation tests
were performed in an ultrasonic equipment using distilled water. The results showed
that alloys with 35% of chromium content had a better cavitation resistance, due to a
finer carbide morphology. To better understand the role of carbide morphology, the
stress distribution between the matrix and the carbide was calculated by finite element
modeling (FEM) analysis. The meshes used in the simulations were generated based
on the microstructure of the material itself using the software OOF. The FEM analy-
sis showed a different stress distribution beteween the matrix and the carbides and
the latter withstand higher stress levels than the former. Using instrumented hardness
tests it was possible to measure the matrix mechanical properties and correlate these

properties with the mass loss once the wear mecahnism is stablished.
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Capitulo 1

Introducao

O desgaste por cavitagdo ¢ um fendmeno que ocorre em maquinas hidraulicas como
turbinas e bombas e é capaz de provocar um dano muito acentuado em intervalos de
tempo relativamente pequenos. O desgaste provocado é muito localizado e o seu as-

pecto € descrito como o de uma superficie corroida como se observa na figura 1.1.

P _./"E :
[~ TR = e e

Figura 1.1: Exemplo do desgaste provocado pela cavitagiio em turbina hidriulica

A cavitago e o desgaste que ela provoca eram fendmenos ndo explicados até 1915,

quando a marinha inglesa nomeou uma comissao para estudar a destrui¢do das hélices

16



CAPITULO 1. INTRODUCAO 17

de navio. A conclusdo desta comissdo foi a de que o desgaste era provocado por
repetidos “golpes hidrdulicos resultantes do colapso de cavidades”. Estas cavidades
sdo, na verdade, pequenas bolhas que se formam devido a uma redugdo localizada
de pressdo no liquido durante o escoamento. Em algumas situagdes, esta reducio
de pressdo provoca a vaporizagdo de pequenas por¢des do liquido formando bolhas
que sdo arrastadas pelo escoamento. Ao atingirem regides de pressdo mais alta, estas
bolhas sofrem um colapso violento provocando o desgaste de superficies préximas.
Diferentemente do que acontece na erosdo, o dano ao material acontece mesmo que
ndo existam particulas sdlidas no escoamento.

A dindmica de formacdo e colapso de bolhas, assim como o desgaste associado,
sdo tépicos extensivamente estudados. Porém, nem todos os aspectos da cavitagdo sdo
entendidos. Apds quase cem anos de pesquisa neste campo, conhecemos em detalhe
0 complexb ciclo de crescimento e colapso de uma bolha por meio de medidas expe-
rimentais e simula¢des numéricas. Contudo, o desgaste € efetivamente provocado por
um agregado de bolhas e a modelagem do comportamento deste agregado (também
chamado de nuvem) estd longe de ser completa. Os mecanismos exatos pelos quais
ocorre 0 desgaste sdo ainda menos compreendidos.

De maneira geral pode-se lidar de duas formas com a cavitagdo: projetar maquinas
hidrdulicas evitando zonas de baixa pressdo que possam iniciar a nucleagio das bolhas
ou utilizar materiais mais resistentes.

Hoje, as melhorias no projeto esbarram nas limitagSes impostas pelos materiais
comumente utilizados. Dentre estes, pode-se citar os agos inoxiddveis austeniticos e
martensiticos devido a sua boa rela¢do custo beneficio. Porém, em situacGes extre-
mas, a utilizago destes acos ndo € suficiente e € necessdrio empregar materiais mais
resistentes como as ligas de cobalto, que tem a desvantagem de apresentar alto custo.
Nesta situagdes podem ser utilizados revestimentos tanto de ligas de cobalto como agos
inoxiddveis nas regides mais sujeitas a cavitagdo de turbinas [1].

Uma alternativa a utilizagdo de agos inoxiddveis austeniticos ou martensiticos € o
emprego de acos inoxidéveis duplex. Este aco apresenta microestrutura bifdsica com-
posta por austenita e ferrita em fragdes volumétrica aproximadamente iguais. Esta
microestrutura apresenta melhor combinago entre propriedades mecénicas e resistén-
cia a corrosdo quando comparado aos agos inoxiddveis convencionais. A crescente
demanda por materiais mais resistentes a corrosdo e ao desgaste estimulou, em 1988, o
surgimento da liga duplex de alto carbono [2]. O aumento do teor de carbono provoca
o precipitacdo de carbonetos modificando a microestrutura original € aumentando a

resisténcia ao desgaste. Porém o efeito de uma segunda fase dura na resisténcia ao
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desgaste por cavitagio ndo foi sistematicamente estudado e recebeu pouca atengao na
literatura.

A proposta deste trabalho € estudar o efeito da presenca de fases duras precipitadas
em uma matriz dictil na resisténcia ao desgaste por cavitagio. Para tanto, um conjunto
de ligas baseadas no sistema Fe-Cr-C-Ni foram fundidas visando a precipitagdo de
carbonetos durante a solidificagdo. Devido a variagdo da composi¢do quimica, foi
possivel obter ligas com diferentes morfologia e fragdo volumétrica de carbonetos.
Estas ligas foram ento ensaiadas em laboratdrio para a determinagao da resisténcia ao

desgaste e estabelecer sua relagdo com a microestrutura.



Capitulo 2
Revisao bibliografica

A cavitagdo pode ser definida como o repetido crescimento e colapso de bolhas que
surgem durante o escoamento de um liquido. Quando o colapso acontece préximo
a uma superficie sélida, este é responsdvel pelo desgaste conhecido como desgaste
por cavitagdo. Para entendermos o desgaste por cavitagdo é fundamental conhecer
o mecanismo pelo qual o colapso de bolhas em um liquido pode levar ao desgaste
de superficies solidas. Sobre este tdpico existe uma vasta literatura disponivel que
apresenta andlises detalhadas deste fendmeno. A breve revisdo que se segue ndo tem
como intuito esgotar 0 assunto mas sim, apresentar alguns pontos sobre a dinimica de
bolhas que sdo fundamentais para o entendimento do desgaste que a cavitac¢do provoca.

Uma revisao mais completa pode ser encontrada nas referéncias [3] e [4].

2.1 Colapso de bolhas esféricas em fluidos incompres-
siveis
2.1.1 Modelo de Rayleigh

O primeiro modelo utilizado para estudar a cavitagdo € devido & Lorde Rayleigh [5]
que em 1917 publicou um trabalho que mostra a capacidade destrutiva do colapso de
bolhas esféricas. Consideremos uma bolha esférica inicialmente em repouso em uma
massa de liquido infinita, incompressivel e nfo viscosa sob a a¢éo apenas da pressdo
hidrostética, P. Seja U a velocidade da superficie da bolha, R seu raio no instante ¢
e u a velocidade da massa de liquido a uma disténcia r qualquer (» > R), conforme
mostra a figura 2.1.

Como o fluido ¢ incompressivel o movimento da massa de liquido é determinado

19
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(U, R.B)

(u,r,p)

Figura 2.1: Representagdo esquematica da bolha em fluido incompressivel e nao vis-
coso

pelo movimento da superficie da bolha. A equag@o da continuidade € valida e podemos

escrever a equacdo 2.1:

ur? = UR? = constante (2.1)

Sendo p a densidade do liquido e considerando que a bolha inicialmente sofre

expansdo, a energia cinética do movimento € dada por:

=2mpU’R®  (2.2)

U?R!
1

1 21 1% 459 < 9
Ecz/ —dmu :—p/ 47rrudr=27rp/ T
R 2 2" Jr R T

Sendo P a pressdo hidrostdtica que age sobre a massa de liquido e R, o raio inicial
da cavidade, o trabalho realizado para expandir a cavidade (desprezando a pressdo

interna da botha) € dado por:

W = §P7r (RS - R 2.3)

Deve-se observar que a convengao de sinais utilizada aqui é a mesma da termodina-
mica, ou seja, se o sistema realiza trabalho sobre o meio o sinal € negativo. Igualando a
equagfo 2.2 e a equagdo 2.3, obtemos o valor de velocidade da superficie da bolha em
fungdo da pressdo hidrostitica (P), densidade (p) e da relacfo entre seus raios inicial

(Rp) e instantdneo (1), conforme a equacgdo 2.4.

2P [ R3
2 o _
U? = 3 (_R3 1) 2.4)
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Uma vez que U = dR/dt pode-se determinar o tempo necessério para o colapso

da bolha por meio da equagdo 2.5:

3p R%
—Vaop / (RS - R3)2 T iR 2:5)

O tempo necessdrio para o colapso total da bolha 7, ou seja, o tempo para que o raio
instantdneo da bolha se anule (R = 0) € dado pela equag@o 2.6 (conforme Rayleigh

[5D:

T =0, 91468R0\/g (2.6)

As equages acima derivadas evidenciam algumas caracteristicas importantes da
dindmica de colapso. Tomemos como exemplo uma bolha com raio inicial By =
1 mm, que sofre colapso em dgua (p = 1000 kg/m?) sob pressdo atmosférica normal
(P = 101325 N/m?). Com o auxilio da equagdo 2.6 obtemos um tempo para colapso
total de aproximadamente 1 pus. Supondo que a bolha atinja um raio cem vezes menor
do que o inicial (R = 0, 01Ry) neste intervalo de tempo, a velocidade de colapso € de
aproximadamente 8200 m/s. Com estes resultados, observa-se que o colapso de uma
bolha acontece muito rapidamente atingindo uma grande velocidade em um curtissimo
intervalo de tempo. Desta forma hd uma alta concentragio de energia nas imediagdes
do colapso.

Porém, a construgio utilizada para este modelo induz um problema conceitual
grave. Analisando-se com maior cuidado a equagdo 2.4, observa-se que a velocidade
aumenta indefinidamente com a diminui¢ao do raio. Este resultado absurdo deve-se
as hipéteses utilizadas no desenvolvimento do modelo. Todos os fluidos sdo viscosos,
compressiveis e a pressdo interna da bolha ndo pode ser desprezada. No interior da
bolha sempre existem vapores devido a prépria nucleagdo e os gases dissolvidos no
liquido. Cada um destes fatores altera a dindmica de colapso e, quando incluidos no
modelo, obtém-se-se resultados mais préximos & realidade. Deve-se salientar que em-
bora o0 modelo de Rayleigh falhe em prever velocidade de colapso de maneira precisa,
ndo viola a lei de conservacdo de energia. Este modelo mostra que a energia inicial-
mente distribuida por todo o liquido concentra-se, com o colapso, em uma pequena
regido gerando altas pressdes. Este resultado indica a possibilidade de dano a materi-
ais que estejam nas vizinhangas do colapso. Entretanto, ndo € possivel saber como a
energia gerada no colapso € transferida ao material utilizando este modelo

O trabalho de Rayleigh ndo tem importincia somente histdrica. Apesar das limi-
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tagdes indicadas acima, € utilizado até hoje em estudos de cavitagéo e fornece bons
resultados até que se atinjam os estagios finais de colapso, onde os fatores inicialmente

desprezados passam a ter uma grande influéncia.

2.1.2 Influéncia de gases e vapores no interior da bolha

No desenvolvimento do modelo de Rayleigh, apresentado no item anterior, a pres-
sdo interna da bolha foi desprezada. Porém, todos os liquidos apresentam uma certa
quantidade de gases dissolvidos e ainda hd que se considerar os vapores da prépria
nucleacfo. Portanto a pressdo interna ndo pode ser desprezada e deve ser levada em
conta no desenvolvimento de modelos mais precisos. Rayleigh levou este fato em con-
sideracdo e supds que 0s vapores ou gases presentes no interior da bolha sofram uma
compressio isotérmica durante o colapso. A inclusfo desta hipStese no modelo leva a
um resultado mais realista. Embora Rayleigh tenha utilizado hipétese de compressio
isotérmica dos gases e vapores durante o colapso, uma suposi¢do ainda mais realista
seria a de compressdo adiabdtica uma vez que o intervalo de tempo € pequeno para que
ocorra a transferéncia de calor [7].

Se considerarmos que o comportamento dos gases € vapores no interior da bolha
pode ser descrito por uma lei do tipo:

DintV? = constante 2.7

e que durante a expansio ndo ocorra difusdo, devemos subtrair da equagdo 2.3 o valor
correspondente ao trabalho de compressdo dos gases e vapores. Desta forma, obtemos

uma nova expressio para o trabalho:

s e {3 - 25 (5 - (B o

onde pg € pressdo interna inicial no interior da bolha. Igualando esta nova equagdo de

trabalho com a equagdo de energia cinética (equagéo 2.2), obtemos a seguinte equagdo
de velocidade de colapso:

R R R

Observa-se que nesta equacdo a velocidade de colapso ndo cresce indefinidamente

com a diminui¢@o do raio. A figura 2.2 apresenta os valores da velocidade de colapso
calculados pelo modelo de Rayleigh (equagéo 2.4) e considerando a presencga de gases
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e vapores (equagdo 2.9).

. 6000 T T T T T T
pP=0,001 atm

5000 4

4000 4

Po=0,0015 atm
3000 .

U (m/s)

2000 4
Po=0,003 atm

1000 5

O L 1 | 1 ] 1 ]
0 20 40 60 80 100 120 140 160

Ry/R

Figura 2.2: Velocidade de colapso em fungdo do raio inicial Ry calculadas utilizando
o modelo de Rayleigh (py = 0) e considerando a presenga de gases e vapores para
diversos valores de pressdo interna .

Da figura 2.2 observa-se que, enquanto na teoria de Rayleigh a velocidade cresce
indefinidamente com a diminui¢do do raio, 0 mesmo nio acontece quando considera-
mos a pressdo interna. O modelo de Rayleigh descreve adequadamente o colapso nos
estagios iniciais. Com a continuagio do colapso a pressdo interna da bolha aumenta,
0 que faz com que a energia necessdria para a compressio seja maior, diminuindo a
aceleragdo da interface. Apds a velocidade atingir seu valor maximo, esta diminui ra-
pidamente até zero ao atingir um certo raio minimo. Pequenas variagdes no valor de
pressdo interna tem um efeito considerdvel na velocidade de colapso, sendo esta tanto
maior quanto menor o valor da pressio interna e vice versa. A presencga de gases ¢
vapores no interior da bolha tende a diminuir ou “frear” o colapso, dissipando uma
parte da energia total do sistema por meio do trabalho de compressio.

Segundo Florschuetz e Chao [8] o colapso de uma bolha pode ser classificado em
trés categorias. No primeiro caso, a pressdo no interior da bolha é pequena e o colapso
passa a ser controlado pela inércia do liquido. Aqui a velocidade e a pressdo aumentam

com a continuagdo do colapso. No segundo caso, o mecanismo dominante é térmico
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e a velocidade e a pressdo sdo relativamente pequenas e diminuem com a continuagao
do colapso. Na terceira categoria os efeitos térmicos e inerciais sao importantes.

Uma vez que a velocidade de colapso se anula quando a bolha atinge um raio mi-
nimo, podemos obter a expressio para este raio por meio da equagiio 2.9. Substituindo
na equacdo 2.9 a relagdo entre raios inicial e instantaneo:

z= (%)3 (2.10)

obtemos a equagdo 2.11:

2 p
U2=${P(z-—l)—1_0ﬁ(z—zﬂ)] 2.11)

Igualando a zero a equagdo 2.11 temos:

P(l—ﬂ):zﬂ“l—l

Po 1-1
No inicio do colapso R = Ry e no final do colapso R << Ry e, portanto, z — 00

(2.12)

e a equacdo 2.12 pode ser aproximada como:

PA-F _ p_, (2.13)
Do

O raio minimo no estdgio final de colapso € dado entdo pela equacéo 2.14:

1
P 3-8
l (2.14)

R,mn=Rol—(1—5)+1
Po

E interessante observar que com o colapso os gases e vapores presentes no inte-
rior da bolha s3o comprimidos € no instante em que a bolha atinge seu raio minimo,
pode-se atingir altos valores de pressdo e temperatura. Os valores calculados para
a temperatura [6] no interior da bolha levando em considera¢do compressibilidade e
transferéncia de calor, apresentam resultados que variam entre 7000 K e 10.000 K. As
altas temperaturas presentes no interior da bolha nos estdgios finais de colapso, indi-
cam a necessidade da inclusdo da condug@o de calor através da interface bolha/liquido
em modelos mais precisos.

A compressdo de gases e vapores pode afetar a violéncia do colapso [9]. As ve-
locidades de colapso mostradas na figura 2.2 sdo para colapso adiabdtico (8 = 1, 4).
Utilizando o mesmo procedimento empregado na determinacéo da equagio 2.9, porém

considerando a compressdo isotérmica (f = 1) obtemos uma nova equagio de veloci-
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dade de colapso:
2 R} R} RS
2= 2 P2 -1 - pp2n=2 .
U 3 l (R3 Do 73 nR3 (2.15)
A figura 2.3 mostra a velocidade de colapso calculada com auxilio da equagéo 2.3
para diferentes valores de pressdo interna.

5000 T T T T T T T T
4000 r Po=0 4
Pe=0,01 atm
3000 =
Q
E
D
2000 - pe=0,06 atm -
pp=0,075 atm
1000 - -
p Po=0,08
0 - 1 1 1 1 1 1 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

Ry/R

Figura 2.3: Velocidades de colapso em fungdo do raio inicial f, utilizando o modelo
de Rayleigh (py = 0) e a compressdo isotérmica de gases e vapores para diversos
valores de pressdo interna .

Mesmo para pressdes internas relativamente altas (py = 0,01 atm), as velocidades
sdo praticamente as mesmas daquelas calculadas com o modelo de Rayleigh. O raio
minimo atingido pela bolha também € muito menor do que no colapso adiabatico.
Pode-se concluir que o colapso isotérmico, € muito mais violento do que o colapso
adiabético. _

A importancia da pressdo interna da bolha reside no fato de que este fator ndo s6
diminui os valores de velocidade, mas afeta diretamente a dindmica do colapso. Du-
rante o colapso, ocorre escoamento de liquido em dire¢@o a bolha criando aumento de
pressdo na interface bolha/liquido acelerando-a cada vez mais. Como para as veloci-
dades da interface das figuras 2.2 e 2.3 a difusfo ndo deve ser aprecidvel, os gases e
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vapores presentes no interior da bolha sdo comprimidos a pressdes cada vez mais altas
o que eventualmente impedird a continuagdo do colapso. A partir dai, a bolha volta
a crescer novamente de maneira explosiva até atingir seu raio maximo e ocorrer novo
colapso. Portanto a bolha efetuaria um movimento oscilatério entre duas posi¢des de
equilibrio. Este movimento continuaria indefinidamente se nao houvessem mecanis-
mos de amortecimento dissipando a energia. O amortecimento da oscilagio ocorre
devido aos efeitos da viscosidade, compressibilidade do liquido e efeitos térmicos tais

como evaporag¢do ou condensag¢fo dos gases e vapores através da interface.

2.1.3 Determinacio do campo de pressao externo

No item anterior viu-se que as velocidades de colapso sdo bastante altas. Porém nada
foi dito sobre as pressdes que surgem nas regides de colapso. O campo de pressdes
no colapso pode ser determinado a partir da equagio de movimento da interface bo-
lha/liquido conforme o procedimento de Noltingk e Neppiras [7].

A equac@o de Navier-Stokes para fluido ndo viscoso e incompressivel em coorde-

nadas esféricas € [10]:

ot or  por

Substituindo a equag@o 2.1 e derivando em relagfo ao tempo temos:

dR\*1 _,(d*R\ 1 dR\? 1 1dp
— | = —— | = -2R'|==| = =-= 2.1
2R(dt) r2+R (dtQ)rz R (dt) o pdr (17

Integrando a equagéo 2.17:

dR\? > 1 , (@R =1 J(dR\? =1 -~ 1 (P

(2.16)

dR\’1 _,(dR\1 1_,(dR\’1 1
ZR(E) FHE (W)?_ﬁR ) -, 2

Sendo p a pressdo no liquido a uma distancia r qualquer do centro da bolha. Apli-
cando a equagdo 2.19 a condi¢do de que quando » = R, p € igual a pressdo na interface
Pr, obtém-se a equacgdo diferencial de movimento da interface bolha/liquido obtida por
Rayleigh [5]:
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3 (dR)® LR\ 1
que pode ser escrita na forma da equagio 2.21:
R 1|1 3 (dR\?
2 -5 ;(PR“P)_E(E> ] (2:21)

Substituindo a equagdo 2.21 na equagdo 2.19:

R
r |2\ dt P 2\dt ) p

l(dR>2+l(pR—P)} —1(dR)254:—3<P—p) e.22)

Supondo novamente compress@o adiabdtica dos gases e vapores no interior da bolha,
dR/dt é dado pela equagéo 2.9 que substituida em 2.22, fornece a equagdo do campo
de press@o gerado pelo colapso de uma bolha:

R 2P z R* z—2°
p-P =2t [ 00— 0+t - P )| [P -ni 2T
(2.23)

A figura 2.4 mostra a variagdo do campo de pressdao de colapso para diferentes
relacdes entre raios.

E interessante observar que as presses maximas de colapso ocorrem a uma distan-
cia muito pequena da superficie da bolha (em torno de r,,; ~1,5R). Por meio deste
resultado verifica-se que € necessario que o colapso aconteca proximo a uma superfi-
cie sélida para que ocorra desgaste. Porém, a proximidade de uma superficie sélida
induz uma assimetria de colapso e invalida a hipétese inicial de simetria esférica. Esta
assimetria origina um outro mecanismo de dano como seré visto mais adiante.

2.1.4 Efeito da viscosidade e tensao superficial

Na formulag@o apresentada nos itens anteriores os efeitos de viscosidade e tensdo su-
perficial foram desconsiderados. Estes podem ser incluidos no modelo por meio de
uma condicdo de contorno que leva em consideragdo o balango de forgas que agem na
interface bolha/liquido. A equagdo 2.20 pode ser entdo escrita na sua forma generali-
zada [6]:
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Figura 2.4: Campo de pressdo advindo do colapso da bolha calculado com auxilio da
equagdo 2.23.

3 (dR\® @R\ 4udR 2 1

onde y € a viscosidade dindmica e 7 a tenso superficial. A equagdo 2.24 é co-
nhecida como equagéio de Rayleigh-Plesset generalizada. Para o caso de fluido incom-
pressivel, néo viscoso e sem o efeito da tensdo superficial foi derivada por Rayleigh
[5]. Plesset [11] incluiu o efeito da viscosidade e aplicou-a para o problema de bolhas
arrastadas pelo fluxo.

O estudo do efeito da viscosidade foi analisado inicialmente por Poritsky (apud re-
feréncia [12]). A viscosidade afeta a pressdo na interface da bolha e reduz a diferenca
de pressdo, o que reduz as taxas de crescimento e colapso. O efeito da viscosidade é
desprezivel para liquidos como a dgua, mas reduz consideravelmente a velocidade de
colapso para fluidos como 6leo lubrificante. Porém, quando consideramos as oscila-
¢Ges que as bolhas executam a viscosidade pode agir de outra forma [13]. O amorteci-
mento das oscilagdes € menor em liquidos de viscosidade maior do que a da 4gua. Uma
explicagdo possivel para este efeito seria a presenga de um alto teor de gases e vapores
no interior da bolha. Estes poderiam impedir que a bolha sofresse colapso violento e
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portanto dissiparia menos energia, compensando entdo, os efeitos de viscosidade alta.

2.2 Colapso de bolhas esféricas em fluidos compressi-
veis

As equagdes derivadas nos ftens anteriores foram baseadas na hipétese de incompres-
sibilidade do liquido. Esta hipétese é valida durante quase todo o colapso, mas nos
estdgios finais (onde a velocidade de escoamento € superior & do som), a compressi-
bilidade do fluido deve ser levada em conta. Trilling [14] e Gilmore [15] utilizaram
aproximagdes que permitem a solugfo analitica das equagdes de velocidade de colapso
e de movimento da superficie da bolha incluindo a compressibilidade. Hunter [16] tra-
balhou com a hipétese de fluido compressivel e desprezou a pressio interna da bolha.
Estes trabalhos mostraram que a inclusdo dos efeitos da compressibilidade implica em
diminui¢do das velocidades e pressoes de colapso. Porém, o seu efeito mais significa-
tivo € a formagdo de ondas de choque como mostra o trabalho de Hickling e Plesset
[17]. Estes autores, por meio de solu¢des numéricas das equagdes de movimento, mos-
traram que ondas de choque sdo formadas no instante em que a bolha atinge seu raio
minimo. Resultados semelhantes foram obtidos por Ivany e Hammit [18]. A incluséo
da compressibilidade nos modelos dificulta consideravelmente sua solugdo. Uma so-
lucdo relativamente simples foi obtida por Gilmore [15] que pode ser vista na figura
2.5.%

Observa-se da figura 2.5 que o raio da bolha atinge um valor méaximo e depois
diminui rapidamente até um valor minimo. Neste instante ocorre a emissio de uma
onda de choque e bolha volta a crescer novamente. Porém, o raio mdximo que a bolha
atinge apds a emissdo da primeira onda de choque é menor do que aquele atingido no
ciclo anterior. A bolha executa um movimento oscilatério amortecido € no momento
que atinge seu raio minimo acontece a emissdo da onda de choque que é capaz de
danificar as superficies sélidas proximas. A formacgdo de ondas de choque pode ser
vista na figura 2.62.

A formacio do choque acontece devido a uma descontinuidade no escoamento
[19]. Durante o colapso, existe o escoamento de liquido em dire¢fo a superficie da

bolha. Com o colapso, os gases e vapores no interior da bolha sdo comprimidos o que

10 arquivo de dados usado para gerar o grifico apresentado na figura 2.5 foi obtido na Internet no
endereco http://www.physic3.gwdg.de/~ohl/model.dat

2A foto apresentada na figura 2.6 foi obtida na Internet no endereco http://www.physic-
tu.darmstadt.de/nlp/collaps/cologfb.gif
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Figura 2.5: Solugdo das equagdes de movimento considerando a compressibilidade do
liquido conforme o modelo de Gilmore [15]

Figura 2.6: Formacio de ondas de choque no colapso de uma bolha esférica

diminui a velocidade de colapso. Quando a bolha atinge seu raio minimo a velocidade
¢ igual a zero provocando uma descontinuidade. Se o escoamento ocorre em velocida-
des menores do que a do som, perturbag¢des devidas a descontinuidade do escoamento
se espalhardo por todo o liquido. Porém devido as grandes velocidades e pressdes en-
volvidas, ocorre um aumento da velocidade de propagagdo destas gerando um pulso de
alta amplitude, ou onda de choque [20]. A formagio de ondas de choque é um dos me-

canismos responsdveis pelo desgaste dos materiais. Estas ondas de choque apresentam
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alta amplitude e acontecem em um intervalo de tempo muito curto, provocando uma
alta taxa de deformagdo.

Todos os fend6menos descritos nos itens anteriores tém como hipétese basica a ma-
nutengdo da simetria esférica da bolha durante todo o colapso. Porém, como serd visto
no item seguinte, esta hipdtese tem validade limitada o que origina um segundo meca-

nismo de dano possivel, os microjatos.

2.3 Colapso de bolhas nao esféricas

Em todos os casos préticos onde a cavitag@o ocorre, existem diversos fatores que con-
tribuem para a perturbacgdo da simetria esférica. A presenga de uma superficie sélida e
a existéncia de gradientes de pressdo, sdo exemplos de fatores que provocam uma as-
simetria do colapso Pode-se demonstrar matematicamente [21] que o colapso de uma
bolha inicialmente esférica é instdvel e estd sujeito a perturbagdes que induzem assi-
metrias.

Kornfeld e Suvorov [22] propuseram que a instabilidade da simetria esférica leva a
geragio de jatos de liquido que atingem a superficie préxima provocando o desgaste. A
presenca de uma superficie sélida prejudica o fluxo de liquido na regido entre a bolha e
a superficie. Assim, a pressdo sobre a bolha é maior na regio onde ndo hd restrigéo ao
fluxo provocando a assimetria e o jato de liquido que atinge a superficie. A formagéo
de um jato de liquido no colapso de uma bolha pode ser vista na figura 2.7°.

Embora a anélise da dinimica do colapso ndo esférico seja extremamente com-
plexa, diversas andlises numéricas foram realizadas as quais permitiram obter alguns
resultados importantes. Naudé e Ellis [23] investigaram o processo de colapso de uma
bolha em contato com uma superficie sélida por meio de simula¢des numéricas e fo-
tografias. Seus resultados forneceram a primeira evidéncia experimental da formagéo
de jatos de alta velocidade, e portanto, com potencial de dano. Outros pesquisadores
como Shutler e Mesler [24] e Benjamin e Ellis [25] também verificaram a formagéo
de jatos. Plesset e Chapman [26] realizaram simulag¢des numeéricas do colapso de uma
bolha inicialmente esférica perto de uma superficie sélida em um liquido ndo viscoso
e incompressivel e obtiveram valores para a velocidade do jato de 130 m/s, resultando
em solicitagdes no material em torno de 200 MPa. Resultados semelhantes também
foram obtidos por Lauterborne e Bolle {27]. Os jatos formados no colapso assimé-
trico constituem um segundo mecanismo de dano além das ondas de choque. Faz-se

3A  fotografia apresentada na figura 2.7 foi obtida na Internet no enderego
http://www.rsrch.com/saturna.
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Figura 2.7: Formag@o de microjato no colapso de uma bolha

necessario uma breve discuss@o sobre qual dos dois mecanismos é predominante.
Como visto o colapso de uma bolha esférica leva a formagfo de uma onda de cho-
que que pode danificar as superficies s6lidas préximas. Porém, esta onda de choque so-
fre atenuagdo [9, 29] e, para que ocorra dano, o colapso deve acontecer a uma pequena
distancia da superficie. Mas a existéncia de uma superficie s6lida nas imediac¢Ges do
colapso perturba a simetria esférica levando 2 formacdo de jatos. Este argumento foi
utilizado por Benjamin ¢ Ellis [25] para afirmar que o dano causado pelo colapso de
bolhas € devido somente & formagfo de jatos e as ondas de choque constituem um
mecanismo secundério. Trabalhos como o de Shima e Nakajima [28] corroboram esta
afirmag@o. Porém, existem evidéncias [29] de que ocorre a formagdo de ondas de cho-
que mesmo no colapso de bolhas presas a superficies sélidas e, neste caso, a formacdo
de jatos seria um mecanismo secundério. Esta questo ainda nio foi resolvida na li-

teratura e a posicdo atual € a de que o desgaste por cavitagio é provocado pela acdo
conjunta destes dois mecanismos.

2.4 Colapso de nuvens de bolhas

Até agora foram discutidos os possiveis mecanismos de dano que surgem do colapso
de um bolha. Porém, o desgaste causado pela cavitagio é devido a colapso de um aglo-
merado de bolhas. O comportamento deste aglomerado pode ser muito mais danoso

do que se considerarmos bolha individuais [6]. Existem duas teorias para explicar este
fato:
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o Existe uma “transferéncia de energia” das bolhas que sofrem colapso primeiro
para as que sofrem um colapso posterior [31]. O colapso das primeiras bolhas
provocam um aumento de pressdo o que leva a colapsos mais violentos das bo-
lhas seguintes.

¢ As ondas de choque provocadas dos colapsos individuais das bolhas sdo super-
postos e produzem uma unica onda de choque de alta intensidade [30].

Porém, ndo existe nenhum mecanismo proposto que explique em detalhes o aumento
do potencial de dano. Medidas mais recentes mostram que o colapso das bolhas pro-
vocam impactos na superficie do material de intensidade aleatérias [32]. Impactos
com alta intensidade sdo raros e acredita-se que o dano por cavitacdo seja resultado de
muitos impactos de baixa intensidade.

2.5 Desgaste por cavitacio

2.5.1 Meétodos de ensaio

O equipamento mais utilizado para estudos de desgaste por cavitagdo € o dispositivo
vibratdrio descrito na norma ASTM G 32 [38]. Neste tipo de equipamento a cavitagio
ocorre devido a oscilagdo de pressao provocada pela vibragio de um transdutor piezoe-
létrico, controlado por um oscilador eletrénico que mantém a freqiiéncia e a amplitude
constantes durante o ensaio. O corpo-de-prova € imerso em um liquido (geralmente
dgua destilada) e mantido a temperatura constante durante o ensaio. A cada periodo
de vibragdo ocorre a formagdo e colapso de bolhas que desgastam progressivamente
o material. Este é um método de ensaio muito utilizado por ser relativamente barato
e com curta duragdo. Sua maior limitacdo reside no fato de que o liquido de ensaio é
mantido em uma condig¢do essencialmente estdtica o que impossibilita a verificagdo da
influéncia de pardmetros de escoamento.

Para a avaliagc@o do desgaste, o método mais utilizado € a determinagio de curvas
de perda de massa em fungdo do tempo de ensaio. As curvas assim obtidas apresentam
basicamente trés estdgios conforme mostra a figura 2.8.

Existe um primeiro estdgio onde hd pouca ou nenhuma perda de massa chamado
perfodo de incubagio (Regido I). Medidas de tensédo residual por difratometria de raios
X, indicam que a cavita¢do induz tensdes de compressdo no material que aumentam
progressivamente até atingirem um valor de saturag@o [39], [40] conforme mostra a
figura 2.9. Concomitantemente hd aumento no valor de microdureza da amostra que
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Perda de massa

Tempo de ensaio

Figura 2.8: Curvas de perda massa esquemdticas obtidas em ensaios de cavitag@o.
Regido I: periodo de incubacdo; Regido II: regime permanente; Regido III:diminui¢io
do desgaste

também atinge um valor de saturacdo ao fim deste estdgio. O periodo de incubagio é
caracterizado, além da baixa perda de massa, pelo encruamento acentuado da amostra
que atinge seu maximo ao final deste estigio. E interessante observar que o valor m4-
ximo da tensdo residual ndo depende da intensidade de cavitagdo [41]. Para diferentes
intensidades de cavitagdo atinge-se o mesmo valor de tensdo residual com diferentes
tempos de exposicaio.

Ap6s o periodo de incubag@o, se inicia um segundo estdgio (regido II das curvas das
figuras 2.8 e 2.9) onde a perda de massa ocorre em regime permanente € ha aumento
da taxa de desgaste. N&o hé variacgdo significativa nos valores de tensao residual e
microdureza como se observa na figura 2.9. Com a amostra encruada até seu limite
comega a ocorrer a formagdo de trincas que levam ao arrancamento do material. Ao
final do estdgio II o valor da tensdo residual comeca a diminuir uma vez que, com o
desgaste, o material intensamente deformado € arrancado e provocando a diminui¢io
de tensdo. O terceiro estigio da curva de desgaste € caracterizado por uma diminui¢ao
na taxa de desgaste (regifio III das curvas das figuras 2.8 e 2.9). Esta diminui¢o da
taxa de perda de massa € devida provavelmente a mudanga localizada do escoamento
do fluido devido ao dano na superficie da amostra [12].
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Figura 2.9: Evolugfo da tensdo residual de uma amostra submetida a cavita¢do [39]

2.5.2 Modelos de desgaste

A cavitagdo € um sério problema de desgaste para mdquinas hidraulicas. O desgaste
sofrido por estes equipamentos ao longo do tempo, provoca problemas como o des-
balanceamento de turbinas e bombas, perda de eficiéncia e obriga os operadores a
realizarem paradas para que se possa fazer sua manutengdo. A decis@o de quando
estas paradas devem ser realizadas € determinada principalmente pela experiéncia dos
operadores. O desenvolvimento de um modelo de desgaste € de grande valia para a ma-
nuten¢do de equipamentos hidraulicos. Durante as décadas de 60 e 70, vérios estudos
foram realizados visando obter modelos para a previsdo do desgaste que tivessem uma
forma simples e eficiente para que pudessem ser utilizados em campo. Basicamente
buscou-se dois tipos de modelos: modelos baseados nas curvas de desgaste medidas
em laboratdrio e modelos baseados em propriedades mecanicas que fossem facilmente
mensuraveis (dureza, limite d(_: escoamento, tenacidade etc.).'

2.5.3 Analise de curvas de laboratério

Rao e Buckley [33] revisaram diversos modelos que utilizam um ajuste de curvas nor-

malizadas de desgaste (perda de massa em func@o do tempo). Esta andlise, embora
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forneca bons resultados para alguns conjuntos de dados, estd longe de fornecer uma re-
lagdo que possa ter uma aplicagdo ampla. Aparentemente, a cavitagio € um fendmeno
por demais complexo para ser descrito por relagdes matemdticas simples. Diversos
fatores contribuem para esta complexidade. Existem dois mecanismos predominantes
(ondas de choque e formagéo de jatos) e o fendmeno € intrinsicamente aleatdrio, de-
vido a formagdo da nuvem de bolhas. Deve-se levar em conta ainda, que os resultados
obtidos em laboratdrio sdo resultados de ensaios realizados em equipamentos que nao
sdo capazes de reproduzir adequadamente as condi¢des de campo.

Outro ponto a ser considerado € que o dano causado a um material depende da
intensidade da cavitagdo que, por sua vez, depende das condi¢Ses de operag¢do do
equipamento. Para que se possa realizar qualquer previsdo sdo necessdrias medidas
de parametros do préprio escoamento. O avango da tecnologia de sensores e siste-
mas de aquisi¢do de dados, permitiu a partir da década de 80 a realizagio de ensaios
instrumentados visando obter informagdes mais precisas sobre o fendmeno.

Lush e Angell [34] realizaram ensaios em um tinel de 4gua instrumentado com
um hidrofone e verificaram que o desgaste € proporcional ao nivel de pressdo sonora
medido. Este relagd@o € vilida para uma dada configuracio de ensaio determinada pela
posi¢d@o do sensor e amostra. A medida de ruido fornece uma boa relagio qualitativa
para o desgaste mas é de eficdcia limitada para medidas quantitativas. Todo e qualquer
colapso contribui para a geragdo de ruido mas nem todos contribuem para o desgaste.
Embora a medida de ruido de um equipamento hidrdulico nio seja indicado para se de-
terminar o desgaste, € um instrumento importante na deteccdo da cavitagdo em campo
e existem estudos especificos sobre este método de manutengdo [35].

Um pardmetro importante a ser medido € a energia efetiva que o colapso trans-
fere ao meio. De e Hammit [36] realizaram medidas para estimar este pardmetro e
observaram que a energia pode ser determinada por meio da relag@o:

£ = %Jﬂ (2.25)

Onde £ é energia transferida ao material, p € a densidade do liquido, At e F' sdo a
duracdo e a carga de impacto no colapso respectivamente e c € velocidade do som. Os
resultados destes autores mostram boa correlagio para amostras de aluminio, mas seus
resultados ndo sdo precisos devido a limitagdes nos equipamentos utilizados para as
medidas. Okada et al [37] realizaram medidas em ensaio vibratdrio e mostraram que o
desgaste sofrido por uma amostra é proporcional a energia de impacto dos colapsos in-

dividuais que, por sua vez, pode ser descrita por uma rela¢io semelhante a da equagio
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2.25.

Trabalhos mais recentes, como o de Hattori et al [42], mostram um grande avango
no desenvolvimento de modelos quantitativos. Estes autores realizaram medidas em
ensaio vibratdrio e tiinel de d4gua e verificaram que a distribui¢@o de cargas de impacto
€ semelhante nos dois tipos de ensaio. Devido a esta semelhanga o comportamento de
um certo material em um ensaio pode ser previsto com base nos resultados de outro en-
saio desde que a distribui¢do das intensidades das ondas de choque devidas ao colapso
seja conhecida. Esta hipétese foi verificada utilizado os resultados no ensaio vibratd-
rio € aplicando-os para os ensaios em tiinel de d4gua. Como o tinel de dgua pode ser
considerado uma mdaquina hidrdulica, ficou comprovada a possibilidade da previsdo do
desgaste de um equipamento por meio de resultados de ensaio de laboratdrio.

O desenvolvimento de modelos para a previsdo do desgaste por cavitagdo é uma
importante linha de pesquisa a ser desenvolvida com aplicagio na operagdo e manu-
tengdo de equipamentos hidrdulicos. Em 1987 [43] foi iniciado um programa inter-
nacional (International Cavitation Erosion Test - ICET) com o objetivo de padronizar
as técnicas experimentais e desenvolver métodos para a previsdo do desempenho de
um material. Os modelos que estdo sendo desenvolvidos neste programa tem buscado
combinar a andlise das curvas obtidas em laboratdrio e modelos que incluem fatores
como a distribui¢do espacial e temporal dos pulsos de cavitagdo. Desta forma pode-se

criar modelos mais realistas que poderdo dar bons resultados em um futuro préximo.

2.5.4 Correlacio entre resisténcia ao desgaste por cavitacio e pro-

priedades mecanicas

Nas décadas de 60 e 70, além dos modelos baseados nos resultados de ensaios, buscou-
se também a correlacdo entre desgaste por cavitacdo e propriedades mecdnicas. O
desenvolvimento destes modelos visava criar relagdes entre o desgaste de um mate-
rial e suas propriedades mecénicas. Devido & complexidade do fen6meno, este é um
problema de dificil solug@o.

Conforme discutido por Thiruvengadam [44], pode-se obter boas correla¢Ges en-
tre propriedades mecéanicas e desgaste para um grupo de materiais ou ligas. Para o
aluminio, por exemplo, é possivel correlacionar a resisténcia a cavitagdo com a ten-
sdo de escoamento. Para os agos martensiticos a resisténcia ao desgaste parece estar
relacionada com a dureza. Com estas considerac¢des fica evidente a necessidade de
um entendimento mais amplo do fendmeno para permitir o desenvolvimento de um

modelo mais genérico.
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Um pardmetro para melhor descrever o desgaste seria a energia de deformacdo
(érea sob a curva tensdo deformagdo até o ponto de fratura). Quando h4 arrancamento
de material deve necessariamente ocorrer fratura que em tltimo caso, pode ser enten-
dida como a ruptura das ligagSes intermoleculares e interatdmicas que mantém um
solido coeso. A drea de um digrama tensio-deformagiio representaria a somatéria da
energia requerida para fratura completa do material e portanto esta propriedade re-
presentaria melhor o desgaste. Feller e Kharrazi [45] estudaram diversos materiais e
concluiram que a resisténcia & cavitago realmente depende das forgas interatdmicas
ou energia de ligagfio entre os 4tomos. Porém este n&o é o dnico fator e outras carac-
terfsticas importantes tais como estrutura cristalina, capacidade de transformacado do
metal ou liga e presenca de segunda fase tem papel fundamental. Portanto o desgaste
por cavitagdo € controlado néo por macro propriedades mas sim pelas propriedades em
nivel microestrutural. O desgaste de um material nfio é uma propriedade mecanica em
si, mas sim uma resposta deste as condi¢Ses impostas pelo meio. Para entendermos
esta resposta € necessdrio conhecermos as solicitagdes e como os materiais, tendo em
vista sua microestrutura, respondem a estas.

Sendo a énfase deste trabalho a relagdo entre microestrutura e resisténcia ao des-
gaste por cavitago, diferentes aspectos microestruturais e sua relagio com o desgaste

serdo apresentados nos itens seguintes.

2.6 Resisténcia de metais e ligas ao desgaste por cavita-
cao
2.6.1 Deformacio sob altas taxas de carregamento

Como dito no item anterior, os modelos baseados em propriedades mecénicas néo fo-
ram bem sucedidos ao determinar uma tinica propriedade, ou mesmo uma combinagio
de propriedades, que pudesse prever o desgaste de um material submetido 2 cavitago.
Um dos motivos desta falta de correlagio estd ligada ao fato de que as propriedades
mecanicas utilizadas nos modelos sdo medidas em condigdes quasi-estéticas enquanto
que a cavitagdo € um fendmeno que impdem altas taxas de deformagéo aos materiais.
Para quase todos os materiais (como os metais, vidros e polimeros) as propriedades me-
cénicas medidas sob altas taxas de carregamento diferem daquelas medidas em taxas
mais baixas [46]. Sabe-se, por exemplo, que a tensdio de escoamento aumenta com o

aumento da taxa de deformagfo [47]. Para que se possa compreender o comportamento
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de uma material submetido a cavitagio, é necessério entender seu comportamento sob
altas taxas de deformagio.

Quando um carregamento é aplicado a um material metélico a deformagio pldstica
ocorre por meio da movimentagdo de discordancias. Dificultando-se a movimentagio
destas, restringe-se a deformagdo pléstica. A movimentagdo de discordéncias depende
da resisténcia que o reticulado apresenta 2 sua movimentacdo (chamada de barreiras
de curto alcance) e a presenga de defeitos tais como lacunas, intersticiais e inclusées
(barreiras de longo alcance). As barreiras de longo alcance néo sdo auxiliadas por va-
ria¢des térmicas mas, as de curto alcance sim. Portanto, é necessdrio uma combinagio
entre ativago térmica e tensdo aplicada para a movimentacdo das discordéncias [46],
[49]. Em decorréncia, a tensdo de escoamento oy de uma material pode ser expressa
como resultado da soma de dois termos [48]:

oy = o (estrutura) + o* (T, ¢, estrutura) (2.26)

O termo o corresponde as barreiras de longo alcance e o termo o* s barreiras
de curto alcance. O termo o* depende da temperatura T', da taxa de deformacdo ¢ e
da estrutura e é relacionado diretamente 2 tensdo de Peierls-Nabarro que € a tensdo
necessdria para a movimentagdo de uma discorddncia em um dado reticulado crista-
lino. Esta tens@o depende inversamente da distincia entre planos atdmicos, sendo tanto
menor quanto maior a distancia entre os planos. Como o maior espagamento ocorre
nos planos compactos, a tensdo de Peierls-Nabarro é menor nestes planos favorecendo
assim, o escorregamento [50],[51].

Para taxas de deformagio baixas e elevagdo da temperatura a amplitude de vibragio
dos dtomos aumenta e fornece uma energia adicional suficiente para vencer as barreiras
de curto alcance. A tensfo de escoamento pode ser entfio escrita como:

oy = 0g (2.27)

Nestas condigdes, a movimentagio da discordincia é termicamente ativada e a tensio
de escoamento depende fundamentalmente do termo o (que representa as barreiras
de longo alcance). Por outro lado, a uma temperatura de 0 K a energia de ativagdo é
zero e a tensao de escoamento € escrita como:

oy = 0g + 0g (2.28)

Onde gy € tensdo necessdria para vencer as barreiras de curto alcance a 0 K.
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Para a movimentagdo de uma discordancia é necessario uma energia de ativagio.
Sendo AG a energia de ativagio necessdria para que discordancia possa vencer uma

barreira, esta € relacionada com a temperatura e a taxa de deformagio por meio da
equagdo 2.29 [48]:

AG = kTIn %" (2.29)

Onde k € a constante de Boltzman, 7" é a temperatura,  é a taxa de deformagio aplicada
e £y € uma taxa de deformagfo de referéncia. A equagdo acima mostra que a energia de
ativagfo € diretamente proporcional a temperatura e inversamente proporcional  taxa
de deformagéo aplicada. O aumento da taxa de deformagdo diminui o valor da energia
de ativac@o para a movimentacdo da discordancia. Assim a tensdio de escoamento
aumenta com o aumento da taxa de deformagio. A resposta dos materiais a altas taxas
de deformagdes estd intimamente ligada & sua microestrutura. Os defeitos presentes,
as fases que compdem a microestrutura, transformagSes de fase e a a interagdo entre
estes determinam o comportamento do material.

2.6.2 Resisténcia a cavitacao dos metais CFC

Os primeiros estudos observando as mudangas microestruturais com a cavitagio fo-
ram feitas por Vyas e Preece [54] utilizando amostras de aluminio. Seus resultados
mostraram que nos primeiros instantes (periodo de incubagdo) os contornos de grio
das amostras ficavam delineados (figura 2.10) e em algumas 4reas havia bandas de
escorregamento de aparéncia similar aquelas produzidas por fadiga.

A superficie se apresentava ondulada e com a presenga de pequenos "pites”. Com o
aumento do tempo de exposi¢do os pites aumentam de tamanho evoluindo para crate-
ras e a perda de massa ocorria nas bordas destas crateras por um mecanismo de fratura
predominantemente ductil. Estudos utilizando microscépio de transmissdo mostraram
que a estrutura de discordéncias resultantes eram semelhantes a de amostras deforma-
das por choque. O dano produzido por cavitagio nas amostras de alumifnio é similar a
outros metais CFC como o cobre e o niquel [56].

Estudos sobre a resisténcia a cavitagio do cobre e suas ligas [57] mostram que a
composigdo quimica da fase tem influéncia sobre a resisténcia a cavitagio. Ao estudar
cobre com pureza comercial (99,7%), Cu-30Zn (30% Zn) e Cu-5Al (5% Al) todos
com uma tnica fase CFC, estes autores observaram que a resisténcia a cavitagio esta
diretamente ligada & energia de falha de empilhamento (EFE) como mostra a tabela
2.1.
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Figura 2.10: Superficie de amostras de aluminio desgastadas em ensaio de cavitagio
[55].

Tabela 2.1: Relagfo entre energia de falha de empilhamento (EFE) e resisténcia i
cavitagdo (CER) para o cobre e suas ligas (referéncia [57])

Liga  EFE (J/m) CER (s/m®.10™0)

Cu 55.107° 2,3.101
Cu-30Zn 14.107° 8,3.10M
Cu-5A1 7,4.107° 10,5 .10M

Sabe-se que uma maior concentragdo de soluto diminui a EFE reduzindo a tensdo
necessdria para o inicio da maclagéo [50]. Karimi e Maamouri [58] estudando mono-
cristais de Cu e Cu-Al submetidos a cavitagio verificaram que a formagio de maclas
€ preponderante na liga Cu-Al com EFE menor. A diminuigdo da energia de falha de
empilhamento implica em uma maior dificuldade de movimentagio de discordancias

e aumento do encruamento uma vez que hd menos planos para o escorregamento com
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desvio (cross-slip) de discordincias. Rao e Buckley [59] também indicam a relacdo
entre EFE resisténcia a cavitaggo.

2.6.3 Resisténcia a cavitacio dos metais CCC

O ferro apresenta um alto grau de deformagéo quando submetido a cavitagdo. Durante
0s primeiros minutos de exposi¢do hd o aparecimento de maclas (caracteristico de
alta de taxa de deformagfo) e a perda de massa inicialmente ocorre preferencialmente
nos contornos de grao/macla provocando um distorgio severa da superficie. Porém o
mecanismo principal se dd pela nucleagio e crescimento de "pites” nas intersec¢des
contorno de grdo/macla [60]. Apesar da grande deformagio pldstica associada ao cres-

cimento destes pites o mecanismo de fratura é predominantemente fragil conforme se
vé€ na figura 2.11.

Figura 2.11: Dano por cavitagdo em amostra de ferro [55].

E interessante observar que para os metais CCC dois mecanismos (ddctil e fragil)

de perda de material podem ocorrer na mesma amostra. Presume-se que a taxa de de-
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formacgdo imposta pela cavitagfo esteja préxima a transi¢do ductil-fragil para os metais
CCC e isto permite o surgimento de dois mecanismos de fratura [60], [56].

2.6.4 Resisténcia a cavitacio dos metais HC

Os metais e ligas com estrutura hexagonal apresentam menor resisténcia a cavitagao
quando comparados com os metais e ligas CFC e CCC. Embora sejam poucos os siste-
mas de escorregamento das estruturas HC, quando submetidos a cavitacdo sistemas se-
cundérios podem ser ativados. Amostras de monocristais de zinco apresentam macla-
¢do e escorregamento nos planos basais, piramidais e prismdticos [61]. E interessante
observar que a tensfo necessdria para o escorregamento € menor nos planos basais do
que outros planos ou para a maclag@o. A fratura que gera a perda de massa acontece
por clivagem nos planos prismdticos, com nucleagfo de trincas nas intersecgdes entre
contornos de grao/maclas.

Apesar de apresentar uma estrutura HC o cobalto puro é o metal mais resistente a
cavitagdo. O cobalto apresenta escorregamento e maclagido nos planos basais € pris-
maéticos e apresenta muito mais mecanismos para dissipagd@o de energia do que o zinco
[56]. Quando exposto a cavitagdo apresenta desde os primeiros instantes uma intensa
maclacdo [62]. Com a continuagdo da exposi¢do forma-se uma rede de finas maclas e

esta rede € responsdvel pela grande resisténcia 2 cavitagfo pois:

e A presenga de maclas fornece um meio eficiente para acomodar a energia de

deformagdo
e Melhora na ductilidade e a capacidade de encruamento da matriz

e Pequenas distancias entre as maclas dificultam a propagacgdo de trincas

2.6.5 Efeito da transformacio de fase na resisténcia ao desgaste
por cavitacio

A deformacdo imposta pela cavitagdo € capaz de provocar transformagdes de fases em
materiais. No caso da cavitagdo € comum observarmos transforma¢Ses martensiticas
induzidas por deformagéo.

Devido a grande resisténcia ao desgaste por cavita¢do do cobalto e suas ligas (em
especial da Stellite 6B), estes materiais foram estudados visando entender as razdes de
sua elevada resisténcia. A grande resisténcia a cavitagdo das ligas de cobalto foi inicial-

mente atribuida a transformagéo martensitica CF'C — HC induzida por deformago.
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Acreditava-se que uma parte da energia do impacto da cavitagdo seria gasta na trans-
formag¢do martensitica, diminuindo assim o desgaste [63]. Woodford [64] estudando
a Stellite 6B e agos TRIP (transformation induced plasticity) mostrou que ndo existe
uma relacdo entre absor¢@o de energia para a transformacfo martensitica e resisténcia
ao desgaste. Neste estudo Woodford aplicou vérios tratamentos de envelhecimento em
amostras de Stellite 6B. Apds o ensaio de cavitagdo a quantidade de martensita for-
mada foi medida por meio de difrag@o de raios X. A tabela 2.2 apresenta os resultados
obtidos e mostram uma aparente falta de correlacdo entre transformagio martensitica

e resisténcia ao desgaste.

Tabela 2.2: Resultados de perda de massa e fases transformadas para Stellite 6B apds
40 horas [64]

Temperatura (°C) Am (mg) % Martensita

1232 0,0066* 69
1093 0,0070 90
927 0,0113 86
760 0,0127 87

*Perda de massa apds 38 horas

Analisando-se os resultados da tabela 2.2 verifica-se que a amostra com a menor
perda de massa é também aquela que apresenta a menor quantidade de martensita trans-
formada (69%). A amostra tratada a 1093 °C' apresenta uma quantidade de martensita
significativamente maior do que a da amostra tratada a 1232 °C' e perda de massa pra-
ticamente igual. A mesma tendé€ncia pode ser observada nas amostras tratadas a 927 e
760 °C' embora os valores de perda de massa e quantidade de martensita sejam muito
préximos.

E interessante observar que a resisténcia ao desgaste diminui com a diminuigio
da temperatura de envelhecimento. As diferentes temperaturas de tratamento tiveram
como intuito variar a quantidade de carbono em solugdo. O carbono tem um efeito
fortemente austenitizante, e quando em solug¢@o, deveria diminuir a quantidade de mar-
tensita formada. Deve-se ressaltar que os tratamentos realizados nas temperaturas in-
dicadas na tabela 2.2, além de variar a quantidade de carbono em solugio, causam
a precipitacdo de carbonetos. Nenhum efeito significativo da presenc¢a de carbone-
tos na microestrutura foi mencionado pelo autor. Considera-se aqui que os resultados

apresentados na tabela 2.2 apenas indicam a falta de correlagfo entre transformacgéo
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martensitica e resisténcia ao desgaste e ndo constituem um resultado definitivo.

Woodford também avaliou a relagéo entre transformagéo martensitica e resisténcia
ao desgaste para agos TRIP e austeniticos. Os resultados obtidos reforcam a hipétese
de que a relag@o entre transformacdo martensitica e resisténcia a cavitagéo € fortuita
conforme mostra a tabela 2.3.

Tabela 2.3: Resultados de perda de massa e fases transformada para agos TRIP e aus-
teniticos [64] apds 50 horas de ensaio

Aco Am (mg) Martensitaa (%) Martensita e (%)

TRIP 1 0,124 30 30
TRIP 2 0,031 - 6
TRIP 3 0,034 65 -
TRIP 4 0,046 Tracos -
TRIP 5 0,022 30 -
AISI 301 0,063 91 2
AISI 303 0,099 53 13
AISI 304 0,070 83 -

Para explicar seus resultados Woodford propds uma explicacdo baseada na energia
de falha de empilhamento (EFE). O desgaste por cavitagio tem uma relagdo estreita
com a fadiga [65]. Para que ocorra a nucleacio de uma trinca em material com baixa
EFE € necessdrio um maior nimero de ciclo comparado a um material com alta EFE.
No caso da Stellite 6B as fases CFC e HC apresentam praticamente a mesma EFE
e por isso a influéncia da formagdo da fase HC no desgaste seria pequena. Como a
diminui¢do da EFE aumenta a possibilidade de ocorrer transformagdo martensitica, o
efeito da transformacio de fase seria apenas incidental.

Heathcock [66] estudou acos inoxiddveis martensiticos, ferriticos, austeniticos e o
aco Hadfield. Os resultados deste autor mostraram que a resisténcia a cavitagdo dos
acos martensiticos é maior do que a dos agos austeniticos que por sua vez € maior
do que a dos agos ferriticos. Os agos austeniticos AISI 304 e 316, com proprieda-
des mecénicas e composicdo quimica semelhantes, apresentam resisténcia a cavitagio
muito diferentes sendo o AISI 304 o mais resistente. Esta diferenca foi atribuida pelos
autores a presenca da transformacdo martensitica no AISI 304. Neste caso a defor-
macdo induzida pela cavitag@o resulta em uma microestrutura complexa com falhas
de empilhamento, maclas e martensita induzida por deformagdo que aumenta o encru-
amento melhorando a resisténcia ao desgaste. Dos materiais com matriz austenitica
o ago Hadfield apresenta a melhor resisténcia ao desgaste e ndo se verifica a forma-
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¢do de martensita induzida por deformagfo [66]. A formagio de martensita no ago
Hadfield sempre foi um ponto controverso na literatura. Porém estudos mais recentes
mostram ndo hd a formag@o de martensita e sim maclagio intensa da matriz [68]. Nos
casos onde foi efetivamente detectada a martensita esta foi formada por descarboneta-
¢do ou segregagéo de elementos estabilizadores da austenita [69]. A maclagfo intensa
da matriz aumenta o encruamento uma vez que os contornos de macla agem como
barreiras para a deformagédo [70]. Simoneau [67] estudou uma grande gama de agos
inoxiddveis austeniticos verificou que o aumento da taxa de encruamento melhora a re-
sisténcia ao desgaste e este aumento € associado a transformagdo martensitica. Porém
materiais com baixa resisténcia ao desgaste apresentaram transformagdes martensitica
resultando em teores de até 100%. Na opinido deste autor nenhuma correlagio en-
tre tipo ou quantidade de martensita formada com a resisténcia ao desgaste pode ser

encontrada.

2.6.6 Resisténcia a cavitacio de materiais polifasicos

Grande parte dos materiais utilizados em situagGes prdticas ndo sdo monof4sicos.
Acos, ferros fundidos, ligas de aluminio e muitos outros materiais apresentam mi-
croestrutura composta por mais de uma fase. Existem na literatura diversos estudos
da resisténcia a cavitagdo de materiais polifdsicos. A seguir é apresentada um breve
revisdo sobre os resultados mais importantes.

A resisténcia a cavitagdo dos ferros fundidos cinzentos € influenciada pelo tama-
nho, forma e distribui¢do da grafita na microestrutura [82]. Quando um ferro fundido
cinzento ¢ submetido a cavitagfo, a grafita é arrancada preferencialmente logo nos
primeiros instantes de exposi¢do. A grafita é uma fase que apresenta baixas dureza
e ductilidade, e portanto, € facilmente arrancada. Apds o arrancamento da grafita, a
matriz apresenta “vazios” deixados por esta fase que agem como trincas e aceleram
consideravelmente o desgaste do material. Embora a grafita seja arrancada facilmente,
sua morfologia tem influéncia sobre o desgaste. Dependendo da morfologia da gra-
fita, pode haver uma grande concentragéo de tensdes nas pontas das trincas onde antes
estavam os veios de grafita conforme indicado na figura 2.12.

Para grafitas de morfologia esferoidal, a concentrag@o de tensées é menor levando
a trincas menos profundas. Para o ferro fundido cinzento a concentragdo de tensdes é
maior levando a formagéo de trincas mais profundas. Desta forma, os ferros fundidos
com grafita esferoidal apresentam taxas de desgaste menores do que os ferros fundidos
cinzentos devido a menor concentragdes de tensdes [83]. Tratamentos superficiais por
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Matriz Desgastada

Trincas

N/

Trincas

Figura 2.12: Efeito da morfologia da grafita na resisténcia & cavitacfio de ferros fundi-
dos

laser em ferros fundidos cinzentos diminuem o desgaste sofrido ao eliminar a grafita
[84, 85].

Para o caso dos agos inoxidéveis duplex o desgaste ocorre inicialmente nos contor-
nos de grio austenita/ferrita e se propaga em direcdo a ferrita [89). A alta ductilidade
da austenita implica em maior deformagfo desta fase enquanto a ferrita é arrancada
preferencialmente conforme pode se observado na figura 2.13[90]. Para agos com

diferentes fragSes de austenita e ferrita, o desgaste aumenta com o aumento da fase
ferritica [66].

Figura 2.13: Ataque preferencial da fase ferritica em ago inoxid4vel duplex [90]

Para 0s casos onde a segunda fase é mais resistente do que a matriz diversos efeitos

podem ser encontrados dependendo, como no caso dos ferros fundidos, da forma e
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distribuiciio das fases [86], [87]. Para o caso do ferro fundido branco de alto cromo
[87] a resisténcia a cavitag@o pode ser elevada por meio da refusdo da superficie por
raio laser. A alta velocidade de resfriamento imposta pelo tratamento resulta em uma
microestrutura fina formada por austenita e carbonetos interdendriticos.

As ligas de cobalto como Stellite 6B podem apresentar dois tipos de carbonetos
Cr.C3 e WeC. Para carbonetos com morfologia mais fina a matriz é arrancada pre-
ferencialmente enquanto que para carbonetos mais grossos esta fase é arrancada pre-
ferencialmente. O ataque preferencial dos carbonetos ocorre provavelmente devido a
diferenca de mddulo de elasticidade entre as duas fases [86]. 4

Ligas de aluminio apresentam de maneira geral o0 mesmo comportamento: par-
ticulas pequenas distribuidas em uma matriz dyctil impedem a deformagéo desta e
aumentam a resisténcia ao desgaste [88]. Em contraste ligas Al-Si fundidas que apre-
sentam fase S de morfologia grossa tem menor resisténcia ao desgaste concentrando
as tensoes levando ao arrancamento desta fase e aumentando o desgaste [38].

E interessante observar que o desgaste preferencial de uma fase é comumente jus-
tificado na literatura baseado na diferenca de médulo de elasticidade entre as fases.
Para o caso de uma segunda fase mais dura do que a matriz (carbonetos) a diferenga
de mdédulo de elasticidade é uma explicagdo plausivel. Porém, quando consideramos o
caso dos agos inoxidéveis duplex a pequena diferenga no mddulo de elasticidade entre
as duas fases ndo parece ser responsdvel pelo ataque acentuado da ferrita. A simples
diferenca entre modulos de elasticidade também néo explica a diferenga na resistén-
cia ao desgaste com a mudang¢a de morfologia de uma das fases como no caso dos
carbonetos apresentados acima.

Sabemos que a deformagdo de materiais policristalinos é heterogénea. Quando um
material policristalino é submetido a um carregamento, os diferentes graos do mate-
rial tendem a se deformar de maneira independente. Porém, como os grios néo po-
dem perder sua coesdo, a deformagio ndo ocorre de forma independente e cada grio
exerce influéncia sobre a deformagado do grdo vizinho. Além disso, cada grao apre-
senta diferentes orientacgdes cristalinas o que resulta na ativagéo de diferentes sistemas
de escorregamento. Diferentes graos sofrem deformacGes diferentes e no interior de
um mesmo grao podem existir regides mais deformadas do que outras. As regides pré-
ximas ao contorno de grdo encruam mais rapidamente e as regides menos encruadas
serdo mais deformadas para que a compatibilidade seja mantida {71].

Para materiais polifdsicos a andlise da deformacdo € ainda mais complexa. A se-
gunda fase modifica as propriedades pldsticas da matriz devido a uma néo igualdade

na distribui¢@o das tensdes e deformagdes entre cada uma das fases. De maneira ge-
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ral, a fase “mais mole” (com menor tensdo de escoamento) entra no regime pléstico
antes da fase “mais dura” e portanto sofre mais deformagdo [72]. Com a continuagio
da deformagdo, a distribui¢do das deformagdes tende a se homogeneizar por meio de
uma transferéncia de carga da fase menos resistente para a fase mais resistente. Esta
transferéncia pode ser acomodada pela fase mais resistente por meio de escoamento
pléstico ou fratura e esta competi¢cio depende do tamanho das fases [73]. Assim o
desgaste de um material polifdsico s6 pode ser compreendido se levarmos em conta a
distribuigdo das tensdes e deformagGes entre cada umas das fases e a resposta destas
ao carregamento.
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Capitulo 3

Objetivo

Os objetivos a serem atingidos no presente trabalho sdo:

1. Avaliar a relagdo entre microestrutura e resisténcia a cavitacfo de ligas fundi-
das com composigdes baseadas no sistema Fe-Cr-Ni-C. Mais especificamente,
procura-se determinar a influéncia de fases duras (carbonetos) na resisténcia a
cavitacdo destas ligas com matriz austenitica.

2. Verificar a aplicabilidade de propriedades mecénicas em escala microestrutural
e sua aplica¢do na interpretagio de resultados de cavitagdo.

3. Avaliar o efeito do cromo, niquel e carbono sobre a formagio da microestrutura
bruta de fundicdo.

50
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Capitulo 4

Materiais e Métodos

4.1 Obtencao das ligas

A fusido das ligas foi realizada em forno de indugfio sob uma atmosfera protetora de
argbnio. A desoxidagdo do banho foi realizada em duas etapas utilizando aluminio: em
uma primeira etapa o aluminio foi adicionado ao banho ainda no forno na proporcéo de
35g de aluminio para cada 100 kg de banho e em um segundo estdgio na panela na pro-
porgdo de 50 g de aluminio para 100 kg de banho. A temperatura de vazamento esteve
em torno de 1500 a 1550 °C. Todas as ligas foram vazadas em molde de areia € néo
sofreram tratamento térmico posterior. A composic¢do quimica das ligas € apresentada
na tabela 4.1.

Tabela 4.1: Composi¢do quimica (% em massa) das ligas obtidas

Composi¢do C Si Mn Cr Ni Mo W
Liga 1 1,98 1,38 1,48 36,7 2421 332 1,21
Liga2 1,97 1,55 1,57 3537 14,85 3,12 1,32
Liga 3 1,92 1,01 1,52 24,63 2581 3,2 1,28
Liga 4 1,85 1,22 1,56 2425 1539 3,06 1,41
Liga 5 1,21 1,23 1,55 35,61 24,84 305 1,25
Liga 6 1,13 1,11 1,55 32,71 1521 3,39 1,44
Liga7 1,17 124 1,6 2489 2553 2,79 1,59
Liga 8 1,18 1,13 1,66 25,65 1547 340 1,70
Liga9 237 142 1,64 37,84 14,04 3,28 1,33
Liga 10 243 1,22 1,59 26,29 25,82 293 1,61
Liga 11 241 1,12 1,56 25,61 1549 298 1,74

Pode-se classificar as ligas em 2 grupos conforme o teor de cromo:

51



CAPITULO 4. MATERIAIS E METODOS 52
e Grupo 35% de cromo: ligas 1,2,5,6¢e9
e Grupo 25% de niquel: ligas 3,4,7,8,10e 11

Dentro de cada um dos grupos acima o teor de niquel variou entre os niveis de 15% e
25%. O teor de carbono variou de 1,2 a 2,4%. Mantiveram-se constantes os teores dos

outros elementos.

4.2 Dureza

A dureza das amostras em estado bruto de fundig¢fo foi determinada com durémetro
Vickers com carga de 30 kg. Antes dos ensaios as amostras foram lixadas até grana
600 e foram realizadas 7 impressGes de dureza para cada uma das amostras.

4.3 Microscopia optica e eletronica de varredura

A preparagdo das amostras para microscopia seguiu a prética convencional por meio
de lixamento até grana 1000 e polimento com pasta de diamante até 1 micron. A
microestrutura foi revelada utilizando os ataques indicados na tabela 4.2.

Tabela 4.2: Composi¢do dos ataques metalograficos

Ataque Composi¢ao
Murakami 10g K3Fe(CN)g
(microscopia 10g KOH
éptica) 100 ml H,O
Groesbeck 4 g KMnQOy
(microscopia 4g NaOH
dptica) 100 ml H,0O
Behara II Solugdo de estoque:
(microscopia HCU50% +4 g NH4F5/100 ml
Optica) adicionar K255,05 -1 g/ 100 ml
Glyceregia 150 ml glicerina
(microscopia 150 ml HC!
Optica) 50 ml HNO;3
Marble 10 g CuSOy
(microscopia 50ml HC!
Optica e eletrénica) 56 ml H,O
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A preparagdo metalogrdfica das amostras para a microscopia eletronica foi a
mesma utilizada para a metalografia éptica. Foram utilizados os ataques Glyceregia e
Marble que atacam preferencialmente a matriz deixando os carbonetos em relevo.

Para a determinag@o da fragdo volumétrica de carbonetos foi utilizado um analisa-
dor de imagens Leica Qwin e o método de contagem por pontos. As amostras foram
atacadas com os reagentes listados na tabela 4.2 e foram analisados 50 campos para
cada amostra.

4.4 Difracao de raios X

A identificag@o das fases foi feita por meio da difratometria de raios X. Os ensaios
foram realizados no Instituto de Pesquisas Energéticas e Nucleares - IPEN, utilizando
radiagdo de C'u K, (comprimento de onda 1,5418 A). A preparagdo das amostras
seguiu prética metalogrdfica convencional com lixamento e polimento em pasta de
diamante até 1 um.

4.5 Ensaios de analise térmica diferencial - DTA

Os ensaios de DTA foram realizados em equipamento Netzsch 404 S sob atmosfera
de argbnio. As amostras eram colocadas em cadinhos de alumina e recobertas com
folhas de téntalo para evitar a oxidagdo. O ciclo térmico consistiu de aquecimento até
1400 °C' a uma taxa de 20 °C'/min seguindo-se um patamar de 10 minutos a esta
temperatura. O resfriamento foi feito até 800 °C' a uma taxa de 9 °C//min. Ensaios
preliminares mostraram que a variagio da taxa de resfriamento de 5 a 10 °C/min nio
alterava sensivelmente as temperaturas de transformagio de fases medidas. Resultado
semelhante foi obtido na referéncia [117] para o sistema Fe-Cr-C-Si.

4.6 Simulacio do sistema quaternario Fe-Cr-Ni-C

Devido a escassez de informagdes sobre o sistema Fe-Cr-Ni-C para os teores aqui
estudados, tornou-se necesséria a simulagdo dos diagramas de fase deste sistema por
meio de cdlculos termodindmicos utilizando o programa ThermoCalc. A determinagio
dos diagramas de fase permite a interpretagdo das micrografias obtidas procurando
verificar a aplicagdo desta ferramenta a previsdo de microestruturas.
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O modelo termodindmico utilizado foi o de sub-reticulados o qual foi proposto
inicialmente por Hillert e Stefanson [106] e depois modificado por Sundman e Agren
[107]. No modelamento das fases CFC e CCC estas foram tratadas como contendo
dois sub-reticulados sendo que os dtomos de cromo, ferro e niquel ocupam o primeiro
reticulado de forma substitucional e o segundo reticulado € intersticial e preenchido por
atomos de carbono e lacunas. A férmula utilizada para representar estes reticulados é

(Cr,Fe,Nt)o(Va,C)

onde Va representa as lacunas no sub-reticulado. A fase liquida foi tratada como uma
fase substitucional em um unico reticulado onde todos os elementos estio presentes
e desprezando o efeito magnético. Todos os carbonetos foram tratados como fases
estequiométricas com relagdo ao carbono. Para a cementita e o carboneto M-C; foi
utilizado um modelo com dois sub-reticulados e 0 M,3Cs com quatro sub-reticulados.
A fase sigma foi descrita por meio de um modelo de trés sub-reticulados mas nio foi
considerada a solubilidade do carbono. A avaliagdo termodindmica do sistema quater-
ndrio Fe-Cr-Ni-C foi realizado por Hillert e Qiu [103] e € baseada na descri¢do termo-
dindmica do sistema terndrio Fe-Cr-C feito por Andersson [105]. Modifica¢Ges desta
avalia¢do termodinidmica foram feitas a partir de novas descri¢des dos sistemas que
compdem este quaterndrio. Lee [108] obteve uma nova descri¢do do bindrio Cr-C que
oferece melhor concordéncia com dados experimentais dos sistemas Ni-Cr-C, Fe-Cr-C
e Fe-Cr-C-V. Em um trabalho subseqiiente Lee [109] apresentou uma nova descrigdo
termodindmica da fase liquido dos sistemas Fe-Cr e Fe-Ni que melhora a precisdo
das temperaturas liquidus dos sistemas Fe-Cr-C e Fe-Cr-Ni. Estes novos pardmetros

apresentados por Lee foram utilizados no célculo dos diagramas deste trabalho.

4.7 Ensaios de cavitacio

Os ensaios de cavitagdo foram realizados utilizado um dispositivo vibratério TELSO-
NIC SG 1000. Este tipo de equipamento € largamente utilizado para determinar a
resisténcia de um material ao desgaste por cavitacao e € descrito norma ASTM G32
[38]. Neste trabalho algumas modificagdes com rela¢do a norma tiveram que ser feitas.
As amostras a serem ensaiadas foram usinadas na forma de discos com didmetro de 15
mm e altura de 5 mm. Antes do inicio do ensaio a superficie das amostras foi preparada
metalograficamente até 1 ym. As amostras eram entio colocadas em um porta-amostra
e posicionadas a uma distincia de 1 mm de um contra-corpo de ago inoxidavel AISI



CAPITULO 4. MATERIAIS E METODOS 55

316. Esta montagem foi utilizada devido a dificuldade na usinagem de amostras das
ligas a serem estudadas e jd foi empregada em outros estudos (por exemplo referéncias
[2, 45, 42]). A representagiio esquematica do ensaio € apresentada na figura 4.1.

[

Controlador

Frequencia: 20 kHz
Amplitude : 40 Hm
Temperatura: 20 °C

e |-

e 1 mm | _—
L ]

Contra—-corpc

Amostra

Figura 4.1: Representagdo esquemadtica do ensaio de cavitagio

Segundo a norma ASTM G 32 a freqii€ncia de vibragdo deve ser mantida constante
em 20 kHz com amplitude de 50 pm. Porém, devido as tensoes longitudinais as quais o
contra-corpo ¢ submetido durante o ensaio que levam a fratura deste, optou-se utilizar
uma amplitude menor para minimizar estas tensdes. Os pardmetros de ensaio adotados

foram:
e Freqiiéncia: 20 kHz
e Amplitude: 40 um

e Temperatura: 20 °C

Para a determinacio do desgaste, o ensaio era interrompido em intervalos de tempo
regulares e as amostras limpas em ultra-som. A perda de massa era entdo determinada
por meio de uma balanga analitica. Durante as interrup¢des para a determinagio da
perda de massa, a superficie de desgaste das amostras foram observadas com o auxilio
de microscopia dptica e eletrdnica de varredura para a identificagdo dos mecanismos

de desgaste.
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O ensaio realizado com montagem do tipo corpo e contra-corpo utilizado aqui, é
conhecido na literatura como ensaio indireto enquanto que aquele descrito na norma
ASTM G32 [38] é conhecido com ensaio direto. Deve-se observar que a intensidade
do ensaio direto é muito maior do que no ensaio indireto. A distincia entre a amostra
€ o contra-corpo influi diretamente na severidade do desgaste. Segundo a literatura a
intensidade € maxima para uma distincia de 0,5 mm [56]. A distincia de 1 mm ado-
tada aqui visa diminuir a intensidade do desgaste para que os mecanismos de desgaste
atuantes pudessem ser melhor determinados.

4.8 Propriedades mecinicas dos microconstituintes

Para a determinagfo das propriedades mecanicas da matriz e carbonetos foram reali-
zados ensaios instrumentados de dureza utilizando o equipamento Fischerscope HV
100. Neste tipo de ensaio, a amostra é submetida a um ciclo de carregamento e descar-
regamento no qual a carga aplicada e a profundidade da penetragio sdo monitoradas
continuamente. O resultado do ensaio € obtido na forma de curvas como aquela mos-
trada de forma genérica na figura 4.2. A andlise desta curva permite a obtengdo de
valores de dureza e propriedades mecénicas tais como médulo de elasticidade e coe-
ficiente de encruamento. O penetrador utilizado em todos os ensaios foi o Vickers e
foram realizadas 20 impressdes de dureza com carga de 100 mN para cada fase. A
descri¢do dos métodos de andlise utilizados ¢ apresentada a seguir.

Um dos métodos utilizados para a determinacio da dureza e do médulo de elas-
ticidade € o desenvolvido por Doerner e Nix [92]. O valor da dureza (H) representa
a pressdo média exercida por um penetrador sobre uma amostra e pode ser expressa
como:

H= 4.1)

o[ &O

Onde @ € a carga aplicada e A ¢ a drea de contato entre penetrador e amostra.
No ensaio de dureza Vickers convencional, a drea de contato é estimada em func¢do
das diagonais da impresséo residual. No ensaio instrumentado, a drea de contato é
determinada em fungdo da profundidade da penetragio e depende da geometria do
penetrador. Para a geometria Vickers, a relagdo entre a profundidade de penetracdo e a
drea de contato projetada é dada pela equagfo 4.2 (referéncia [91]):

A =24 5h? 4.2)
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Qe fmmmeeemmmm oo

Descarregamento

Carregamento

Carga

=
h ' Profundidade

Figura 4.2: Representa¢do esquematica da curva de carga versus profundidade em
ensaio de dureza instrumentado

Ao se utilizar a equagfo 4.2 deve-se levar em conta que, dependendo das proprie-
dades mecanicas do material estudado, pode haver afundamento do material durante a
penetragdo (diminuindo a drea de contato) ou empilhamento deste ao longo das faces
do penetrador (aumentando a drea de contato). Os efeitos de empilhamento e afun-
damento do material durante um ensaio de dureza sdo esquematizados na figura 4.3.
Além disso a equacg@o 4.2 s6 e valida se o penetrador apresentar uma geometria pirami-
dal perfeita. Outro efeito que deve ser considerado € a recuperagio eldstica do material
apos a remocdo do penetrador.

Assim, as medidas de dureza Vickers ndo sfo realizadas em fun¢do da drea de
contato real entre o penetrador € a amostra, mas de uma drea de contato aproximada
estimada por meio do valor médio das diagonais da impress@o residual.

Baseando-se em medidas experimentais Doerner e Nix [92] propuseram que a drea
de contato pode ser calculada por meio da equag@o 4.2 utilizando porém, um novo valor
de profundidade. A determinag@o desta nova profundidade (h,) € feita ajustando-se
uma reta tangente a curva de descarregamento passando pelo ponto de carga maxima

(vide figura 4.2). Este ajuste no entanto, sé deve levar em conta os pontos iniciais de

descarregamento reduzindo os erros ao ajuste. Tipicamente [92], € utilizado o primeiro
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Empilhamento
(Pile—up)

Afundamento
(Sink—in)

Figura 4.3: Efeitos de afundamento e empilhamento de material ao longo do penetra-
dor em um ensaio de dureza

terco da curva de descarregamento. Extrapolando esta reta até o ponto de carga zero
obtém-se o valor de h,. Porém, existem algumas restricdes [97] quanto a utilizacdo
deste procedimento para a determinagio da drea de contato, sendo o principal deles a
suposi¢do que a curva de descarregamento pode ser aproximada por uma fun¢o linear.

Um método que procura incorporar os efeitos da figura 4.3 na determinagfo da drea
de contato foi proposto por Giannakopoulos e Suresh [93]. Baseando-se em simulagdes
por elementos finitos realizadas em trabalhos anteriores [94], estes autores obtiveram
uma relacdo entre as profundidades médxima (h,,) e final (k) de penetragfo e a drea
de contato efetiva (A,,). Os pardmetros h,, e hy sdo obtidos de forma direta a partir
da curva carga versus profundidade. De posse desta relag@o, € possivel calcular a rea
de contato efetiva entre penetrador € amostra. Giannakopoulos € Suresh apresentam
uma fun¢do de 4° grau que pode ser utilizada para este fim. Estes autores também
apresentam uma tabela de pontos (reproduzida na tabela 4.3) e sugerem que outras
interpolagdes mais precisas sejam utilizadas.

Neste trabalho optou-se por interpolar os pontos da tabela 4.3 por meio de uma
fung¢io exponencial que resultou na equacdo 4.3:

A = B2 exp [1,51602 (ﬂ)a +0,31940 (ﬁf—)g — 0,42835 (ﬂ) +2, 28426] (4.3)
hm hm hm .

A figura 4.4 mostra graficamente o resultado da interpolagdo utilizando a equagio
4.3 e também os valores a tabela 4.3 obtida da referéncia [93].

Observa-se da figura 4.4 que para medidas dentro do intervalo 0 < hf/h, <

0,75, o resultado pode ndo ser preciso devido a falta de pontos para a interpolagdo.
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Tabela 4.3: Correlagdo entre drea de contato e profundidade de penetragdo obtida por
simula¢ées numéricas [93]

hy Am
Rm h2
0,00 9,82
0,76 16,00
0,85 24,50
0,91 25,50
0,94 28,99
1,00 41,65
45 T T T . I
40 |- |
Ay =h2 exp [ 1,51602 (hyh) + 0,31940 (hy/h,,)? - 0,42835 (hy/h,) + 2,28426 |
35 |
30
o E
EE 25 |
<<
20
16
10 —_
5 1 L 1 1
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
hy/hm

Figura 4.4: Resultado da interpolagdo de pontos da tabela 4.3 por meio da equacéo 4.3.

Uma vez determinada a drea de contato efetiva, a dureza pode ser calculada por meio
da equacgdo 4.1 utilizando a carga maxima do ensaio e a drea de contato calculada
conforme equacéo 4.3.

A determinagdo do médulo de elasticidade € também baseada no método de Do-
erner € Nix [92]. Este método pressupdem que a porgéo de descarregamento da curva
carga versus profundidade pode ser modelada por meio da equagéo 4.4:

2F
Q== Z)Zh, (4.4)
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Onde:
e ( : Carga aplicada.
e h : Profundidade de penetragao

v : Coeficiente de Poisson

a : Raio da drea de contato

onde os indices “in”’ referem-se ao penetrador.

A equagio 4.4 foi obtida por Harding e Sneddon [95] para o caso da penetragio de
um semi-espago eldstico por um pungio plano. Supondo que o pung¢do tenha geometria
cilindrica (4rea de contato circular dada por wa?) temos:

Q= %E,.\/Zh (4.5)

onde A ¢ a drea de contato entre o penetrador e a amostra ¢ E, € dado pela equacdo
4.6.

1 _1—u2+1—ufn 46)
E. E E; '
Derivando a equagao 4.5 em relacio a profundidade obtem-se:
1 dQ
= —— 4.7
" 1,128VA dh “.7)

Embora a equagdo 4.7 tenha sido obtida para indentadores planos (do tipo pungao),
King [96] e Pharr [97] mostraram que a utilizac@o desta relagdo para outras geometrias
introduz um erro pequeno, ¢ portanto, pode ser aplicada a casos mais gerais do que
aqueles para o qual foi originalmente obtida. Analisando-se a equag@o 4.7 observa-
se que para a determinagdo do mdédulo de elasticidade, € necessdrio que se conheca
o valor de d@/dh e a drea de contato A entre o penetrador ¢ a amostra. O valor da
drea de contato € calculado por meio da relagdo 4.3 enquanto que o valor de dQ/dh é
obtido interpolando uma reta tangente a curva de descarregamento conforme o método
de Doerner e Nix [92]. King [96] apresenta uma equagdo semelhante a equagio 4.3

especifica para o penetrador Vickers:

1 dQ

E=— "% 4.8
1,142\/A dh (4.8)
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A equacdo 4.8 juntamente com a equagio 4.6 € utilizada aqui para determinar o
médulo de elasticidade do material. As propriedades do penetrador utilizadas nos

calculos foram fornecidas pelo fabricante e s@o indicadas na tabela 4.4.

Tabela 4.4: Mddulo de elasticidade e coeficiente do Poisson do penetrador utilizado
nos ensaios de dureza

Moédulo de elasticidade (GPa) Coeficiente de Poisson
1000 0,25

O modelo utilizado neste trabalho para a determinagdo da tensdo de escoamento
(0,) e do coeficiente de encruamento (n) da matriz é devido a Dao et al [98] e se

o =0y Kl + g—c‘,) } 4.9

Y

expressa na equacdo 4.9.

As anélises realizadas neste trabalho mostraram que as equagdes deduzidas por
estes autores sdo baseadas em uma hipétese errdnea. A derivagdo apresentada a seguir
corrige a hipétese inicial utilizada por aqueles autores e deriva as equagdes de forma

correta.
Para um material elasto-pldstico que apresenta encruamento parabdlico tem-se:

{ Ee parao < oy (4.10)

Ke™ para o > oy

Onde o ¢ a tensdo, o, € a tens@o de escoamento (o > ay), FE € o mddulo de elas-
ticidade, € é a deformagdo, K € uma constante € n é o coeficiente de encruamento.

Podemos escrever entdo:

o =0y+0, =0, + Ke; 4.11)

O valor de K é dado, no escoamento, pela equagio 4.12:

K== (4.12)

Combinando as equagdes 4.12 € 4.11 obtemos:

o =0, [1 + (?s) ] (4.13)
Yy



(G

G G G i G G G G G G €

{
~

c CcCccCccccc

—

~

CAPITULO 4. MATERIAIS E METODOS 62
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O=EE (O< Cy)
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Figura 4.5: Curva tensdo deformagio esquemadtica para um material elasto-pléstico que
apresenta encruamento parabdlico [98]

Em um ensaio de dureza de um material cujo comportamento pode ser descrito por
uma curva tensdo-deformacdo conforme a da figura 4.5, a porgdo de carregamento da
curva carga versus profundidade depende da profundidade de penetragédo A, do mddulo
elastico reduzido (dado pela equacdo 4.6), da tensdo ¢, a um certo nivel de deformagio
&r, € do coeficiente de encruamento n. Matematicamente pode-se escrever entdo que:

Q=Q(h,E, o0,,n) (4.14)

Analogamente, a por¢do da curva de descarregamento pode ser escrita como:

Q _ dQ

dh - dh (hshm’EraUran) (415)

Por meio de andlise dimensional e simulagdes por elementos finitos, Dao et al
[98] fornecem um conjunto de equagdes que podem ser utilizadas para determinar os
valores de E,, oy, 0, € n. A rotina de cdlculo utilizada para a determinagéo destas
propriedades € descrita a seguir:

Uma vez determinada a drea de contato A,, (por meio da equagdo 4.3), é neces-

sdrio ajustar uma reta a curva de descarregamento conforme descrito anteriormente.
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De posse do valor da inclinagdo desta reta, é possivel calcular a rigidez de contato

conforme a equagéo 4.16:

g1 @
T 1,142\/4,, dh

Deve-se observar que a equagéo 4.16 acima é semelhante 4 equagio 4.8, substi-

(4.16)

tuindo porém, a drea de contato A pelo valor de A,, obtido da equacio 4.3.

O préximo passo € a determinagdo do valor de o,. Por meio das simulagdes reali-
zadas por Dao et al [98], o nivel de deformagdo mais indicado para a determinacfio o,
¢ de 3,3% pois este € o valor menos sensivel & varia¢do do coeficiente de encruamento.
Sendo assim, o valor de og 933 pode ser calculado por meio da equagio 4.17:

C
00,033 = (4.17)

~1,131 (In 7;) +13,635 (In ‘“J;) — 30,594 (In ) + 29,267

Onde C pode ser aproximado pela equagio 4.18:

Qn

C:h?n

(4.18)

Onde Q,, é a carga mdxima utilizada. O coeficiente de encruamento é determinado
a partir da equacgdo 4.19:

[ 1,40557 (1n —J.-Ta) + 17,93006 (1n —.Ta) — 79,99715 ( ) +122, 65069] n3

) — 63,88418| n2+

00,033

[+0 77526 (ln —;3—) — 9,22091 (1n U—E';—a) + 40, 55620(

+0, 15830 (ln —o';—a) —92,37733 (ln —an%) + 9, 00157( ) - 9,58936: n+

0, 06831 (ln ,—f—}) + 0,86295 (ln —O:) _ 2,54543(

r —_ 1
ngz 033) + 6,20045| = E hm ?Oh.L
’ (4.19)
A tensdo de escoamento pode ser calculada entdo por meio da equagio 4.13 escrita

agora sob a forma:

70,033
Oy = ’ i (4.20)
* [1+(£0,083)"]
O parimetro K pode ser calculado conforme por meio da equagéo 4.11 utilizando
P p q
o valor de 0,033 para a deformago:

09,033 — Oy
= 4.21
(0,033)" “.21)
Uma vez de posse das curvas de dureza foi possivel entdo calcular as propriedades
elasto-plésticas (o, £/, n, K) da matriz. Os célculos foram realizados por meio de uma
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rotina especifica para este fim utilizando o programa “Octave”. Todo o procedimento
pode ser resumido com se segue:

1. Determinar a partir da curva de dureza os valores de h f1 hm e Qm
2. Calcular a razdo hy/h,,. Substituir este valor na equagéio 4.3 e calcular 4,,.

3. Tragar uma reta tangente a curva de descarregamento no ponto de carga méxima.
Por meio da inclinagdo desta reta determina-se o valor de dQ/dh.

4. De posse dos valores de dQ/dh e A,,, calcular o médulo reduzido (E,) por meio
da equacdo 4.8.

5. Calcular C = Q,,/h%,. Substituir os valores de C e E, na equacdo 4.17 e
calcular o valor de oy g33.

6. Calcular o coeficiente de encruamento (n) por meio da equagdo 4.19, desenvol-
vida neste trabalho, utilizando os valores de E, e 00,033

7. Substituir o valor de E, na equagio 4.6 e determinar o médulo de elasticidade
do material (F).

8. Substituir os valores de F e 00,033 Na equacdo 4.20 e calcular a tensio de escoa-

mento (o).
9. Substituir os valores de n, 00,033, € 0y Na equagdo 4.21 e calcular o valorde K.

Dao et al [98] apresentam equagGes similares as equagdes 4.13 e 4.20 que foram deri-
vadas de maneira errénea. Porém as equagGes para os grupos adimensionais (equacdes
4.17 e 4.19) obtidas por estes autores sdo validas uma vez que sdo determinadas por
meio da simulagfio de elementos finitos e foram utilizadas nesta analise. O modelo uti-
lizado porém sé pode ser aplicado para materiais com um coeficiente de encruamento
de at€ 0,5. Outra limitagdo do modelo € a necessidade de se aplicar uma carga de pelo
menos 50 mN [99]. Para evitar este problema as cargas aplicadas em todas as medidas
foi de 100 mN.

4.9 Simulacio por elementos finitos da microestrutura

As simulagbes por elementos finitos foram realizadas com o auxilio do programa
ABAQUS. As malhas utilizadas nestas simulagSes foram geradas a partir de microgra-
fias digitalizadas das amostras. O programa utilizado para esta tarefa foi o “ppm2oof™
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desenvolvido pelo National Institute of Standards and Technology - NIST. Este pro-
grama permite aplicar sobre a microestrutura uma malha composta por elementos tri-
angulares e refina-la de modo a criar uma representagdo adequada da microestrutura
para a simulacdo. As micrografias utilizadas na gera¢do das malhas foram obtidas com
o mesmo aumento (500X). Este procedimento teve como intuito evitar possiveis arte-
fatos devido & escala. Apds a gerag@o da malha esta foi transformada em um arquivo de
entrada para o ABAQUS por meio do programa “oof2abaqus” também desenvolvido
pelo NIST.

Os carbonetos foram modelados como sélidos eldsticos e as matrizes como sélidos
elasto-pldsticos. As propriedades mecanicas utilizadas na simulagio foram obtidas por
meio dos ensaios de penetra¢do dindmica, conforme descrito no item anterior.

As malhas foram criadas utilizando micrografias das superficies que eram expostas
a cavitacdo. A determinacdo do carregamento foi feita com base na similaridade que
existe entre o ensaio de “shot-peening” e a cavitacido [39]. No caso de deformagio
por “shot-peening” pequenas esferas de metal atingem uma amostra provocando uma
deformacdo conforme a figura 4.6.

|
xs IITTI

X2

Figura 4.6: Descri¢do esquemadtica do processo de “shot-peening” [100]

Para o caso da cavitacdo, as esferas metdlicas podem ser substituidas pelas ondas
de choque geradas pelo colapso das bolhas. Quando estas ondas de choque atingem a
microestrutura, a amostra ¢ deformada na diregéo z3 (vide figura 4.6) resultando em
deformagdo nas dire¢des z; e 3. Como a deformagio acontece a volume constante,

temos:

_ €33
€11 =€&2 = —7

A deformagdes €1, € €92 podem ser entdo estimadas por meio da equagio:
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V033
€11 = € = ————

E

Onde o033 € a tensdo A qual a amostra e submetida, v é o coeficiente de Poisson e E
€ 0 médulo de elasticidade do material. A tensdo 2 qual a amostra é sujeita durante o
ensaio de cavitagdo ndo é conhecida com precisdo. Okada et al [37] apresentam uma
compilagdo de resultados da literatura para as tensdes geradas na cavitagdo. Com base
nesta compilagfo, adotou-se o valor de 1 GPa para a tensdo o33. Das medidas de pe-
netragao dindmica realizadas pode-se determinar o valor do médulo de elasticidade da
matriz e dos carbonetos. Utilizando os médulos de elasticidade para a matriz e car-
bonetos medidos por meio dos ensaios de dureza instrumentado e a regra das fases,
podemos estimar o médulo de elasticidade do material. Adotando para o coeficiente
de Poisson o valor de 0, 3 obtemos os valores de deformago €1 e £99. As deforma-

¢Oes calculadas desta forma foram aplicadas s microestruturas conforme mostrado na

figura 4.7.

Figura 4.7: Carregamento aplicado na simulag@o da microestrutura

As condigBes de contorno aplicadas foram as seguintes: a face esquerda podia
apenas movimentar-se na dire¢fo 2 e a face inferior apenas na dire¢éo 1. J4 as faces
superior e direita podiam movimentar-se nas direcées 1 e 2.
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Capitulo 5
Resultados e discussao

Os resultados serao apresentados e discutidos na seguinte ordem:
e Microestruturas de solidificacio

Neste topico serdo apresentadas as microestruturas obtidas e sua interpretag¢do por meio
de digramas de fase calculados. Serdo discutidos também os limites da aplicagdo destes

diagramas as ligas em estado bruto de solidificagdo.
e Propriedades mecdnicas dos microconstituintes

Neste tépico serdo apresentados os resultados referentes a caracterizagdo da microes-

trutura quanto as suas propriedades mecanicas.
o Ensaios de cavitagdo

Neste topico serdo apresentados os resultados dos ensaios de desgaste e discutida a
relagdo entre resisténcia ao desgaste e a microestrutura e propriedades do material.

Apresentam-se também os mecanismos de desgaste atuantes.

5.1 Microestruturas de solidificacao

As ligas deste trabalho sdo complexas e pouco estudadas [101]. Por isso, diagramas
para os teores de 25% e 35% de cromo contendo cada um deles 15 ou 25% de ni-
quel, foram calculados utilizando o ThermoCalc visando a interpretagéo da génese da
microestrutura. Por simplicidade os sistemas foram considerados como quaterndrios

Fe-Cr-Ni-C e ndo foram incluidas na simulagdo outros elementos.

67
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5.1.1 Sistemas com 25% de cromo

As ligas 3,4,7,8,10 e 11 apresentam teor de cromo de 25% e niquel em teores de 15 ou
25%. Os diagramas do sistema quaternario correspondentes a estas composi¢des sdo

apresentados na figura 5.1.

Temperatura
S 8 &
o o (@]
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(A) % Carbono
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g

@ 1300 -
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()]

'_

1100 -x7+ o+ M,C,
1000

0 05 10 15 20 25 30
(B) % Carbono

Figura 5.1: Diagramas de equilibrio calculados para sistemas com 25% de cromo e
teores de niquel de 15% (A) e 25% (B)

Comparando-se os dois diagramas observa-se que a elevac@o do teor de niquel de
15 para 25% favorece a formagé@o de austenita priméria (y) para ligas com composi¢io
hipoeutética. Em contraste, a fase primdria para sistemas com teor de niquel 15% e
teor de carbono até 0,25% ¢ a ferrita (). Observa-se ainda que a elevagdo do teor de
niquel desloca a reagfo eutética para menores teores de carbono. Para teores de 15%
de niquel o ponto eutético estd localizado a 2,34% de carbono e a uma temperatura de
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1551 K, enquanto que para 25% de niquel se localiza a 2,05% de carbono e 1558K.
A elevagido do teor de niquel aumenta, portanto, o carbono equivalente destas ligas.
Para composi¢des hipereutéticas e ambos os teores de niquel a fase primdria € o car-
boneto M;C3. Como as ligas empregadas neste trabalho apresentam teores de carbono
maiores do que 1%, a andlise dos diagramas ird concentrar-se em teores acima deste
valor.

Por meio dos diagramas calculados espera-se que a solidificagiio das ligas hipoeu-
téticas com teor de carbono acima de 1%, se inicie com a precipitagdo de austenita.
A solidificagdo segue com a precipitagdo do carboneto M,C, por meio de uma rea-
¢do eutética consumindo todo o liquido remanescente e encerrando a solidificacdo. A
seqiiéncia de solidificagdo descrita acima pode ser resumida por meio das reagdes:

L
!
L-—)’)""L[

!
L[ - 7 + M7C3

E interessante observar que a precipitacdo das fases eutéticas ocorre em uma es-
treita faixa de temperatura em torno de 1550 K. A elevagio do teor de niquel de 15
para 25% néo altera de forma significativa esta faixa de temperatura, conforme as si-
mulages efetuadas. Apds o fim da solidificagdo, e com a diminui¢do da temperatura,
estas ligas entram em um campo de equilibrio trifdsico contendo a austenita e os car-
bonetos M7C3 e M23Cs. O carboneto Msy3Cy forma-se a partir do MCj5 por meio de
uma reagdo em estado solido, talvez do tipo eutetéide. Néo é possivel por meio das
simulagdes efetuadas determinar exatamente a natureza da reagdo. A elevagdo do teor
de niquel desloca este campo trifdsico para menores teores de carbono aumentando o
campo de estabilidade do carboneto M;C; e a formagio do M,3C5 a partir do M;Cs
ocorre em temperaturas mais baixas. O caminho de solidificagdo das ligas com compo-
sigéo hipereutética ndo passa pelo campo trifdsico resultando em uma microestrutura
composta somente por austenita e carboneto M;Cs. ApGs esta breve andlise, pode-se
verificar se a génese das microestruturas das ligas 3,4, 7, 8, 10e 11 pode ser explicada
pelos diagramas apresentados na figura 5.1.

A liga 7 tem teor de niquel de 25% e carbono 1,17% e a liga 8 apresenta 15% de
niquel e teor de carbono de 1,18%. Os diagramas prevéem duas reacdes de solidifica-
¢80 para ambas as ligas: L — L; + ye Ly — v + MyCs. O termograma da figura
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5.2 mostra a ocorréncia de duas reag¢des para a liga 7.

0.02 T T T T

1325,4 °C

0.01 -

1277,2°C

-0.01 -

DTA (unV)

-0.02 ¢ 1314,8°C

-0.038 -

-0.04 |- -
1263,2°C

-0.05 1 1 1 ]
1100 1150 1200 1250 1300 1350

Temperatura (°C)

Figura 5.2: Resultado do ensaio de andlise térmica diferencial (DTA) para a liga 7 com
25%Ni-1,17%C

O ensaio de andlise térmica indica o inicio da solidificacfio a uma temperatura de
1325, 4 °C' quando se inicia a precipitagdo da austenita primaria. A maxima velocidade
de precipitagcdo da fase primdria acontece a temperatura de 1314,8 °C. Quando a
temperatura chega ao valorde 1277, 2 °C'inicia-se a precipitacio do eutético que atinge
a velocidade mdxima de precipitagdo a 1263, 2 °C.

Deve-se observar que a comparagio direta entre as temperaturas de transformagio
obtidas no ensaio de DTA e aquelas calculadas ndo é prontamente possivel. Os dia-
gramas sdo calculados por meio do equilibrio termodindmico entre as fases, condi¢do
esta, que ndo pode ser obtida no ensaio de DTA e os sistemas foram considerados
quaterndrios desprezando-se o efeito do silicio, manganés, molibdénio e tungsténio
que juntos somam mais de 7%. Os cédlculos mostram que a temperatura de inicio de
formacdo de austenita € de 1337 °C e a de inicio de reagdo eutética é de 1285 °C,
respectivamente 11,6 e 7,8 °C' abaixo dos valores previstos. Considerando as sim-
plificagdes acima a previsdo do diagrama ajusta-se bem aos dados experimentais. O
fato de o célculo prever que, tanto para as ligas com 15 ou 25% de niquel, a reacéo
eutética ocorre em um intervalo de temperatura pequeno e serem observados intervalos

entre estas temperaturas de aproximadamente 50 °C), pode ser explicado devido a taxa
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de resfriamento imposta no ensaio e aos teores dos silicio, manganés, molibdénio e
tungsténio, desconsiderados nos cilculos.
Para as ligas 7 e 8 a microestrutura prevista pelo diagrama é matriz austenitica e

carbonetos M3Cs. As figuras 5.3 e 5.4 apresentam as microestruturas das ligas 7 e 8
respectivamente.

Figura 5.3: Microestrutura da liga 7 com 25%Ni-1,17%C. (Groesbeck 200X)

As duas microestruturas sdo compostas por dendritas de austenita e carbonetos
eutéticos interpenetrados com austenita, conforme previsto pelos diagramas. A mor-
fologia dos carbonetos da liga 7 € do tipo de plaquetas semelhante a observada para os
carbonetos M-C3 em ferros fundidos brancos com alto cromo [117] com composiggo
hipoeutética. J4 para a liga 8, a morfologia dos carbonetos é mais fina.

A identificagio dos carbonetos foi realizada por meio de difratometria de Raios X
e indica que a liga 7 apresenta, além da austenita, uma mistura de carbonetos M,C4
e M,3Cs embora a observagdo metalografica nio mostra este carboneto. J4 a liga 8
apresenta somente carbonetos My3Cg conforme se observa nas figuras 5.5 e 5.6.

A microestrutura da liga 8 bem como a natureza do carboneto formado estfio de
acordo com o diagrama da figura 5.1A. Para a liga 7 o diagrama n#o indica a presenca

" de M;Cs. Uma hipétese para explicar a presenga desta fase é que a reagio pela qual

0 M7Cj seria transformado em My3Cs tem sua temperatura de inicio muito reduzida
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Figura 5.4: Microestrutura da liga 8 com 15% - 1,18%C. (Groesbeck 200X)
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Figura 5.5: Difragdo da raios X para a liga 7 com 25%Ni-1,17%C

(de aproximadamente 105 °C) com a elevagio do teor de niquel como se observa
nos diagramas da figura 5.1. Além disso, a elevag@o de niquel reduz de 150 °C a
temperatura de fim desta reag@o. Portanto, as transformagdes de fase na liga 7 ocorrem
em temperaturas menores (¢ em um intervalo de temperatura também menor) do que

naliga8. Presume-se entiio que ndo houve tempo suficiente para que a transformagdo
de estado sélido que dé origem ao carboneto M23Cg na liga 7 se completar.
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Figura 5.6: Difragio de raios X para a liga 8 com 15% - 1,18%C

Conforme os diagramas calculados, as ligas com composi¢ao hipereutética apre-
sentam como fase primdria o carboneto M7C’; e o eutético constitui-se de austenita y

e M;Cj5. O caminho de solidificagdo pode ser descrito pela seqiiéncia de reagdes:

L
!
L - MCs; + Lj

1
L[ -+ v + M7C;3

Nio ocorre a formagao de carbonetos My3Cg no estado sélido em todas as ligas
com composic¢do hipereutética destes sistemas no intervalo de temperatura calculados.
Dentre as ligas com 25% de cromo, as ligas 10 e 11 apresentam composi¢do hipereu-
tética de acordo com os diagramas da figura 5.1.

O resultado de andlise térmica para a liga 10 é apresentado na figura 5.7. Neste
caso a solidificag@o se inicia a temperatura de 1307,0 °C com a precipitagdo da fase
primdria. Na temperatura de 1288, 3 °C' se inicia a precipitagfio do eutético, ocorrendo
duas reag¢des como indicado nos diagramas da figura 5.1.

Observa-se nesta liga uma diferenga de apenas 3 °C entre as temperaturas de so-
lidificagdo medida e calculada. As temperaturas de inicio e fim da reagdo eutética
medidas e calculada diferem em aproximadamente 23 °C. O termograma da figura
5.7 aponta também uma reagdo a temperatura de 1215, 6 °C que néo € prevista pelo
diagrama. Estes resultados diante das aproximagdes efetuadas sdo bastante razodveis.
As microestruturas destas ligas s30 mostradas nas figuras 5.8 e 5.10.
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Figura 5.7: Resultado do ensaio de andlise térmica diferencial para a liga 10 (2,43C-
25Cr-25Ni) _
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-Figura 5.8: Microestruturas da liga 10 com 2,43% C e 25,82% Ni (Groesbeck 100X)
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Verifica-se que, conforme previsto, a liga 10 é hipereutética apresentando carbo-
netos M;C5 primdrio com simetria hexagonal. Nota-se austenita ao redor dos carbo-
netos primdrios e que esta austenita ndo € interconectada como a austenita do eutético
apresentando-se isenta de carbonetos e recobrindo totalmente o M-;C’; primdrio como
um halo. Uma morfologia semelhante foi observada para ferros fundidos brancos de
alto cromo hipereutéticos [102]. Apds a formagdo do halo ocorre a reagio eutética.
Diante destas observagdes a seqii€ncia de eventos na solidificac@o desta liga pode ser

interpretada como na figura 5.9.

L M,C,

Figura 5.9: Zona de crescimento acoplado para ligas hipereutéticas do sistema Fe-Cr-C

Com a precipitagdo do MCj, o liquido remanescente é empobrecido em cromo
e a ocorre a formacéo de austenita que envolve a fase priméaria formando o halo. A
formagdo da austenita desloca a composi¢do do liquido para a zona de crescimento
acoplado (drea escura da figura 5.9) onde a austenita e o carboneto crescem de forma
cooperativa.

A liga 11 apresenta algumas dendritas de austenita e carbonetos eutéticos M7Cs.
Neste caso a indicagdo dos cédlculos era de que a liga seria ligeiramente hipereutética.
Isto pode significar uma discrepincia do experimento em relagdo aos célculos termo-
dinimicos ou que a austenita necessite ser nucleada antes da fase carboneto nas taxas
de resfriamento empregadas.

A identifica¢do dos carbonetos foi realizada por meio da difragao de raios X (figu-
ras 5.11 e 5.12) e os carbonetos encontrados s3o os previstos pela simulago.

Para ligas hipoeutéticas com teores de carbono em torno de 1,9%, ligas 3 e 4, a
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Figura 5.10: Microestrutura da liga 11 com 2,41% C e 15,49% Ni (Groesbeck 200X)
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Figura 5.11: Difragfo de raios X para a liga 10 com 2,43% C e 25,82% Ni

seqiiencia de reagdes de solidificagdo prevista € semelhante 4 das ligas 7 e 8. Ocorre
formac@o de austenita primdria seguida da reagdo eutética vy + M;Cs.

Os resultados do ensaio de DTA (figura 5.13) mostram uma diferenga de aproxi-
madamente 7 °C' entre as temperaturas liquidus calculadas e medidas. Para esta liga
se observa novamente que a simulag¢io indica um pequeno intervalo de temperaturas

para o inicio € 0 fim da reagdo eutética, enquanto que o DTA aponta uma diferenca de

aproximadamente 5 °C.

Nas figuras 5.14 e 5.15, observa-se que ambas microestruturas sfo hipoeutéticas



C C O«

|G O G G G G O G G G G G G G €

C C C(

CAPITULO 5. RESULTADOS E DISCUSSAO 77

)

Intensidade

-l g
7 =
&

.| R H =3 a = a
z= g 8 = z 8§
ad 2 = a3 = =

€
[ E; A dﬁx A P j\ A
- nem

28

Figura 5.12: Difracao de raios X para a liga 11 com 2,41% C e 15,49% Ni
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Figura 5.13: Resultado do ensaio de andlise térmica diferencial (DTA) para a liga 3

conforme previsto pela simulagio do diagrama. O diagrama da figura 5.1 ndo prevé
formagdo de My3Cs no estado sélido para teor de niquel de 25% . J4 para teores de
niquel de 15% € possivel que haja uma pequena quantidade deste carboneto.

Com o auxilio da difragdo de raios X verificou-se que fase eutética era composta
por uma mistura de carbonetos M-C3 e um carboneto de manganés identificado como
Mmn,5Cy4 em ambas as amostras conforme se observa nas figuras 5.16 e 5.17. Embora
a difracdo indique a presenca de carboneto de manganés esta ocorréncia é pouco pro-

vével devido ao pequeno teor deste elemento e a presenga de molibdénio e tungsténio
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Figura 5.14: Microestrutura da liga 3 com 25% niquel 1,92% de carbono. (Marble 200
X) _ _

que sdo mais fortes formadores de carboneto que o manganés. Como néo se detectou
na difracdo a presenga de carbonetos destes elementos, pode-se aventar a hipétese da
formagdo de um carboneto metaestavel para essas ligas devido as condigGes de resfri-
amento ou ainda uma mudanga na estrutura cristalina do M,Cj.

Nio foi possivel distinguir os carbonetos por meio de metalografia éptica mesmo
ap6s diversas tentativas com diferentes reagentes. Isso pode se dever a pequena quan-
tidade dos outros carbonetos ou ao fato de sua transformagfo ocorrer no final da reagéo
eutética por mudanga gradativa de composi¢do do M7Cs.

Os resultados obtidos para as ligas com 25% de cromo podem ser resumidos com
o auxilio da figura 5.18.

Nesta figura estdo representadas em pontos cheios as ligas deste trabalho e os pon-
tos vazados representam a posi¢éo do eutético simulada por meio do ThermoCalc. As
composigdes eutéticas calculadas apresentadas na figura 5.18 utiliza os sistemas com
15 e 25% de niquel e dois outros com teores de 10 ¢ 20% deste elemento. A linha tra-
cejada da figura 5.18 mostra a variagdo da composicdo eutética calculada com o teor
de niquel, e que esta é deslocada para menores teores de carbono com a eleva{:ﬁo do

teor de niquel de maneira aproximadamente linear. Esta figura mostra que foi possivel
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Figura 5.15: Microestrutura da liga 4 com 15% de niquel e 1,85% de carbono. (Marble

200 X)
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Figura 5.16: Difracdo de raios X para a liga 3 com 25% niquel 1,92% de carbono

prever corretamente se a microestrutura era hipo ou hipereutética com a excegdo da
liga 11 que se encontra aproximadamente sobre o eutético. '

O carboneto predominante para os sistemas com teor de cromo de 25% foio M;Cj.
O carboneto My3Cj era o dnico carboneto presente na liga 8, e na liga 7 estava presente
juntamente com o M-C;. A figura 5.18 mostra ainda que a formagdo do carboneto
M- C} é favorecida pela elevagio dos teores de carbono. A simulagﬁo efetuada estd de
acordo com este resultado e mostrou que a elevagdo do teor de niquel de 15 para 25%
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Figura 5.17: Difragdo de raios X para a liga 4 com 15% de niquel e 1,85% de carbono
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Figura 5.18: Diagrama de estrutura para ligas do sistema Fe-Cr-C-Ni com 25% de
cromo

desloca o campo trifdsico v + M7;C3 + My3Cs para menores teores de carbono
aumentando o campo de estabilidade do carboneto M;Cs. E interessante observar que
a solubilidade do niquel € maior no carboneto M,3Cs do que no M;C3. Apesar disto,
a elevagdo do teor de niquel favorece a formagéo do M;C3 em detrimento ao My3Cs.
Este aparente discrepancia também foi observada por Waldenstrém [110] que sugeriu
que a formagdo de um ou outro carboneto estaria ligada a variagdo da atividade do
carbono com a elevagdo do teor de niquel.
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5.1.2 Sistemas com 35% de cromo

Asligas 1,2,5,6e 9 apresentam teor de cromo de 35% e teores de ni.
damente 15 ou 25%.

composi¢des sdo apresentados na figura 5.19.
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Figura 5.19: Diagramas de equilibrio calculados para o sistema Fe-Cr-

Ni-C para teores
de cromo de 35% e 15% niquel (A) e 25% (B)

Comparando-se os diagramas dos sistemas com 35% e 25% de cromo, observa-se

que a elevagdo do teor de cromo promove um aumento da estabilidade da ferrita (fase

@). Para o sistema com 35% de cromo e 15% de niquel pode-se ter ferrita primdria

para teores de carbono de até aproximadamente 1,1%. Com a elevagdo do teor de

niquel para 25% a composicdo limite para a a formagdo de ferrita primdria € reduzida

81

quel de aproxima-
Os diagramas de equilibrio calculados correspondentes a estas
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para 0,17%. A exemplo do que ocorre nos sistemas com 25% de cromo, existe um
campo de equilibrio trifdsico envolvendo a austenita e os carbonetos M7C3 € My3Cy
no estado sélido. A elevagdo do teor de niquel provoca um aumento do campo de
M;C3, deslocando o campo trifdsico para menores teores de carbono e diminuindo
a temperatura de transformac@o de M7;Cj5 para My3Cg neste campo. A exemplo dos
sistemas com 25% de cromo a fase hipereutética é o carboneto M7Cj.

O ponto eutético destes sistemas depende do teor de niquel e o aumento do teor
deste elemento desloca o eutético para menores teores de carbono. Para o sistema com
15% de niquel o eutético esta localizado a 1,8% de carbono e 1551 K e para o sistema
com 25% de niquel se localiza a 1,6% de carbono e 1557 K. A elevagéo do teor de
niquel ndo altera significativamente a temperatura da reagfio eutética. E interessante
observar que as temperaturas do eutético sdo as mesmas dos sistemnas com 25% de
cromo.

Uma vez que as ligas deste trabalho apresentam teor de carbono sempre superiores
a 1%, a discussao dos diagramas serd feita para composi¢Ges acima deste valor.

Para as ligas com teores de carbono da ordem de 1,2% (ligas 5 ¢ 6) pode-se ter dois
caminhos de solidificagdo dependendo do teor de niquel. Para a liga 5 (com teor de
carbono de 1,21%) a solidificagdo se inicia com a precipitagdo de austenita primaria
seguida da precipitagdo da fase eutética. O caminho de solidificagdo pode ser descrito

pelas reagdes:

L
!
L—)’Y+L[

1
Ly = v + MG

Diferente do que acontece para os sistemas com 25% de cromo, a formagdo do
carboneto My3C% ndo se da por meio de reagdes no estado sélido mas sim diretamente
da solidificagao.

Os diagramas prevéem duas reag¢des de solidificagdo para a ligas 5: L — v + L;
e Ly - v + My3Cs cuja existéncia € confirmada pelo termograma (mostrados na
figura 5.20). A solidificagdo se inicia com a precipitagdo da fase primdria a um tem-
peratura de 1306, 7 °C' e sua velocidade maxima de precipitagdo ocorre a 1294, 6 °C.
A temperatura de 1286, 0 °C se inicia a precipitagio do eutético que atinge velocidade
mdxima de precipitagdo a 1262,6 °C. A transformacgfo que ocorre 4 temperatura de
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1216, 7 °C ndo pode ser explicada pelo diagrama.

0 T T T T T 5 T T
-0.01 1218,3°C

-0.02 |- 1216,7 °C 1286,0 °C

-0.03 |-
-0.04 -

-0.05

DTA (uVv)

-0.06 -

-0.07 -

-0.08 -

-0.09 -

1262,6 °C

-0.11 ! | I 1 1 I L L
1160 1180 1200 1220 1240 1260 1280 1300 1320

Temperatura (°C)

Figura 5.20: Resultado do ensaio de andlise térmica diferencial (DTA) para a liga 5
(35% Cr-25% Ni-1,21% C).

A temperatura liquidus calculada € 1310 °C e estd 3,3 °C acima da temperatura
determinada pelo DTA. O termograma também indica um intervalo de temperatura
para a reagdo eutética de aproximadamente 9 °C' e este resultado é consistente com a
simulacgdo realizada. A microestrutura desta liga é apresentada nas figuras 5.21.

Aliga 5 apresenta microestrutura composta por uma matriz austenitica e carbonetos
eutéticos. Os resultados da difragdo de raios X indicam que estdo presentes austenita e
o carboneto My3C 5, conforme mostra a figura 5.22.

A solidificagdo da liga 6 apresenta um caminho de solidificagdo mais complexo
em relagdo a liga 5. Analisando o diagrama de equilibrio calculado para sistemas
com 15% de niquel (figura 5.19-A, pdgina 81) nota-se que o teor de carbono da liga 6
(1,13%) esta préximo ao teor limite de formagdo de ferrita priméria. Além disso foram
desconsiderados na simulagdo os elementos silicio, molibdénio, vanidio e tungsténio
todos formadores de ferrita. Pode-se considerar entdo que a liga 6 solidifica-se de

acordo com a seqii€ncia:
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Figura 5.21: Microestrutura da liga 5 com 25% de niquel e 1,21% de carbono (Ataque
Groesbeck - 100 X)
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Figura 5.22: Difragfo de raios X para a liga 5 com 25% de niquel e 1,21% de carbono
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Numa primeira etapa a ferrita se forma a partir do liquido e com o decréscimo da
temperatura este liquido atinge a composigéio peritética (L) assim como a fase alfa
(ar). Ambas reagem formando austenita, ferrita («;) e liquido (Ljyr). A observa-
¢do do diagrama sugere que esta liga € hipoperitética e portanto a ferrita é fase estdvel
nesta temperatura. Com o decréscimo da temperatura o liquido se decompdem pela
reagdo eutética formando austenita e M,3Cs. A seqiiéncia de solidificagdo descrita pe-
las reagGes acima € similar aquelas que se observam nos agos inoxidaveis [111, 112]
ou em agos ferramenta contendo vanddio [104]. Quando a solidificagdo de ligas do
sistema Fe-Cr-Ni se inicia com a precipitac@o de ferrita primdria, ocorre uma intensa
segregacgdo de elementos estabilizadores da fase -y para o liquido remanescente. Co-
mega entdo a acontecer a precipitagdo de austenita por meio de uma reagéo peritética.
A reacio peritética ocorre na interface liquido/ferrita, de maneira similar aos sistemas
bindrios e prossegue até que a ferrita seja coberta pela fase pré-peritética [113]. A par-
tir deste ponto a austenita pode crescer em duas frentes: a partir do liquido segregando
elementos alfagénicos para o liquido e consumindo a ferrita primdria por meio de uma
transformagdo de estado sélido. O crescimento da austenita em diregdo a ferrita pri-
mdria ocorre devido a uma maior estabilidade da fase v em relagdo a ferrita com a
diminuicio da temperatura [114].

A microestrutura da liga 6 (figura 5.23) mostra trés regides distintas: uma regio
eutética formada por carbonetos e austenita, uma regido de matriz monofdsica e conti-
gua em sua maior parte ao eutético e uma regido bifésica mais clara, situada em geral
no centro da regido dendritica. Na figura 5.24 com maior aumento destacam-se as duas
tultimas regides.

Por analogia ao que ocorre em agos inoxidaveis duplex € providvel que a regido
central mais clara seja composta por austenita e fase sigma [115] ou austenita e carbo-
netos. Neste caso, a ferrita teria se decomposto em austenita e uma segunda fase. De
acordo com o diagrama esta segunda fase € a fase sigma.

A difragdo de raios X para esta liga (figura 5.25) mostrou a presenga de carbonetos
M,3C6 e austenita. Nem todos os picos da difragdo puderam ser identificados e nfio se
descarta a possibilidade da presenga das fases o e a.

Elevando-se o teor de carbono para aproximadamente 2% o carboneto eutético
passa do M,3Cs para o carboneto M7C3. Prevé-se para a liga 1, por meio dos digramas
da figura 5.19, o seguinte caminho de solidificagdo:
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Figura 5.23: Microestrutura da liga 6 com 15% de niquel e 1,13% de carbono (Ataque
Behara II + Groesbeck - 200 X)

L
\J
L - MCs + L
1
Ly - v + M;Cs + Ly
{
L, = v + MG

Ap6s o fim da solidificagio a microestrutura da liga 1 deve ser constituida por
austenita e M-Cy formando-se o M3C5 no estado sélido. A microestrutura da liga 1 €
apresentada na figura 5.26.

A figura 5.26 mostra que a liga 1 tem uma microestrutura constituida por carbo-
netos hexagonais, caracteristica de MCs primério. A presenga de austenita ao redor

destes carbonetos sugere que a solidificagdo do eutético € precedida da formagdo de

" austenita de forma semelhante ao que ocorre nos ferros fundidos brancos de alto cromo

[102].
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Figura 5.24: Microestrutura da liga 6 com 15% de niquel e 1,13% de carbono (Ataque
Behara II + Groesbeck - 500 X)
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Figura 5.25: Difra¢do de raios X para a liga 6 com 15% de niquel e 1,13% de carbono

Ap6s a precipitago da austenita e com o decréscimo da temperatura a fase liquida
¢ enriquecida em cromo até a composigdo eutética seja atingida. Devido as mudangas
na composi¢do do liquido com a diminuigdo da temperatura acontece um super res-
friamento do liquido que permite a formagéo do M7C4 nas dendritas de austenita. A

precipitacio desta fase provoca alteragdo desloca a composicio do liquido para a zona

de crescimento acoplado onde as fases crescem de forma cooperativa. Este eutético

tem a morfologia caracteristica do M,3Cs das ligas 5 e 8. Em algumas regides o euté-
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Figura 5.26: Microestruturas das ligas 1 com 25% de niquel e 1,98% (Ataque Groes-
beck - 200X) . :

tico ¢ significativamente mais grosseiro com morfologia semelhante a das liga 7, 10 e
11 que séo constituidas de M7C3. Esta microestrutura nfo € coerente com as previsdes
computacionais, uma vez que estas ndo prevéem a formagfio de My3Cs do liquido e
prevéem a aniquilagdo do M,(C'; para temperaturas relativamente baixas.

Para a liga 2 o caminho de solidifica¢#o prevista por meio dos diagramas calculados
seria:

L
i
L - M;Cy + L
l
Ly - v + M;C; + Ly
!
L, — MyCs + M;Cs

Deste modo na liga 2, ao fim da solidificagio, coexistiriam as trés fases, austenita,
M7C3 e My3Cg prevendo-se a eliminaciio do M;C5 no estado sélido em temperaturas
mais altas que para as ligas com 15% de niquel.
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O resultado de DTA para liga 2 mostra que a curva obtida apresenta uma forma
tipicamente eutética conforme mostra a figura 5.27, sugerindo grande proximidade da
composigdo desta liga com a regido eutética ou pequena liberacio de calor na forma-
¢do do primdrio. O termograma indica que a solidifica¢do se inicia com a 1289, 3 °C
enquanto que a simulagdo indica 1285 °C, resultado bastante razodvel considerando

os efeitos de composi¢do ndo incluidos no cdlculo e o efeito da velocidade de resfria-

mento.
T T T
1289.3 °C
0
-0.05 i
=
=
<C
'_.
T -
-0.15 2|
1263.4 °C
_042 L L 1
1150 1200 1250 1300 1350

Temperatura (°C)

Figura 5.27: Resultado do ensaio de andlise térmica diferencial para a liga 2 (35%
Cr-15% Ni-1,97% C).

A figura 5.28 mostra a microestrutura obtida para a liga 2. Esta figura sugere que
a solidificagio se iniciou diretamente com a formagdo do eutético. Com o cresci-
mento deste ocorreu aumento progressivo do espagamento dos carbonetos eutéticos e
o engrossamento destes nos contornos das células. Observa-se ainda que as células
eutéticas sdo decoradas por austenita.

Os resultados de difragdo de raios X para as ligas 1 e 2 (figuras 5.29 e 5.30) mos-
tram que a liga | e aliga 2 apresentam apenas austenita e carbonetos My3Cg. O fato de
a difrag@o indicar a presenga de somente o carboneto My3Cy deve-se provavelmente ao
fato de que a transformagio do A/;C'3s em M,3C¢ ocorre em altas temperaturas como

previsto ou devido a pequena quantidade do M7 Cj.
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Figura 5.28: Microestrutura da liga 2 com 15% de niquel e 1,97% de carbono. (Ataque-
Groesbeck - 200X)
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Figura 5.29: Difracfo de raios X para a liga 1 com 25% de niquel e 1,98% de carbono

Para a liga 9 prevé-se a formagao de M3 primério seguido do eutético y + M;Cs.
No estado sélido, parte do M;C's transforma-se em My3C mantendo-se estas trés fases
até o limite das previsdes computacionais.

A figura mostra carbonetos primdrios hexagonais envolvidos por eutético carbo-
neto+austenita.” A difragéio de raios X mostrou apenas a presenca de austenita e car-
bonetos My3C (figura 5.32 ). Este resultado contraditério com as previsdes compu-

tacionais que previam a presenca de M,3Cs e M;C5 pode-se dever a pequena fragdo
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Figura 5.30: Difragfo de raios X para a liga 2 com 15% de niquel e 1,97% de carbono

Figura 5.31: Microestrutura da liga 9 com 15% niquel e 2,43% de carbono (Groesbeck
200X)

volumétrica deste carboneto ou a um erro da previsio computacional.

Em resumo, as previsdes computacionais foram mais iteis na interpretacio das
microestruturas das ligas com 25% de cromo nas quais o carboneto formado é o M,C5,
exceto a liga 8. J4 para as ligas com 35% de cromo cujo carboneto de solidificacdo é

0 M>3Cs, a stimulagio forneceu apenas uma orientagio geral para a interpretacdo das

microestruturas. Verificou-se também que a elevagio dos teores de niquel e carbono

promovem a formag@o do carboneto M;C; em detrimento do Ma3Cs.
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Figura 5.32: Difracdo de raios X para a liga 9 com 15% de niquel e 2,37% de carbono

5.2 Propriedades mecinicas dos microconstituintes

Os resultados obtidos para as propriedades mecénicas dos microconstituintes sio apre-

sentados na tabela 5.1. A discussdo sobre estes resultados serd dividida em dois itens:

dureza e fragfio volumétrica e propriedades elasto-pldsticas da austenita.

Tabela 5.1: Dureza das ligas, fragdo de carbonetos, microdureza e propriedades elasto-

plasticas da austenita

bge V6 b mes G
(GPa)

5 (35CT25N11,21C) 310 £ 10 33+3 190 £+ 10 3.5+£0.2 0.35+0,03 0,2740,03
1 (35Cr25N11.98C) 380 £+ 20 39+ 4 210+ 20 4,3+0,6 0.41+0,1 0,29+ 0,06
6 (35CT15N71,13C) 345+ 5 34+1 220 + 40 5,2+£0,3 0.34£0,1 0.40 0.1
2 (35CT15N11,97C) 410 £ 10 4241 260 £ 20 5,440,1 0.36 £ 0,04 0,47 0,1
9 (35Cr15Ni2, 73C) 450 £ 10 44 £ 2 — - — —
7 (25CT25N11,17C) 240+ 5 21+1 180+ 10 3,5+0,3 0.36 £0,04 0,2740,04
3 (25Cr25Ni1,92C) 285+5 26+ 3 130 + 20 3,7+0,4 0.381+0,04 0,384+0,04
10 (250r25Ni2,43C) 320+ 10 29+3 200 + 10 3,94+0,4 0,36 £ 0,1 0,27+ 0,05
8(256‘r15Ni1,180) 300 £ 10 31+3 190 + 30 3,7+0,9 0.3840,1 0,26 £ 0,04
4 (250r15Ni1,850) 300+ 5 27+ 3 180 £ 10 4,5+0,5 0.39+0,1 0,34 £0,03
11 (25Cr15N2,41C) 330+ 10 36+1 210+ 10 4,740,2 0.424£0,1 0,324 0,02

5.2.1 Dureza e fracio volumétrica

Os valores de dureza so apresentados na 5.2. De maneira geral. observa-se que as

ligas com 35% de cromo apresentam valores de dureza superiores as das ligas com

25% de cromo.
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Tabela 5.2: Valores de dureza das ligas (HV)

25%Cr 35%Cr
Liga8 300+ 10 |Liga6 345+5
15%Ni | Liga4 300+5 |Liga2 410+ 10
Liga1l 330+10 | Liga9 450+ 10
Liga7 240£5 | Ligas 310+ 10
25%Ni | Liga3  285+5 |Ligal 380+ 20
| Liga10 320+ 10

Para teores constantes de cromo, a elevagéo do teor de niquel de 15 para 25% pro-
voca uma diminui¢do na dureza. Para mesmos teores de cromo e niquel, a dureza
aumenta com o aumento do teor de carbono, exceto para a liga 4. A tabela 5.3 apre-
senta a fragdo volumétrica dos carbonetos. Observa-se que a fracio volumétrica de

carbonetos € maior nas ligas com 35% de cromo do que nas ligas com 25% de cromo.

Tabela 5.3: Fragdo volumétrica de carbonetos (valores em %)

25% Cr 35% Cr
Liga8 31+3 |Liga6 34+1
15% Ni | Liga4 27+£3 |Liga2 42+1
Ligall 36+1 |[Liga9 4442
Liga7 21+1 |Liga5 33%£3
25% Ni | Liga3 26+3 |Ligal 39+
Ligal0 29+3

Para teores constantes de cromo a elevagdo do teor de niquel diminui a fragio
volumétrica de carbonetos. Para teores constantes de cromo e niquel, o aumento do teor
de carbono aumenta a fragdo de carbonetos como era de se esperar (exceto para liga
4). Pode-se dizer que, para estas ligas, a dureza é controlada pela fracéio volumétrica
de carbonetos M7C3 e M,3Cy independentemente da presenga ou nio de ferrita, fase
sigma, ou de outros carbonetos.

A tabela 5.4 apresenta os valores da dureza da austenita e pode-se verificar que a
microdureza da matriz das ligas com 35% de cromo € superior 4 das ligas com 25% de
cromo, para teores constantes de niquel. Para teores constantes de cromo a elevagio
do teor de niquel diminui a microdureza da matriz. Para teores constantes de cromo e
niquel, a dureza da matriz aumenta com o teor de carbono.

Os valores de dureza apresentados sdo semelhantes aqueles obtidos pelo autor em

trabalho anterior para materiais de composi¢do similar [2] e superiores, em alguns ca-



(’

¢ ¢ C C«

(cecccceccccc e O

¢

(

C

(

CAPITULO 5. RESULTADOS E DISCUSSAO 94

Tabela 5.4: Dureza da matriz (valores em GPa)

25% Cr 35% Cr
Liga8 3,7+£0,9|Liga6 5,2+0,3
15% Ni | Liga4 4,54+0,5|Liga2 5,440,1
Ligall 4,74+0,2 | Liga9 —
Liga7 3,5+0,3 | LigaS 3.5+0.2
25% N1 | Liga3 3,74+0,4 | Ligal 4,3+0,6
Ligal0 3,9+0,4

sos aos valores de dureza de austenitas de ferros brancos de alto cromo que apresentam
valores entre 3,5 — 4,0 GPa [117].

Deve-se observar que existe uma diferenga fundamental entre os valores de du-
reza medidos de forma convencional e os valores obtidos em ensaios instrumentados
de dureza [118]. A dureza obtida por meio de ensaios de penetragdo é sistematica-
mente superior aquelas obtidas no ensaio Vickers. No ensaio Vickers a dureza € obtida
medindo-se o valor das diagonais da impressdo residual e ndo leva em consideragdo os
efeitos de afundamento e empilhamento do material ao longo do penetrador, conforme
discutido no capitulo Materiais e Métodos. Embora a comparagio de valores absolu-
tos entre os dois ensaios nado seja possivel, a diferenca na dureza entre duas amostras é
mantida: se um material apresenta dureza Vickers maior do que outro, a dureza medida
com o método empregado aqui também serd mais alta para este material.

Os valores de dureza obtidos para os carbonetos A/;C'3 sdo apresentados na tabela
5.5. Os valores de dureza dos carbonetos My3Cs ndo puderam ser determinados por

apresentarem uma morfologia muito fina.

Tabela 5.5: Valores de dureza e mddulo de elasticidade para os carbonetos M;Cj (*
primadrio)

E Dureza
(GPa) (G Pa)
1(35CT — 25N1 — 1,98C)* 310 + 20 2143
3(25Cr — 26Nt —1,92C) 260+ 20 17+ 2
4(25Cr — 15Ni —1,85C) 280 + 30 1941
7(25Cr — 25Ni —1,17C) 300 + 30 23+ 3
9(35CT — 26Ni — 1,92C)* 340 £ 50 22 +2
10 (25CT — 25Ni — 2,41C)* 320 £ 20 22 £ 4
10 (25CT — 25N% — 2,41C) 310 £ 20 20 £ 2
11 (25CT — 16N — 2,43C) 300 + 30 21 + 4

Liga
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Os valores de dureza para os carbonetos variam pouco, exceto para as ligas 3 e 4.
Como visto na descricdo da microestrutura destas ligas, é possivel que os carbonetos
destas ligas sejam metaestdveis ou que tenha ocorrido mudanga na estrutura cristalina
do M,Cj3. Estas suposi¢des, caso verificadas, podem explicar a baixa dureza destes
carbonetos nestas ligas. Os valores de dureza dos carbonetos sdo um pouco superiores
aqueles encontrados na literatura que € de aproximadamente 1,7 G'Pa para o M7Cj
[2], [117], e podem ser explicados pelos maiores teores de cromo presente nas ligas
deste trabalho, embora a comparacdo entre as durezas obtidas por métodos diferentes
seja limitada. O valor do médulo de elasticidade dos carbonetos apresenta pouca va-
riagdo exceto para as ligas 3 € 4. Para as demais € préximo ao valor determinado por
Sinatora [117] para o carboneto M7C' que é de aproximadamente 340 G Pa e 300 GPa

para o carboneto M;3C.

5.2.2 Propriedades elasto-plasticas

Observa-se da tabela 5.6 que o0 mddulo de elasticidade das matrizes das ligas com 35%

de cromo € maior do o das ligas com 25%.

Tabela 5.6: Mddulo de elasticidade da matriz (valores em GPa)

25% Cr 35% Cr
Liga8 190430 | Liga6 220+ 40
15% Ni | Liga4 180+ 10 | Liga2 260 %20
Ligall 210+£10 | Liga9 -
Liga7 180410 | Liga> 190+ 10
25% Ni | Liga3 130420 | Ligal 210420
Liga 10 200 £ 10

Para teores constantes de cromo, a elevacio do teor de niquel provoca uma dimi-
nui¢do no valor do médulo de elasticidade. Para teores constantes de cromo e niquel,
a elevagdo do teor de carbono aumenta o mddulo de elasticidade. Apenas a liga 3
apresenta um valor muito baixo para esta propriedade. Os valores de médulo de elasti-
cidade determinados para a matriz sdo proximos aos dos agos inoxidaveis da série 300
que variam 175 a 215 GPa [116]..

A tabela 5.7 mostra os valores para a tensdo de escoamento da matriz e indica que
ndo existe uma diferencga sistemdtica entre as ligas.

Os valores de tensdo de escoamento sdo substancialmente maiores do que o dos

acos inoxidéveis da série 300 que variam entre 0, 2 e 0. 3 G Pa [116]. Para teores mais
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Tabela 5.7: Tensdo de escoamento da matriz (valores em GPa)

25%Cr 35% Cr
Liga8 0,38+0,1 |Liga6 0,34+0,1
15% Ni | Ligad 0,39+0,1 | Liga2 0,36+ 0,04
Ligall 0.42+0,1 | Liga9 -
Liga7 0,36+0,04 | Liga5 0,354 0,03
25% Ni | Liga3 0,38+0,04 | Ligal 0,41+0,1
Ligal0 0,36+0,1

elevados de cromo como os agos inoxidéveis fundidos CC50. CD4M e CE30 (com
teores de cromo dentre 25 ¢ 30%) a tensdo de escoamento é de aproximadamente 0,7
GPa [116] mais distante ainda dos valores medidos neste trabalho.

A tabela 5.8 apresenta os valores do coeficiente de encruamento da matriz e indica
que as ligas do grupo 35Cr-25Ni (ligas 6 e 2), apresentaram coeficiente de encruamento
significativamente maiores que as demais. Para teores de cromo e niquel constantes,

ngo fica claro qual € a relagdo entre o teor de carbono e o coeficiente de encruamento.

Tabela 5.8: Coeficiente de encruamento da matriz

25% Cr 35% Cr
Liga8 0,26+0,04 | Liga6 0.40+0.1
15% Ni | Ligad 0,344+0,03 | Liga2 0.4740,1
Ligall 0,324+0,02 | Liga9 -
Liga7 0,27+£0,04 | Liga5 0,26 +0,03
25% Ni | Liga3 0,38+0,04 | Ligal 0,29+0,06
Liga1l0 0,27 +0,05

Conforme discutido no item materiais e métodos, o modelo para calcular as propri-
edades elasto-plasticas apresentado na referéncia [98] utiliza uma hipdtese invdlida. A
tabela 5.9 compara os valores obtidos para a tensdo de escoamento e coeficiente de en-
cruamento utilizando as equagBes propostas na referéncia [98] e as equacdes derivadas
aqui conforme descrito no item materiais e métodos.

Os resultados mostram que os valores da tensdo de escoamento e coeficiente de
encruamento calculados conforme a referéncia [98] sdo sistematicamente maiores do
que aqueles calculados por meio das equagdes propostas neste trabalho enquanto que,
os valores da tensdo de escoamento sdo substancialmente maiores.

Para verificar melhor o método utilizado na determinagio das propriedades elasto-

plasticas, duas amostras foram encruadas por meio de lixamento seguido de polimento
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Tabela 5.9: Comparagdo entre os valores de tensdo de escoamento e coeficiente de en-
cruamento calculados conforme descrito na referéncia [98] e conforme proposto neste
trabalho (* valores calculados conforme proposto na referéncia [98])

*

(GPa) (G'alga.) z n
5 (35Cr25N11,21C) 0,35+0,03 0,58 + 0,06 0,26 £0,03 0,28+0,07
1 (35Cr25N1i1.98C) 0,41+0,1 0,67+0,13 0,294+0,06 0,3240,08
6(3501‘15Ni1,130) 0,34 £ 0,1 0,41 £ 0,10 0.40 + 0.1 0,49+ 0,08
2 (35Cr15N11,97C) 0,36 0,04 0,47 £ 0,06 0,47+0,1 0,44 + 0,08
9 (35CT15N12,73C) - — - -

Liga

7 (25Cr25N11,17C) 0,36 £ 0,04 0,89+0,1 0,27+ 0,04 0,29+0,06
3 (25Cr25N11,92C) 0,38 £0,04 0,61+0,1 0,38+0,04 0,41+0,08
10 (25Cr25N1i2,43C) 0,36 £ 0.1 0,59 +0,1 0,27+0,05 0,34+0,03
8 (25CT15N11, 18C) 0,38 +£ 0,1 0,63+0,1 0,26 £ 0,04 0,29£0,07

1 (25Cri5Nil1, 85C) 0,39+0,1 0,63+0,1 0,34 £0,03 0,38+0,06

11 (25Cr15N142,41C) 0,424 0,1 0,67x0,1 0,32+£0,02 0,36%+0,08

em pasta de diamante de 1 pm e a seguir suas propriedades mecanicas foram determi-

nadas. Os resultados destes ensaios sdo apresentados na tabela5.10.

Tabela 5.10: Comparacdo entre valores de propriedades elasto-pldsticas da austenita
das ligas 5 e 8 antes e apds encruamento

E (GPa) | 0, (GPa) | H,(GPa) | n
Liga 5 190 0,35 3,5 0,26 sem
Liga 8 190 0,38 3,7 0,26 | encruamento
Liga 5 190 0,46 4.5 0,32 com
Liga 8 190 0,48 4,7 0,32 | encruamento

Observa-se da tabela 5.10 que como esperado o médulo de elasticidade permanece
constante apos o encruamento enquanto que os valores de dureza, tensdo de escoa-
mento e coeficiente de encruamento da austenita aumentam.

Em resumo, para estas ligas, a dureza € controlada pela fraciio volumétrica de car-
bonetos M;C5 e Ma3Cs. As propriedades elasto-plasticas da austenita nio apresenta-
ram variagao clara com a composi¢ido quimica. Verificou-se que o método de deter-
minagdo de o, € n da literatura apresentava um erro de formulacdo que foi corrigido
mediante um novo modelo. Por fim verificou-se que o método de medida de propri-
edades elasto-pldsticas apresentou resultados coerentes quando aplicado a amostras

encruadas e nio encruadas.
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5.3 Ensaios de cavitacao

5.3.1 Resultados de perda de massa

As figuras 5.33 e 5.34 mostram as curvas de perda de massa obtidas para as ligas
deste trabalho. A discussdo destes resultados serd dividida nos ftens seguintes onde
as possiveis correlagbes entre a perda de massa e microestrutura e as propriedades

mecinicas da matriz serfo realizadas.

30

T
Liga 03 - 25Ni-1,92C O A
Liga 04 - 15NI-1,85C W L
Liga 07 - 25Ni-1,17C O s
Liga 08 - 15Ni-1,18C [ ] e O
o5 L Liga10-25Ni-243C A P |
A .

Liga 11 - 15Ni-2,41C

Perda de massa (mg)

0 100 200 300 400 500 600
Tempo (min)

Figura 5.33: Curvas de perda de massa obtidas para as ligas do grupo com 25% de
cromo

5.3.2 Comparacao entre taxas de desgaste

As taxas de desgaste obtidas para as ligas deste trabalho variaram entre 0.01 e
0,05 mg/min. Na tabela 5.11, comparam-se estes valores com resultados obtidos
para outros materiais.

Observa-se da tabela 5.11 que as ligas deste trabalho apresentam um desempenho
muito superior a de materiais monofésicos exceto o cobalto que apresenta a maior re-
sisténcia a cavitagdo de todos os materiais metdlicos. As diferengas entre a resisténcia
a cavitacdo dos agos apresentadas na tabela 5.11 podem ser explicadas em funciio da

microestrutura de cada material.
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14 |- Liga01-25Ni-1,98C O =
Liga 02 - 15Ni-1,97C W
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300
Tempo (min)

600

Figura 5.34: Curvas de perda de massa obtidas para as ligas do grupo com 35% de

cromo

Tabela 5.11: Taxas de desgaste obtidas em ensaio de cavitacdo para diversos materiais
(* amostras ensaiadas para comparacio, exceto as referenciadas)

Material Estrutura Taxa de desgaste (mg/min)
Aluminio monofasico - CFC 0,50
Cobre monofasico - CFC 0,67
Niquel monofésico - CFC 0,29
Zinco monofasico - HC 1,67
Cobalto (ref [62]) monofasico - HC 0,002
AISI 304 austenita 0,03
SAE 1045 ferrita + perlita 0,06
AISI 347 (12% ferrita) austenita + ferrita 0,04
Aco duplex (ref [119]) austenita + ferrita 0,03-0,19
Este trabalho austenita + carbonetos 0,01 - 0,05

Os agos AISI 304 e 347 apresentam composi¢do quimica semelhante uma vez que

o AISI 347 corresponde a classe dos 18Cr-8Ni fundidos. O ensaio foi feito com a
amostra no estado bruto de fundi¢fio e sua microestrutura apresentava um teor de fer-
rita de aproximadamente 12%. Como visto na revisdo bibliogrdfica, a ferrita € a fase
arrancada preferencialmente a austenita em microestruturas duplex, motivo pelo qual
a taxa de desgaste para o AISI 304 € superior a do 347. Por esta mesma razio, o

desempenho dos agos inoxiddveis duplex depende da fracdo de ferrita presente, como
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mostrado na referéncia [119], € que quanto maior o teor de ferrita maiores as taxas de
desgaste. Para o aco 1045 verifica-se fato semelhante e a ferrita pré-eutetdide é a fase
arrancada preferencialmente & perlita e nesta a ferrita é arrancada preferencialmente ao
carboneto [60].

Os materiais deste trabalho apresentam microestrutura constituida por austenita e
carbonetos e apresentam desempenho comparével ao dos acos da tabela 5.11. As me-
nores taxas de desgaste destes materiais, em torno de 0,01 mg/min, sdo aproximada-
mente trés vezes inferiores as menores taxas de desgaste obtidas para acos. Por outro
lado as maiores taxas, em torno de 0,05 mg/min sdo superiores as acos inoxiddveis
304 e 347. Para explicar esta grande variagdo e para que se possa entdo compreender
0 papel da segunda fase dura no desgaste é necessdrio incluir na andlise fatores tais

como:
e Fragdo volumétrica da fase mais dura
¢ Distribui¢do e morfologia das fases

e Propriedades mecénicas (tensdo de escoamento e encruamento) da matriz

Para triar quais os fatores dentre fragdo de carbonetos, dureza, dureza da matriz, tensiao
de escoamento, coeficiente de encruamento e médulo de elasticidade da matriz com a
perda massa efetuou-se uma regressido linear entre aquelas propriedades ¢ a perda de
massa. A tabela 5.12 apresenta o coeficiente de correlagéo obtido. Verifica-se que a
perda de massa ndo pode ser correlacionada, nesta abordagem geral, com as proprie-
dades da matriz. Apenas a dureza e em especial a fracdo volumétrica de carbonetos

tem correlagdo com o desgaste.

Tabela 5.12: Coeficientes de correlagdo (r2) entre perda de massa e propriedades me-
clnicas

Propriedade Coeficiente de correlagio (7?)
Fracdo carbonetos 0,92
Dureza 0,65
Mddulo de elasticidade 0,07
Tensdo escoamento da matriz 0,05
Coeficiente de encruamento 0,01
Dureza da matriz 0,13

A tabela 5.13 apresenta a perda de massa média obtida para os grupos com dife-

rentes composi¢des bem como os valores médios de fracfio de carbonetos e dureza.
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Tabela 5.13: Valores médios de perda de massa, fracdo volumétrica de carbonetos e
dureza

25% Cr | 35% Cr
Am 13,6 5.8

15%Ni %M,C, | 31,3 40
HV 310 401
Am | 259 | 10,75

25%Ni %M,C, | 253 36
HV 280 345

1

Para teores constantes de niquel, as ligas com 35% de cromo tem menor desgaste
que as com 25%. Para teores constantes constantes de cromo, as ligas com 15% de
niquel apresentam menor desgaste do que as com 25% deste elemento. As ligas do
grupo 25Cr-25Ni apresentam desempenho inferior ao de um ago AISI 304 mesmo
com fragao média de carbonetos de 25% enquanto que, as ligas 35Cr-15Ni apresentam
desgaste cerca de trés vezes menor do que o AISI 304. Esta melhoria de cinco vezes
na resisténcia ao desgaste entre as ligas do grupo 25Cr-25Ni e 35Cr-15Ni foi obtida
pela elevagio da fragdo de carbonetos de 15% neste wltimo.

Os resultados apresentados na tabela 5.13 confirmam os resultados da regressdo
linear (tabela 5.12) que mostraram a relagio entre o desgaste e a fragio volumétrica de
carbonetos. A figura 5.35 ilustra melhor esta relagio.

A boa correlagdio entre fragdo volumétrica de carbonetos explica, a0 menos em
parte, a correlagéo entre perda de massa e dureza, uma vez que a dureza das amostras
neste caso depende apenas da fragdo de carbonetos. Da mesma forma, o médulo de
elasticidade das amostras obtido pela regra das misturas também se correlaciona bem
com o desgaste. Os resultados apresentados até aqui apenas estabelecem a relagdo
entre carbonetos e resisténcia ao desgaste e ndo explicam como essa influéncia ocorre.

Esta discussdo serd feita no item seguinte.

5.3.3 Relacdo entre resisténcia a cavitacio e a microestrutura

Os resultados individuais de perda de massa obtidos para as ligas deste trabalho, sdo
apresentados na tabela 5.14.

A tabela 5.14 mostra que a perda de massa média das ligas com 35% de cromo
€ menor do que a das ligas com 25% de cromo para cada um dos teores de carbono
estudados, acompanhando diretamente a variagiio da fracio de carbonetos. Com teores

constantes de cromo verifica-se que para ligas com mesmo teor de carbono as ligas
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Figura 5.35: Relago entre fragio volumétrica média de carbonetos e perda de massa
para as ligas estudadas

Tabela 5.14: Valores de perda de massa, fragdo volumétrica e morfologia de carbonetos
obtidos para as ligas em estudo

25%Cr %M Cy Micro Am | 35% Cr %MzCy Micro Am
Liga 8 31+3 hipoeutética 9,30 Liga 6 34+1 hipoeutética 6,20
M23Cs M23Ce
15% Ni Ligad 27+ 3 hipoeutética 18,10 | Liga2 4241 eutética 5.60
M7Cs Mo3Cg
Liga 11 36+1 hipoeutética 13,4 Liga 9 44 11 eutética 5,50
M;Cs M23C6
Liga 7 21+1 hipoeutética 259 Liga 5 3313 hipoeutética 12,10
M:Cs Mo3Cs
25% Ni  Liga3 26+ 3 hipoeutética 22,9 Liga i 39+4 hipereutética 9,40
M-C3 M7C3 + M23Cs
Liga 10 2943 hipereutélica 289

M7Cg+1\/[7C3 primzirio

com maiores teores de niquel apresentam sempre maiores perda de massa, neste caso

as variagOes da fragdo de carbonetos ndo sio tdo significativa como no caso da variagdo

do teor de cromo. Para teores constantes de cromo e niquel verifica-se que elevagdo

do teor de carbono reduziu a perda de massa nas ligas com 35% de cromo e que para
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as ligas com 25% de cromo as amostras com maiores teores de carbono sdo as que
apresentam maiores perda de massa.

A tabela 5.14 mostra também que para as ligas com 25% de cromo o carboneto
presente € o M7C; exceto para a liga 8 que € a que apresenta a maior resisténcia ao
desgaste deste grupo. Em contraste o My3Cy esté presente nas ligas com 35% de cromo
exceto, para a liga 1 que apresenta M;C primério. Esta amostra e a liga 5 apresen-
taram as piores perdas de massa dentre as ligas com 35% de cromo. Comparando a
liga I e aliga 5 pode-se sugerir que o pior desempenho desta se deve a menor fracdo
volumétrica de carbonetos uma vez que na liga 1 o M7Cj aparece em pequena quan-
tidade ao ponto de ndo ser detectado na difragio de raios X. Para teores constantes
de niquel a elevagdo do teor de cromo favorece a formagio do Ao3Cs em detrimento
a0 M7C3 como se viu na figura 5.18 na pagina 80. Estes dois carbonetos apresentam
morfologias bastante distintas sendo o M33Cs mais refinado do que o M7C5 e pode ser
este o fator responsdvel pela perda de massa observada. Para que seja possivel estabe-
lecer esta correlagio com mais detalhe € necessdrio entdo verificar os mecanismos de

desgaste atuantes, tdpico que serd apresentado no préximo item.

5.3.4 Mecanismos de desgaste

A andlise dos mecanismos de desgaste serd dividida em dois itens conforme o tipo de

carboneto M;C3 ou M,3Cg presente na microestrutura.

5.3.4.1 Ligas com carbonetos M;Cy

As ligas com 25% de cromo mostrada apresentam carbonetos M,C5 exceto a liga 8
que apresenta Af>3Cs. Por esta razdo, esta liga serd excluida da analise que se segue.

A liga que apresentou a menor resisténcia dentre todas as deste trabalho foi a liga
10 (2,43C-25Cr-25Ni). A investigagdo dos mecanismos de desgaste nesta amostra
apontou um ataque preferencial dos carbonetos primdrios, conforme mostra a figura
5.36.

A simulaggo por elementos finitos da microestrutura da liga 10 mostrou que existe
uma distribui¢io de tensdes diferente entre os carbonetos e a matriz, conforme mos-
tram as figuras 5.37 e 5.38. Nestas figuras verifica-se que a matriz suporta um nivel
menor da tensdo enquanto os carbonetos sdo submetidos a tensdes mais altas. Este re-
sultado estd de acordo com andlises semelhantes encontradas na literatura [78, 79, 80,
81] que mostram que para compdsitos de matriz metalica submetidos a carregamento

quasi-estéticos as maiores tensdes ocorrem na segunda fase que é mais rigida.
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Figura 5.36: Amostra da liga 10 ap6s 1 minuto (A) e 10 minutos (B) de ensaio

E interessante observar que os carbonetos de tamanho intermedidrio sdo subme-
tidos a tensSes maiores do que os carbonetos primérios. O arrancamento do prima-
rio pode ser explicado pelo fato de que o maior tamanho desta fase implica em uma
maior probabilidade de defeitos que podem iniciar as trincas e o conseqiiente arran-
camento deste carboneto. A medida que o desgaste prossegue os carbonetos eutéticos
sdo arrancados e devido a serem menores que 08 primarios, as trincas decorrentes deste
arrancamento provocam menores efeitos de concentrag@o de tensGes que os primdrios.

Comparando-se os resultados obtidos para as ligas 10 e 11 de teor de carbono se-
melhante (tabela 5.14) e com microestrutura do eutético muito semelhante, pode-se
verificar que apesar destas duas ligas apresentaram uma diferenga de apenas 6% na
mesma fragdo volumétrica de carbonetos, a liga 10 apresenta uma perda de massa duas
vezes superior a da liga 11. A diferenga de resultados pode ser explicada pela presenga
de carbonetos primdrios que, quando arrancados, geram “trincas” que concentram ten-
soes provocando um desgaste mais severo. Este resultado mostra que nfo sé a fragio
volumétrica de carbonetos, mas também sua morfologia, influi na resisténcia ao des-

gaste. Estas simulagGes apoiam o mecanismo observado na figura 5.36 de remogio
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preferencial de carbonetos primarios.

SP1 VALUE
.11E402

.83B+02
.94E+03
.06E2+02
.17B+02
.29B+02
.40B+02
.52B+402
.63B+02
.74B+02

Figura 5.37: Distribui¢fio da tensfio médxima principal nos carbonetos daliga 10 (0,13%
de deformacdo) ’

Quando nao existem primdrios nas microestruturas que apresentam apenas carbo-
netos M- C3, o carboneto eutético € arrancado e o desgaste também se inicia nesta fase
como mostra a figura 5.39.

As ligas 3, 4 e 7 apresentam microestrutura hipoeutética com carbonetos predomi-
nantemente do tipo M;Cj. Comparando-se inicialmente os resultados para as ligas 3
e 4 podemos verificar que estas duas amostras apresentam microestruturas muito se-
melhantes e diferencas significativas na resisténcia ao desgaste. A liga 3 tem 26% de
fragdo de carbonetos e apresenta perda de massa acumulada em dez horas de ensaio
de 23 mg. J4 a liga 4 apresenta 27% de frag@o de carbonetos e perda de massa de 13
mg para a mesma durag@o de ensaio. A liga 7 apresenta a menor fracdo volumétrica
de todas as ligas deste grupo (21%) e perda de massa de 26 mg. Destes resultados
pode-se concluir que a diminuigio da fragio de carbonetos provoca um aumento da
perda de massa para estas trés ligas. A observagdo das superficies de desgaste destas
ligas mostrou que ocorre arrancamento do carboneto enquanto a matriz praticamente
ndo sofre dano, como se vé€ na figura 5.39.

A tendéncia da diminuigfio do desgaste com o aumento da fragdo dos carbornetos é

contraditéria a0 mecanismo verificado que mostra o ataque preferencial dos carbone-
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SPl VALUE
.148402

.31B402
.47B+02
.64B+02
.81B+02
.98B+02
. 1S5E+02
.32B+02
.49B+02
.66E+02

ABAQUS VERSI . ATE: 08-SBP-2002 TIME: 16:00:30

Figura 5.38: Distribui¢@o da tensdo méxima principal na matriz da liga 10 (0,13% de
deformacio)

Figura 5.39: Micrografia da liga 3 apés 1 e 20 minutos de ensaio

tos. Com o arrancamento dos carbonetos, a resisténcia ao desgaste passa a depender

das propriedades da matriz e € entdo necessdrio incluir na andlise as propriedades desta

fase.

A principal propriedade a ser investigada, quando o mecanismo de desgaste é o
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arrancamento do carboneto, € a capacidade da matriz de suportar solicitacdes mesmo
na presenga de trincas. A capacidade de um material suportar um carregamento na pre-

senga de trincas € dada pela sua tenacidade 2 fratura ( X;,). Para uma dada geometria

da trinca e carregamento pode-se escrever [53]:
Kie= fovnd (5.1)

onde f € uma constante que depende da geometria da trinca, o é a tensio necessiria
para a propagacdo da trinca e d € o tamanho critico da trinca.

Se considerarmos duas amostras de um mesmo material, porém com diferentes
tamanhos de trincas, aquele que apresentar trincas menores (menor valor de d) serd
capaz de resistir a um carregamento maior. Este raciocinio pode ser aplicado para
explicar o efeito do tamanho da segunda fase e interpretar os resultados que mostram
que a presenca de carbonetos primarios € prejudicial. Porém a estimacio do K, das
matrizes dos materiais ensaiados ndo pode ser realizada de maneira simples.

Com os dados da tabela 5.1 na pdgina 92, relacionaram-se as propriedades da ma-

triz das ligas com M;C} e suas respectivas perdas de massa. A tabela 5.15 apresenta
os resultados obtidos.

Tabela 5.15: Coeficientes de correlagdo (r?) entre perda de massa e propriedades me-
cénicas da matriz das ligas do grupo de 25% de cromo com carbonetos M;Cj

Propriedade Coeficiente de correlagio (r?)
Coeficiente de encruamento 0,23
Tensdo de escoamento 0,94
Moddulo de elasticidade 0,03
Dureza : 0,18
Dureza matriz 0,72

Verifica-se que as propriedades que melhor se correlacionam com o desgaste sdo
a tensdo de escoamento e a dureza da matriz. Esta melhor correlagio ndo surpreende
uma vez que dureza e tensdo de escoamento expressam a resisténcia a deformagéo
pldstica da matriz.

A figura 5.40 ilustra melhor mostra a correlagio entre perda de massa e a tenséo de
escoamento da matriz.

As correlagdes da tabela 5.15 devem ser vistas com reserva uma vez que a faixa
de variagdo da tensdo de escoamento e da dureza da matriz é pequena e a dispersdo

dos valores € muito grande. Mesmo com estas consideragdes, a relagdo entre tensdo
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Figura 5.40: Relacdo entre tensdo de escoamento da matriz e resisténcia ao desgaste
para ligas com 25% de cromo

de escoamento e dureza e resisténcia a cavitagio € razodvel se considerarmos que um
material com maior tensédo de escoamento, € capaz de suportar um carregamento maior
apresentando menor deformagéo pléstica.

Deve-se observar que a boa correlagdo entre tensio de escoamento e resisténcia ao
desgaste € valida para um dado mecanismo. Nio foi possivel obter um relagdo geral
entre tensdo de escoamento (ou qualquer outra propriedade da matriz) conforme verifi-
cado na tabela 5.12 na pdgina 100. A falta de correlagdo entre propriedades mecénicas
e resisténcia a cavitagdo sempre foi explicada na literatura com base nas diferengas
entre propriedades mecénicas medidas de maneira estdtica e dindmica. O presente tra-
balho sugere que este insucesso pode ter-se devido aos autores desconsiderarem nas

investigacdes o mecanismo de desgaste atuante.

5.3.4.2 Ligas com carbonetos My3C5

A andlise dos resultados das ligas do grupo com 25% excluiu a liga 8 que, como
dito anteriormente, apresenta carbonetos My3Cs de morfologia mais fina. O grupo

com 25% de cromo apresenta uma resisténcia ao desgaste baixa quando comparado
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a0 grupo com 35% de cromo. A liga 8, no entanto, apresenta a maior resisténcia ao
desgaste das ligas com 25% de cromo e tem desempenho comparavel as ligas do grupo
com 35% de cromo. A observagfo das superficies de desgaste das ligas que apresentam
carbonetos M,3Cs de morfologia mais fina (liga 8 e todas as ligas do grupo com 35%
de cromo) indicou que a fase arrancada preferencialmente é a austenita e nio o carbo-
neto. A figura 5.41 apresenta a microestrutura da liga 5 ap6s 60 minutos de ensaio e

mostra que a matriz € severamente atacada enquanto que os carbonetos praticamente
ndo sofrem dano.

Figura 5.41: Liga 5 apés 1 hora de ensaio (1000 X)

As marcas de deformagio presentes na matriz da liga S assemelham-se & maclagéo
e nao foram verificadas em nenhuma outra liga. Marcas de deformac@o semelhantes
a estas j foram identificadas na literatura tanto como bandas de escorregamento [63],
[54] ou como maclas [56], [59]. Porém em nenhum caso foi realizado um estudo cris-
talografico mais profundo para resolver esta divida. Esta questao, portanto, permanece
em aberto. Procurou-se determinar a orientagio dos planos cristalinos por meio de di-
fragdo de elétrons retro-espalhados e verificar se era possivel obter uma relagdo entre
planos tipicas da maclagéo. Porém, a condigfio superficial da amostra nfio permitiu ob-

ter nenhum resultado e esta questiio foi abandonada. E sabido que metais CFC podem
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apresentar maclagdio quando solicitados a baixas temperaturas ou sob altas taxas de
carregamento (como as encontradas na cavitagio). Assim, o surgimento destas maclas
ndio parecer ser de todo improvavel e esta terminologia sera adotada aqui.

Analisando com maior cuidado a amostra da liga 5 foi observado que o arranca-

mento de material ocorre nas intersecgdes de maclas conforme mostra a figura 5.42.

—— microp
5,007 i

Figura 5.42: Formagdo de trincas na amostra da liga 5 apés 90 minutos de ensaio
(MEV)

O arrancamento de material parece estar relacionado com a concentragdo de tenséo
nesta regidio. A presenga destas maclas agem como uma barreira para a movimenta-
¢do de discordancias que se acumulam ali. Com a continuagio do ensaio, a tenséo
acumulada atinge a tensdo de ruptura do material o que provoca o arrancamento do
debri. A observagio dos mecanismos de desgaste da liga 2 (5.43) também mostra que
a austenita sofre ataque preferencial.

A figura 5.43 mostra que a austenita sofre ataque, preferencialmente no contorno
de célula eutética, enquanto os carbonetos tendem a resistir mais ao desgaste. Mesmo

ap6s 10 horas de ensaio é possivel distinguir carbonetos presentes na microestrutura

* conforme mostra a figura 5.44.

Comparando-se os mecanismos de desgaste atuantes nas ligas com 25 e 35% de
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Figura 5.43: Arrancamento de material no contorno de célula eutética da liga 2 apds
60 minutos de ensaio (MEV)

Figura 5.44: Superficie da liga 2 apés 10 horas de ensaio onde é possivel observar a
presenca de carbonetos '

cromo, observa-se que a mudanca de morfologia do carboneto implica em mudanga

no mecanismo de desgaste. Carbonetos grossos levam ao arrancamento desta fase

~ enquanto que para microestruturas mais refinadas ocorre o arrancamento da austenita.

Uma hipétese para explicar a mudanca de mecanismo que ocorre com a mudanga de
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morfologia, seria a de mudanca de distribui¢éo de tensdo entre as fases.

Para verificar a o efeito do refino do carboneto na distribui¢io de tensées na mi-
croestrutura, foram realizadas simulagdes para a liga 8. As simula¢es mostraram que
para a liga 8 (figura 5.45), os carbonetos suportam uma parcela maior da tensdo a qual
a amostra € submetida. Porém, néo foi possivel verificar os efeitos da morfologia mais
fina dos carbonetos desta liga. Isto se deve ao fato de que a estrutura dos carbonetos
desta liga apresenta lamelas intercaladas muito finas e por isso nfo foi possivel ge-
rar uma malha adequada a este caso. A solugdo para este problema foi simular em
separado o carboneto.

spl VALUE
.11B4032

.80B+02
.88E+02
.96E+02
.04B+02
L13E+02
.2184+02
.29B+02
.37B+02
.46E+02

DISPLACEME]
HRESTART FI1LB

COMPLETE] 4 . ‘TOT AC TED TIME  0.900
s VERSION: sh 7o : oa-m-zoo:'h\m 112:05

Figura 5.45: Tensdo mdxima principal para os carbonetos da liga 8 (0,13% de defor-
macao)

As figuras 5.46 e 5.47 mostram que, como verificado nas ligas com 25% de cromo,
os carbonetos suportam boa parte da tensdo. Sabe-se que o campo de tensdes em torno -
de uma segunda fase depende de sua geometria e propriedades [80]. A distribui¢do
da segunda fase na microestrutura influencia o comportamento mecinico na medida
em que os campos de tensdo das fases individuais comegam a interagir [78]. Esta

influéncia depende naturalmente do espacamento destas fases. Com a diminuiggo do

“espagamento o ponto de tensdo maxima € deslocado para uma distancia intermedidria
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entre as duas fases [79]. Observamos no entanto que a tenso efetiva' para a matriz é
mais alta quando os carbonetos apresentam a morfologia lamelar. A tensdo de Mises €
uma medida da distor¢do do material e indica que a austenita que estd no interior das

lamelas sofre uma deformag@o maior do que a austenita primadria.

VALUBE
.713B+02

.B5B+02
.96B+02
.08B+02
.19E402
LI1B+02
.43RB+02
.54E8+02
,66E+02 .
77E+02  |®

ABAQY

Figura 5.46: Tens3o méxima principal para os carbonetos (0,13% de deformag@o)

Uma vez identificado o mecanismo de desgaste atuante nas ligas com carbonetos
Mo3Cs, pode-se tentar obter uma propriedade que seja correlacionada com o desgaste.
Com os dados da tabela 5.1 na pagina 92, os coeficientes de correlagio entre as propri-
edades da matriz das ligas que apresentam carbonetos M3Cj e suas respectivas perdas
de massa. A tabela 5.16 apresenta os resultados obtidos.

Observa-se da tabela 5.16 que as ligas com 35% apresentam, de maneira geral,
melhores correlagdes entre perda de massa e propriedades mecanicas. E interessante
observar que no caso das ligas com 35% de cromo ndo existe relagdo entre desgaste e
tensdo de escoamento ao contrario do que se observou nas ligas com 25% de cromo.

Das propriedades que melhor se correlacionam com o desgaste destacam-se a dureza

1/2

ltensdo de Mises dada por o = \/LE [(o1 — 02)2 + (03 — 03)% + (03 —01)]'" onde o; so as

tensdes principais
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MISES

VALUE

.45B+02
.53B4+02
.60BE+02
.68E+02
J15E402
.83E+02
J90E+02
.98E+02
.06E+02

g%&%m}!ﬁ%ﬁ Py

Figura 5.47: Tensdo de Mises para a matriz (0,13% de deformagao)

Tabela 5.16: Coeficientes de correlagéo (r?) entre perda de massa e propriedades me-
cinicas da matriz das ligas com carbonetos Mo3Cp

Propriedade Coeficiente de correlagio (17)
Coeficiente de encruamento 0,82
Tensdo de escoamento 0,02
Moddulo de elasticidade 0,7
Dureza 0,5
Dureza da matriz 0,9

da matriz e o coeficiente de encruamento. As figuras 5.48 e 5.49 ilustram melhor esta
correlagao.

Novamente verifica-se que uma propriedade derivada da medida de dureza, o coe-
ficiente de encruamento, se correlaciona bem com o desgaste. Porém deve-se observar
que a faixa de variagdo do coeficiente de encruamento € pequena e apresenta uma alta
dispersdo. Tendo em mente estas ressalvas, podemos observar da figura 5.48 que a

resisténcia ao désgaste aumenta com o aumento do coeficiente de encruamento. Este

resultado é razodvel se considerarmos que, para uma mesma tenséo aplicada, a eleva-
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Coeficiente de encruamento
Figura 5.48: Relagdo entre desgaste e coeficiente de encruamento para as ligas com

carbonetos M,3Cs

M-C5 sdo maiores do que a das ligas com M,3Cs. Para o caso dos carbonetos M7Cs5 o

desgaste se inicia com a fratura e remogéo destes enquanto que para ligas com Af3Cs,

o desgaste de inicia com a ruptura da matriz. Em ambos os casos foi possivel correla-

cionar as propriedades mecénicas da matriz com a resisténcia ao desgaste.
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Figura 5.49: Relagdo entre desgaste e dureza da matriz para as ligas com carbonetos
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Taxas de desgaste

M7C3 M23C6

Ligas com Ligas com]

Mecanismos de desgasie |

Efeitos da microestrutura |

Tensao se concentra

Tensao se concentra

no carboneto

—

na matriz
Desgaste se inicia com 5 Desgaste se inicia com
fratura e remogdo de M,,C, J ruptura da matriz

-

A resisténcia da matriz influi
nos dois casos
MGy MG
-
toy l desgaste fn J desgaste

Figura 5.50: Quadro resumo dos resultados de desgaste
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Capitulo 6
Conclusoes

1. A elevagio do teor de cromo favorece a formagdo de carbonetos Ma3Cs. Em
contra partida a elevagio do teor de niquel e carbono promovem a formagio de

carbonetos M;C5.

2. Foi proposto um novo modelo para a determinagéo de 0y € n empregando ensaios
de dureza instrumentados. Mostrou-se que este método apresenta resultados co-

erentes quando aplicado a amostras encruadas e nfio encruadas.

3. As ligas elaboradas neste trabalho apresentam um melhor desempenho compa-
radas & materiais comumente utilizados em situacdes onde é necessaria uma boa

resisténcia a cavitagdo como o AISI 304.

4. Aresisténcia ao desgaste dos materiais estudados neste trabalho depende funda-

mentalmente de sua microestrutura e em especial da morfologia dos carbonetos.

5. O método dos elementos finitos revelou-se uma ferramenta importante na deter-
minagdo das tensdes e deformacdes as quais as diferentes fases de uma microes-
trutura sdo submetidas na cavitacdo contribuindo para um melhor entendimento

do mecanismo de desgaste.

6. A morfologia dos carbonetos estd diretamente ligada ao mecanismo de desgaste
atuante no material. O carboneto M7Cj5 que apresenta uma morfologia grossa é
arrancado em detrimento & matriz e gera concentradores de tenso na matriz que
aumentam o desgaste da liga. Por outro lado, a presenca do carboneto Mo3C,
com morfologia mais fina, eleva a resisténcia ao desgaste do material. Por este
motivo as ligas com Mo3C apresentam maior resisténcia ao desgaste que as

ligas com A/;C5.

118
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7. Obteve-se correlagdo entre resisténcia ao desgaste e propriedades mecnicas me-

didas na escala microestrutural para um dado mecanismo.



Capitulo 7
Trabalhos futuros

1. Estudar o refino dos carbonetos M7C3 e M,3Cs na resisténcia ao desgaste por

cavitacao.

2. Aprimorar os métodos de medidas e analise de propriedades mecénicas em es-

cala microestrutural.

3. Aprimorar a aplica¢do dos métodos de elementos finitos para a andlise de esfor-

¢os na cavitagdo.

4. Estudar da solidifica¢do do sistema Fe-Cr-Ni-C e a aplicabilidade do Thermo-

Calc na interpretacdo das microestruturas.
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