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RESUMO

Uma das regides produtoras de petrdleo offshore que representa um papel importante na
vanguarda dos desafios de extracdo em altas profundidades € a provincia do Pré-Sal, situada
na costa brasileira, composta por grandes acumulacgdes de 6leo leve de excelente qualidade. O
6leo proveniente dos pocos do Pré-Sal brasileiro contém CO, dissolvido, e ap06s as separacfes
de Gleo e gases liberar o CO, na atmosfera ndo condiz com as tentativas da indastria mundial
em reduzir a emissdo de gases do efeito estufa. Uma alternativa econdémica e ecologicamente
viavel é a injecdo do didxido de carbono nos reservatdrios para aumentar o fator de
recuperacdo de 6leo e, a0 mesmo tempo, garantir a captura e armazenamento geologico deste
gas. Caso haja uma descompressdo repentina devido a uma falha nas linhas de transporte do
CO,, uma abrupta reducdo de temperatura é observada nas paredes do vaso proximas ao
vazamento. Uma vez que diretrizes de projeto indicam a utilizacdo de materiais com boa
tenacidade em baixas temperaturas, a utilizacdo de acos ligados ao niquel se faz uma boa
alternativa no transporte de CO,. O presente estudo visa avaliar a influéncia do tratamento
térmico de témpera e revenido na tenacidade a fratura de acos ligados ao niquel, conhecidos
como 5,5Ni e 9Ni, em temperatura ambiente e também a -100 °C, bem como avaliar a a¢édo
do hidrogénio nestes acos quando em baixa temperatura. Foram utilizados corpos de prova do
tipo SE(B) da mecénica da fratura sem e com tratamento térmico. Foi possivel observar que 0s
tratamentos térmicos de témpera e revenido foram muito eficientes para manter a tenacidade
original do aco 5,5Ni na temperatura de -100 °C. De fato, na condicdo de bruto de laminacéo,
os valores de CTOD para esse aco nessa temperatura foram muito inferiores daqueles
encontrados na temperatura ambiente, indicando que esse material experimenta uma transicao
muito importante do comportamento em fratura em baixas temperaturas. Ja 0 aco 9Ni sem
tratamentos térmicos apresentou valores praticamente constantes de CTOD nas condicGes de
ensaio, com um leve aumento nos valores médios apds a témpera e revenido, principalmente
em baixa temperatura. N&o foi verificada grande influéncia do carregamento de hidrogénio
nos resultados da tenacidade a fratura dos acos 5,5Ni e 9Ni na temperatura de -100 °C, uma
vez que os valores de CTOD nestas condigdes apresentaram uma leve reducdo em relacéo aos

valores para os agos sem hidrogenacgéo e ensaiados na temperatura de -100 °C.

Palavras chave: Injecdo do dioxido de carbono. Tenacidade a fratura. Agos ligados ao niquel.



ABSTRACT

One of the regions offshore where the oil production performs an important role in the
forefront of the challenges in deep-water extractions is the Pre-salt region, located in Brazilian
coast, containing big concentrations of light oil with an excellent quality. The oil from
Brazilian Pre-salt oilfields contains dissolved CO,, and after the oil and gases separation,
simply release the CO, in the atmosphere does not match the efforts of the global industries to
reduce the greenhouse gases emissions. A viable economic and ecological alternative is the
carbon dioxide injection into the reservoirs to enhance the oil recovery factor, meanwhile
ensuring geological capture and storage of that gas. In case of a suddenly depressurization in
the CO,, pipelines, a temperature drop is observed in the walls near the leakage. Since project
guidelines indicates the use of materials with good low temperature toughness, the use of
nickel alloyed steels are a good alternative for the CO, transportation. This work aims to
evaluate the influence of the heat treatment on fracture toughness of nickel alloyed steels,
nominated 5.5Ni and 9Ni, at room temperature and also at -100 °C, as well as evaluating the
hydrogen effect on fracture toughness of these steels in low temperature. SE(B) fracture
mechanic samples were evaluated with and without quench and temper heat treatments. It was
possible to observe that the quench and temper heat treatments were so much efficient to
maintain the original toughness of 5.5Ni steel at temperature of -100 °C. Indeed, in as rolled
condition, CTOD values for this steel at that temperature were much lower than those found at
room temperature, indicating that this material faces a very important transition in fracture
behavior at low temperatures. 9Ni steel without heat treatments showed CTOD values
practically constants for the tests conditions, barely increasing the medium CTOD values after
the quench and temper, mainly at low temperature. A major influence of hydrogen charging
on fracture toughness of 5.5Ni and 9Ni steel at -100 °C temperature was not observed, since
the CTOD values on these conditions showed a slightly reduction when related to values
calculated for steels with no hydrogen charging and tested in temperature of -100 °C.

Keywords: Carbon dioxide injection. Fracture Toughness. Nickel Alloyed Steels.
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1 INTRODUCAO

A extracdo de petroleo em aguas ultraprofundas é uma fronteira de exploracdo e de
desenvolvimento de tecnologias a ser expandida pela industria mundial do 6leo e gas.

Os desafios da exploracdo de 6leo e gas na regido do Pré-Sal situada na costa sudeste
brasileira requer ndo s6 um grande desenvolvimento de servicos e infraestrutura, mas também
o0 desenvolvimento de tecnologias e capital humano.

O petréleo em pocos do Pré-sal brasileiro pode conter 12% ou mais de dioxido de
carbono (CO,) dissolvido, como é o caso do Oleo extraido no campo de Lula
(NASCIMENTO, 2012). Ao extrair o petroleo com alto teor de CO,, ha a separacao do 6leo e
dos gases no topside da plataforma de extracdo, e simplesmente liberar o gas diretamente na
atmosfera vai em direcdo oposta as tendéncias mundiais na reducdo dos gases de efeito estufa.

O gés CO, tem sido utilizado com sucesso para o Enhanced Oil Recovery (EOR) em
pogos onshore de extracdo de petréleo nos Estados Unidos desde a década de 1970, e pode ser
considerado como uma excelente op¢do para aumentar o fator de recuperagdo de pocos
offshore, além de apresentar-se como uma opcao para a captura e armazenamento de carbono.
O CO, separado do 6leo no topside pode ser entdo reinjetado no poco de producdo, sendo
conduzido em alta pressao através de tubulagbes até o reservatorio. Segundo Eldevik et al
(2009) para aumentar a eficiéncia do transporte através de longas distancias, o CO, deve estar
preferencialmente na fase liquida ou no estado supercritico, a uma pressao de operacao de 500
bar ou maior (KNOOPE, RAMIREZ, e FAAIJ, 2013). Caso haja uma descompressdo
repentina nas linhas de conducdo de CO, devido a uma trinca passante na parede da
tubulacdo, uma ruptura em um parafuso prisioneiro ou um desalinhamento em um anel de
vedacdo, a pressao ira cair rapidamente e iniciara a formacao de vapor de CO,, que pode levar
a uma abrupta e localizada reducdo da temperatura para valores tdo baixos quanto -60 °C ou
até menos (MAHGEREFTEH, BROWN e DENTON, 2012).

Em vista da possivel reducdo de temperatura no caso de falhas em tubulacbGes que
conduzem o dioxido de carbono, diretrizes de projeto para a constru¢cdo de pocos de injecéo
de CO; consideram que os materiais metalicos utilizados devem manter a tenacidade em
condigdes normais e anormais de operacdo (Det Norske Veritas, 2011).

O niquel tem sido utilizado como elemento de liga para aumentar a tenacidade e muitas
classes de materiais contendo niquel sdo empregadas pelas industrias. Com a adicao de pelo

menos 9% de niquel em peso e um teor de carbono menor do que 0,1% em peso, 0S agos
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mantém suficiente tenacidade para aplicagdes em temperaturas de até -196,15 °C
(BHADESHIA e HONEYCOMBE, 2006). Em aplicagcdes como na estocagem e transporte de
gas natural liquefeito (em inglés Liquefied Natural Gas — LNG) acos com adicéo de niquel
entre 5% e 9% sdo empregados, com diferentes tratamentos térmicos que lhes garantem boa
tenacidade na temperatura de operagdo para a estocagem de LNG, que é de aproximadamente
-168 °C (PENSE e STOUT, 1975). Além disso, normas especificam acos ligados ao niquel
para aplicacGes em tubulacdes que operam em baixas temperaturas, como a norma ASTM
A333.

A protegdo catodica é um método comumente utilizado em estruturas offshore, como
tubulacOes, para evitar a corrosdo de estruturas de a¢o ao carbono. Durante 0 processo de
protecdo catodica, hidrogénio atdbmico € produzido e tende a migrar para regides
concentradoras de tensbes, como as regifes proximas a ponta de uma trinca ja existente,
podendo causar um efeito fragilizante que ira reduzir a tenacidade do material em questdo. A
acao fragilizante do hidrogénio combinada a baixas temperaturas que podem ser alcancadas
devido a uma despressurizacdo da linha de conducdo de CO,, por exemplo, podem levar a
uma ruptura catastrofica do componente. Um critério utilizado pela inddstria do éleo e gas é
utilizar valores de CTOD obtidos em temperaturas negativas como -100 °C, para evitar
potenciais falhas e manutengdes em estruturas com defeitos prévios como trincas.

O presente estudo tem como objetivo avaliar a influéncia do tratamento térmico de
témpera e revenido na tenacidade a fratura (CTOD) de a¢os com teores nominais de niquel de
5,5 e 9% em peso, avaliados na temperatura ambiente, a -100 °C sem e com saturacdo de
hidrogénio. Corpos de prova da mecanica da fratura do tipo SE(B), sem tratamentos e com
tratamentos térmicos, foram utilizados para a determinacdo da tenacidade a fratura nos
ensaios realizados. Os tratamentos térmicos de témpera e revenido foram realizados nos
corpos de prova ja usinados. Os corpos de prova foram previamente carregados com
hidrogénio empregando-se o recurso da protegéo catddica durante trinta dias sob um potencial
de -1.100 mV. A tenacidade dos materiais foi avaliada em -100 °C com corpos de prova
hidrogenados pois uma acéo fragilizante do hidrogénio aliada a baixa temperatura pode levar
a falhas catastroficas de materiais com uma trinca prévia. Os materiais 5,5Ni e 9Ni foram
eleitos para os ensaios deste trabalho de mestrado pois estas classes de materiais com
diferentes tratamentos térmicos ja sdo utilizadas em aplicacdes em baixas temperaturas. Os
dados aqui produzidos podem ser empregados para uma tomada de decisdo segura no
processo de selecdo dos materiais que melhor atendem as condic¢des de operacgéo de injecédo de
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CO, para EOR e/ou captura e armazenamento de carbono, uma vez que os materiais utilizados

nas tubulacgdes de conducdo de CO, devem apresentar boa tenacidade em baixas temperaturas.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 O Enhanced Oil Recovery como facilitador na producéo de petréleo

Ao longo da vida produtiva de po¢os de petrdleo, a retencdo de 6leo nos reservatérios é
uma das preocupacles da industria de 6leo e gas, sendo que processos que visam uma
recuperacdo adicional do 6leo sdo de fundamental importancia na elevacdo do fator de
recuperacdo em cada poco. Os chamados Métodos de Recuperacdo sdo intervengdes
empregadas aos pocos de petrdleo com o intuito de interferir nas caracteristicas do
reservatorio que favorecem a retencdo exagerada de petroleo. Cronologicamente, as etapas de
recuperacdo do 6leo em um pogo sdo chamadas de recuperacdo primaria, secundaria e
tercidria (TRIGGIA et al, 2001; GODEC, 2011). A Figura 2.1 esquematiza as etapas de

recuperacdo em funcdo do tempo de producdo em um poco de extracao.

Primaria Secundaria " T?E%‘i’)ia

Produgdo de Oleo

Tempo

Figura 2.1 — Representagdo das etapas de recuperacéo de 6leo em um pogo de extragdo. Fonte: Adaptado de
PERSHAD et al, 2012.

A recuperagdo priméaria vale-se da pressdo interna do reservatorio para facilitar a
producédo. Com o declinio na producéo de Gleo através da recuperacdo primaria, sdo efetuadas
injecdes de fluidos no reservatorio, visando uma maior producdo de petréleo do pogo
perfurado. A injecdo de fluidos se d& concomitantemente com a recuperagdo primaria, com o
intuito de manter a presséo elevada no interior do reservatorio, preservando razoavelmente as
caracteristicas dos fluidos e fluxos (TRIGGIA et al, 2001). A recuperagdo secundaria utiliza
geralmente a injecdo de 4gua ou gas natural com a finalidade de deslocar o 6leo para fora dos
poros da rocha, mantendo a taxa de producdo do reservatdrio por um maior periodo de tempo
(GODEC, 2011).

Apols as tentativas de extracdo nas recuperacGes primaria e secundaria, passa-se a
recuperacdo terciaria ou Enhanced Oil Recovery (EOR) (GODEC, 2011).



21

Quatro principais categorias de EOR sdo observadas na industria de 6leo e gés
(TRIGGIA et al, 2001; GODEC, 2011):

e Recuperacdo utilizando métodos térmicos;

e Recuperacdo utilizando métodos quimicos;

e Recuperacdo utilizando a injecdo de gases;

e Recuperacdo utilizando microorganismos ou recuperacdo microbioldgica.

Os gases mais utilizados no EOR sdo o didxido de carbono (CO,), o gas natural e o
nitrogénio (N) (TRIGGIA et al, 2001; GODEC, 2011; TZIMAS et al, 2005). Sera aqui
abordada a utilizacdo do CO, como gés de injecdo no EOR.

2.1.1 A utilizacdo do CO;, no EOR

A utilizacdo do CO;, no EOR tem sido praticada em pocos onshore de extracdo de
petréleo nos Estados Unidos da América desde a década de 70 como artificio para o aumento
da vida produtiva dos pogos (PERSHAD et al, 2012; TZIMAS et al, 2005). A maior
guantidade de campos de petréleo que utilizam o CO; no EOR localiza-se nos estados do
Texas e do Mississipi que empregam esse gas principalmente a partir de plantas industriais,
como aquelas produtoras de energia (usinas termoelétricas). Nestes casos de EOR praticados
na América do Norte, o CO, é transportado através de tubulacGes a partir da fonte produtora
deste gas até o ponto de injecdao (The National Energy Technology Laboratory, 2010).

A injecdo offshore de CO, com o intuito de armazenar este gas foi realizada
pioneiramente na costa da Noruega a partir do ano de 1996, no campo de Sleitner
(CAVANAGH e STUART HASZELDINE, 2014) . Existem propostas de injecdo de CO, para
0 EOR na costa brasileira e também em pocos de extracdo maritimos no Mar do Norte, em
pogos situados entre 0 Reino Unido e a Noruega (PERSHAD et al, 2012).

O transporte de grandes quantidades de CO, por grandes distancias tem o melhor custo
beneficio quando realizado atraveés de tubulagdes (ELDEVIK et al, 2009). Geralmente, o
transporte do CO, em tubulagdes ocorre quando este fluido esta em uma fase liquida ou no
estado supercritico, onde a densidade é alta e a viscosidade baixa, sendo que desta forma é
possivel realizar o transporte de uma grande quantidade de massa com minimas perdas de
carga (ELDEVIK et al, 2009; KNOOPE, RAMIREZ e FAAIJ, 2013). O CO, estd em um
estagio supercritico quando a sua temperatura esta acima de 31,1 °C e a pressdo acima de 7,3
MPa (aproximadamente 72 atm) (KNOOPE, RAMIREZ e FAALJ, 2013). Para evitar

problemas como cavitacdo e turbuléncias desnecessarias nas estruturas de conducao do CO,, é
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recomendado que o fluido conduzido esteja em uma Unica fase, com pressdo de operacdo
minima acima da pressdo de saturacdo (KNOOPE, RAMIREZ e FAALJ, 2013).

A Figura 2.2(b) apresenta um perfil esquematico (linha verde) de pressdo e temperatura
para uma tubulacdo de CO, puro operando a partir de um estado supercritico. Ao longo da
tubulacdo, a pressdo cai devido as perdas de carga do sistema, e a temperatura é reduzida
devido & troca de calor com o ambiente externo. Nestas condigdes, 0 CO, experimenta uma
transicdo gradual do estado supercritico para a fase liquida, permanecendo como uma Unica
fase. Se ocorrer uma despressurizacdo repentina no fluido conduzido, seja por uma manobra
de campo ou por uma falha na tubulagdo (vazamento), a presséo do sistema ira cair até que a
linha de saturacdo seja atingida, iniciando-se assim a formacéo de vapor de CO, (linha azul).
Se a pressdo continuar a cair, o calor pode ser extraido do CO; ou da parede do tubo. A
mistura de gas e liquido de CO; seguira a linha de saturacéo, resultando em uma reducdo de
temperatura em funcdo da reducdo de pressdo (ELDEVIK et al, 2009). No caso do transporte
de CO,, dependendo das condigdes iniciais de operagdo, um grande resfriamento localizado é
observado nas paredes da tubulacdo em contato com o fluido em escape, resultando em
temperaturas na ordem de -70 °C (MAHGEREFTEH, BROWN e DENTON, 2012).

10000

sélido 5 sélido >
1000 fluido supercritico 1000 fluido supercritico
g -6 vazamento eitrads nd
~ liquido 8 liquido tubulagao
°©
£ 100 A § 100 <
3 // ™ ponto critico 8 ™ ponto critico
= / —
= 10 Ve Q. 10 Despressurizagdo
gasoso < gas0so
== ponto triplo Shin ponto triplo
1 T ' v ;| - o ; ]
200 250 300 350 400 200 250 300 350 400
Temperatura (K) Temperatura (K)

(a) (b)

Figura 2.2 — (a) Diagrama de fases para o CO, puro. (b) Representacdo esquemética do comportamento do CO,
quando h& uma queda brusca de pressao. Fonte: Adaptado de ELDEVIK et al, 2009.

2.2 O efeito do Niquel no aco

Os acos sdo ligas ferro-carbono que contém aprecidveis concentrages de elementos de

liga e elementos residuais, sendo possivel a fabricacdo de ligas com diferentes propriedades
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mecanicas através da variacdao da concentracdo dos elementos ligantes e também da aplicacéo
de variados tratamentos térmicos.

Acos contém elementos de liga e impurezas que podem formar novas fases ou ser
incorporados na estrutura cristalina da austenita, ferrita e cementita (KRAUSS, 2005).

Existem dois grupos de elementos de liga (BHADESHIA e HONEYCOMBE, 2006;
LESLIE e HORNBOGEN, 1996):

a) Que expandem o campo austenitico, conhecidos como os elementos estabilizadores

da austenita;

b) Que diminuem o campo austenitico, conhecidos como os elementos estabilizadores

da ferrita.

Alguns elementos de liga presentes no aco sdo estabilizadores da austenita (manganés,
niquel), alguns séo estabilizadores da ferrita (silicio, cromo, niobio), e alguns sdo fortes
formadores de carbonetos (titanio, nidbio, molibdénio, e cromo). Uma medida do efeito de um
elemento de liga no diagrama Fe-C se da quando a temperatura eutetoide é aumentada ou
diminuida pela adicdo do elemento ligante (KRAUSS, 2005). Elementos como o niquel e o
manganés reduzem a temperatura do ponto eutetoide (PULS e KIRKALDY , 1972).

Se forem considerados somente acos em que a austenita transforma-se em ferrita e
carbonetos durante um resfriamento lento, os elementos de liga podem ser divididos em trés
categorias (BHADESHIA e HONEYCOMBE, 2006):

a) Elementos que entram somente na fase ferrita (fase a);

b) Elementos que formam carbonetos estaveis e também entram na fase «;

c) Elementos que formam somente carbonetos.

Na primeira categoria, sdo classificados os elementos como o niquel, o fosforo e o
silicio, que em agos transformados sdo normalmente encontrados em solucéo solida na fase «,
sendo que a solubilidade destes elementos na cementita é muito baixa (BHADESHIA e
HONEYCOMBE, 2006).

O niquel ndo endurece o aco através do mecanismo de endurecimento por solucéo
solida, mas pode causar um aumento de resisténcia mecanica por refino de grdo (GLADMAN,
1997).

A adicdo do niquel ao ago, apesar de ser um processo dispendioso, é realizada para
conferir boa tenacidade principalmente em baixas temperaturas aos acos ferriticos-perliticos
(GLADMAN, 1997; CHIAVERINI, 2012). Os acos com alto teor de niquel e estrutura
ferritica sdo utilizados em aplica¢fes que requerem boa tenacidade em baixas temperaturas,

como a aplicacdo do aco com 9% em peso de niquel que apresenta boa tenacidade em



24

temperaturas de até -196 °C (BHADESHIA e HONEYCOMBE, 2006; ASM HANDBOOK,
Vol 1, 1993).

Além dos efeitos de refinamento de gréo no aco, o niquel também afeta a transformacao
da austenita pelo deslocamento das curvas do diagrama Tempo-Temperatura-Transformacéo
(TTT) para a direita, aumentando a temperabilidade do aco (BHADESHIA e
HONEYCOMBE, 2006; DOSSETT e BOYER, 2006).

2.3 A transicdo ductil-fragil

Um fenbmeno associado a microestrutura ferritica é a perda severa da habilidade de se
deformar plasticamente em temperaturas baixas. A mudanca a partir de um comportamento
ductil para uma reducdo severa na habilidade de deformacédo plastica do material com o
decréscimo de temperatura € chamado de transicdo ductil-fragil. Acos inoxidaveis, com
estrutura austenitica ndo apresentam uma reducdo severa na ductilidade em baixas
temperaturas. Em agos, muitos fatores como a taxa de deformacéo, a presenca de entalhes,
tamanho de gréo, particulas de segunda fase, ou porcentagem de perlita determinam a faixa de
temperatura onde a transicao ocorre (KRAUSS, 2005).

A transicdo ductil-fragil em acos é mais comumente determinada pelo ensaio de
tenacidade ao impacto Charpy, ou CVN (do inglés Charpy V-notch), onde a energia absorvida
durante a fratura por corpos de prova entalhados é determinada em varias temperaturas de
teste (KRAUSS, 2005). A Figura 2.3 apresenta uma representacdo esquematica do grafico
energia absorvida em funcdo da temperatura obtido através de ensaios Charpy, onde pode-se
observar que materiais com estrutura CFC apresentam uma alta tenacidade que mantém-se
praticamente constante com a variagdo da temperatura. Materiais de alta resisténcia mecanica
apresentam baixa tenacidade, sendo que os valores ndo variam consideravelmente com a
temperatura. A tenacidade ao impacto de materiais com estrutura CCC é muito influenciada
pela temperatura, sendo que a fratura em altas temperaturas de teste produz um platé na
energia absorvida, geralmente conhecido como upper shelf, que é criado por uma fratura com
comportamento ddctil. A energia absorvida na fratura cai muito com o decréscimo da
temperatura, até que um patamar inferior de energia é atingido, onde um comportamento de
fratura fragil ocorre (KRAUSS, 2005).
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Materiais CFC

| mac

Materiais de baixa
resisténcia mecénica (CCC)

Energia absorvida —

materiais de alta resisténcia mecanica

Temperatura ——

Figura 2.3 — Representacéo esquematica da influéncia da temperatura nos valores de tenacidade ao impacto.
Fonte: Adaptado de DIETER, 1988.

A importancia da utilizagdo da curva de transicdo ductil-fragil no desenvolvimento de
projetos é observada quando é necessario que acima de uma certa temperatura ndo ocorra
fratura fragil quando um componente dimensionado estd sob um regime elastico de tensdes
(DIETER, 1988). Néao existe somente um critério para determinacdo da temperatura de
transicdo em uma andlise de tenacidade ao impacto, sendo que aqui serdo apresentadas duas
abordagens. As duas definicbes sdo representadas na Figura 2.4. A abordagem mais
conservativa para determinar a temperatura de transicdo é definir a temperatura Ty, acima da
qual ndo ha fratura por clivagem no material avaliado pelo ensaio Charpy, sendo que essa é
governada por um mecanismo de fratura ductil. A temperatura em que esta transicdo do modo
de fratura ocorre é conhecida como a temperatura de transicdo dactil fragil (em inglés
Ductile-to-Brittle Transition Temperature — DBTT) (KRAUSS, 2005). Esta temperatura T
corresponde ao inicio do platd superior (upper shelf). A utilizacdo deste critério é muito
conservativa e impraticavel em muitos momentos do dimensionamento de estruturas
mecanicas. Um critério alternativo e menos conservativo € definir uma temperatura T, como
sendo aquela em que a superficie de fratura do corpo de prova ensaiado € composta por 50%

de coalescéncia de microcavidades e 50% de clivagem (DIETER, 1988).
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Figura 2.4 — Critérios para a obtencéo da temperatura de transicao obtidos a partir do ensaio Charpy. Fonte:
Adaptado de DIETER, 1988.

A baixa habilidade de uma estrutura ferritica CCC se deformar plasticamente em baixas
temperaturas € atribuida a dificuldade das discordancias do tipo hélice em escalar para outro
plano de deslizamento. As discordancias em espiral ou hélice ficam restritas ao seu plano de
escorregamento, ndo conseguindo contornar obstaculos, desta forma nao contribuindo para o
mecanismo de movimentacdo de discordancias, necessario para que ocorra a deformacéo
plastica. A inabilidade de discordancias do tipo hélice em mudar de plano de deslizamento
pode ser atribuida as assimetrias nas estruturas do nudcleo de discordancias que se
desenvolvem em baixas temperaturas e a segregacao de atomos de impureza nos nucleos de
discordancias (KRAUSS, 2005).

O pequeno tamanho de grao ferritico dos materiais € uma caracteristica microestrutural
que ndo somente reduz significativamente a temperatura de transicdo ductil-fragil mas
também eleva o patamar superior (upper shelf) de energia absorvida, aumentando a
tenacidade em um regime de fraturas ducteis (KIM, SYN e MORRIS Jr, 1983).

A Figura 2.5 apresenta as curvas de tenacidade ao impacto, obtidas através do ensaio
Charpy, para os agos 5,5Ni e 9Ni. E possivel observar em (a) que os tratamentos térmicos
subsequentes a témpera (Q) claramente deslocam a curva de transicdo ddctil-fragil para a
esquerda, transferindo a transicdo ductil-fragil para temperaturas inferiores a -100 °C. Os
tratamentos térmicos de revenimento com tempo de forno de duas horas (QT,) e cem horas
(QT100) foram realizados ap0s a témpera. Como pode-se observar em (a), o tempo de
revenimento para 0 ago aco 5,5Ni ndo alterou significativamente os valores de energia
absorvida para temperaturas de ensaio superiores a -100 °C. Para o tratamento de témpera,
seguido de témpera a partir de uma temperatura intercritica e revenido (do inglés Quenching-
Larmellarizing-Tempering — QLT) n&do se observa uma regiao de transicdo de modo de fratura
para temperaturas superiores a -150 °C. O aco 5,5Ni com quaisquer tratamentos térmicos

apresenta um plat6 (upper shelf) de energia absorvida em temperaturas superiores a -50 °C.
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A Figura 2.5(b) apresenta as curvas de transicdo ductil-fragil para o aco 9Ni apds os
tratamentos térmicos de témpera e revenido (do inlés Quenching —Tempering — QT) e dupla
normalizacdo e revenido (do inglés Normalizing-Normalizing-Tempering — NNT). E possivel
observar que o tratamento térmico QT garantiu, tanto para as amostras com entalhe no sentido
longitudinal quanto para o transversal, valores de energia absorvida a -100 °C (-148 °F)
préximos daqueles encontrados para o patamar superior (upper shelf).
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Figura 2.5 — Energia absorvida no teste de impacto Charpy para o a¢o 5,5Ni em (a) e aco 9Ni em (b) em fun¢éo
do tratamento térmico e da temperatura de teste. Tratamentos térmicos observados: Témpera (Q), ttmpera com
revenido de duas horas (QT5,), témpera com revenido de cem horas (QT1q), témpera seguida de témpera
intercritica (QL), témpera seguida de témpera intrecritica e revenido (QLT), dupla normalizagdo seguida de
revenido (NNT). Fonte: Em (a), adaptado de KIM, SYN e MORRIS Jr, 1983. Em (b), adaptado de Nickel
Institute, 1975.

2.4 Acos para aplicaces em baixas temperaturas

Uma das preocupagdes da industria metalmecénica é a influéncia do meio em que o
material esta exposto durante a operacdo do componente. Os agos inoxidaveis austeniticos
seriam 0s materiais ideais para baixas temperaturas, exceto quando o custo de implementacao
for muito alto ou quando a resisténcia mecéanica ndo atender as especificagdes de servigo. Para
operar em baixas temperaturas, acos predominantemente ferriticos devem sofrer modificacdes
em sua composi¢cdo e/ou microestrutura para atenuar a sua tendéncia a fraturar de um modo
fragil. Em fraturas frageis, a deformacéo plastica e a energia absorvida sdo infimas. Na ferrita,
as trincas se propagam pelos contornos de grao ou ao longo da familia de planos {100}, sendo
gue um aco a ser aplicado em baixas temperaturas deve atender o critério de que a sua

temperatura de transicdo ductil-fragil fique abaixo da temperatura de operacdo (LESLIE e
HORNBOGEN, 1996).
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No desenvolvimento de acos ferriticos para aplicagdes em baixas temperaturas, algumas
regras devem ser seguidas, como reduzir o tamanho de gréo e fixar o teor de carbono para um
méaximo de 0,2% em peso. A adicdo de niquel também se faz necessaria e a resisténcia
mecanica deve ser “balizada” por uma estrutura ferritica acicular ou bainitica de baixo
carbono (LESLIE e HORNBOGEN, 1996).

Para aplicagOes envolvendo exposicOes a temperaturas entre 0 e -195 °C, 0s agos
ferriticos com alto teor de niquel séo tipicamente utilizados. Algumas aplica¢bes incluem o
armazenamento de hidrocarbonetos liquefeitos, bem como a operacdo de estruturas e
maquinarios em regifes com temperaturas glaciais (ASM HANDBOOK, Vol 1, 1993). A

Tabela 2.1 apresenta alguns acos ferriticos utilizados em temperaturas abaixo de 0 °C.

Tabela 2.1 — Composicao de agos ferriticos ligados ao niquel para aplicagdes em temperaturas subzero. *Valores
Unicos sao os limites maximos aceitos.

Especificacdo Composicéo quimica, %"
ASTM
A203 A 0,17 0,70 0,035 0,040 0,15-0,30 2,10-2,50
A203B 0,21 0,70 0,035 0,040 0,15-0,30 2,10-2,50
A203C 0,17 0,70 0,035 0,040 0,15-0,30 3,25-3,75
A 203D 0,20 0,70 0,035 0,040 0,15-0,30 3,25-3,75
A 645 0,13 0,30-0,60 0,025 0,025 0,20-035 4,75-5,25
A 353 0,13 0,90 0,035 0,040 0,15-0,30 8,5-9,5
A5531 0,13 0,90 0,035 0,040 0,15-0,30 8,5-9,5
A553 11 0,13 0,90 0,035 0,040 0,15-0,30 7,5-8,5

Fonte: Adaptado de ASM HANDBOOK, Vol 1, 1993.

Quando o niquel é adicionado na quantidade de 5 ou 9% ao aco, a tenacidade ao
impacto de agos ferriticos pode ser equivalente aos agos austeniticos, com um custo de
fabricagdo menor (LESLIE e HORNBOGEN, 1996).

O ago com 9% em peso de niquel duplamente normalizado e revenido é abordado pela
norma ASTM A353. J& 0 aco temperado e revenido com 9% de niquel (tipo I) é descrito pela
norma ASTM AbL53, sendo estas normas para produtos planos. A norma ASTM A333
especifica agcos para utilizacdo em tubulacbes que serdo expostas a servicos em baixas
temperaturas. A norma ASTM A645 especifica acos com adicdo de niquel de 5 e 5,5% para

aplicacGes em baixas temperaturas.
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2.5 A protecdo catodica

Uma abordagem difundida atualmente define o processo de corrosdo como sendo a
deterioracdo de um material pela acdo do meio (DUTRA e NUNES, 2011). Desde o principio
do desenvolvimento das civilizacdes, a deterioracdo dos diversos materiais empregados nos
meios de producdo tem causado preocupacfes constantes, o que levou e leva a busca de
métodos que previnem a corrosdo de materiais.

Cada meétodo ou técnica apresenta vantagens e desvantagens, sendo que a protecao
catdédica minimiza a possibilidade de corrosao da estrutura protegida catodicamente (DUTRA
e NUNES, 2011).

Na protecdo catddica, o objeto a ser protegido serd o catodo de uma pilha artificial,
sendo que a reacdo de oxidacdo da célula galvanica é concentrada no anodo e a corrosdo do
catodo é suprimida na mesma célula (ASM HANDBOOK, Vol. 13, 1987).

Uma estrutura de aco imersa em agua do mar, por exemplo, mesmo sem estar ligada a
um material mais nobre na série galvanica de materiais metélicos, ira sofrer corroséo pelo fato
de existirem pilhas localizadas de corrosdo na superficie do aco (DUTRA e NUNES, 2011). A
ocorréncia de areas com potenciais diferentes ao longo da estrutura se explica pelas
heterogeneidades do material, como inclusdes, gradiente de tensdes, variagdes na composicao
quimica do componente, e também em heterogeneidades do eletr6lito, como variacdes de
concentracéo e variagdes no grau de agitacdo (DUTRA e NUNES, 2011; GENTIL, 1996). A
Figura 2.6 apresenta esquematicamente como funciona uma micropilha localizada na

superficie de um material em contato com um eletrélito.

ELETROLITO

Fe'*

ESTRUTURA DE ACO

Figura 2.6 — Micropilha de corrosdo ampliada. Fonte: DUTRA e NUNES, 2011.

Existem dois tipos de protecao catddica utilizados em campo, sendo que em ambos uma

corrente elétrica € imposta a estrutura através do eletrolito, sendo elas a protecdo catodica
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utilizando &nodos de sacrificio e a protecdo catodica por corrente impressa (ASM
HANDBOOK, Vol. 13, 1987).

A protecdo catddica usando anodos de sacrificio também é conhecida como protecédo
catddica galvanica, onde a corrente elétrica € promovida pela forca eletromotriz existente
entre 0 metal a ser protegido e o anodo de sacrificio escolhido. Utilizando &nodos de
sacrificio, as diferencas de potenciais galvanicos ndo sdo superiores a 1,2 V, dependendo do
par considerado (DUTRA e NUNES, 2011). Os principais anodos de sacrificio escolhidos sao
ligas de zinco, de magnésio e de aluminio, pois apresentam maiores diferencas de potencial
em relacdo aos materiais metalicos mais utilizados, como o ago (DUTRA e NUNES, 2011).
Este tipo de protecdo ndo permite a regulagem da corrente imposta, sendo mais utilizada onde
o eletrdlito tem baixa resistividade, como a 4gua do mar.

O método de protecdo catodica usando corrente impressa pode ser empregado quando o
eletrdlito apresenta baixa, média, alta e altissima resistividade, pois neste caso a corrente
elétrica necesséaria é fornecida por uma fonte geradora de corrente continua, usando
dispersores de corrente no eletrélito constituidos de anodos inertes (GENTIL, 1996). Estes
anodos sdo revestidos com oOxidos de metais nobres (DUTRA e NUNES, 2011). Este tipo de
protecdo é indicado para estruturas de médio e grande porte, por ser um sistema compacto que

fornece correntes altas quando necessario.
2.5.1 Critérios de protecédo

E fundamental saber se uma estrutura sob protecdo catodica esta realmente protegida
contra a corrosdo. Varios critérios podem ser adotados para verificar se ha protecdo, como
aqueles que consideram a densidade de corrente aplicada ou o potencial da estrutura. O
critério mais utilizado é o potencial negativo minimo entre a estrutura e o eletrolito vizinho,
medido com o auxilio de um eletrodo de referéncia (DUTRA e NUNES, 2011).

Segundo o critério de potencial negativo minimo, uma estrutura estara protegida contra
corrosdo se ela estiver em um potencial mais negativo que o potencial minimo (valor absoluto
minimo) estabelecido para aquele tipo de material, em relacdo ao eletrodo de referéncia
considerado. Para o0 a¢o, o potencial negativo minimo de prote¢cdo adotado é de -0,8 V em
relacdo & semicélula de Ag/AgCl, e -0,77 V em relagdo ao eletrodo de calomelano saturado
(ECS) (DUTRA e NUNES, 2011; GENTIL, 1996).

Para outros metais e ligas, os potenciais minimos sdo diferentes, dependendo do

potencial natural de cada um.
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2.5.2 A geracdo de Hidrogénio durante a protecédo catddica

Em um sistema sob protecdo catddica por corrente impressa, podem ocorrer as seguintes
reacOes (GENTIL, 1996):

Na area anddica, segundo a Equacdo (1):

H,0 - 2H* + 140, + 2e~ Equacéo (1)

Na érea catddica e aerada, segundo a Equacéo (2):

H,0 + %20, + 2e™ - 20H™ Equacéo (2)

Na érea catddica e ndo aerada, segundo a Equacdo (3):

2H,0 + 2e™ - H, + 20H™ Equagéo (3)

Como apresenta a Equacéo (1), existe a formagdo de ions H™ durante as reagdes. Pode-
se observar nas Equacdes (2) e (3) que ha a formacdo de hidrogénio molecular e hidroxilas em

areas catddicas durante a protecdo catodica por corrente impressa.

2.6 A fragilizacdo causada pelo Hidrogénio em acos

A acdo do hidrogénio nos acos acarreta em perdas significativas nas propriedades
mecanicas. De fato, pode-se observar uma reducdo na tensdo maxima; a ductilidade quando
medida pela elongacdo total ou pela reducdo de area pode ser reduzida; trincas podem ser
formadas; o crescimento de trincas ja existentes pode ser acelerado; empolamentos (formacéo
de H, a partir do H™, o que exerce pressdo interna e formacéo de bolhas na superficie) podem
ser formados em acos de baixa resisténcia, sendo que ndo ha efeitos do hidrogénio favoraveis
aos acos (KRAUSS, 2005). E importante considerar que a solubilidade do hidrogénio nos
acos é dependente da temperatura, sendo que mesmo na temperatura ambiente (TA) este
elemento tem grande mobilidade nos acos (OLDEN, ALVARO e AKSELSEN, 2012).

Acos com fragilizacdo pelo hidrogénio (Hydrogen Embrittlement — HE) tém tendéncia a
apresentar modo de fratura transgranular e intergranular. Acos de alta resisténcia mecanica
temperados e revenidos sdo extremamente sensiveis ao HE, apresentando invariavelmente
fratura intergranular. Para retirar o hidrogénio do material em acos com alta resisténcia
mecanica, o tratamento térmico conhecido como Baking é conduzido a baixas temperaturas,
geralmente em torno de 150 °C (KRAUSS, 2005).

Em acos com baixa resisténcia mecéanica, o principal efeito do hidrogénio é promover a
formacéo de cavidades e o crescimento de trincas por decoesdo na interface de carbonetos e
inclusbes (VILLALBA e ATRENS, 2009).
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A fragilizacdo pelo hidrogénio em instalagbes offshore e também em tubulagdes sob
protecdo catodica em agua do mar € uma das preocupacdes em vista da integridade estrutural
destas composic¢des, onde o principal mecanismo de geracdo de hidrogénio ocorre durante a
protecdo catodica das estruturas. Alguns atomos de hidrogénio provenientes da reacdo
catddica apresentada na Equacdo (4) combinam-se formando o H,. Outros atomos de
hidrogénio difundem para o material, particularmente para regides onde tensdes sdo elevadas,
como por exemplo, na regido a frente de uma trinca existente (BARDAL, 2004).

2H* + 2e" —» 2H Equacéo (4)

A Figura 2.7 representa sucintamente a regido da ponta de trinca quando a trinca

propaga induzida (ou assistida) pelo hidrogénio.

Figura 2.7 — Processo de migracao do hidrogénio para a ponta da trinca. Fonte: BARDAL, 2004.

A acdo do hidrogénio nos agos aumenta a possibilidade de uma fratura fragil do
componente, dificultando a deformacdo plastica do material e aumentando as concentracfes
de tensdes a frente da trinca, 0 que leva a uma pequena trinca fragil que se estende no sentido
da regido mais ductil do material. Por sua vez, esta regido esta “encharcada” de hidrogénio e
entdo uma nova etapa de crescimento da trinca é promovida.

A nucleacéo e a propagacdo de microtrincas tém importancia fundamental em falhas de
componentes. A Figura 2.8 apresenta uma representacao esquematica desse processo.

A Figura 2.8(a) mostra uma microtrinca em um material sem a presenca de hidrogénio.
Esta regido da ponta da microtrinca sem a presenca de hidrogénio desloca e acomoda
discordancias, ocorrendo um processo de embotamento da ponta da trinca (SONG e CURTIN,
2011).

A Figura 2.8(b) mostra que, na presenca de suficiente hidrogénio e taxa de difuséo, a
ponta da microtrinca apresenta comportamento diferente. O hidrogénio atdmico difundido

migra para a regido préxima a ponta da trinca, acumulando-se nesta regido devido ao campo
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de tensGes elevado. Se o hidrogénio se acumular suficientemente rapido, devido a taxa de
carregamento aplicada, o deslocamento e a acomodagéo de discordancias na ponta da trinca
podem ser suprimidos e o material pode sofrer clivagem. Uma vez o material sofrendo
clivagem, o hidrogénio pode retornar rapidamente a ponta da trinca por uma difusao
localizada, continuando o processo de fratura fragil. Neste caso, deformacéo plastica em torno
da microtrinca ainda ocorre, mas o modo de fratura muda de fratura ddctil com coalescéncia
de microcavidades, com grande dissipacdo de energia, para um modo de fratura fragil, com
alguma deformacdo plastica localizada (SONG e CURTIN, 2011).
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Figura 2.8 — Comportamento de uma microtrinca sem a presenca e com a presenga de hidrogénio. Fonte:
Adaptado de SONG e CURTIN, 2011.

Enquanto que o HE de acos ferriticos é uma das areas de pesquisa bastante exploradas,
um dos grandes desafios é o entendimento pleno do mecanismo de fragilizacdo, que néo é
resolvido em sua totalidade (NEERAJ, SRINIVASAN e LI, 2012).

Muitos estudos experimentais e tedricos tém levado a um ndmero de mecanismos
propostos para o HE. Trés modelos difundidos na comunidade cientifica serdo aqui
apresentados: Teoria das pressdes internas; Decoesdo facilitada pelo hidrogénio (Hydrogen-
enhanced Decohesion — HEDE) e Plasticidade localizada facilitada pelo hidrogénio
(Hydrogen-enhanced Local Plasticity — HELP) (SONG e CURTIN, 2011; NEERAJ,
SRINIVASAN e LI, 2012).
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Na Teoria das pressdes internas, o hidrogénio atdmico se recombina formando o H; no
interior de defeitos presentes nos materiais, como vazios trincas e sumidouros, como 0 MnS.
A formacdo do hidrogénio molecular leva a uma expansdo da cavidade do defeito, gerando
mais tensdes internas no material, o que estimula a nucleacao e a propagacdo de microtrincas
(GINGELL, 1997).

O mecanismo de fragilizagdo conhecido como Hydrogen-enhanced Decohesion assume
que o hidrogénio dissolvido em uma regido de grande concentracdo de tensdo causa uma
reducdo nas forcas de ligacdo entre planos atdmicos adjacentes na matriz do metal. Este
decréscimo nas forcgas de ligacdo causa uma fratura planar na presenca do hidrogénio, sendo
que uma tensdo menor é necessaria para iniciar ou propagar uma trinca. Os defeitos planares
existentes no material podem agir como locais de aprisionamento de hidrogénio, com o
hidrogénio retido enfraquecendo as ligacdes planares (VILLALBA e ATRENS, 2009;
ANDERSON, 2005).

No mecanismo conhecido como Hydrogen-enhanced Local Plasticity, o hidrogénio
dificulta a movimentacdo de discordancias, devido a criagdo de atmosferas de Cottrell,
levando a uma subsequente falha pelo material ndo conseguir mais deformar plasticamente ou
romper a partir de trincas nucleadas pelo empilhamento de discordancias. Em contrapartida,
esta teoria também aborda que na presenca do hidrogénio ha um amolescimento local na
ponta da trinca devido a facilidade da movimentagdo de discordancias, resultando em uma
reducdo localizada da resisténcia do material (SONG e CURTIN, 2011; OLDEN, ALVARO e
AKSELSEN, 2012). A Figura 2.9 mostra uma representacdo esquematica de dois possiveis

mecanismos de fragilizagdo causados pelo hidrogénio.

Figura 2.9 — Representa¢do da acdo dos mecanismos de fragilizacdo HEDE e HELP no interior de um gréo.
Fonte: Adaptado de ICAMS, 2014.
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O carregamento de hidrogénio em agos resulta em uma complexa interacdo entre os
atomos solutos de hidrogénio e todos os componentes microestruturais do material. Os efeitos
decorrentes de um carregamento de hidrogénio nas propriedades mecanicas do aco sdo
dependentes de muitos parametros: composicdo, microestrutura (fases, constituintes,
componentes e inclusdes) e macroestrutura (bandeamento e segregacoes) do aco, as condig¢oes
de carregamento de hidrogénio (fonte de hidrogénio, temperatura, condi¢des da superficie,
condicdes de tensdo/deformacdo durante o carregamento), condi¢fes de ensaio (temperatura,
taxa de deformacdo, preparacdo do corpo de prova, orientacdo e dimensdes). Como as
variaveis sdo abundantes, podem ocorrer valores experimentais em ensaios de avaliacdo de
propriedades com resultados aleatorios, muitas vezes contradizentes entre si (FASSINA et al,
2012).

O hidrogénio tende a ser atraido para imperfei¢des no reticulo cristalino do agco, como
nas interfaces de segunda fase e contornos de grdo. Existe uma relacdo entre a
susceptibilidade de um material a fragilizacdo pelo hidrogénio e a habilidade de diferentes
estruturas do material em atrair o elemento fragilizante. Quanto menor a difusdo do
hidrogénio pelo material, maior a eficiéncia em absorvé-lo, sendo assim maior serd a
possibilidade de formar e desenvolver um ponto de acimulo de hidrogénio. E mais favoravel
para o hidrogénio ficar preso em um ponto de atracdo do que em espacos intersticiais em
temperaturas abaixo de 300 °C (VILLALBA e ATRENS, 2009).

Existem muitos tipos de defeitos na estrutura do aco que podem servir como pontos de
atracdo e concentracdo do hidrogénio, como contornos de grdo, microvazios, trincas,
discordancias, nucleo de discordancias do tipo cunha, interface entre particulas e interface de
inclusbes ndo metalicas (0xidos, TiC, MnS), assim como elementos de liga que podem atrair 0
hidrogénio, como o manganés e o cromo (VILLALBA e ATRENS, 2009; PRESSOUYRE,
1983; STEVENS e BERNSTEIN, 1989). Para o niquel e o molibdénio, assim como para
outros elementos, existem informag6es contraditdrias na literatura sobre as suas acGes de
repelir ou atrair o hidrogénio. Segundo Pressouyre (1983), o elemento cobre é considerado um
“repulsor” em certos casos, porém em outros pode ter o efeito de atrair os atomos de
hidrogénio difundidos pela estrutura do material (TAKANO, YOKKA e TERASAKI, 2004).

Podem ser considerados repulsores de hidrogénio elementos substitucionais com raio
atdbmico maior que o ferro, pois estes introduzem tenses compressivas a rede cristalina, alem
de inclusdes ou particulas que ndo dissolvem o hidrogénio, bem como regides da peca onde
atuam tensdes compressivas em escala macroscépica (PRESSOUYRE, 1983). Como

obstaculos, pode-se citar um precipitado coerente que ndo dissolve o hidrogénio ou um
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precipitado incoerente que, devido ao seu estado inicial atrativo ao elemento, satura-se de
hidrogénio ao longo do tempo, comportando-se desta forma como um obstaculo volumétrico
(VILLALBA e ATRENS, 2009; PRESSOUYRE , 1983).

A baixa resisténcia mecanica associada a uma fratura fragil assistida pelo hidrogénio é
atribuida ao enfraquecimento das forcas coesivas entre os &tomos de ferro pelo hidrogénio. O
hidrogénio é fortemente atraido a nlcleos de discordancias e pode ser transportado através da
microestrutura pela movimentacdo de discordancias. Em uma microestrutura, pode haver
sitios reversiveis de aprisionamento de hidrogénio, como elementos de liga e discordancias, e
sitios irreversiveis de aprisionamento, como carbonetos e inclusfes. Os sitios irreversiveis
sempre serdo pontos de atracdo para o hidrogénio, porém os sitios reversiveis, dependendo
das condicdes, podem servir de fomento para a fragilizacdo. O hidrogénio também auxilia na
elevacdo da mobilidade de discordancias do tipo hélice, mas reduz a habilidade destas em
realizar a escalagem, causando a concentracdo de discordancias em alguns planos de
escorregamento. Quando h& o empilhamento de discordancias em obstaculos como carbonetos
e inclusdes, conhecidamente locais de atracdo de hidrogénio, a combinacdo de
escorregamento planar e a concentracdo de hidrogénio reduzem a forca coesiva dos planos,

levando a uma fratura induzida pelo hidrogénio (KRAUSS, 2005).

2.7 Fundamentos da Fratura

Em um componente fabricado pelas formas usuais de fabricacdo como laminacéo,
fundicdo, soldagem, etc., a presenca de defeitos como trincas internas € inerente a estes
processos de fabricagdo. Uma trinca ndo pode existir em um material sem a presenca de
tensdes, como as provocadas por grdos mal acomodados, precipitados, inclusdes, assim como
tensbes atuantes na presenca de forcas externas aplicadas a superficie do componente ou
mesmo tensodes residuais (THOMSON, 1996).

O projeto convencional de engenharia ndo considera a presenca de defeitos como trinca,
tendo uma abordagem voltada a evitar falhas por colapso plastico, observando nesta
abordagem valores normais de tensdo de escoamento e coeficientes de seguranca. E de
conhecimento geral entre a comunidade cientifica e a inddstria que a presenca de trincas
internas ou externas diminui a resisténcia global do componente com este tipo de defeito. O
efeito de entalhes e trincas serd abordado nesta secédo, e apos serdo discutidos 0s mecanismos
de fratura que ocorrem em materiais metalicos submetidos a esfor¢os externos que levam ao

crescimento de trincas e a consequente ruptura do componente.
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2.7.1 Modos de fratura

Existem trés modos de carregamento que podem ser impostos a uma trinca
(THOMSON, 1996). Um componente com uma trinca pré-existente pode estar submetido a
solicitacbes mecanicas que proporcionam a trinca um tipo de modo de carregamento, assim
como dois modos ou trés modos de carregamento combinados. Os trés modos de
carregamento podem ser observados na Figura 2.10. No Modo de carregamento |, a aplicacéo
da forca se da perpendicularmente ao plano de fratura, tendendo a abertura da trinca. O Modo
de carregamento Il consiste em cisalhamento puro, sendo que o deslocamento das superficies

ocorre paralelamente. O Modo 11 consiste no rasgamento das superficies de fratura.

Modo I Modo I Modo III
(abertura) (cisalhamento puro) (rasgamento)

el
:

Figura 2.10 — Os trés tipos de modo de carregamento que levam a fratura. Fonte: Adaptado de ANDERSON,
2005.

2.7.2 O campo de tensdes na presenca de defeitos

Em um componente sob carregamento apresentando uma trinca interna ou uma fissura,
a regido proxima a frente da trinca apresentard uma concentracdo de tensdes devido a uma
redistribuicdo de tensdes causada pela descontinuidade. A Figura 2.11 apresenta
esquematicamente como a redistribuicdo de tensbes acontece quando uma tensdo € aplicada
ao componente contendo uma trinca, onde as linhas de forca sdo representadas. A magnitude
da tensdo local é inversamente proporcional ao espacamento entre as linhas de forga. Uma vez
que a tensdo trativa ndo pode ser transmitida através da trinca, as linhas de forga contornam a

trinca, resultando em uma concentracédo de tensdes localizada.
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Figura 2.11 — Representacdo da tendéncia da redistribuicdo e da concentracdo de tensBes na presenca de um
defeito. Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.

A maioria dos materiais sélidos apresenta uma deformacdo pléastica localizada na regido
préxima a ponta da trinca quando submetidos a esforcos que inferem uma tensdo na regido da
ponta da trinca maior que a tensdo de escoamento do material, resultando na formacéo de uma
zona pléastica contendo defeitos microestruturais como discordancias e vazios. A deformagao
plastica é restringida pelo material ao seu redor, que continua em um regime elastico sob o
carregamento (PEREZ, 2004).

A Figura 2.12 apresenta esquematicamente a formacdo de uma zona plastica de
dimensdo r a frente de uma trinca de comprimento a presente em uma placa de largura Wj,

submetida a uma tenséo de tragéo.

o L2 ol

—— W] ———>|

Zona
lt— 2 —P == Plastica

Figura 2.12 — Representagdo da formagdo de uma zona de plastificagdo a frente da trinca. Fonte: Adaptado de
ANDERSON, 2005.

Uma pequena zona plastica (r << a) é consequéncia de um pequeno escoamento
localizado. Em contrapartida, um escoamento em larga escala corresponde a formagéo de uma
grande zona pléstica, que ocorre em materiais com grande ductilidade, apresentando r >> a
(PEREZ, 2004).
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Como consequéncia da deformacéo pléstica a frente da trinca, a teoria da Mecénica da
Fratura Linear-Eléstica (MFLE) é limitada a situacdo de r << a. No entanto, a teoria da
Mecanica da Fratura Elasto-Plastica (MFEP) controla o processo de fratura nas situacées em
gue se tem extensa deformacdo plastica (» > a) (PEREZ, 2004).

Quando hd um moderado escoamento a frente da trinca, o tamanho da zona de
plastificacdo pode ser estimado através de dois métodos: a abordagem de Irwin e 0 Modelo
Strip-yield (ANDERSON, 2005).

Segundo a abordagem de Irwin, uma primeira aproximacdo de r é apresentada pela
Equacéo (5) (ANDERSON, 2005).

r, = i(ﬂ)z Equacao (5)

y 2m \oys
sendo ry = r, K, o fator intensidade de tensGes aplicado e oys a tensdo de escoamento do
material.

A Equacéo (5) ndo € correta em sua plenitude, porque esta baseada em uma abordagem
de solugdo elastica. Quando o escoamento ocorre, as tensdes sdo redistribuidas para satisfazer
o equilibrio. A regido hachurada exibida na Figura 2.13 representa as forcas que estariam
presentes em um material em regime elastico, mas ndo poderiam estar presentes em um
regime elasto-plastico porque as tensdes ndo podem exceder o limite de escoamento. A zona
de plastificacdo deve crescer em tamanho para acomodar estas for¢as. Um balanco de forgas
leva a estimar um tamanho de zona plastica r, conforme a Equacéo (6) (ANDERSON, 2005).

rp = l(ﬁ)z Equacéo (6)

T \OYS

Figura 2.13 — Estimativas para o tamanho da zona plastica. A area hachurada representa a carga que deve ser
redistribuida, resultando em uma maior zona de plastificacdo. A tenséo oy, representa a tensdo normal aplicada
no plano da trinca, que cresce ao infinito assim que r — 0. Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.
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Atraveés da abordagem do modelo Strip-Yield, que esta ilustrada na Figura 2.14, a zona
plastica assume uma forma longa e delgada na regido da ponta da trinca de um material ndo
encruado em um estado de tensdo plana. Esta abordagem considera apenas uma trinca
passante localizada em uma chapa de grandes dimensdes. A zona plastica no modelo Strip-
Yield é modelada assumindo um comprimento de trinca 2a +2p, onde p é o comprimento da
zona plastica, com uma tensdo compressiva igual a ovs procurando fechar a ponta da trinca,
como pode-se observar na Figura 2.14(b) (ANDERSON, 2005).

2a+2p

Zona Plastica

(a) (b)

Figura 2.14 — O modelo Strip-Yield representado esquematicamente. Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.

Este modelo estima um comportamento elasto-plastico sobrepondo duas solugdes: uma
trinca passante submetida a uma tensdo trativa e tensdes compressivas na ponta da trinca. O
comprimento p da zona plastica deve ser determinado tal que o fator intensidade de tensdes
imposto pelas forcas de tracdo e o fator imposto pelas tensdes de compressdo na ponta da
trinca se anulem. A dimensdo p é determinada pela Equacdo (7) segundo o modelo Strip-
Yield (ANDERSON, 2005).

p= E(ﬁ)z Equacao (7)

8 \oys

Existe uma similaridade entre a Equacdo (7) e a Equacédo (6), desde que 1/x =0,318 e
n/8 =0,392. Assim, a abordagem de Irwin e o modelo Strip-Yield estimam uma zona de
plastificacdo com tamanho similar.

As estimativas do tamanho da zona plastica que foram apresentadas s6 foram
consideradas para um r situado no plano da trinca, ou seja, & = 0, sendo & o angulo de
abertura a partir do plano da trinca.

Para qualquer valor de r quando este estiver posicionado a qualquer valor de angulo 6
em relacdo ao plano da trinca, pode-se estimar o valor do tamanho da zona plastica para um

Modo de carregamento | em funcéo de 6 através das Equacdes (8) e (9).

ry(0) = =3 (GK—;S) [1 + cosO + %sen 6] Equacéo (8)

4T

ry(8) = ﬁ(:—;s) [(1-2\))2 (14 cos©) + % senze] Equacéo (9)
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Sendo a Equacdo (8) uma abordagem para tensédo plana e a Equacgdo (9) para
deformagéo plana (ANDERSON, 2005).

As Equacdes (8) e (9), quando plotadas para varios valores de ¢, apresentam uma
estimativa da forma da zona de plastificacdo conforme apresentado na Figura 2.15. EXiste
uma significativa diferenca entre as zonas plasticas para um estado de tensdo plana e para um
estado de deformacdo plana, sendo que para esta Gltima condicdo o escoamento € restringido,
resultando em uma menor zona plastica para um dado fator de intensidade de tensdes (K))
aplicado. As abordagens apresentadas pelas Equacdes (8) e (9) ndo sdo estritamente corretas,
pois sdo baseadas em uma anélise puramente elastica. No entanto, devido & dificuldade de se
estimar corretamente o tamanho da zona plastica para um estado de tensdo plana e um estado
de deformacdo plana, as abordagens acima citadas sdo consideradas satisfatorias
(ANDERSON, 2005).

Tens3o plana

Deformagdo plana

Figura 2.15 — Forma estimada da zona pléstica a frente da trinca para uma solucéo elastica. Modo | de fratura.
Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.

2.7.3 O efeito da espessura em trincas

Em uma placa de espessura B; com entalhe, submetido ao Modo | de carregamento
conforme a Figura 2.16, a tensdo oz que atua na direcdo da espessura de um corpo deve ser
nula na superficie, por que néo é possivel haver tensdo normal em uma superficie livre. Esta
condicdo esta representada pelo cubo elementar vermelho (posicionado na superficie da placa)
apresentado na Figura 2.16. Quando a espessura é pequena, oz ndo cresce consideravelmente,
e uma condigdo predominantemente de tensdo plana ird ocorrer.

Na regido central da placa, condicdo representada pelo cubo elementar amarelo da

Figura 2.16, a tensdo o7 pode atingir um valor elevado, apresentando valores determinados
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pela Equacdo (10), onde oz pode levar a um valor correspondente a uma situacdo
predominante de deformacéo plana (ez~= 0), com elevado grau de triaxilidade (PEREZ, 2004).

oz = v (ox + oy) Equacéo (10)

Uma consequéncia das duas condi¢fes apresentadas na Figura 2.16 € a maneira como 0
material apresenta deformacdo, pois o0 plano de méaxima tensdo de cisalhamento varia. A
fratura ocorre em planos de 45° com o eixo de tracdo quando em estado de tensdo plana e
normal ao eixo de tracdo quando em estado de deformacdo plana. A medida que o
carregamento aumenta sobre a placa, cada um dos elementos rompera sob um nivel particular
de solicitacdo mecanica, por cisalnamento (deslizamento de um plano atbmico sobre outro),
ou por clivagem (separacédo direta de planos atdmicos) (STROHAECKER, 2010). Conforme
abordado na secdo 2.7.2, em um estado de deformacdo plana (cubo amarelo), ndo héa
apreciavel deformacdo, ndo sendo possivel uma fratura ductil, produzindo consequentemente

fratura fragil.

Figura 2.16 — Placa com espessura moderada e com entalhe onde est&o posicionados dois cubos elementares:
vermelho em condigdo de tensdo plana, e amarelo em condicdo de deformacéo plana.

A Figura 2.17 representa as tenses atuantes nos cubos elementares em funcdo da

espessura do corpo de prova representado na Figura 2.16.
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Figura 2.17 — Representagdo das tens@es atuantes nos cubos elementares da Figura 2.16: (a) estado biaxial de
tensdes (o7=0), (b) estado triaxial de tensées.

Devido a variacdo dos estados de tensdes ao longo da espessura de um corpo de prova
entalhado, ha uma grande modificacdo na tenacidade deste material em funcdo da espessura
do corpo de prova, como pode-se observar na Figura 2.18 (STROHAECKER, 2010).
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Figura 2.18 — Variacdo da tenacidade com a espessura de uma liga de aluminio 7075-T6. Fonte:
STROHAECKER, 2010.

Na regido A da Figura 2.18, ocorre um aumento de tenacidade com o aumento da
espessura, pois ha um estado predominantemente plano de tensdes atuante.

Na regido B da Figura 2.18, o corpo de prova nao é suficientemente espesso para ter um
estado de deformacdo plana dominante nem espessura pequena para ter tensdo plana
dominante. A espessura do corpo, para determinado limite de resisténcia do material, € que ira
ditar o modo de fratura. A medida que aumenta a espessura, passa a haver o predominio de
fratura plana em detrimento ao cisalhamento das laterais do corpo. O comportamento em
fratura da regido B é estudado pela Mecanica da Fratura Elasto-Plastica (STROHAECKER,
2010).

Na regido C da Figura 2.18, a fratura é plana, pois o0s corpos de prova sdo
suficientemente espessos para que um estado de deformagédo plana atue. Neste regime, 0
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comportamento a fratura do material é descrito, de forma precisa, pela Mecénica da Fratura
Linear-Eléstica (STROHAECKER, 2010).

2.8 Mecanismos de fratura em metais

Um material metélico submetido a um carregamento monotdnico pode apresentar trés
tipos de micromecanismos de fratura. Materiais ducteis apresentam uma superficie de fratura
contendo coalescéncia de microcavidades. Materiais frageis ou fragilizados apresentam uma
superficie de fratura do tipo clivagem ou fratura intergranular (ANDERSON, 2005). Estes trés
tipos de micromecanismos serdo abordados nesta se¢éo.

Os mecanismos de formacdo de uma fratura ductil e de uma fratura fragil sdo
controlados, respectivamente, por deformacéo e tensdo. A condicao critica para a iniciacao de
uma fratura fragil ocorre quando em uma distancia caracteristica a partir da ponta de uma
trinca, a tensdo oy, perpendicular ao plano da trinca (ver Figura 2.13) atinge um valor critico
de tensdo (o¢r). O mesmo ocorre para uma fratura ddctil, onde quando a deformacéo plastica
localizada (ep) atinge um valor de deformagéo critico (ecr), a fratura ductil ira ocorrer. O modo
de fratura que ira ocorrer no material dependera de qual condicdo critica sera primeiro
atingida. Se a condicdo para que ocorra fratura ductil for alcancada primeiro, a fratura ddctil
ird ocorrer, do contrario, a fratura fragil sera dominante. Em todos os parametros aplicados
para avaliar a tenacidade de um material, como a tenacidade a fratura (K,c, CTOD e Integral
J) e a tenacidade ao impacto (energia absorvida, DBTT), somente a DBTT reflete a variacdo

no modo de fratura apresentado pelo material (QIU et al, 2013).
2.8.1 Fratura ductil

Um material com comportamento ductil geralmente falha como resultado da nucleacéo,
crescimento e coalescéncia de vazios microscopicos que iniciam sua formagdo em inclusdes e
também em particulas de segunda fase, durante a deformacdo do material submetido a
esforcos, criando assim um caminho continuo para a fratura (GARRISON Jr e MOODY,
1987).

Em materiais onde as particulas de segunda fase e as inclusdes estdo fortemente ligadas
a matriz, a nucleacdo de vazios € um ponto critico. Apos a nucleacdo, a fratura ocorre
rapidamente. Quando a nucleagé@o ocorre com alguma dificuldade, as propriedades de fratura

sdo controladas pelo crescimento e a coalescéncia dos vazios. A fratura ocorre quando ha uma
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instabilidade pléstica entre os vazios (ANDERSON, 2005). A Figura 2.19 apresenta uma
representacdo esquematica de como os vazios se formam em um material contendo inclusdes

e submetido a esforcos.

<—® ® OQ 5 @ —» 4—0 O O O —»> O O
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Figura 2.19 — Nucleacdo e crescimento de vazios em metais dicteis: (a) nucleacdo dos vazios, (b) deformagéo

localizada entre os vazios, (¢) coalescimento dos vazios e fratura. Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.

A Figura 2.20 apresenta a fractografia de uma superficie de fratura na qual ocorreu falha

por um micromecanismo de fratura predominantemente ductil.

Figura 2.20 — Superficie de fratura ductil. Podem ser observadas inclusdes onde ocorre a formagdo dos vazios
Fonte: ASM HANDBOOK, Vol. 12, 1987.

No caso de uma trinca ja existente, as deformacdes e tensbes locais na regido da ponta
da trinca (quando a estrutura esta submetida a um carregamento) tornam-se suficientes para a
nucleacdo de vazios. Estes vazios crescem e a ponta da trinca cega, sendo que eventualmente
0S Vvazios se conectam a trinca principal. Com a repeticdo desse processo, a trinca cresce
(ANDERSON, 2005). A Figura 2.21 representa 0 cegamento e o0 crescimento da trinca até o

ponto de jungdo com o microvazio posicionado a frente da trinca.
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Figura 2.21 — Mecanismo para o crescimento de fratura ductil. Assim que a incluséo é envolvida pelo campo de
deformagcé&o a frente da trinca cega, o vazio cresce. Fonte: Adaptado de GARRISON Jr e MOODY, 1987.

Quando uma trinca em um corpo de prova cresce pelo mecanismo de coalescéncia de
microcavidades, a trinca exibe um efeito de tunelamento, isto €, cresce mais rapidamente no
centro do corpo de prova devido a maior triaxialidade de tensdes. A variagdo da triaxialidade
na espessura do corpo de prova proporciona a formacdo de labios, os chamados shear lips,
onde o crescimento da trinca perto da superficie livre ocorre em um angulo de 45° com a

tensdo maxima principal, como ilustrado na Figura 2.22.

Figura 2.22 — Formacéo dos shear lips em um corpo de prova de um material ductil submetido ao Modo | de
fratura. Fonte: ANDERSON, 2005.

2.8.2 Fratura por Clivagem

A fratura por clivagem pode ser definida como a rapida propagacdo de uma trinca
através de planos cristalograficos particulares a cada estrutura atbmica (CALLISTER, 2007).

Os planos cristalogréaficos preferenciais a fratura por clivagem sdo aqueles com pequeno
fator de empacotamento planar, uma vez que um menor nimero de ligacfes devem ser
quebradas e o espacamento entre os planos é maior. No caso de estruturas CCC, a clivagem

ocorre na familia de planos {100}. O caminho da fratura em materiais policristalinos é
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transgranular. A propagacéo da trinca muda de diregéo cada vez que a trinca cruza o contorno
de um gréo subsequente, sendo que a trinca segue o caminho do plano de propagacgéo
preferencial de cada grdo (ANDERSON, 2005).

A clivagem é esperada quando o escoamento plastico é limitado. Metais com estrutura
CFC usualmente ndo estdo susceptiveis a clivagem por que existem muitos sistemas de
escorregamento, 0 que garante um comportamento dictil em todas as temperaturas. Em
baixas temperaturas, metais com estrutura CCC falham por clivagem porque existe um
limitado nimero de sistemas de escorregamento (ANDERSON, 2005).

Segundo Bhadeshia e Honeycombe (2006), existem muitos fatores, muitos deles
interligados, que influenciam na iniciagdo da fratura por clivagem, sendo eles:

1. Atensdo de escoamento em funcao da temperatura;

2. O desenvolvimento de um limite de escoamento superior;

3. Nucleagéo de trincas a partir de maclas de deformacéo;

4. Nucleacgdo de trincas a partir de particulas de carbonetos;

5. Tamanho de gréo.

Valores de tenacidade a fratura de materiais que falharam pelo micromecanismo de
clivagem possuem uma grande variacdo quando valores de tenacidade de dois ou mais corpos
de prova do mesmo material e nas mesmas condic¢des de ensaios séo validados. Estes corpos
de prova idénticos apresentam diferentes valores de tenacidade, pois a localizagdo da
iniciacdo da fratura é aleatoria. Se o ponto de iniciacdo da fratura ndo esta proximo a ponta da
trinca, o corpo de prova nesta condicdo ird apresentar um maior valor de tenacidade a fratura,
porque uma maior carga € requerida para elevar a tensdo na regido até um valor critico
(ANDERSON, 2005).

A Figura 2.23 apresenta uma fractografia tipica de uma superficie de fratura onde
ocorreu falha pelo micromecanismo de fratura por clivagem. A superficie multifacetada é
tipica da ocorréncia de clivagem em materiais policristalinos, sendo que cada faceta
corresponde a clivagem ocorrida em um anico grdo. Os rios de clivagem observados em cada

faceta também sdo tipicos de uma fratura por clivagem (ANDERSON, 2005).
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Figura 2.23 — Fractografia de um ago A 508 classe 3 apresentando uma superficie de fratura por clivagem. Fonte:
Adaptado de ANDERSON, 2005.

Segundo Martin et al (2011), a expressao quasi-clivagem é empregada para descrever a
fratura em planos em que a clivagem ndo ocorre, sendo que nestas superficies de fratura
observa-se a ocorréncia de linhas finas chamadas de marcas de rio, que se propagam em uma
direcdo aproximadamente paralela a propagacdo da trinca. Estas marcas de rio tem origem no
interior do grdo, diferente dos rios de clivagem que se iniciam no contorno de grdo. Uma
superficie caracteristica de quasi-clivagem é apresentada na Figura 2.24.

A superficie de fratura apresentando marcas de rio, como ilustrado na Figura 2.24, é
produzida por um processo de deformacdo pléstica que € aprimorado e acelerado pela
presenca de hidrogénio (MARTIN et al, 2011).

Figura 2.24 — Fractografias de um ago API X60 apresentando o mecanismo de quasi-clivagem na superficie de
fratura: (a) marcas de rio caracteristicas deste micromecanismo, (b) ampliacdo da regido apresentando as marcas
de rio e suas pontas serrilhadas caracteristicas. Fonte: MARTIN et al, 2011.

2.8.3 Fratura Intergranular

Neste tipo de micromecanismo de fratura, existe a separacdo direta ao longo dos
contornos de grdo do material. Este € um micromecanismo totalmente fragil, que é
incentivado por granulacdo grosseira, precipitacdo de uma fase fragil no contorno de gréo,
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fragilidade do revenido, fragilidade da martensita revenida, propagacdo de trinca assistida
pelo meio e corroséo intergranular (ANDERSON, 2005; STROHAECKER , 2010). Pode-se
observar na Figura 2.25 uma fractografia demonstrando uma superficie de fratura com

aparéncia de fratura intergranular.

| 100pm |

Figura 2.25 — Fractografia apresentando a aparéncia da superficie de fratura quando ocorre 0 mecanismo de
fratura intergranular, resultado da fragilizacdo pelo revenido de um eixo fabricado em aco ligado ao Cr e Mo
Fonte: HONDROS et al, 1996.

2.9 Mecanica da Fratura

O grande aumento da producdo industrial para ajustar o crescente consumismo do final
do século XIX e inicio do século XX passou a sedimentar o desenvolvimento e a utilizacdo de
novas tecnologias apds a segunda revolucdo industrial. O advento da utilizacdo do aco em
grandes construcdes no inicio do século XX trouxe a necessidade de se aprimorar 0s
processos de fabricacdo e a confiabilidade de tais estruturas. Os desafios tecnoldgicos
impostos pela inddstria em um mundo pés-segunda guerra mundial tambeém trouxeram a
necessidade de se mitigar possiveis falhas catastréficas na pujante industria aeroespacial e na
crescente industria de 6leo e gas. Assim, o desenvolvimento de técnicas que possam prever o
comportamento dos materiais de engenharia sob certas condi¢Oes de aplicagéo na presenga de
defeitos prévios como trincas foi uma necessidade da industria e da academia durante a
segunda metade do seculo XX.

Em um primeiro momento, a abordagem classica de projetos considerava somente
tensbes atuantes como critério de aceitacdo, sendo um material aceito quando as tensdes de
escoamento ou maxima sdo maiores que as tensdes atuantes (ANDERSON, 2005).

Uma visdo contemporanea ao século XXI pode afirmar que os conceitos da mecanica da

fratura sdo adequados a predicdo do comportamento em fratura de certo material na presenca
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de defeitos. A abordagem da mecénica da fratura considera além dos esforcos aplicados, o
tamanho de um defeito em um material sob tensdo (STROHAECKER , 2010).

Os parametros obtidos a partir dos ensaios da mecéanica da fratura podem servir de base
para a caracterizacdo de materiais, critérios de aceitacdo em vista da seguranca em reatores
nucleares, tubulagGes em geral, vasos de pressdo e tanques de armazenagem para a industria
de dleo e gas, estruturas automotivas, navais e também aeroespaciais (ZHU e JOYCE, 2012).

A mecanica da fratura é dividida em dois ramos de estudos e abordagens: a Mecanica
da Fratura Linear-Elastica (MFLE) e a Mecéanica da Fratura Elasto-Plastica (MFEP)
(ANDERSON, 2005).

2.9.1 Mecénica da Fratura Linear-Elastica

O emprego da Mecanica da Fratura Linear-Elastica € realizado quando ha a
possibilidade de ocorrer fratura do componente sem uma extensa deformacéo plastica, ou
seja, quando ocorre restricdo a deformacdo plastica devido as propriedades intrinsecas do
material. Este tipo de abordagem pode ser empregada, por exemplo, em acgos de altissima
resisténcia mecanica, em acos de média resisténcia mecanica quando um estado plano de
deformacdo for alcancado, quando a espessura for suficiente ou se a temperatura for
suficientemente baixa. A abordagem da MFLE pode ser empregada com sucesso a medida
que a zona plastica a frente da trinca for pequena em relacdo ao tamanho da trinca e das
dimensdes da estrutura que a contém (STROHAECKER , 2010).

Para uma trinca passante, sujeita ao Modo | de carregamento com um comprimento de
trinca igual a 2a em uma placa com dimens@es infinitas sujeita a uma tensdo trativa o, as
tensbes presentes na regido proxima a ponta da trinca sdo definidas pela Equacdo (11)
(STROHAECKER, 2010; ZHAO et al, 2011):

Ojj = \/ZKT;rlfij () Equacdo (11)
Onde i e j denotam as coordenadas polares; K, é o fator de intensidade de tensdes para o
Modo I; © é o angulo medido a partir do plano de trinca; fij € uma fungdo adimensional de 6,
cujo modulo varia entre 0 e 1, e ry € a distancia da ponta da trinca. Neste caso, o valor de K, €
dado pela Equagéo (12) (ANDERSON, 2005; PEREZ, 2004):
K, = ovma Equacdo (12)
Solugdes de K para um grande numero de geometrias e modos de carregamento podem

ser encontrados na literatura (ANDERSON, 2005).
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Quando as tensdes ou as deformacgfes na ponta da trinca atingirem um valor critico, a
trinca pode crescer, sendo que nestas condicGes diz-se que o fator de intensidade de tensdes
atingiu um valor critico, conhecido como Kc. Neste critério, onde ocorre a fratura em um
regime elastico, Kic € um parametro conhecido como tenacidade a fratura, descrevendo a
resisténcia do material a fratura (PEREZ, 2004; ZHU e JOYCE, 2012).

2.9.2 Mecénica da Fratura Elasto-Plastica

A Mecanica da Fratura Elasto-Plastica apresenta duas abordagens que estudam o
comportamento dos materiais que apresentam deformacdo plastica a frente da trinca: o
método Crack Tip Opening Displacement (CTOD) e o método da Integral J (ANDERSON,
2005). Sera abordado neste trabalho o método de avaliagdo CTOD.

Existem muitas formas de definir o parametro CTOD, também representado por um
deslocamento finito (6). As duas formas de definicdo mais comuns sdo apresentadas na Figura
2.26, onde pode-se observar em (a) a diferenga na abertura da trinca com cegamento em
relacdo a trinca aguda, e em (b) na interceptacdo com um angulo de 90°. Deve-se obeservar
que, se a ponta da trinca cega € um semicirculo, estas duas abordagens acima citadas sdo
equivalentes (ANDERSON, 2005).

Trinca aguda

Trinca cega Y

(@) (b)

Figura 2.26 — Defini¢des de CTOD: (a) O deslocamento na ponta da trinca aguda, (b) deslocamento na intersecdo
das linhas com vértice em 90° com as laterais da trinca. Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.

Primeiramente, pode-se estimar o valor de CTOD (o) considerando-se a formagdo de
uma zona pléstica a frente da trinca ja existente no material. Pode-se avaliar 0 6 com o auxilio
da abordagem de Irwin e do modelo Strip-yield para a determinacdo do tamanho da zona
plastica a frente da trinca. Com o auxilio da primeira abordagem, estima-se ¢ através da
Equacdo (13), e com o auxilio da segunda abordagem, estima-se ¢ através da Equacdo (14)
(ANDERSON, 2005; ZHU e JOYCE, 2012).

§=12 Ki Equacao (13)

T oysE
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K? ~
§=— Equacéo (14)

GysE

A abordagem de CTOD assume que a fratura ocorre quando um valor critico de ¢ (dc) é
atingido ou excedido (ZHU e JOYCE, 2012).

Em uma nova abordagem para a determinacdo do pardmetro J, as representacfes da
Figura 2.27 serdo consideradas. Para uma avaliagio do 6 em ensaios conduzidos
recentemente, a abertura V da ponta da trinca € medida ao longo do ensaio, e um ponto de

rotacdo é considerado para as duas metades de um corpo de prova de flexao a trés pontos.

N\ ‘ N

Figura 2.27 — O modelo de rotacdo em um ponto para estimar 6 em corpos de teste de flexdo a trés pontos. Fonte:
Adaptado de ANDERSON, 2005.

Observando a Figura 2.27, atraves de uma similaridade de tridngulos, pode-se estimar o

valor de CTOD pela relagcdo dada na Equacdo (15) (ANDERSON, 2005):

s \%
r'(W-a) r'(wW-a)+a

Equacdo (15)

resultando em

rr(W-a)v
rr(W-a)+a

6= Equacéo (16)

onde r’ é um fator de rotacdo, a 0 comprimento incial da trinca, e W a altura do corpo
de prova.

Entretanto, o modelo de rotacdo apresentado acima é impreciso quando h deformacoes
elasticas e plasticas no corpo de prova ensaiado. Entdo, nestes casos, a mecanica da fratura
divide a determinacdo de CTOD em duas componentes, uma elastica e outra plastica
(ANDERSON, 2005; ZHU e JOYCE, 2012). O CTOD elastico € obtido através da Equacéo
(17) (ANDERSON, 2005):

_ K%2(1-v?)

8¢ = Equacéo (17)

20ysE
onde K é o fator de intensidade de tensdo instantaneo, dado pela Equacéo (18),e v é o

coeficiente de Poisson do material estudado.

P1 a
Bvw |G

K= Equacéo (18)
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sendo P; a carga no momento de interesse, e f(a/W) um valor tabelado que pode ser
encontrado em normas e na literatura.

O componente plastico do CTOD € obtido assumindo que o corpo de teste apresenta um
ponto de rotacdo que pode ser observado na Figura 2.28 para um corpo de prova de flexdo a

trés pontos.

Figura 2.28 — Modelo para obtengéo do Jy. Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.

Entdo, através de uma similaridade de triangulos, o componente plastico de CTOD pode
ser obtido através da Equacdo (19) (ANDERSON, 2005):

_ _rp(W-ap)Vp
pl rp(W-ag)+ ag+z

1) Equacéo (19)

onde rp é um fator de rotacdo com valor de 0,44 para o tipo de corpo de prova
apresentado na Figura 2.28, z é a espessura do “knife-edge”, ap € 0 comprimento da pré-
trinca, e Vp € a abertura da ponta da trinca quando ha deformacéo plastica no corpo de prova.
Se 0 “knife-edge” é integrado ao corpo de prova, o valor de z é zero.

Para a determinacdo de Vp, 0 gréafico carga (P’) suportada pelo corpo de prova em
funcdo da abertura da boca da trinca (Crack Mouth Opening Displacement — CMOD) ¢
construido, como pode-se observar na Figura 2.29. A reta 1 é construida paralela a reta OA,
sendo que a reta 1 intercepta o ponto de interesse (V;P’) e 0 eixo das abscissas, e quando a

reta 1 intercepta este eixo, este sera o valor de Vp a ser inserido na Equacao (19).

Figura 2.29 — Definicdo de Vp para a determinacdo de CTOD.
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Entdo, o valor de CTOD é a soma dos componentes plasticos e elasticos, conforme
mostra a Equacdo (20) (ANDERSON, 2005):
8 =8¢+ 6p Equagéo (20)

2.10 O ensaiode CTOD

Um teste de tenacidade a fratura avalia a resisténcia de um dado material ao
crescimento de uma trinca. Este teste pode prover tanto um valor numérico de tenacidade a
fratura como uma curva de resisténcia, onde um parametro de tenacidade como K, J ou CTOD
é apresentado em funcéo do crescimento da trinca (ANDERSON, 2005).

O teste para obtencdo do parametro de tenacidade a fratura CTOD para materiais
metalicos é abordado por diversos sistemas normativos. Duas das normas mais utilizadas no
desenvolvimento destes testes foram elaboradas pela American Society for Testing and
Materials (ASTM) e British Standards Institution (BSI), respectivamente as normas ASTM
E1820 e BS 7448.

Neste trabalho, as observacdes sobre o0 ensaio de obtencdo de ¢ irdo considerar o Modo
| de carregamento. As consideracdes gerais sobre as configuracdes dos corpos de prova
utilizados, as orientagdes para a retirada dos corpos de prova a partir dos componentes
fabricados nas condigfes a serem avaliadas e a inser¢do de uma trinca no corpo de prova

serdo abordadas a seguir.
2.10.1 Configuracédo dos corpos de prova

A grande maioria dos ensaios para a determinacdo da tenacidade a fratura emprega
corpos de prova com configuragdes conforme Figura 2.30, sendo em (a) a geometria compact
tension (C(T)) e em (b) a configuragdo single-edge-notched bend (SE(B)). Outras
configuragOes de corpos de teste podem ser encontradas na literatura e nas normas citadas
para o0 ensaio. A escolha de cada tipo de corpo de prova dependera da quantidade de material
e da posicdo no componente em que ira se desenvolver o estudo de mecanica da fratura, alem
da capacidade dimensional e de carga dos equipamentos disponiveis para a realizacdo dos

ensaios.
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Figura 2.30 — Corpos de prova para a determinacdo da tenacidade a fratura de um material: (a) C(T), (b) SE(B).
Fonte: Adaptado de ANDERSON, 2005.

Cada tipo de corpo de teste tem em comum trés dimensdes caracteristicas importantes:
(a) comprimento da trinca, (W) a largura, (B) a espessura. Na maioria dos casos, W = 2B e
a/W = 0,5 (ANDERSON, 2005). As demais dimensdes dos corpos de prova, proporcdes,
pocicionamentos de furos, detalhes de entalhe, etc., podem ser observadas nas normas ASTM
E1820 e BS 7448.

2.10.2 A orientagdo na retirada dos corpos de prova

A orientacdo dos corpos de prova deve ser dada em todos os ensaios de tenacidade a
fratura para uma melhor interpretacdo dos resultados, e deve ser escolhida conforme as
solicitacfes que determinado material ou estrutura estara exposto em servico.

A norma ASTM que aborda a orientacdo para a retirada dos corpos de prova para 0s
ensaios de tenacidade a fratura € a norma ASTM E1823 . Na Figura 2.31 (a) apresenta-se a
notacdo para um produto laminado ou forjado, sendo as letras L para a direcdo longitudinal, T
transversal e S para a espessura. Na Figura 2.31(b) é representada a orientacdo para barras
redondas e cilindros ocos, sendo C a designacdo para a direcdo circunferencial, R para radial,

e L para longitudinal.
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Figura 2.31 — Orientagdo para a retirada de corpos de prova para testes de avaliagdo da tenacidade a fratura de
um material: (a) orientacdo para produtos laminados ou forjados, L longitudinal, T transversal, S espessura; (b)
orientacdo para barras redondas e cilindros ocos, C circunferencial, R radial, L longitudinal. Fonte: Adaptado de
ANDERSON, 2005.

Segundo a norma ASTM E1823, duas letras sdo necessarias para identificar a
orientacdo de um corpo de prova da mecanica da fratura: a primeira letra indica a direcdo
normal ao plano de trinca, enquanto a segunda letra designa a direcdo de propagagdo da
trinca. A norma BS 7448 adota um sistema similar de orientacdo para a retirada de corpos de
prova, porém utiliza um sistema de coordenadas X, Y e Z para determinar a orientacdo dos

corpos de prova.
2.10.3 O pré-trincamento em fadiga

A teoria da mecanica da fratura sé é aplicavel a trincas que apresentam na ponta um raio
muito pequeno, previamente ao carregamento. A forma mais eficaz de se produzir uma trinca
tdo aguda é através de um carregamento ciclico (ANDERSON, 2005).

Uma trinca obtida por um carregamento ciclico propaga a partir de um entalhe
previamente usinado no corpo de prova, paralelo ao plano de propagacdo da trinca, sendo essa
chamada de pré-trinca de fadiga. A Figura 2.32 representa em detalhe o entalhe previamente
usinado e a direcdo de propagacgdo da pré-trinca de fadiga. O valor de ao, como observado na
Figura 2.32, consiste na dimensao a partir do topo do corpo de prova até a ponta da pré-trinca
de fadiga, sendo que esta medida deve ser mensurada apés o ensaio de CTOD, atraves de
lupas, analise de imagens ou projetores de perfil, e depois inserida na Equacdo (19) para o

calculo de 6.
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Figura 2.32 — Representa¢do do posicionamento da pré-trinca de fadiga. Fonte: Adaptado de BS 7448.

O procedimento para a execucdo do pré-trincamento dos corpos de prova pode ser
obtido nas normas ASTM E1820 e BS 7448.

2.11 Tratamentos térmicos e avaliacdes de tenacidade para acos ligados ao niquel

Os tratamentos térmicos aplicados as ligas metalicas também sdo artificios da industria
para conferir propriedades requeridas as ligas de escolha para uma dada aplicacdo em
particular. A fim de se elevar os valores de tenacidade em temperaturas criogénicas, 0S
tratamentos térmicos de témpera, témpera a partir de uma temperatura intercritica e revenido
(do inglés QLT — Quenching-Larmellarizing-Tempering), témpera e revenido (do inglés QT —
Quenching-Tempering), dupla normalizacdo e revenido (do inglés NNT — Normalizing-
Normalizing-Tempering), e resfriamento brusco ap6s a cementacéo e posterior revenido (do
inglés DQT- Direct Quenching-Tempering), podem ser utilizados em acos com adicdo de
niquel para aplicacOes criogénicas (JANG, et al, 1997; ZHAO, et al, 2011; JANG, et al, 2003;
Arcelor Mittal, 2010; KIM, JAE KIM e MORRIS Jr, 1984).

Jang et al (1997) em suas avaliagcbes de CTOD de uma junta soldada com eletrodo
revestido, realizada em chapas de aco 9Ni com tratamento QLT, verificou que os valores de
CTOD para as trés condi¢des de temperatura estudadas (temperatura ambiente, 173 K e 111
K) ndo apresentaram variagOes significativas quando os testes foram realizados a sete
milimetros da zona de fusdo, ou seja, quando o entalhe foi posicionado no metal base. Os
valores de CTOD encontrados para as condi¢Oes citadas anteriormente foram de
aproximadamente 0,65 mm. Neste trabalho, também foram analisadas as quantidades de

austenita retida no material através da técnica de difracdo de raios X, em varias distancias a
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partir da linha de fusdo, sendo que a uma distancia de sete milimetros da zona de fusdo foi
encontrado um valor de aproximadamente 6% em volume de austenita retida, e coincidindo
com a linha de fusdo o valor de austenita retida foi de aproximadamente 0,7% em volume. Na
regido de metal de base em ensaios realizados a 111 K, a superficie de fratura analisada
apresentou uma aparéncia de fratura ductil, sendo que a superficie apresentada ndo demonstra
a transicdo pré-trinca de fadiga/trinca, o que pode ndo ser representativo. Jang et al (1997)
ndo especifica as dimensbes dos corpos de prova utilizados, indicando somente que esses
eram do tipo SE(B).

Zhao et al (2011) avaliou a tenacidade ao impacto em temperatura de 77 K do ago 9Ni
com o tratamento QLT, variando a temperatura de revenido. Inicialmente, o material foi
austenitizado e temperado a partir de uma temperatura de 800 °C. Apos foi realizado o
tratamento de témpera intercritica, onde o material foi aquecido até uma temperatura de 660
°C na zona intercritica, sendo em seguida realizada a témpera. Os meios de refriamento na
témpera ndo foram especificados. O revenido foi realizado a diferentes temperaturas para cada
condicdo de ensaio: 500, 520, 540, 560, 580 e 600 °C. A presenca de austenita reversa foi
verificada através de difracdo de raios X, com o material na temperatura ambiente e também
apos 0s ensaios na temperatura de 77 K. Apds o material submetido a temperatura de 77 K, 0s
valores de austenita reversa observada ficaram em torno de 0% para revenido de 500 e 520
°C, e em torno de 2% para revenido em temperaturas de 540 a 600 °C. Com o material
mantido na temperatura ambiente, os valores de austenita reversa constatados foram de
aproximadamente 5% para temperaturas de 500, 520 e 540 °C, em torno de 13%, 20% e 15%
respectivamente para 560, 580 e 600 °C. A tenacidade ao impacto apresentou valores mais
altos quando o revenido foi realizado nas temperaturas de 540 e 580 °C, sendo que quando o
revenido foi realizado a 600 °C, o valor de tenacidade ao impacto caiu drasticamente,
atingindo valores minimos. Zhao et al (2011) atribuiram o aumento de tenacidade ao
decréscimo da precipitacdo da cementita em contorno de grdo quando revenido em 540 °C,
sendo que quando hé a presenca de niquel, formam-se estruturas lamelares que proporcionam
a precipitacdo da cementita junto a estas estruturas, o que evita a precipitacdo em contorno de
grdo, o que é um ponto preferencial de nucleacdo de trincas. Quando os corpos de prova
foram revenidos nas temperaturas de 560 e 580 °C, a austenita reversa gerada tem grande
concentracdo de elementos ligantes, o que a mantém estavel mesmo a 77 K. A austenita
reversa € macia, podendo aborver energia por deformacdo e por transformacdo de fase.

Mesmo ocorrendo a transformacdo da austenita reversa em martensita, que é dura, a
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martensita é formada com largura entre 70 e 120 nm. Segundo Zhao et al (2011), todos estes
mecanismos aumentam a energia ao impacto em temperaturas criogénicas para o ago 9Ni.
Strife e Passoja (1980) realizaram ensaios de tenacidade nos acos 5Ni e 9Ni, sendo que
foram aplicados para 0 aco 5Ni os tratamentos QT e QLT com diferentes tempos e
temperaturas de revenido, e para o 9Ni aplicaram-se os tratamentos QT com diferentes tempos
e temperaturas de revenido. Para determinar os parametros de tratamento térmico, foi
realizado um ensaio dilatométrico para cada material, sendo que as temperaturas de Ac; e Acs
foram determinadas. Para 0 aco 5Ni, essas temperaturas foram de 923 K (649,85 °C) e 1073
K (799,85 °C), enquanto que para o aco 9Ni de 863 K (589,85 °C) e 1013 K(739,85 °C). O
aco 9Ni foi entdo austenitizado a uma temperatura de 842,85 °C para remover quaisquer
efeitos dos tratamentos térmicos prévios, sendo posteriormente revenido por uma hora na
temperatura de 589,85 °C. O aco 5Ni foi austenitizado durante uma hora na temperatura de
884,85 °C, e posteriormente revenido durante 0 mesmo periodo de tempo na temperatura de
599,85 °C. Os meios de resfriamento ndo foram especificados. As andlises micrograficas
foram realizadas seguindo os procedimentos convencionais de preparacdo metalografica,
porém ndo foi especificado qual o reagente utilizado para revelar as microestruturas. As
analises de austenita retida foram realizadas via difracdo de raios X. A Figura 2.33 apresenta a
microestrutura do aco 9Ni nas condicGes apresentadas, sendo em (a) uma micrografia em
microscopio optico e em (b) uma imagem obtida via microscopia eletronica de transmissao,
onde se pode observar uma estrutura com baixa presenca de discordancias e carbonetos

precipitados.

Figura 2.33 — Microestrutura do ago 9Ni, revenido durante uma hora a 589,85°C. (a) Imagem obtida através de
microscopia optica. (b) Observacdo através de microscopia eletronica de transmissao, onde pode-se observar
uma estrutura com poucos carbonetos e discordancias. Fonte: Adaptado de STRIFE e PASSOJA (1980).

Strife e Passoja (1980) sugerem que a austenita retida no aco 9Ni com o tratamento

térmico especificado (QT com revenido em 589,85 °C durante uma hora), em torno de 5,2%,
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dissolve o carbono, o que pode explicar a pequena quantidade de carbonetos precipitados.
Né&o foram apresentadas as microestruturas para 0 aco 5Ni com o tratamento QT com tempo
de revenido de uma hora. Os testes de tracdo foram realizados em nitrogénio liquido (77 K),
com corpos de prova de secdo redonda com comprimento Util de 25,4 mm e diametro de 6,4
mm. Os resultados de tenacidade a fratura foram obtidos na temperatura de -196,15 °C,
utilizando-se corpos de prova do ensaio Charpy (ja pré-trincados) sob flexdo, com o plano de
propagacdo da trinca perpendicular a direcdo de laminacdo. Os resultados de tenacidade ao
impacto foram adquiridos ensaiando corpos de prova padrdo do ensaio Charpy, com entalhe
perpendicular a direcdo de laminagéo, com ensaios realizados na temperatura de -196,15 °C.
A Tabela 2.2 apresenta os resultados obtidos por Strife e Passoja (1980) em relacéo aos
testes mecanicos e também a analise de austenita retida. Os valores de K,c foram estimados
utilizando uma abordagem que difere de normas da mecéanica da fratura, como a norma
ASTM E1820, pois foram adaptados corpos de prova Charpy sob flexdo para esta avaliacéo,
com medi¢do do COD destes corpos de prova. Entdo, os valores de K,c apresentados na
Tabela 2.2 serdo considerados apenas como estimativos, e ndo como numeros absolutos.
Strife e Passoja (1980) concluem que, para o aco 5Ni, os valores de tenacidade a fratura e
tenacidade ao impacto s&o menores que os valores para 0 aco 9Ni, porque para 0 primeiro aco
a adicdo de elemento de liga ndo é suficiente para transferir a DBTT para valores abaixo de 77
K, considerando a condicdo de témpera e revenido. Os maiores valores de tenacidade a fratura
e ao impacto do aco 9Ni, em relacdo ao aco 5Ni, sdo correlacionados com a formacdo de
austenita retida. Esses efeitos na tenacidade do aco 9Ni sdo atribuidos ao decréscimo no limite
convencional da elasticidade e ao encruamento localizado exibidos nos corpos de prova

contendo austenita retida.

Tabela 2.2 — Propriedades dos agos 5Ni e 9Ni obtidas na temperatura de 77 K.

5 - -
Liga ovs(MPa)  ours(MPa)  Ke(MPa*m®) % austenita Tenacidade ao

retida impacto (joules)
5Ni 1118 1147 177 <0,5 17
9Ni 998 1157 99 5,2 144

Fonte: Adaptado de STRIFE e PASSOJA (1980).

A estocagem de gas natural liquefeito (em inglés Liquid Natural Gas — LNG) ¢
realizada em tanques de armazenamento, onde este liquido esta a uma temperatura de -162
°C. A tenacidade a fratura dos materiais empregados na fabricacdo das paredes dos tanques €
de fundamental determinagéo e conhecimento, e com vista nesta premissa, Furuya et al (2011)

realizaram estudos de tenacidade a fratura do aco 6%Ni em temperaturas de -165 °C, sendo
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que este aco foi considerado como uma alternativa ao aco 9%Ni para a construgcdo de tanques
de estocagem de LNG.

Furuya et al (2011) realizaram ensaios de CTOD em metal de base no aco 6%Ni com o
tratamento QLT, em corpos de prova retirados de um produto plano de 36 mm de espessura.
Os resultados obtidos para 0 6%Ni foram comparados com resultados da literatura para o ago
9%Ni. Furuya et al (2011) obteram valores de CTOD para a dire¢do longitudinal na ordem de
1 mm, e para a direcdo transversal na ordem de 0,4 mm para o aco 6%Ni, sendo que estes
valores estdo dentro da variacdo de valores de CTOD para 0 9%Ni obtidos na literatura pelos

autores.
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3 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

Os acos 5,5Ni e 9Ni utilizados neste trabalho foram recebidos em barras laminadas,
com perfil redondo de didmetro 1.1/8” ¢ comprimento de 1 m. Este material foi recebido no
estado bruto de laminacdo, sem tratamentos térmicos.

A Figura 3.1 apresenta as etapas realizadas para a avaliacdo da tenacidade a fratura dos
acos 5,5Ni e 9Ni.

Aniélise Quimica

—>| Dureza |

—p| Usinagem CP de Tracfo }—r Ensaio de Tragéo

—>| Anilise Metalografica |

Ensaio de

CTOD

A

Material como

\

Anilise de Austenita Retida

recebido

Macrografia da superficie de

fratura

Hidrogenacdo

—>| MEV da superficie de fratura |

Medigdo de ag
Usinagem de
_’ - — -
CP tipo SE(B) Cilculo de CTOD |
Dureza
—b| Témpera | Analise de Austenita Retida |
Revenido
Dureza < > Anilise Metalografica

—b| Andlise de Austenita Retida |

v
Hidrogenacdo H Pré-trincamento

Ensaio de

CTOD

La

Macrogratia da superficie de

fratura

—p| MEV da superficie de fratura |

Medicdo de a

Calculo de CTOD |

Figura 3.1 — Atividades para avaliacdo da tenacidade a fratura dos acos 5,5Ni e 9Ni a partir dos materiais como
recebidos.
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As temperaturas e condic¢des para os ensaios de CTOD dos materiais 5,5Ni e 9Ni podem
ser verificadas na Figura 3.2.

5,5Ni ONi
| | | |

| | |
Com tratamentos ‘

|
Com tratamentos

Como recebido Como recebido

térmicos térmicos
| CTODnaTA —i CTOD naTA —{ CTOD naTA = CTOD naTA
CTOD a CTOD 2 CTOD a CTOD a
-100°C -100°C -100°C -100°C

CTOD a CTOD a CTOD a CTOD a
-100 °C, comH -100 °C, comH -100 °C, com H -100°C, comH

Figura 3.2 — Condicdes para os ensaios de CTOD dos materiais 5,5Ni e 9Ni.

A seguir serdo abordados em detalhes os procedimentos experimentais utilizados neste
trabalho de mestrado.

3.1 Analise Quimica

A anélise quimica foi realizada com base na norma ASTM E415, utilizando um
espectrOmetro de emisséo Optica, equipamento Spectro, modelo Spectrolab.

As amostras foram seccionadas e lixadas com lixa de granulometria 80. A temperatura
da sala estava em 19 °C e a umidade relativa do ar em 52%. Foram realizadas trés analises em

cada material.

3.2 Andlise de dureza

Ensaios de dureza Vickers foram realizados nos materiais estudados por este trabalho.
Foram realizadas ao menos cinco analises de dureza por condicdo estudada para cada
material, sendo que foram realizadas analises nos materiais como recebido e nos corpos de
prova gque foram submetidos aos tratamentos térmicos de témpera e revenido desenvolvidos
para este trabalho. Estes ensaios de dureza Vickers foram baseados na norma ASTM E384.
As analises de dureza foram realizadas em um durdmetro Wolpert com carga aplicada de 125
kof.
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3.3 Ensaio de tracéo

Os ensaios de tracdo foram realizados no equipamento Instron 5585H, com taxa de
deslocamento de 0,375 mm/min. O valor do médulo de elasticidade do material (E) néo foi
obtido pois 0 método que foi utilizado (usando clip-gauge) para a obtengédo da oys € oyts Ndo €
0 mais indicado para obtengdo do E devido a problemas operacionais, que acabam gerando
muitas incertezas na medicdo do E. A Figura 3.3(a) apresenta a configuracdo do corpo de
prova que foi baseada na norma ASTM E8/E8M. A Figura 3.3(b) apresenta a disposicdo da

retirada dos corpos de prova da barra do material como recebido.

[=0]
N

T D a— H 3

(@) (b)

Figura 3.3 — (a) Configurag&o do corpo de prova de tracdo. (b) Disposicdo da retirada dos corpos de prova na
barra do material como recebido. Dimensdes em mm. Demais tolerancias disponiveis na norma ASTM E8/E8M.

Foram realizados trés ensaios de tracdo apenas para 0s materiais na condicdo de como
recebidos (sem tratamento térmico) na temperatura ambiente.

Ao considerar o diagrama TTT para 0 aco 9Ni, apresentado por Pense e Stout (1975), é
possivel visualizar que estruturas formadas por difusdo a partir de um estado austenitico
iniciam sua formacdo em tempos de resfriamento superiores a 50 segundos. Para o ago 5Ni, é
possivel observar com o auxilio do diagrama TTT, apresentado por Pense e Stout (1975), a
formacéo de ferrita em tempos de resfriamento a partir de aproximadamente 2,5 segundos.

Cogitou-se a possibilidade de realizar a témpera e o revenido da barra do material como
recebido e posteriormente usinar a barra para retirada dos corpos de prova de tragdo. No caso
de realizar a ttmpera em uma barra com diametro de 1.1/8” do ago 5,5Ni, corre-se 0 risco de
ndo alcancgar-se uma taxa de resfriamento no centro da barra que evitaria a formagédo de
estruturas formadas por difusdo no aco, o que prejudicaria a obtencdo de uma estrutura
martensitica no ndcleo da barra.

Também foi analisada a possibilidade de se realizar a ttmpera e 0 posterior revenido nos

corpos de prova de tracdo ja usinados, mas a eventualidade de empenamento da peca,
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principalmente na regido de secdo Util do corpo de prova, inibiu o emprego desse

procedimento.

3.4 Analise Metalografica e Macrografica

O material a ser analisado através de analise metalogréafica foi seccionado em maquina
de corte Buehler Isomet 2000, utilizando disco abrasivo, rotacdo de 4000 rpm e lubrificacdo
durante o corte. As amostras foram entdo embutidas com o auxilio do equipamento Struers
LaboPress-3.

A preparacdo metalografica seguiu o procedimento padrdo de preparacdo, sendo as
amostras lixadas com lixas de granulometria 120, 220, 320, 400, 600, 1200.

Apbs o lixamento, as amostras foram polidas em politriz Struers DP-10, com rotacdo de
600 rpm, utilizando primeiramente pasta de diamante de granulometria 4 um, e ap0s pasta de
diamante de 1 pm, sempre empregando alcool etilico (96 °GL) como lubrificante. As
amostras foram polidas até que todos os riscos do lixamento fossem eliminados.

Apbs o polimento, as amostras foram submetidas ao ataque quimico por imersao para
revelar a microestrutura com o reagente nital (2%), sendo o tempo de imersdo de cinco
segundos. Apds o ataque, a peca foi lavada em agua corrente, borrifada com alcool etilico (96
°GL) e seca com o auxilio de ar quente. Apds este processo de ataque e secagem, as amostras
foram observadas em microscépio 6ptico Olympus, modelo BX 51M, equipado com a cdmera
Olympus DP12.

As superficies de fratura dos corpos de prova submetidos aos ensaios de CTOD foram
observadas em lupa Olympus SZ-40, sendo em seguida registradas as macrografias com
camera Olympus DP12.

3.5 Tratamentos térmicos

Os corpos de prova dos dois materiais avaliados aqui sofreram os tratamentos térmicos
ja em suas dimensoes finais para os ensaios de CTOD. Esta pratica foi adotada porque ndo se
tinha certeza de que o tratamento da barra como recebida iria produzir uma estrutura
totalmente martensitica no centro para o aco 5,5Ni de menor temperabilidade.

Os corpos de prova foram inseridos em envelopes de aco inoxidavel, juntamente com

pequenos pedacos de titanio ligado para se reduzir os efeitos da oxidacéo, sendo em seguida
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0s envelopes lacrados e levados ao forno. Cada material foi tratado termicamente em
envelopes individuais. Esse procedimento foi realizado para os tratamentos térmicos de
témpera e revenido para cada material estudado.

Para a realizacdo dos tratamentos térmicos, foi utilizado o forno do tipo mufla Sanchis,
com aquecimento por resisténcia elétrica. Antes de se colocar os envelopes no forno, para
cada tipo de tratamento térmico, esse foi aquecido durante quatro horas na temperatura
requerida para uma melhor homogeneizacéo da temperatura.

As temperaturas criticas de um determinado aco séo sensiveis a composi¢cdo quimica e
as taxas de resfriamento e aquecimento do material. Geralmente, a determinagdo de Ac; e Acs
de um determinado aco se d& experimentalmente. No entanto, algumas formulas empiricas,
que relacionam os efeitos dos elementos de liga nas temperaturas criticas dos agos, foram
desenvolvidas, conforme apresentam as Equacfes (21) para a determinacdo de Acy em graus
Celsius, e a Equacdo (22) para a determinacgédo de Acz em graus Celsius (KRAUSS, 2005).

Ac; = 723 — 10,7Mn — 16,9Ni + 29,1Si + 16,9Cr + 290As + 6,38W  Equacdo (21)

Acz = 910 — 203+/C — 15,2Ni + 44,7Si + 104V + 31,5Mo + 13,1W  Equacéo (22)

Valendo-se das Equacfes (21) e (22), juntamente com as porcentagens em massa dos
elementos de liga presentes nos acos 5,5Ni e 9Ni aqui estudados, dados pela Tabela 4.1, foi
possivel determinar as temperaturas criticas Ac; e Acz para 0s acos 5,5Ni e 9Ni. Para o0 aco
5,5Ni, as temperaturas Ac; e Acs sdo, respectivamente, 630,23 °C e 799,13 °C. Para 0 aco 9Ni,
as temperaturas Ac; e Acs Sao, respectivamente, 584,44 °C e 752,66 °C.

A temperatura escolhida para o tratamento térmico de témpera foi de 800 °C para 0s
dois acos aqui estudados. A temperatura escolhida para o tratamento térmico de revenimento
foi de 580 °C para 0s acos 5,5Ni e 9Ni. Apds a témpera e apds o revenido as amostras foram
resfriadas em agua. As temperaturas e o meio de resfriamento para os tratamentos térmicos
foram escolhidos com base nas indica¢es das normas ASTM A645 e ASTM A333. Demais
trabalhos encontrados na literatura utilizaram temperaturas de austenitizacdo e revenimento
similares as deste trabalho, como Zhao et al, (2011), e também Kim, Jae Kim e Morris Jr
(1984).

Os envelopes foram inseridos na posicdo vertical dentro do forno, para facilitar a sua
abertura. O tempo na temperatura de austenitizagéo e de revenimento foi de 18 minutos a

partir do fechamento do forno.
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3.6 Ensaiode CTOD
3.6.1 Corpos de prova para o ensaio de CTOD

Os corpos de prova do tipo SE(B) para os ensaios de CTOD foram usinados através de
eletroerosdo a fio, a partir das barras dos materiais como recebidos (ver Figura 3.4). Segundo

anorma ASTM E1823, a orientacdo dos corpos de prova ensaiados neste trabalho é L-R.

A

m I
I
27,60 _| 4

55,20

d |
‘
T ﬁ 0,25
« DETALHE A

Figura 3.4 — Corpo de prova do tipo SE(B) utilizado nos ensaios de CTOD. Dimensdes em mm. Demais
tolerancias disponiveis na norma ASTM E1820 e BS 7448.

3.6.2 Pré-trincamento das amostras em fadiga

O pré-trincamento das amostras foi realizado ao ar, na temperatura ambiente, utilizando
0 equipamento MTS 810, com capacidade de 100 kKN. O pré-trincamento em fadiga foi
realizado conforme o procedimento experimental de decréscimo de 4K com taxa de
carregamento de 0,1 e frequéncia de 20 Hz, utilizando-se um extensdmetro de fratura do tipo
clip-gauge para monitorar o CMOD do corpo de prova durante o pré-trincamento. Os corpos
de prova submetidos ao tratamento térmico foram pré-trincados apds os tratamentos térmicos

QT (témpera e revenido).
3.6.3 Polarizacéo dos corpos de prova

Os corpos de prova submetidos a polarizacdo para hidrogenacdo foram protegidos
catodicamente durante trinta dias imersos em agua do mar sintética. Para o sistema de

protecdo catddica, foi utilizado um potenciostato para aplicagdo do potencial de protecéo de -
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1100 mV em relagéo ao eletrodo de calomelano saturado, juntamente com um sistema de
contra-eletrodos de titanio revestidos com terras raras e de um eletrodo de referéncia de
calomelano saturado. Durante a hidrogenacéo, o potencial foi aferido diariamente juntamente
com o pH da 4gua do mar onde os corpos de prova estavam imersos. Quando o pH da agua
atingia valores inferiores a 7,5 a 4gua do mar sintética era substituida. A preparacdo da agua
do mar sintética foi baseada na norma ASTM D1141.

Apbs os trinta dias de hidrogenacdo, os corpos de prova foram retirados da cuba de

hidrogenacdo e armazenados em nitrogénio liquido até o0 momento do ensaio de CTOD.
3.6.4 Procedimento para o ensaio de CTOD

O procedimento para os ensaios de CTOD foram baseados nas normas ASTM E1820 e
BS 7448. Segundo a norma BS 7448, a taxa de deslocamento empregada para 0s ensaios de
CTOD deve garantir um crescimento no fator intensidade de tensées entre 0,5 MPa*m®°/s e
3,0 MPa*m®°/s durante a deformagcdo pléstica inicial. Os ensaios realizados por este trabalho
utilizaram uma taxa de deslocamento de 0,5 mm/min, o que garante os critérios estabelecidos
em norma.

Os ensaios de CTOD foram realizados nos equipamento Instron 5585H e MTS 810. Os
dados de carga aplicada em tempo real durante o ensaio foram adquiridos através dos dados
da célula de carga de cada equipamento e 0 CMOD foi adquirido utilizando um extensémetro
de fratura do tipo clip-gauge.

Para os ensaios realizados a -100 °C, foi utilizada uma camara de isolamento que
mantinha a temperatura requerida durante o ensaio. A temperatura foi monitorada utilizando
um termopar do tipo T fixado junto ao corpo de prova proximo a pre-trinca de fadiga. Foi
utilizado nitrogénio liquido para atingir a temperatura de -100 °C. O nitrogénio era adicionado
a cdmara em pequenas quantidades até atingir a temperatura de ensaio, criando-se assim uma
atmosfera de baixa temperatura dentro da camara. Apos alcancar a temperatura de ensaio, 0S
corpos de prova era mantidos nesta temperatura durante 10 minutos até o inicio dos testes. A
temperatura durante o ensaio ndo variou mais de 2 °C para mais ou para menos de -100 °C. A
Figura 3.5 demonstra uma representacdo da cAmara de isolamento utilizada para 0s ensaios

em baixa temperatura.
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Figura 3.5 — Representacéo da cAmara de isolamento utilizada durante os ensaios em baixa temperatura. Os
componentes néo estdo em escala.

Os ensaios de CTOD foram realizados em duplicata para cada condicdo dos materiais
estudados.

O procedimento para o célculo do parametro da mecénica da fratura CTOD (o) foi
baseado nos procedimentos descritos no item 2.9.2, que considera as observaces necessarias
para a determinacédo de 6. Todo o procedimento de calculo de CTOD é embasado pela norma
BS 7448.

O valor de 6 para as condi¢des determinadas foi calculado conforme dispGe a Equacao
(20). A carga méaxima suportada por cada corpo de prova foi o parametro utilizado para o
calculo de CTOD de carga maxima e também para determinar o valor de Vp de cada corpo de
prova ensaiado, conforme explica a Figura 2.29.

Para o célculo da componente elastica (de)) de CTOD, dada pela Equacédo (17), foram
utilizados os valores de ays apresentados pela Tabela 4.2. Valores de tensdo de escoamento e
tensdo de ruptura para os materiais 5Ni e 9Ni com tratamento térmico foram retirados da
literatura (PENSE e STOUT, 1975). O modulo de elasticidade utilizado para os calculos foi
de 207 GPa para todas as condigOes de ensaio. O coeficiente de Poisson utilizado para os
calculos foi de 0,3, que é o coeficiente de Poisson dos acos. A determinacdo de ay seguiu
orientacdes da norma BS 7448, e a média de a, foi inserida na Equacéo (19) para o calculo da
componente plastica de 0. O valor de z inserido na Equacéo (19) é zero, pois o “knife edge” é

integrado ao corpo de prova, como pode-se observar na Figura 3.4.
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3.7 Medicao do comprimento de trinca apos os ensaios de CTOD

Ap0s os ensaios de CTOD, o comprimento da pré-trinca de fadiga foi medido em todos
0s corpos de prova para o calculo de 6. Foram realizadas nove medidas por corpo de prova,
baseando-se na norma ASTM E1820. Todas as medidas atenderam os critérios de aceitacdo

descritos na norma. As medidas foram realizadas no projetor de perfil Insize ISP-Z3015.

3.8 Analise da superficie de fratura apds os ensaios de CTOD

Apdbs os ensaios de CTOD, as superficies de fratura dos corpos de prova foram
analisadas no Microscopia Eletronica de Varredura (MEV), marca Shimadzu, modelo
Superscan SSX-550. Imagens foram capturadas na regido de interface entre a pré-trinca de
fadiga e o inicio da fratura produzida pelos testes de tenacidade a fratura, na regido central do
corpo de prova. Os corpos de prova que sofreram protecdo catodica foram limpos
anteriormente a anélise fractografica, através de imersdo em agua oxigenada 10 volumes
durante 5 minutos.

Todas as fractografias que aqui serdo expostas e discutidas foram adquiridas através de
microscopia eletronica de varredura, onde serdo analisadas as superficies de fratura na regido
central dos corpos de prova na regido de transicdo da pré-trinca de fadiga para a trinca de
ensaio. As fractografias apresentardo na parte superior das imagens a regido da pré-trinca de
fadiga e na parte inferior a regido da trinca de ensaio, onde poderdo ser observados 0s
mecanismos dominantes de formacdo da fratura. Quando especificado, serdo apresentadas

fractografias de outras regides das superficies de fratura.

3.9 Analise de austenita retida

Para verificacdo da presenca de austenita retida nos materiais como recebidos e nos
materiais tratados termicamente (com QT e somente Q) foram realizadas anélises de difracdo
de raios X utlizando-se o difratdbmetro GE, modelo Seifert Charon XRDM. O elemento fonte
de raios X foi 0 cromo, sendo que o equipamento operou com uma tensao de 30 kV e corrente
de 50 mA. O modo de varredura foi utilizado para cobrir uma faixa angular de 0° até 170°,
sendo o passo de varredura de 0,1° e o0 tempo de passo de 15 s. Anteriormente as analises, as

amostras foram lixadas e polidas empregando-se 0s procedimentos usuais de preparagdo
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metalografica. O préprio software de operacdo do equipamento, Rayflex Analyze, versdo
2.5.3, forneceu a porcentagem de austenita retida no material analisado.

Foram realizadas analises de austenita retida nos materiais 5,5Ni e 9Ni ap0ds 0s ensaios
de CTOD ao ar e a -100 °C, nas extremidades dos corpos de prova, pois como esses foram
resfriados até -100 °C o superesfriamento poderia transformar uma possivel austenita retida

em martensita.
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 Composi¢do quimica do material

A Tabela 4.1 apresenta os resultados das analises quimicas realizadas nos materiais

estudados neste trabalho.

Tabela 4.1 — Composi¢ao quimica dos materiais estudados. Porcentagem em peso.

Material C Si Mn P S Cr Mo Ni Nb Ti Al

5,5Ni 0,031 0,171 05560 0,008 0,004 0,081 0,031 5510 0,004 0,002 0,002

9Ni 0,031 0,166 0570 0,009 0,004 0,071 0,030 8,550 0,006 0,002 0,004

O aco aqui referido como 5,5Ni apresentou a porcentagem de elementos de liga em sua
maioria dentro das especificacfes da norma ASTM A645, grau B, norma que especifica agos
planos para aplicaces a baixa temperatura. Porém, alguns elementos como o Mn, Mo e Al
ficaram abaixo dos valores especificados pela norma. JA o aco aqui referido como 9Ni
apresentou os teores dos elementos de liga conforme estabelecidos para o grau 8 pela norma

ASTM A333, norma que especifica agos para operacao de tubulagdes em baixas temperaturas.

4.2 Andlise de dureza

A Figura 4.1 apresenta os valores medios e as variagdes de dureza Vickers (HV)
medidos para os materiais estudados sem tratamentos térmicos (D1 para o 5,5Ni e D4 para 0
9Ni), e com os tratamentos termicos de témpera e revenido (D2 para o 55Ni e D5 para o
9Ni). Também estdo apresentados os valores médios de dureza para os materiais 5,5Ni e 9Ni

somente temperados, respectivamente referenciados nas indicagdes D3 e D6.
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Figura 4.1 — Medidas de dureza Vickers para os materiais estudados: D1-5,5Ni como recebido, D2-5,5Ni com
QT, D3-5,5Ni somente com Q; D4-9Ni como recebido, D5-9Ni com QT, D6-9Ni somente com Q. Os valores
médios estdo numericamente indicados.

E possivel observar com base na Figura 4.1 que a dureza aumentou para o aco 5,5Ni
apos os tratamentos térmicos de témpera e revenido (comparar D1 com D2). J& para 0 aco
9Ni, observou-se uma ligeira reducdo nos valores médios de dureza com os tratamentos
térmicos empregados (comparar D4 com D5). Uma hipdtese que se cogita para explicar esse
resultado um tanto contraditério, era a formacdo de uma apreciavel quantidade de austenita
retida apos a témpera do aco 9Ni, estabilizada pela quantidade de Ni no aco 9Ni. Assim,
foram realizadas andlises de difracdo de raios X na superficie das pecas somente temperadas
para os dois acos. N&o foi constatada a presenca de austenita retida em nenhum dos acos,
como pode ser visto no item 4.5. Desta forma, ndo foi possivel determinar o porque da queda
de dureza apds o revenimento do aco 9Ni. E possivel afirmar que os dois acos partiram de
uma condicdo de dureza similar apos a témpera (comparar D3 com D6), sendo que 0 posterior
revenido na mesma temperatura produziu uma microestrutura com valores de dureza muito
proximos (D2 e D5).

4.3 Ensaio de tracao

A Tabela 4.2 apresenta as propriedades mecanicas dos materiais estudados obtidas a
partir de ensaios de tracdo. Os valores dados na tabela sdo referentes a media de trés ensaios

realizados para cada material.
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Tabela 4.2 — Propriedades mecénicas para os materiais de base 5,5Ni e 9Ni. Ensaios de tracéo realizados em
temperatura ambiente.

Material Tenséo de escoamento Resisténcia a tragédo Alongamento
(MPa) (MPa) (%)
5,5Ni 457,95 614,12 32,85
9Ni 684,24 860,70 23,71

A Figura 4.2 apresenta as curvas Tensdo x Deformacdo obtidas para os agos 5,5Ni e
9Ni, onde é possivel observar em (a) uma maior deformacéo plastica e em (b) um material
com maior resisténcia mecanica. Esta elevacdo na tensdo de escoamento do aco 9Ni em
relacdo ao aco 5,5Ni pode ser atribuida a uma maior dispersdo de particulas de segunda fase
no interior dos grdos do aco 9Ni, observada nas microscopias Opticas deste material assim
como recebido.
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Figura 4.2 — Curva Tenséo x Deformacéo para 0 aco 5,5Ni em (a) e para 0 ago 9Ni em (b). Materiais assim como
recebidos.
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4.4  Avaliagdo microestrutural dos materiais

A microestrutura do aco 5,5Ni na condicdo de como recebido pode ser observada na
Figura 4.3.

Figura 4.3 — Microestrutura do material 5,5Ni como recebido.

A microestrutura apresentada na Figura 4.3 pode ser comparada com a morfologia da
ferrita granular (em inglés Granular Ferrite — GF) apresentada por Krauss (2005), que define
esta microestrutura como ilhas de austenita retida ou o que é comumente conhecido como
Martensita-Austenita (em inglés Martensite-Austenite — M/A), dispersos em uma matriz
ferritica com formato granular ou equiaxial. As regides claras observadas na Figura 4.3 sdo
ferrita, e as regides escuras podem ser o constituinte M/A.

Na Figura 4.4 pode-se observar a microestrutura do ago 9Ni, que pode ser comparada a
ferrita acicular (em inglés Acicular Ferrite — AF) apresentada por Krauss (2005). As
estruturas escuras, paralelas e alinhadas, que podem ser observadas na Figura 4.5, podem ser
0 constituinte M/A, gque segundo Krauss (2005) podem ser retidos entre os cristais da ferrita

acicular e apresentar estas formas alongadas.
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Figura 4.4 — Microestrutura do material 9Ni como recebido.

Figura 4.5 — Microestrutura do material 9Ni como recebido, em uma maior magnificacdo. M/A refere-se ao
constituinte Martensita-Austenita.

As Figura 4.6 e 4.7 apresentam respectivamente as microestruturas dos materiais 5,5Ni
e 9Ni com os tratamentos térmicos de témpera e revenido. A microestrutura produzida é
martensita revenida (ripas) de baixo carbono.
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Figura 4.6 — Microestrutura do material 5,5Ni com tratamento de témpera e revenido.

Figura 4.7 — Microestrutura do material 9Ni com os tratamentos térmicos de témpera e revenido.

45 Analise de austenita retida

As analises via difracdo de raios X para verificacdo da presenca de austenita retida,
realizadas nos acos 5,5Ni e 9Ni, com e sem o0s tratamentos térmicos de témpera e revenido,
ndo detectaram a presenca de austenita retida.

Strife e Passoja (1980) em seus estudos verificaram a presenca de austenita retida
abaixo de 0,5% para 0 aco 5Ni com tratamentos térmicos QT. Para 0 aco 9Ni, a quantidade de
austenita retida detectada através de difragdo de raios X foi de 5,2%, porém a temperatura de
revenido foi de 589,85 °C, mesma temperatura encontrada pelos autores para Ac; do aco 9Ni.
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Strife e Passoja (1980), quando realizaram o revenido em uma temperatura mais baixa,
de 539,85 °C, encontraram porcentagens menores que 0,5% de austenita retida no aco 9Ni.
Pelo o que é possivel observar no trabalho de Strife e Passoja (1980), o revenido realizado na
temperatura igual a temperatura de Acy proporcionou a precipitacdo da fase austenita no ago
9Ni, enquanto o revenido na temperatura de 539,85 °C possibilitou a dissociacdo de uma
possivel presenca de austenita nos demais constituintes.

Kim, Syn e Morris Jr (1983) em seu trabalho observaram a formacdo de 5,9% de
austenita retida no aco 5,5Ni apds um revenido de duas horas na temperatura de 600 °C,
subsequente a témpera. Apos revenido de 100 horas na mesma temperatura, foi observada a
formacdo de 8,2% de austenita retida. Os materiais tratados tinham as dimensdes
(100x100x30) mm. O maior tempo de revenimento juntamente com uma temperatura mais
préxima de Aci: podem ter influenciado em uma maior formacdo de austenita retida para os
casos aqui abordados do trabalho de Kim, Syn e Morris Jr (1983).

Os resultados obtidos por este trabalho ndo observam a fase austenita presente nos agos
apos os tratamentos térmicos de témpera e témpera seguida de revenido nos a¢os 5,5Ni e 9NIi.
Com o equipamento utilizado para estas analises, podem ser alcangcadas comprovacdes de até
aproximadamente 1% de austenita retida, sendo que valores abaixo deste ndo se deixam
reproduzir com seguranca mesmo quando a duracdo da medicdo é aumentada enormemente.
Sendo desta forma, porcentagens de austenita retida abaixo de 1% que poderiam estar
presentes nos acos 5,5Ni e 9Ni dificilmente seriam detectadas com precisdo pelo equipamento
e software utilizado.

Os difractogramas obtidos nas analises de raios X dos acos 5,5Ni e 9Ni somente
temperados sdo apresentados respectivamente na Figura 4.8(a) e (b), enquanto os
difractogramas para o 5,5Ni e 9Ni tratados termicamente com témpera e revenido sdo
apresentados respectivamente na Figura 4.8(c) e (d). Ndo é observada a existéncia de picos de
difracdo da austenita na Figura 4.8(a), (b), (c) e (d). Séo representados os picos de difracdo da
ferrita e onde eram esperados os picos de difracio da austenita. E importante salientar que
através destas analises de difragcdo de raios X, os picos de difracdo da martensita e da ferrita
sdo representados sobrepostos nos difractogramas, o que impossibilita a diferenciacdo entre

estes picos.



79

1000
- 10007 Ferrita 110
= |Ferrita 110 -
= s
@ 800 £ —_ | k.
2 g > 800
o < S
o | )
° 600 2 600
T S 9 Ferrta 211 3 S S Ferrita 211
2] 3] & B I g
$ 400 ) L < 400 2 £
-— : E @ 5 :
= < K] E 2
£ ] | c ]
200+ Ferrita 200 < 200 Ferrita 200
_ | A
Y T T T T T T T (o} T T T T T T
60 8o 100 120 140 160 60 80 100 120 140 160
26 (°) 26 (°)
(a) (b)
1500 =|Ferrita 110 4 +— |Ferrita 110
J g s
_ z 1500 £
3 i — 1 c
) g
s 1= g E
© 1000 e J
g J ) \ 3 1000-]
kel =3 q [=3 o
% S § Ferrita 211 -% & N Ferrita 211
) 1 2 s c = =
P S E ] S <
€ 500 g T i g H
- 1 E K] £ 500 5 ]
] Ferita 200 T ] Lk Ferrita 200 h
Y T T T T T 1 0 T . : : : . : . :
60 80 100 120 140 160 60 80 100 120 140 160
28 (%) 26 (°)
(c) (d)

Figura 4.8 — Difractogramas dos acos 5,5Ni em (a) e 9Ni em (b) somente temperados, e difractogramas dos agos
5,5Ni em (c) e 9Ni em (d) com témpera e revenido.

4.6 Resultados dos ensaios de tenacidade a fratura

4.6.1 Resultados para 0 a¢o 5,5Ni

A Tabela 4.3 resume as condicBes de ensaio para 0 material 5,5Ni, também

apresentando os valores calculados para 0 CTOD nas referidas condices.

Tabela 4.3 — CondigGes de ensaio e CTOD calculado para 0 ago 5,5Ni.

- Tratamento Corpo de prova CTOD (?T.OD
Condigdo R Temperatura - 1 méaximo e
térmico hidrogenado médio o
minimo
1 sem ambiente ndo 0,591 0,592 | 0,589
2 sem -100°C ndo 0,021 0,023 | 0,019
3 sem -100 °C sim 0,026 0,028 | 0,023
4 QT ambiente nao 0,333 0,348 | 0,318
5 QT -100°C ndo 0,407 0,465 | 0,348
6 QT -100°C sim 0,341 0,360 | 0,321
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Com o auxilio da Tabela 4.3, pode-se observar uma reducdo em torno de 44% na média
dos valores calculados de CTOD assim que o ago 5,5Ni sofreu tratamento térmico e foi
ensaiado em temperatura ambiente, em comparacdo com o material como recebido ensaiado
na TA. Apos os tratamentos térmicos aplicados ao aco 5,5Ni, uma elevacao nas proriedades
mecanicas como a elevacdo na tensdo de escoamento é possivel. Qiu et al (2014) verificou
que a contribuicdo do CTOD elé&stico (de) com o CTOD global (d) ndo € tdo significativa
quanto a parcela de contribui¢éo do CTOD plastico (dy1). A elevacédo na tenséo de escoamento
do material acarreta uma baixa capacidade de deformacéo plastica do material, o que reduz a
parcela significativa do dy no calculo do CTOD global. Em vista do que foi colocado, a
provavel elevacdo na tensdo de escoamento do aco 5,5Ni ap6s o tratamento térmico pode
explicar a reducdo nos valores de CTOD calculados para o material com tratamento térmico
ensaiado na TA.

E possivel observar na Tabela 4.3 a disparidade entre os valores de CTOD médio para o
material 5,5Ni com e sem tratamento térmico, submetido a ensaios na temperatura de -100 °C
e sem hidrogenacéo. E observada uma grande elevacio nos valores médios de CTOD apds o
tratamento térmico deste material quando ensaiado em baixas temperaturas, com elevacdes na
ordem de 1838%.

Os valores de CTOD calculados para o material 5,5Ni apds ensaios realizados na
temperatura de -100 °C com corpos de prova hidrogenados por trinta dias podem ser
conferidos na Tabela 4.3. Pode-se observar uma elevacdo de 1212% no valor médio de CTOD
apos os tratamentos QT no aco 5,5Ni com hidrogenacéo.

Como é possivel constatar, os resultados de CTOD observados para as Condicfes 3 e 6
sdo bastante similares as Condicgdes 2 e 5, que sdo as condi¢des correspondentes as primeiras
sem a hidrogenacgdo pelo periodo de trinta dias. Uma reducdo de aproximadamente 16% é
observada nos valores médios de CTOD calculados entre a Condigdo 5 e a Condicdo 6, sendo
as duas condi¢fes com os corpos de prova tratados termicamente para o aco 5,5Ni. Diferenca
nos valores medios de CTOD déa-se fundamentalmente devido a maior variagdo de CTOD
quando na Condicdo 5, como pode-se observar na Figura 4.15, que aponta o valor de CTOD
minimo do a¢o 5,5Ni com QT proximo ao valor de CTOD médio do ago 5,5Ni com QT e
hidrogenacdo, ambos na temperatura de -100 °C.

A Figura 4.9 apresenta as macrografias das superficies de fratura dos corpos de prova
ensaiados para obtencdo de CTOD do ago 5,5Ni. S&o apresentadas as regides do entalhe e as
superficies onde se observam as pré-trincas de fadiga e também as fraturas produzidas durante

0S ensaios.
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MATERIAL COMO RECEBIDO TEMPERADO E REVENIDO
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Figura 4.9 — Macrografias das superficies de fratura dos corpos de prova ensaiados para determinacédo do CTOD

para o material 5,5Ni: (a) TA material como recebido, (b) -100 °C material como recebido, (c) -100 °C material

como recebido e com hidrogenac&o, (d) material com QT na TA, (e) material com QT em -100 °C, (f) material
com QT a-100 °C com hidrogenacéo.

Nos ensaios realizados na temperatura ambiente, 0 aco 5,5Ni como recebido e com QT,
respectivamente observados na Figura 4.9(a) e (d), apresentou caracteristicas de fratura ductil,
apresentando uma superficie rugosa e a presenca de shear lips nas laterais dos corpos de
prova. Ao comparar a regido de fratura observada na Figura 4.9(a) com a observada na Figura

4.9(d), percebe-se que a regido de fratura de (a) € menor que de (d), pois para o 5,5Ni
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ensaiado em temperatura ambiente sem QT ocorreu maior deformacdo pléastica a frente da
trinca.

Ja em ensaios na temperatura de -100 °C, sem e com saturacdo de hidrogénio (ver
Figura 4.9(b) e (c)), o aco 5,5Ni assim como recebido apresentou uma superficie de fratura
mais lisa e com aparéncia fragil, praticamente sem shear lips, indicando baixa tenacidade.

O tratamento térmico de témpera e revenido realizado nos corpos de prova do aco 5,5Ni
foi capaz de manter uma boa tenacidade neste aco, mesmo quando o0s ensaios foram
realizados a -100 °C com e sem hidrogenacdo, evidenciado por superficies de fratura com
aparéncia ductil, rugosa e apresentando shear lips, como as observadas na Figura 4.9(e) e (f).

A Figura 4.10 apresenta as fractografias das superficies de fratura dos corpos de prova
do aco 5,5Ni, ensaiados na temperatura ambiente e a -100 °C com e sem hidrogenacéo.

As fractografias das superficies de fratura dos corpos de prova do material 5,5Ni, com e
sem tratamentos térmicos, podem ser observadas respectivamente na Figura 4.10(a) e (d),
onde dimples s&o observados na superficie de fratura (regido inferior da figura), evidenciando
uma fratura formada por micromecanismos de formacéo ductil.

As Figura 4.10(b) e (c) apresentam as fractografias das superficies de fratura dos corpos
de prova ensaiados para o material 5,5Ni como recebido na temperatura de -100 °C,
respectivamente sem e com hidrogenacdo. E possivel observar a formacio de facetas de
clivagem, mecanismo de formacdo de fratura fragil. Uma fratura governada por um
mecanismo de formacéo fragil ndo apresenta aprecidvel deformacéo plastica, o que colaborou
para um valor de CTOD muito baixo observado para o aco 5,5Ni como recebido quando
ensaiado na temperatura de -100 °C.

Na transicdo da pre-trinca de fadiga para a trinca de ensaio observada nas fractografias
das Figura 4.10(b) e (c), ndo é observado o embotamento da trinca, mais uma caracteristica
que evidencia uma fratura fragil.

Apds os tratamentos térmicos efetuados, é evidente a mudanga do modo de fratura nos
corpos de prova do aco 5,5Ni ensaiados na temperatura de -100 °C sem e com hidrogenacéo.

As Figura 4.10(e) e (f) apresentam superficies de fratura com dimples, caracteristica de
uma fratura ductil. E clara a transicdo do modo de fratura fragil, observado nas Figura 4.10(b)
e (c), para um modo de fratura ductil, observado nas Figura 4.10(e) e (f).

E possivel observar a formagdo de uma superficie lisa na interface da pré-trinca de
fadiga com a trinca de ensaio na Figura 4.10(a), (d), (e) e (f), sendo que nesta regido ocorre o
cegamento ou embotamento da trinca antes de uma propagacéo estavel desta.
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MATERIAL COMO RECEBID TEMPERADO E REVENIDO

Pré-trinca de fadiga

Figura 4.10 — Fractografias das superficies de fratura dos corpos de prova ensaiados para determinacdo do CTOD
do material 5,5Ni. (a) TA material como recebido, (b) -100 °C material como recebido, (c) -100 °C material
como recebido e com hidrogenacdo, (d) material com QT na TA, (e) material com QT a -100 °C, (f) material com
QT a-100 °C com hidrogenacdo.
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A Figura 4.11 evidencia, em uma regido proxima a regido de transicdo pré-trinca de
fadiga-trinca do ensaio, a formacdo de facetas de clivagem na superficie de fratura de corpo

de prova ensaiado na Condicéo 2.

Figura 4.11 — Fractrografia da superficie de fratura do ago 5,5Ni como recebido, ensaiado a -100 °C sem
hidrogenag&o, apresentando a formacéo de facetas de clivagem.

4.6.2 Resultados para 0 ago 9Ni

A Tabela 4.4 resume as condi¢des de ensaio para o material 9Ni, também apresentando

os valores calculados para 0 CTOD em cada condicao.

Tabela 4.4 — CondigOes de ensaio e CTOD calculado para 0 ago 9Ni.

Condicao Tra}tamento Temperatura Co_r po de prova CT,O.D mg:—i?n[g e
térmico hidrogenado médio minimo
7 sem ambiente ndo 0,242 0,262 | 0,222
8 sem -100°C ndo 0,172 0,199 | 0,145
9 sem -100 °C sim 0,179 0,187 | 0,171
10 QT ambiente nao 0,284 0,360 | 0,207
11 QT -100°C ndo 0,302 0,361 | 0,243
12 QT -100°C sim 0,275 0,310 | 0,239

O material 9Ni, ap6s o tratamento térmico QT, apresentou valores de CTOD em média
maiores que o mesmo material sem tratamento térmico, para ensaios na temperatura ambiente.
Entretanto, como pode-se observar na Figura 4.16, a variacdo nos valores calculados de
CTOD para 0 9Ni com QT na TA é grande, observando-se um limite inferior proximo aos

valores de CTOD obtidos para 0 mesmo agco sem tratamentos térmicos e na mesma
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temperatura. Esperava-se observar uma pequena reducdo nos resultados em média da
tenacidade a fratura do aco na Condi¢do 10 em relagdo a Condi¢do 7, em vista do que foi
abordado anteriormente sobre o efeito da elevacdo da tensdo de escoamento, resultando em
uma menor habilidade de deformacéo plastica e consequente reducao nos valores de ¢ global.

A influéncia do tratamento térmico na tenacidade a fratura do aco 9Ni quando este aco
exposto a temperaturas de -100 °C pode ser observada na Tabela 4.4. O aco 9Ni sem
tratamento térmico apresentou valores de CTOD em média de 0,172 mm (Condicéo 8), e este
mesmo ago com tratamentos térmicos QT apresentou valores calculados de CTOD em média
de 0,302 mm (Condicdo 11). Houve uma elevacdo em torno de 76% nos valores médios de
CTOD na temperatura de -100 °C quando os ensaios foram realizados com corpos de prova
tratados termicamente.

Novamente, assim como no aco 5,5Ni, ndo foi observado uma grande reducdo no
CTOD calculado para os corpos de prova do ago 9Ni expostos a hidrogenacao durante 30 dias
e ensaiados na temperatura de -100 °C. O CTOD observado para as Condicbes 9 e 12
(respectivamente material sem e com QT, -100 °C e com hidrogenacdo) nao diferiu
substancialmente das respectivas condi¢fes do material sem hidrogenacéo, Condicdo 8 e 11.

A Figura 4.12 apresenta as macrografias das superficies de fratura dos corpos de prova
ensaiados para 0 aco 9Ni. Sdo apresentadas as regides do entalhe e as superficies onde se o
observam as pré-trincas de fadiga e também as fraturas produzidas durante os ensaios. Todas
as macrografias apresentam uma aparéncia de fratura ductil, porém é observado nas Figura
4.12(b) e (c) uma menor formacdo de shear lips, que pode ser associado a uma menor

deformacéo plastica.
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MATERIAL COMO RECEBIDO TEMPERADO E REVENIDO
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Figura 4.12 — Macrografias das superficies de fratura dos corpos de prova ensaiados para determinagdo do
CTOD para 0 aco 9Ni. (a) TA material como recebido, (b) -100 °C material como recebido, (c) -100 °C material
como recebido e com hidrogenacéo, (d) material com QT na TA, (e) material com QT em -100 °C, (f) material
com QT a-100 °C com hidrogenagéo.

A Figura 4.13 apresenta as fractografias das superficie de fratura do material 9Ni. E
possivel observar em (a) (ensaio em TA e material como recebido) e em (d) (ensaio em TA e
material com QT) a formacg&o do embotamento da trinca antes da propagacéo estavel, além da
formacéo de dimples na superficie da fratura, o que evidencia uma fratura governada por um
mecanismo de formacao ductil.
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MATERIAL COMO RECEBIDO TEMPERADO E REVENIDO
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Figura 4.13 — Fractografias das superficies de fratura dos corpos de prova ensaiados para determinagdo do CTOD

do material 9Ni. (a) TA material como recebido, (b) -100 °C material como recebido, (c) -100 °C material como

recebido e com hidrogenacéo, (d) material com QT na TA, (e) material com QT a -100 °C, (f) material com QT a
-100 °C com hidrogenacéo.

O aco 9Ni, sem tratamentos térmicos, quando ensaiado na temperatura de -100 °C (sem

e com hidrogenacao) apresentou uma superficie de fratura com facetas de clivagem e dimples
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em alguns pontos proximos a zona de transicdo, caracterizando uma fratura com formagéo
mista, como é possivel observar na Figura 4.13(b) e (c). A formacdo de uma pequena zona
onde ocorre o0 cegamento da trinca antes da propagacao estavel é observada na Figura 4.13(b)
e (c). A Figura 4.14 apresenta a superficie de fratura com maior aumento em uma regido
préxima a zona de transi¢cdo de um corpo de prova do material 9Ni na Condigdo 8, onde €
possivel observar a formacéo de clivagem e dimples em alguns pontos.

O desenvolvimento de uma fratura mista pode ter contribuido para um menor valor de
CTOD para 0 aco 9Ni em ensaios na temperatura de -100 °C, pois 0s micromecanismos de

formacao fragil ndo proporcionam uma consideravel deformacéo plastica ao material.

Figura 4.14 — Fractrografia da superficie de fratura do aco 9Ni na Condicao 8, apresentando a formacéo de
facetas de clivagem e alguns dimples.

Apbs os tratamento térmicos, a superficie de fratura das amostras ensaiadas a -100 °C
para 0 9Ni ndo apresentaram uma fratura mista, e sim uma fratura ductil com coalecéncia de
microcavidades, como é possivel observar na Figura 4.13(e) e (f), material respectivamente
sem e com hidrogenacdo. A zona de estiramento (ou embotamento) observada na Figura
4.13(e) e (f) parace ser maior que aquela observada na Figura 4.13(b) e (c), o que indica uma
maior deformacéo plastica antes da propagacéo estavel da trinca.

4.6.3 Consideracdes finais

A Figura 4.15 apresenta os valores de CTOD médio calculados para o a¢o 5,5Ni, nas
condigdes estudadas, bem como os valores maximos e minimos de CTOD observados para
cada condicdo.
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Figura 4.15 — Representacdo gréafica dos valores de CTOD médio calculados para o a¢o 5,5Ni, juntamente com
as variagbes maximas e minimas para cada condicao estudada.

Em temperaturas de -100 °C, o aco 5,5Ni sem tratamentos térmicos apresenta um
comportamento fragil, com valores minimos de CTOD calculados. Apds os tratamentos
térmicos de témpera e revenido (QT), o aco 5,5Ni manteve valores de CTOD praticamente
constantes na temperatura ambiente e também em baixas temperaturas, apenas uma elevacao
no valor médio de CTOD para este aco é observada no material sem hidrogenacéo ensaiado a
-100 °C, devido a grande variagio nos resultados. E no material 5,5Ni que se observa um
maior efeito dos tratamentos térmicos na tenacidade & fratura do material em baixas
temperaturas.

Como é possivel observar na Figura 4.3, 0 aco 5,5Ni assim como recebido apresenta
uma microestrutura constituida de ferrita granular e o que pode ser o cosntituinte M/A. No aco
5,5Ni sem tratamentos térmicos o que € sugerido ser o constituinte M/A apresenta uma forma
grosseira, em ilhas dispersas na matriz ferritica.

Wang e Lian (2014) verificaram que a iniciagdo de microtrincas geralmente ocorre na
interface de ilhas do constituinte M/A grosseiro com a matriz ferritica, acarretando um efeito
deletério na tenacidade de acos em baixas temperaturas.

Segundo Lan et al (2011), quanto maior o tamanho do constituinte M/A, menor € a
carga requerida para iniciar e propagar microtrincas. No caso do aco 5,5Ni sem QT aqui
avaliado em temperatura de -100 °C (com e sem hidrogenacdo), a presenca de constituintes

M/A com forma groseira pode ter influenciado na formacdo de trincas governadas por um



90

processo de formagdo fragil, como as observadas na Figura 4.10(b) e (c), resultando em uma
fratura fragil com baixo valor de CTOD.

Apds os tratamentos térmicos de témpera e revenido, a formacao de martensita revenida
é observada no aco 5,5Ni, como é possivel visualizar na Figura 4.6. A martensita em ripas
apresenta uma grande desorientacdo de contornos de gréo/pacotes, o que impede efetivamente
a propagacdo de microtrincas na clivagem, criando um crack arrest (Lan et al, 2011). Além
disso, a presenca de particulas de segunda fase, como no caso da martensita revenida, pode
proporcionar a formacédo de vazios que levam a uma fratura dudctil, como aquelas observadas
na Figura 4.10(e) e (f), e por conseguinte maiores valores de CTOD devido a maior
deformacéo pléstica experimentada pelo material.

A Figura 4.16 apresenta os valores de CTOD médio calculados para o a¢o 9Ni, nas
condicdes estudadas, bem como os valores maximos e minimos de CTOD observados para
cada condicdo. Como é possivel observar na Figura 4.16, ap6s 0s tratamentos térmicos no aco
9Ni o CTOD médio manteve-se praticamente constante tanto na temperatura ambiente como a

-100 °C, sem e com hidrogenacéo.
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Figura 4.16 — Representacdo grafica dos valores de CTOD médio calculados para o aco 9Ni, juntamente com as
variagBes maximas e minimas para cada condi¢do estudada.

Como é possivel constatar na Figura 4.16, os valores médios de CTOD para 0 aco 9Ni
sem tratamentos térmicos sd0 menores que 0s observados para 0 mesmo ago com QT,
principalmente em baixas temperaturas. Apds sofrer tratamentos térmicos de témpera e

revenido, 0 aco 9Ni apresenta uma microestrutura composta de martensita em ripas, como a
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observada na Figura 4.7. Lan et al (2011) constataram que a presenga do constituinte M/A em
uma estrutura bainitica, parecida com a observada na Figura 4.5, reduz a tenacidade do
material principalmente em baixas temperaturas, onde o constituinte M/A serve como um
ponto de inicio para a clivagem. A microestrutura composta por martensita em ripas, quando
comparada por Lan et al (2011) a microestrutura bainitica com o constituinte M/A, apresenta
um tamanho de gréo efetivo bem menor, o que contribui para um efeito de dificultar o
crescimento de microtrincas por clivagem. Chatzidouros et al (2014) verificaram que a
reducdo do tamanho de grédo efetivo aumenta a tensdo necessaria para que ocorra clivagem,
reduzindo a DBTT para temperaturas menores. A microestrutura composta por martensita
revenida apresentada pelo aco 9Ni apds os tratamentos térmicos pode ter contribuido na
elevacdo da tensdo necessaria para que ocorra clivagem, diminuindo a DBTT e aumentando
por conseguinte a energia absorvida pela fratura. A auséncia de clivagem, como é possivel
observar na Figura 4.13(e) e (f), e a elevagdo dos valores médios de CTOD observados para o
9Ni apds QT corroboraram o que foi exposto.

A tenacidade a fratura do aco 9Ni é superior a do aco 5,5Ni na temperatura de -100 °C,
materiais assim como recebidos. Os materiais assim como recebidos apresentam uma
microestrutura composta por ferrita granular e ilhas de M/A, e ferrita acicular e M/A finamente
disperso, como € possivel observar, respectivamente para o aco 5,5Ni na Figura 4.3, e aco 9Ni
na Figura 4.4. Wang e Lian (2014) verificaram que uma microestrutura composta por ferrita
acicular e o constituinte M/A finamente disperso tem tamanho de gréo efetivo menor que uma
microestrutura composta por ferrita quasi-poligonal e ilhas grosseiras de M/A, 0 gque acarreta
em aumento da tensdo necessaria para que ocorra clivagem na primeira microestrutura,
reduzindo a DBTT.

Li et al (2014) observam que o constituinte M/A grosseiro reduz a tenacidade de agos
utilizados em tubulagdes, sendo que os autores verificam que quanto maior o gréo austenitico
prévio, maior sera o tamanho do constituinte M/A e consequentemente menor sera a
tenacidade do aco. Li et al (2014) tambem verificam que quanto maior o tamanho do
constituinte M/A, existe a formacdo de uma superficie de fratura totalmente frégil,
apresentando somente clivagem, ao passo que em uma microestrutura bainitica com M/A de
menor dimensdo existe a formacéo de bandas com fratura ductil.

O aco 9Ni sem tratamento térmico, quando ensaiado na temperatura de -100 °C,
apresentou uma superficie de fratura com dimples e clivagem (ver Figura 4.13(b) e (c)), assim
como aquela observada por Li et al (2014) para o aco com M/A de menor dimensdo. O acgo

5,5Ni sem tratamento térmico, quando ensaiado na temperatura de -100 °C, apresentou uma
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superficie de fratura somente com clivagem (ver Figura 4.10(b) e (c)). Pode-se estimar que
possivelmente a microestrutura do aco 9Ni sem tratamentos térmicos proporcionou ao ago
uma maior barreira a propagacao da clivagem em relacdo ao aco 5,5Ni sem QT, devido ao
efeito de crack arrest da microestrutura com possivel menor tamanho de gréo efetivo e menor
tamanho do constituinte M/A. Uma fratura com maior absor¢ao de energia leva a uma maior
deformacéo plastica do material, acarretando em um valor maior de CTOD, como aqueles
observado para o aco 9Ni em relacdo ao aco 5,5Ni em ensaios a -100 °C e materiais sem
tratamentos térmicos.

O periodo de trinta dias de hidrogenacdo pré-ensaio, para saturacdo de hidrogénio na
regido da ponta da trinca, ndo contribuiu para uma diferenca significativa em valores de
tenacidade a fratura, baseando-se nos resultados obtidos para 0s materiais como recebidos e
com QT, sem hidrogenacdo e com hidrogenacdo. Uma leve reducdo é obsevada nos valores de
CTOD dos corpos de prova hidrogenados em relagdo aos corpos de prova sem hidrogenacao
para os dois acos, em ensaios na temperatura de -100 °C. Este tipo de variacdo pode estar
dentro da margem de erro dos resultados experimentais, uma vez que quando ha fragilizacao
pelo hidrogénio uma fratura fragil é esperada juntamente com uma reducdo acentuada de
ductilidade e por conseguinte reducdo de CTOD. Nao é constatada nenhuma tendéncia
significativa, sejam elas em valores médios de CTOD, como também analises macrograficas e
fractogréaficas das superficies de fratura, daquelas observadas para o grupo de condicdes de
ensaio na temperatura de -100 °C sem hidrogenacdo. Pode-se inferir, portanto, que a possivel
saturacdo de hidrogénio na regido da ponta da trinca ndo contribuiu para uma fragilizacao
induzida pelo hidrogénio e conseguinte reducdo nos valores observados de tenacidade a
fratura, pois os resultados de CTOD observados para as condi¢des de ensaio na temperatura
de -100 °C com hidrogenagdo apontaram valores semelhantes aos valores de CTOD
calculados para as condigdes de ensaio na temperatura de -100 °C sem hidrogenacgao.

Chatzidouros et al (2014) verificaram que existe a influéncia do hidrogénio na
tenacidade a fratura do aco X65 quando este aco é submetido a saturacdo de hidrogénio e
ensaiado usando baixa taxa de deslocamento, na ordem de 1,67E-04 mm/s. A taxa de
deslocamento aqui utilizada foi de 0,5 mm/min, e como o hidrogénio atbmico difundido para
regibes da ponta da trinca possui um raio atbmico muito pequeno, pode ter ocorrido uma
difusdo e uma possivel fuga do elemento da regido da ponta da trinca durante o ensaio na
temperatura de -100 °C, ou até mesmo durante 0 mantenimento em temperaturas tdo baixas
como a do nitrogénio liquido (~77 K) em que as amostras foram mantidas até o0 momento do

ensaio.
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Os resultados de tenacidade a fratura dos acos 5,5Ni e 9Ni aqui observados demonstram
que em temperaturas de até -100 °C, o ago 5,5Ni apresenta valores de tenacidade similares
aos observados no aco 9Ni apds ambos submetidos aos tratamentos térmicos QT. Estes
resultados de tenacidade a fratura aqui apresentados podem atender expectativas de aplicacdes
que requerem boa tenacidade dos materiais expostos a temperaturas de até -100 °C. Por
exemplo, para a conducdo de CO,, caso haja uma descompresséo devido a um vazamento na
linha de conducéo, havera uma reducdo de temperatura perto do local de vazamento, e a
temperatura pode chegar a -70 °C. Como diretrizes de projeto para a conducdo de CO,
indicam a utilizagio de materiais com boa tenacidade em baixas temperaturas, nestes casos a
utilizacdo do aco 5,5Ni com tratamentos de témpera e revenido faz-se uma boa alternativa.

Entretando, se a temperatura de operacdo for na ordem de -168 °C, como na estocagem
de LNG, o aco 5,5Ni ap0s os tratamentos QT pode experimentar uma transicdo no modo de
fratura, podendo desenvolver uma fratura governada por um mecanismo de formacéo fragil,
como € possivel observar na Figura 2.5(a), pois nesta temperatura o ago 5,5Ni com
tratamentos QT estara no patamar inferior da curva de transicdo. Uma alternativa seria a
aplicacdo dos tratamentos térmicos QLT ao aco 5,5Ni em uma possivel utilizacdo em
temperaturas abaixo de -150 °C, pois como é possivel observar na Figura 2.5(a), a transicdo
ductil-fragil para o material nesta condicdo é transposta para temperaturas abaixo de -150 °C.

Uma maior atencdo é dada ao aco 5,5Ni pois, uma vez que os critérios de tenacidade
deste aco sejam atendidos mesmo em temperaturas criogénicas, a aplicabilidade do aco 9Ni
em temperaturas criogénicas € questionavel, pois a adicdo do elemento niquel a liga €
dispendiosa, € uma vez que a reducdo do elemento ligante é possivel sem perdas na
tenacidade, a maior adigcdo de elemento de liga é considerada desnecessaria.
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5 CONCLUSOES

No presente trabalho, foram realizados ensaios para a avaliagdo da tenacidade a fratura
de acos ligados ao niquel para aplicacdes criogénicas. Os acos 5,5Ni e 9Ni foram analisados
sem tratamentos térmicos, e também com os tratamentos térmicos de témpera seguida de
revenimento. Os ensaios para a determinagdo do CTOD destes materiais foram realizados na
temperatura ambiente e também na temperatura de -100 °C. A avaliacdo da influéncia do
hidrogénio na tenacidade a fratura foi realizada para os agos sem tratamentos térmicos e com
tratamentos térmicos, em ensaios realizados na temperatura de -100 °C.

Nos ensaios realizados na temperatura ambiente, 0 aco 5,5Ni sem tratamento térmico
apresentou o maior valor de CTOD, com valores médios de 0,591 mm. Os tratamentos
térmicos de témpera e revenido proporcionaram um refinamento da microestrutura do aco
5,5Ni, contribuindo para um possivel aumento de resisténcia mecéanica e por conseguinte
diminuicdo de 44% do CTOD global observado na temperatura ambiente. O aco 9Ni manteve
valores de CTOD em torno de 0,25 mm, sofrendo uma pequena elevacdo no valor médio de
CTOD observado para a condi¢do de tratado termicamente devido a maior variacdo nos
resultados.

A contribuicdo mais contundente do tratamento térmico é observada quando o acgo
5,5Ni foi testado na temperatura de -100 °C. Sem a aplicacdo dos tratamentos QT, os valores
de CTOD para o0 aco 5,5Ni sdo na ordem de 0,021 mm, apresentando inclusive uma fratura
fragil do corpo de prova. Com a aplicacdo dos tratamentos QT, o CTOD para o a¢o 5,5Ni
cresce para valores medios de 0,407 mm, um acréscimo de 1838%, com uma transicdo no
modo de fratura fragil para ductil. O aco 9Ni acresceu 76% no seu CTOD na temperatura de -
100 °C com corpos de prova tratados termicamente, partindo de valores médios absolutos de
0,172 mm sem tratamentos e 0,302 com tratamentos térmicos.

Os valores de CTOD calculados para os materiais 5,5Ni e 9Ni, apds 0s ensaios
realizados na temperatura de -100 °C, com corpos de prova hidrogenados por trinta dias,
apresentaram resultados similares aos observados para 0s corpos de prova sem hidrogenacgéo
ensaiados na temperatura de -100 °C.

As analises aqui apresentadas sugerem que ap0s os tratamentos térmicos de témpera e
revenido o aco 5,5Ni mantém valores constantes de tenacidade a fratura mesmo em
temperaturas de até -100 °C. O aco 9Ni, apos os tratamentos térmicos, também manteve
valores de CTOD razoavelmente constantes em baixas temperaturas. Se porventura critérios
de projetos aceitam valores de CTOD proximos a 0,400 mm em temperaturas criogénicas, o
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aco 5,5Ni parece ser uma alternativa razoavel ao aco 9Ni para aplicacBes em temperaturas de
até -100 °C, somente aplicando a esses a¢os 0s tratamentos térmicos de témpera seguida de
revenimento. A utilizacdo do aco 5,5Ni na fabricacdo de tubulacdes para a conducdo do gas
CO, pode ser considerada uma alternativa interessante a industria de 6leo e gas, uma vez que
0S projetos que comissionam este gas devem prever a utilizacdo de materiais com boa
tenacidade em baixas temperaturas.

Como sugestbes para trabalhos futuros, prop6e-se a avaliacdo da tenacidade a fratura
dos acos 5,5Ni e 9Ni variando-se os tratamentos térmicos, aplicando-se tratamentos térmicos
QT, QLT ou também NNT em diferentes temperaturas de ensaio, além da determinagdo da

curva DBTT para os materais com diferentes tratamentos térmicos.
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