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RESUMO

O comportamento mecânico dos metais está diretamente relacio­

nado à sua microestrutura, cuja obtenção é o propósito de grande

Parte dos tratamentos térmicos e termo­mecânicos. Os aços de bai­

xo carbono, de grande aplicação industrial, podem ter suas pro­

PpPriedades mecânicas melhoradas através de tratamentos térmicos

intercriticos que resultem numa microestrutura bifásica (ferri­

ta + martensita).

Na vida em serviço de componentes mecânicos ocorrem com fre­

quência carregamentos ciclicos que deflagram o processo de fadiga
do material. Podem surgir trincas ainda numa fase inicial de uso,

fazendo com que uma parcela significativa da vida em fadiga dos

mecanismos seja ocupada no crescimento dessas trincas. Em vista

disso, muitas investigações estão direcionadas na aplicação dos

conceitos da Mecânica da Fratura Linear Elástica, visando a des­

crição do comportamento das trincas em fadiga e indo em direção à

uma filosofia de projeto que reconheça sua inevitabilidade e de­

termine as condições para uma convivência segura com as mesmas.

Neste trabalho, estudou­se o efeito de tratamentos térmicos

intercriticos na resistência à propagação da trinca por fadiga do

aço ABNT 1010 AA. Foram realizados ensaios com carregamentos de

amplitude constante, com os quais se avaliou Oo efeito da razão de

carga (R), e de amplitude variável, visando ao estudo do retardo.

Quanto às microestruturas bifásicas obtidas, verificou­se à

existência de um possível ponto ótimo no que diz respeito às

propriedades mecânicas estáticas. Observou­se também que a resis­

tência à propagação da fissura, nas condições bifásicas, cai com o
aumento da resistência mecânica.

Verificou­se a existência de pontos­pivô nas retas 109 (ES)
versus logtAK), cujas coordenadas foram relacionadas à resistência

à propagação da trinca por fadiga.

Quanto ao retardo, observou­se que seu efeito é mais intenso

nas condições de menor resistência mecânica. O modelo desenvolvi­

do por Willenborg, baseado na plastificação da ponta da trinca,

foi utilizado para descrever este efeito.
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ABSTRACT

Mechanical behaviour of metais is directly related to their

microstructure, which is obtained by means of thermo and thermo­
mechanical treatments. Low­carbon steels, which are largely

employed in industry, may have improved their mechanical

properties through the application of intercritical heat

treatments, in order to obtain the so­called dual phase steel.

In service­life of mechanical components, the frequent

occurrence of cyclic loading causes the fatigue process in the

material. Therefore, cracks may nucleate and be responsible for

the fracture after propagation. The propagation period is

considered to be large when compared with total life of the

structure. Therefore, concepts of Linear Elastic Fracture

Mechanics have been applied to represent fatigue crack growth,

following the Fail Safe concept.

The aim of this project is to study the effect of

intercritical heat treatments on fatigue crack propagation in à

low carbon steel (ABNT 1010 AA). Constant­amplitude loading tests

were developed and the influence of the load ratio was studied.
In variable amplitude loading, the interaction effect that occurs

in descendant sequence loading, called retardation, was observed.

and modellied,.

As for the dual­phase microstructures that were obtained, it

has been found the possible existence of an optimum point related

to the mechanical properties. It was also observed that the

fatigue crack growth resistance, in the dual phase conditions,

falls with the increase in mechanical resistance.

It was observed the existence of pivot points for fatigue

crack propagation curves, which coordinates were related to the

fatigue crack growth resistance.

On the retardation, it was observed that its effect is more

intense for the lower mechanical resistance conditions of the

material. This effect was modelled by means of the Willenboro

model, based on the plastic zones at the crack tip.
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NOTAÇÃO

coordenadas retangulares.

coordenadas polares.

tensão nominal, perpendicular àão plano da

trinca.

componentes normais de tensão, paralelas aos

eixos x, y e 2.

componente cisalhante de tensão.

tensão limite de escoamento do material.

tensão limite de resistência do material.

coeficiente de Poisson.

compr imento da trinca.

número de ciclos de carregamento.

largura da chapa.

espessura.

tamanho da região plastificada à ponta da

trinca em 6 = O"
fator intensidade de tensão no modo de

abertura da trinca.

fator intensidade de tensão crítico.

tenacidade à fratura.

valores máximo, mínimo e médio do fator in­

tensidade de tensão num ciclo de carrega­

mento.

amplitude do fator intensidade de tensão.

valor limite da amplitude do fator intensi­

dade de tensão.

amplitude efetiva do fator intensidade de

tensão.

razão de tensão num carregamento ciclico.

Parâmetros dos modelos para a descrição da

Propagação da trinca por fadiga.

fração do ciclo de carga na qual a trinca

está totalmente aberta.

parâmetros da relação entre C e n.

espaçamento entre estrias de fadiga.
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Capitulo 1 — INTRODUÇÃO

1.1 ­— Considerações Iniciais

A abordagem convencional do projeto e construção de

componentes e sistemas de aço dúctil baseia­se em princípios

relativamente simples. Espera­se que Oo material, quando testado

na forma de corpos de prova lisos no ensaio de tração ­ o qual

fornece parâmetros de projeto, como o Limite de Escoamento e o

Limite de Resistência à Tração ­ apresente certa deformabilidade

(alongamento e redução de área até a fratura). Assim, aàa ruptura

forçada do componente é precedida de uma apreciável deformação

Plástica da seção transversal. Por outro lado, os componentes e

estruturas de engenharia operam frequentemente sob cargas

alternadas suficientemente severas para fazer da Resistência à

Fadiga um importante critério de projeto(L1,21.

Em face dos carregamentos ciclicos, podem surgir trincas já

numa fase bastante inicial de uso desses equipamentos. A vida em

fadiga compreende os estágios de iniciação e propagação destas

trincas. A utilização da abordagem tradicional, baseada nas

curvas de Wóhler (curvas O vs. n) apresenta dificuldades pois o

teste convencional de fadiga não informa sobre as contribuições

relativas a esses estágios na vida total em fadiga. Isto leva a

dificuldades na compreensão do comportamento de estruturas com

entalhes de grande acuidade ou apresentando trincas. Como

resultado, os testes para avaliação das caracteristicas de

Propagação de trincas por fadiga são atualmente bastante

di fundidos(CL31].

O conceito do Fator Intensidade de Tensão, K, da Mecânica da

Fratura Linearmente Elástica, ten sido de grande utilidade na

descrição e análise do comportamento da propagação das trincas por

fadiga e também na solução de problemas práticos de engenharia

envolvendo a propagação destas trincas. Neste caso, é o material

(incluindo à fabricação, como a existência de soldas) que pede

atenção em primeiro lugar. Maior a tenacidade do material Ou

componente, maior à resistência inerente à iniciação e Propagação

de trincas e à instabilidade ou falha catastrófica.

Há dois modos de melhorar as propriedades mecânicas dos
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materiais:

­ modificação de materiais já existentes, como os aços; e

­ desenvolvimento ou seleção de novos materiais, como as

fibras compostas.

As propriedades mecânicas de resistência e tenacidade dos

metais são diretamente relacionadas à microestrutura, cuja

obtenção é oO propósito de grande parte dos tratamentos térmicos ou

termo­mecânicos[(4,591. Com uma otimização sistemática da
microestrutura é possível melhorar a performance dos aços como

materiais estruturais, ou para outras aplicações em que se deve

maximizar a resistência em relação à massa específica. Tal foi o

desafio com o qual se defrontou à indústria automobilistica por

ocasião da crise do petróleo ocorrida a partir de 1973. A neces­

sidade de redução do peso dos veiculos levou à adoção de três

alternativas. A primeira e óbvia foi a redução do tamanho dos ve­

iculos, procurando ao mesmo tempo uma melhor utilização do espaço.

A segunda alternativa foi a seleção de materiais menos densos que

O aço, como o aluminio e plásticos. Por fim, a terceira alterna­

tiva importante foi o emprego de aços de alta resistência e baixa

liga (ARBL) em substituição aos aços­carbono comuns(6ó].

Embora os aços ARBL sejam muito recomendáveis por permitirem

a fabricação de peças mais leves, apresentam como inconveniente à

baixa conformabilidade. A solução para contornar este problema

veio com a introdução do aço bifásico que, ao lado da elevada

resistência mecânica, comparável à de um aço ARBL, possui g9rande
Plasticidade, como um aço de baixo carbonol[71. Pode­se transfor­

mar um aço comum ou de baixa liga em bifásico através de um

simples tratamento térmico de têmpera intercriítica, isto é, um

rápido resfriamento à partir do campo a + Y do diagrama ferro­car­
bono.

Os aços bifásicos podem ser considerados como uma nova classe

de aços ARBL, cujas caracteristicas vêm permitindo que eles sejam

cada vez mais utilizados nos setores de estampagem e em aplicações

estruturais da indústria automobilística.

Na fabricação de componentes severamente solicitados, como as

rodas de veículos, são usualmente empregados aços laminados à

quente. A utilização de um aço bifásico ou de outro material de

alta resistência é viabilizada quando se consegue uma redução de
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peso aliada à uma vida em serviço igual ou mais longa(83:).

Por serem de desenvolvimento recente, os aços bifásicos,

apesar de bastante estudados, ainda demandam pesquisas quanto ao

seu comportamento mecânico objetivando oO incremento e otimização

de seu emprego. Uma abordagem de interesse é a aplicação dos

conceitos da mecânica da fratura ao estudo da propagação de

trincas por fadiga nesses aços.

1.2 ­ Objetivo do Trabalho

O presente trabalho tem como objetivo estudar o efeito da

microestrutura, resultante de tratamentos térmicos intercriíticos,

na resistência à propagação da trinca por fadiga do aço

ABNT 1010 AA laminado à quente, com 7 mm de espessura.

Este material é empregado, na industria automotiva, na

fabricação de rodas para caminhões e ônibus, tendo sido objeto de

estudos anteriores visando melhorias nesta aplicação(9,101. Um

melhor conhecimento da interferência da condição microestrutural

no comportamento mecânico do material em questão é necessário para

que O mesmo possa ser utilizado de maneira mais eficiente.

Assim, propõe­se neste trabalho obter algumas microestruturas

bifásicas, a partir do material original, e avaliar suas proprie­

dades mecânicas. Através de ensaios adequados, o comportamento

dessas microestruturas em propagação de trincas por fadiga com

carregamentos de amplitude constante será estudado e comparado ao

do material original.

Ensaios com carregamento de amplitude variável, consistindo

da aplicação de picos ocasionais de sobrecarga, permitirão avaliar

a intensidade do principal efeito de interação ­ o retardo na pro­

Pagação da trinca ­ em função da microestrutura.
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Capitulo 2 — MECÂNICA DA FRATURA APLICADA h FADIGA

2.1 ­— Introdução

,A fadiga é um fator sempre presente em todo corpo que é

solicitado por carregamento variável, sendo que sua ocorrência se

dá ainda que as tensões aplicadas atuem com valores bem mais

baixos que o limite de escoamento do material.

Os estudos relacionados com as variações estruturais

exper imentadas por um metal sujeito a tensões ciclicas levaram à
divisão do processo de fadiga nos seguintes estágiosC11):

i) Iniciação da trinca, que inclui o desenvolvimento inicial dos

danos causados por fadiga, os quais podem ser removidos através de

tratamento térmico adequado;

ii) Crescimento da trinca em banda de deslizamento, relativo ao

aprofundamento da trinca inicial nos planos de alta tensão de

cisalhamento, sendo frequentemente chamado “estágio I de

crescimento da trinca";

iii) Crescimento da trinca nos planos de alta tensão de tração,

que envolve o crescimento de uma trinca bem definida em direção

normal à tensão de tração máxima, sendo geralmente chamado

"estágio II de crescimento da trinca"; e

iv) Ruptura final estática, que ocorre quando a trinca atinge um

tamanho tal que à seção transversal resistente não pode mais

suportar a carga.

Apesar dos avanços no entendimento da falha por fadiga e

conseqiientes melhoras nos métodos de projeto, a fadiga ainda é a

causa mais comum da falha de componentes e estruturas em serviço.

Em vista disso, o fenómeno da fadiga tem sido um dos aspectos mais

pesquisados do comportamento mecânico dos metais. Contudo, ainda

não se possui um entendimento básico do que leva um metal a se

romper por fadiga. Os estudos sobre o assunto são feitos sob

diversos pontos de vista e niveis de observação. Em particular, àa

determinação das leis que regem a propagação da trinca por fadiga

no estágio II tem sido objeto de intensa pesquisa.

Componentes soldados ou fundidos podem conter defeitos de

fabricação, e oO crescimento de trincas originadas nestes defeitos

determina com frequência a vida do componente. Mesmo sem defeitos
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pré­existentes, muitos componentes desenvolvem trincas em serviço,
as quais crescem e levam ao que se denomina uma "estrutura com

trinca".

Os materiais de alta resistência mecânica têm baixa

resistência a trincas, O que quer dizer que a resistência

remanescente dos mesmos em presença de trincas e defeitos é

Pequena. Isto cria condições para a falha catastrófica dos

mesmos. A probabilidade, e ocorrência de fato, da fratura de

baixa energia nos materiais de alta resistência estimulou o

desenvolvimento da Mecânica da Fratura(31.

A Mecânica da Fratura relaciona­se com à análise e previsão

do comportamento mecânico de um componente carregado que apresente

uma trinca. Suas aplicações visam o projeto e seleção de

configurações estruturais, materiais e procedimentos de inspeção e

manutenção, determinando um uso limite em serviço dos componentes

mecânicos de forma que uma falha inesperada não ocorra em

operação.

O interesse no estudo dos mecanismos envolvidos

crescimento da trinca Por fadiga tem aumentado com

desenvolvimento de métodos mais precisos para a detecção,

monitorização e previsão do crescimento de trincas, aliado ao fato

de que, em muitos casos, uma grande parte da vida total em serviço

de um componente pode ser gasta na propagação da fissuraC£12).

Por muitos anos a indústria aeronáutica tem dedicado esforços

ao entendimento e previsão do crescimento de trincas por fadiga.

Mais recentemente, o interesse neste campo foi despertado nas

indústrias automotivas e nucleares; todas visando segurança e uma
utilização mais racional dos materiais.

A principal questão acerca do crescimento da trinca por

fadiga é saber quanto tempo leva para uma trinca crescer de um

certo tamanho inicial até o máximo comprimento permissiível, ou

seja, oO tamanho máximo da trinca para O qual pode ser evitada à
falha de um componente ou estrutural[1]). A obtenção de relações

realiíisticas para à propagação de trinca permitirá a implementação

de uma filosofia de projeto que reconhece a inevitabilidade de

trincas nas estruturas, mas que intenciona determinar a carga e o

compr imento de trinca admissiveis para que não haja falha por

fadiga num tempo de serviço preservativamente estimadoCL111.
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Em função da não existência de um modelo físico correto, têm
sido desenvolvidas equações semi­empíricas para a descrição do

problema. Neste campo, são promissoras as formulações em termos

do fator intensidade de tensão K, da Mecânica da Fratura

Linearmente Elástica, sendo que numerosos modelos podem ser

encontrados na literaturaCLi93­171.

2.2 ­ Abordagens do Comportamento de Sólidos Contendo Trincas

Embora a Mecânica da Fratura tenha sido desenvolvida

Principalmente a partir da década de 60, as bases para o seu

entendimento remontam ao inicio do século. Em 1913, Inglis(Ci8)1,

utilizando a metodologia da resistência dos materiais, obteve uma

expressão para oO cálculo da resistência à ruptura de uma chapa

contendo uma trinca elíptica. Este estudo foi precursor do

trabalho pioneiro de Griffithl19), consider ado de extrema

importância para o desenvolvimento da Mecânica da Fratura.

Griffith desenvolveu, em 1920, uma abordagem baseada no

balanço energético. Ele propôs que um material frágil tem uma

População de trincas finas que produzem concentração de tensões em

regiões localizadas. Para a propagação de uma trinca, Griffith

estabeleceu o seguinte critério: "Uma trinca só irá se propagar,

de modo instável, quando o decréscimo de energia elástica com a

Propagação for ao menos igual à energia necessária para criar as

novas superfícies de trinca".

A teoria de Griffith é aplicada, na forma original, apenas
para um material perfeitamente frágil como o vidro. No caso de

metais e polimeros, devido à plasticidade gerada na ponta da

trinca, a energia para a fratura é muito superior à energia

consumida na criação das novas superficies.

Em 1949 Irwin sugeriu uma modificação à teoria de Griffith

visando a aplicação nos materiais que exibem deformação plástica.

Na mesma época, DOrowan(1950) propôs um termo correspondente à

energia absorvida no processo de deformação plástica, O qual

deveria ser acrescentado à energia elástica superficial fornecendo

como resultado a resistência do material ao crescimento da

trincaCl,3). Irwin, ao invés de separar as parcelas de energia

consumidas na criação das superficies e na deformação plástica do
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material, definiu O processo através da energia elástica total

liberada no processo de propagação da trinca. A formulação de

Irwin, ao definir a fonte de energia para oO processo, deu uma

grande contribuição ao estudo da fratura.

Pode­se desenvolver uma abordagem equivalente à do balanço

energético ao se enfocar o comportamento mecânico nas vizinhanças

da ponta de uma trinca. O campo de tensões na ponta da trinca

depende da maneira pela qual a mesma é solicitada. Todos os

sistemas de tensões nas vizinhanças de uma trinca podem ser

obtidos a partir dos três modos básicos de carregamento mostrados

na figura 2.1.

Figura 2.1 ­ Os três modos de solicitação de uma trinca.

O Modo I corresponde ao carregamento de tração, no qual as

superficies da trinca se deslocam perpendicularmente a si mesmas.

É chamado Modo de Abertura da trinca. O Modo II é conhecido como

Modo de Escorregamento e o Modo 111 é denominado Modo de

Cisalhamento. Em ambos os casos as superficies da trinca se

deslocam paralelamente a si próprias e no Modo II a direção do
deslocamento é também perpendicular à frente de propagação. Nas

aplicações práticas predomina o Modo |.

Ao estudar o campo de tensões elásticas à frente da fissura

no Modo |, WestergaardCL2o) considerou a chapa infinita
representada na figura 2.2, com uma trinca passante de compr imento
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2a, submetida à tensão de tração no infinito.

RS A AU DO DOS 0 MM DU MU MU,

Figura 2.2 ­ Trinca passante de comprimento 2a em chapa infinita.

Considerando o sistema de coordenadas polares cilindricas com

origem na ponta da trinca, Westergaard chegou às seguintes

expressões Para às tensões:

/ a
fo er sen cos sen—32º +

2 2 =

Estes são os primeiros termos de uma série expandida,

normalmente considerados como solução exata para rí(a. A tensão

Ty apresenta valores muito elevados na ponta da trinca,
decrescendo com o afastamento da mesma. Tem­se desta forma um

gradiente na tensão Ty e, em decorrência, desenvolve­se à tensão
Tax! E qual é nula na ponta da trinca devido ao fato de não haver
ali restrição à deformação elástica segundo a direção x. Pode

aparecer também um termo representando a tensão na direção

perpendicular ao plano da chapa, sendo denotado por Traz
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A figura 2.3 mostra um sólido elástico com uma trinca lateral

passante, submetido a uma tensão de tração uniaxial.

o

Oxv

PLANO DA TRINCA

Figura 2.3 ­ Estado de tensão na frente da trinca em corpo espesso

Sendo oO corpo suficientemente espesso, observa­se uma

variação da tensão 9,7, 80 longo da espessura. Nas proximidades
das superficies externas ocorre o estado plano de tensão, onde

0,270, pois há possibilidade de deformação elástica nessa região.
No interior do corpo desenvolve­se uma tensão T,2' à qual decresce
com o afastamento da ponta da trinca. Sendo  v o coeficiente de

Poisson do material, no estado plano de deformação a tensão CA
será dada por:

Corpos trincados com pequena espessura submetidos a um

carregamento de tração apresentam um estado plano de tensão na

Ponta da trinca, enquanto que nos corpos espessos predomina oO

estado plano de deformação.

Irwin verificou que todo O campo de tensões na ponta da

fissura ficava conhecido a partir do valor do termo (o Ya),
presente nas equações (2.1), (2.2) e (2.3). Isso porque os demais

Parâmetros dessas expressões dependem unicamente da posição do

ponto em que se considera as tensões. A partir dessa constatação,

Irwin definiu O fator intensidade de tensão, representado pela

letra KCE31. No modo [| de carregamento o fator intensidade de
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tensão é dado por:

= f(g) oY Ta (2.5)
I

O conceito do fator intensidade de tensão é extensível aos

Modos II e III de carregamento. Na equação (2.9), o parâmetro

fig) é um fator adimensional que depende da geometria do

componente estrutural e da trinca. Para o cálculo do estado de

tensão na ponta da fissura, deve ser determinado o fator

geométrico f(g) adequado à cada situação. No caso da chapa

infinita analisada por Westergaard, tem­se fíig)=1i. Para

geometrias especificas, há diversas maneiras de se calcular f(9),

que se podem dividir em métodos analiticos(restritos a situações

ideais), métodos experimentais e métodos numéricos. Com a

introdução do fator intensidade de tensão, as equações (2.1) aa

(2.3) podem ser escritas na forma geral:

f..(O)
1)

Sendo a fratura um processo altamente localizado à ponta da

trinca, é natural supor que ela seja controlada pelos campos de

tensão e deformação, os quais são descritos completamente pelo

fator intensidade de tensão. De fato, verifica­se a existência de

um valor crítico desse fator para o qual ocorre a propagação

instável da trinca, ocasionando a fratura repentina do corpo.

Isto significa que durante a solicitação, com o aumento

progressivo da tensão, de corpos trincados feitos de mesmo

material mas apresentando variações geométricas e tamanhos

diferentes de trinca, a fratura dos mesmos ocorrerá com valores

di ferentes da tensão nominal, porém a um mesmo valor critico, Ko
do fator intensidade de tensão.

O desenvolvimento de Westergaard refere­se a um material de

comportamento puramente elástico. ODObservando­se à figura 2.4 e

analisando­se a equação (2.2), pode ser verificado que a tensão

yy tende ao infinito para valores de r próximos de zero. Na

prática, O material localizado próximo à ponta da trinca é
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deformado plasticamente, mantendo a tensão finita. A região
Plastificada é denominada zona plástica na ponta da trinca.

|”

Figura 2.4 ­ Distribuição de tensões elásticas em y, para O = O

Uma primeira aproximação para o tamanho da zona plástica pode

ser obtida igualando­se , na equação (2.2) ao limite de
escoamento do material, OL. tell. Representando o tamanho da zona

o

Plástica por 27 obtém­se para 8 = O

Na figura 2.5 está representada a aproximação para O tamanho

da zona plástica fornecida pela equação (2.7). Esta estimativa

para a dimensão da zona plástica é menor do que a que efetivamente

existe, pois à carga representada pela área hachurada na

figura 2.5 também deve ser suportada pelo material. Isto só é

Possivel con a redistribuição da tensão à frente da região

Plástica, aumentando seu tamanho.

Irwin argumentou que a deformação plástica leva a trinca a se

comportar como se fosse maior do que o seu tamanho realí2i1).

Assim, ele definiu uma trinca com comprimento corrigido, à partir

da qual foi possivel estabelecer expressões mais precisas para oO

tamanho da zona plástica. A figura 2.6 ilustra à variação de yy
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com r quando há deformação plástica na ponta da trinca, segundo o

modelo de Irwin.

)
DE

G
EN

A

1 F
A

f
—

—
N

N
"v |

Figura 2.5 ­ Uma primeira estimativa do tamanho da zona plástica.

DISTRIBUIÇÃO DE
TENSÕES ELASTICAS

DISTRIBUIÇÃO DE TENSÕES
APÓS PLASTIFICAÇÃO LOCAL

Figura 2.6 ­ Variação de Tyy com r segundo o modelo de Irwin.

O tamanho da zona plástica na direção de 6= 0 é dado por

er onde r é o raio da zona plástica. A extensão da zona plás­
tica depende do estado de tensão na ponta da trinca. No estado

Plano de deformação à tensão efetiva de escoamento, devido à

triaxialidade de tensões, é maior que a tensão limite determinada
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a partir de ensaios uniaxiais. Isso faz com que a zona plástica

no estado plano de deformação seja menor do que no estado plano de

tensão. É possivel demonstrar que(3,211:

2

Para tensão plana

para deformação plana

As condições para a ocorrência de tensão plana ou deformação

Plana na ponta da trinca dependem da espessura do corpo

trincadoL1,22] e estão formuladas nas equações (2.10) e (2.11).

para deformação plana

para tensão plana

Para estimar o tamanho da zona plástica no estado misto entre

deformação plana e tensão plana, Pinto Júnior£f£22] considerou uma

variação linear nesta região de transição, chegando à seguinte

expressão:

É de se esperar que o valor crítico do fator intensidade de

tensão também seja afetado pelo estado de tensão na ponta da
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trinca. Realmente, como mostra a figura 2.7, K. varia com à
espessura do corpo de prova, diminuindo assintoticamente à medida

que o estado de deformação plana predomina no interior do

material.

DEFORMAÇÃOK. |; TENSÃO TRANSIÇÃO PLANAe | PLANA

ee
ESPESSURA

Figura 2.7 ­ Variação de K. cOmM à espessura do corpo de prova.

O valor de K. no estado plano de deformação é denotado por
e é denominado Tenacidade à Fratura do material. O ensaioK

Ic

Para a determinação de Ki é padronizado (citando­se como exemplo
as normas ASTM E­399 e BS 5447) e O valor obtido é uma propriedade

intrinseca do material à temperatura de ensaio e velocidade de

carregamento do corpo de prova. A tenacidade à fratura en tensão

Plana é designada simplesmente por K. e deve ser especificada
junto com à espessura à que se refere(3,231.

Grande parte dos componentes mecânicos e estruturas de

engenharia é fabricada com ligas metálicas que, a exemplo dos aços

estruturais de baixo carbono, apresentam baixa à média resistência

mecânica e elevada tenacidade à fratura. Como consequência destas

Propriedades, há um aumento substancial no tamanho da zona

Plástica em corpos trincados e, com isso, um afastamento das

condições de utilização da mecânica da fratura linearmente

elástica. Por outro lado, apesar da ocorrência de deformação
Plástica na ponta de defeitos presentes, o componente carregado no

regime elástico pode, ainda, apresentar risco de fratura

catastrófica(3).

A condição em que ocorre a ruptura de componentes e estrutu­

ras fabricados com esses materiais é abordada pela mecânica da

F
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fratura elasto­plástica, a qual é uma extensão natural da linear

elástica. Através dos enfoques da fratura propostos no ambito da

mecânica da fratura elasto­plástica, foram desenvolvidos métodos

com o objetivo de prevenir a falha catastrófica desses componentes

e estruturas, citando­se dentre eles o de abertura da trinca (COD)

eo J integral. Devido a dificuldades matemáticas, Poucas

tentativas têm sido feitas para a utilização dos conceitos da

mecânica da fratura elasto­plástica na propagação de trincas por

fadiga. O conceito do fator intensidade de tensão pode normalmen­

te ser aplicado ao estudo da propagação de trincas, pois, nas

condições de fadiga, os tamanhos da zona plástica na ponta da

trinca são normalmente pequenos. Dessa maneira, a utilização de K

não compromete o rigor da análiseCi,31.

2.3 ­ Propagação de Trincas por Fadiga

Durante o processo de falha por fadiga em um metal,

inicialmente formam­se microtrincas que coalescem, crescem e se

tornam macrotrincas que se propagam até que a tenacidade à fratura

do material seja excedida, quando ocorre a ruptura finalC241).

Na presença de condições usuais de carregamento, as trincas

de fadiga iniciam­se em função de singularidades (riscos, mudanças

bruscas de seção, pontos de corrosão, inclusões e contornos de

grão) presentes na superfície do componente ou logo abaixo da mes­

ma. As microtrincas podem também estar presentes no material

anteriormente à aplicação do carregamento ciclico, como resultado

de operações de solda, tratamentos térmicos ou conformação

mecânica.

A nucleação das trincas de fadiga ocorre por um processo de

deformação plástica localizada, em escala microscópica, quando se

formam intrusões e extrusões, sendo que estas últimas podem

crescer e se transformar em microtrincas. Uma concepção bastante

simples da formação destas intrusões e extrusões é devida a Wood,

que atribui o fenômeno ao deslizamento causado por mudanças na

direção da tensão(211.

O estudo da propagação de trincas por fadiga compõe uma das

Principais linhas de pesquisa em fadiga adotadas atualmente, que é

a análise da sobrevida de um componente em presença de uma
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macrotrinca. Pode­se definir como macrotrinca a fissura que apre­

senta um tamanho suficiente para possibilitar a aplicação dos

conceitos da mecânica da fratura(tesS).

O fator intensidade de tensão na ponta de uma trinca varia à

cada instante em carregamentos cíclicos, devido à variação da

tensão aplicada e também ao incremento no comprimento da trinca.

Nos ciclos de carregamento tem­se uma variação da tensão nominal

aplicada de um valor máximo, Tax! até um valor minimo, &T , o

que corresponde à uma variação de K de K ate K :

máx min

ANEAYW
NONTE

NS
ÃO

O máx
o

UM CICLO

TEMPO

Figura 2.8 ­ Caracterização de um ciclo de carregamento de fadiga.

A figura 2.8 representa um carregamento ciclico de amplitude

constante com variação senoidal da tensão, indicando um ciclo de

fadiga. Os principais parâmetros que caracterizam o ciclo de

carregamento estão indicados nas equações (2.13), (2.14), (2.15) e

(2.16). São eles:

­ fator intensidade de tensão máximo:

K = f(g) CA Tamáx

—­ fator intensidade de tensão minimo:

K = f(g) o Y Ta
mtnmin

­ amplitude do fator intensidade de tensão:

AK = K ­K
mmáx tn

—­ razão de tensão:
K

min

K
máx

R=
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Observa­se que K. 2 K , K eR são interdependentes. A
áx

especificação de quaisquer dois desses parâmetros é suficiente

Para definir os demais e, consequentemente, definir a condição de

cCcarreocamento.

O estudo do crescimento da trinca por fadiga envolve três
aspectosLC1):

1) O tamanho inicial da trinca, a
ii) O tamanho máximo permitido ou comprimento critico da

trinca, a je
cr

iii) O periodo de tempo de crescimento da trinca entre a, e ao
O tamanho inicial da trinca corresponde ào tamanho minimo que

pode ser detectado usando­se técnicas de inspeção não destrutivas.

O tamanho critico pode ser, ao menos em principio, determinado

através da mecânica da fratura. O terceiro aspecto requer o

conhecimento de uma curva de crescimento da trinca, tal como

mostrado esquematicamente na figura 2.9, na qual se observa ainda

a existência de um tamanho inicial da trinca, a, diferente de a,
Neste caso, admite­se que trincas de comprimento entre a, ea são
grandes oO suficiente para a aplicação da mecânica da fratura, mas

pequenas demais para serem detectadas.

O
o

o =

TA
M

A
N

H
O

D
A

T
R

IN
C

A

LIMITE DE DETECÇÃO

o
o

o
n

(9
)

CICLOS DE TENSÃO ALTERNADA

Figura 2.9 ­ Curva esquemática de propagação da trinca por fadiga.

A determinação experimental das curvas de crescimento de

trincas por fadiga para todos os tipos de componentes, condições

de carregamento e ainda para quaisquer tamanho, forma e orientação

das trincas em uma estrutura é impraticável. Por esta razão é de

grande importância a formulação de modelos matemáticos que
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o

permitam descrever o fenômeno da maneira mais precisa possível,

relacionando os resultados experimentais obtidos em laboratório

com as condições de serviço encontradas na prática.

2.3.1 ­ Modelagem em carregamentosde amplitude constante
A propagação de trincas por fadiga tem sido estudada desde

19530126]. Em 1963, Paris e ErdoganlCi13] mostraram que a taxa de

crescimento da trinca por ciclo de carregamento, a, pode ser
descrita como função da amplitude do fator intensidade de tensão,

AK. A aplicação do fator intensidade de tensão no estudo deste

fenômeno foi uma das contribuições mais importantes nas últimas

três décadas. Desde então, AK tem sido largamente empregado na

correlação com —— em diversos modelos construídos a partir de
dados experimentais, visando aplicações em engenharia e avaliação

de efeitos microestruturais no crescimento de trincas Por

fadiga(L82ó).

j
Log (éa/dN)

aK

Figura 2.10 ­ Os três estágios da propagação da trinca por fadiga.

” : , ;
da

A representação em escala bilogaritmica da curva AN versus
AK tem formato siomoidal, apresentando três regiões distintas

conforme pode ser observado na figura 2.10. Na região (|, ha um

valor limite, AK abaixo do qual a trinca não se propaga. Parath'

OS aços, AK. situa­se entre 6 e 17 MPaYí nm [123. Acima deste
valor, a taxa de crescimento da trinca aumenta rapidamente com o

aumento de AK. Na região II há uma relação linear entre 109 (3) e
log(AK) e na região III há novamente uma forte aceleração do
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crescimento da trinca à medida em que ANO do ciclo de
carregamento se aproxima do fator intensidade de tensão critico,

K­. A maior parte dos problemas de propagação da trinca por
fadiga em estruturas e componentes mecânicos aplicados em

engenharia ocorre na região II, sendo portanto de grande interesse

conhecer os mecanismos que atuam na taxa de propagação da fissura

nesta região.

O modelo proposto por Paris e Erdogan, também conhecido como

"Lei de Paris", descreve a região II da curva 109 (83) versus
lo9(AK). Este modelo está representado pela equação (2.17), na

qual os parâmetros C e n seriam constantes do materialC13].

a n

an *? Cc (Ar) (2.17)

Na figura 2.11 podem ser observadas duas curvas de propagação

da trinca por fadiga em uma liga de aluminiol(27]), obtidas em

ensaios nos quais a tensão máxima do ciclo de carregamento assumiu

valores diferentes, mantendo­se nula a tensão minima. Desta

forma tem­se para um dado comprimento de trinca valores diferentes

de AK, tendo­se porém R = O em ambos os ensaios. A correspondente

curva e versus AK é a mesma para os dois carregamentos, ou seja,
um mesmo par de valores Ce n da equação de Paris descreve os dois

casos. Entretanto, ensaios de um mesmo material nos quais AK é oo

mesmo para cada comprimento de trinca e os valores de R são
:

da
;

diferentes apresentam como resultado curvas 3N versus AK descritas
Por diferentes pares de valores C e n.

Em vista dessas considerações, conclui­se que os parâmetros C

e nda equação de Paris na realidade não são constantes, variando

com a condição de carregamento, para um mesmo material. Isto é

consequência do fato de AK não ser suficiente para definir a

condição de carregamento, sendo necessário, como já foi menciona­

do, especificar­se ao menos mais um dentre os parâmetros definidos

pelas equações (2.13) a (2.16). De um modo geral, admite­se que C

e n dependem do estado estrutural do material (tamanho de grão,

tratamento térmico, trabalho a frio), de suas Propriedades

mecânicas (limite de escoamento, tenacidade à fratura), além das

condições experimentais (razão de carga, frequência, temperatura,

Presença de meios corrosivos).

rR7
AVAVAV

2 3 4 5 6 7 unesp “.. 12 13 14 15 16 17 18
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daFigura 2.11 ­ Curva E) vs.(AK) correspondente a 2 curvas a vs. N
Vários pesquisadores formularam expressões baseadas na lei de

Paris. D objetivo é descrever, da maneira mais precisa possivel,

a taxa de propagação da trinca por fadiga através de uma equação

na qual C e n assumam valores constantes, independentes da

condição de carregamento.

Procurando descrever o aumento acentuado em Es para valores
elevados de AK, observado nas curvas experimentais (região 1II da

figura 2.10), e também à influência da condição de carregamento,

Forman e colaboradoresC14] introduziram, em 1967, os parâmetros K.
e R na equação de Paris, obtendo uma expressão da seguinte forma:

n
a — CE (AO) (2.18)dn (1­RK= AK

As primeiras observações sistemáticas com relação ao

fechamento e abertura da trinca foram feitas por Elbert15) em
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1971. Ele verificou que, em ensaios de fadiga com R ) O, a trin­
ca fechava antes que à tensão mínima do ciclo fosse atingida e não
se abria novamente até que altas cargas de tração fossem atingidas
no ciclo seguinte. Este comportamento é explicado pela Presença
das deformações residuais deixadas ao longo do caminho percorrido
pela fissura durante sua Ppropagação(L28B). A partir de suas

observações, Elber desenvolveu o conceito de "amplitude efetiva"
do fator intensidade de tensão, AK

. O valor de AK é obtidoef ef
multiplicando­se AK por um fator U, que representa a tração do
ciclo na qual a trinca está totalmente aberta. O fator U é dado
em função de R, sendo determinado experimentalmente Para cada
material. Considerando que à trinca só se Propaga quando aberta,
Elber reescreveu à equação de Paris, substituindo AK por AK
como mostra a equação (2.19).

ef'

ea
dN

= C (UNO (2.19)

Em 1976, Nelson e FuchsC16) Propuseram uma expressão que alia
as considerações de Elber às de Forman, utilizando o conceito do
fechamento da trinca e considerando que o tende ao infinito
quando o valor de K se aproxima de K.. A expressão é da
seguinte forma:

n
CU AX)

TN RR (2.20)
máàx

O desempenho dos métodos citados até aqui foi avaliado por
M.A.S. TorrestC29] para à liga de alumínio de alta resistência
2024­T3. No trabalho de Torres, o modelo de Nelson e Fuchs, dado
Pela equação (2.20), foi o que apresentou a melhor correlação com
as curvas experimentais, descrevendo 0 comportamento do material
em diferentes niveis de carregamento com um mesmo par de valores
Para C en.

Observa­se que os modelos representados pelas equações
(2.18), (2.19) e (2.20) trazem em sua formulação, além de
informações referentes às condições de carregamento, dados
específicos do material (K. e UU). Entretanto, é possível

Pensar­se em uma expressão na qual, além da condição de
carregamento estar completamente definida, quaisquer propriedades
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do material que influenciem o processo estejam embutidas nos
valores de Cen. Uma expressão deste tipo foi sugerida em 1972
Por S. Arad, J.C. Radon e L.E. Culver(30] como resultado de uma
Pesquisa com polímeros. Posteriormente (1976), Radon e Culver ve­
rificaram a aplicabilidade desta equação em dois metais: uma liga
de alumínio e um aço­carbonot311. Na formulação deste modelo é
empregada a definição do fator intensidade de tensão médio de um
ciclo de carregamento, Ko mostrada na equação (2.241):

DO modelo de Arad e colaboradores é expresso da seguinte
forma:

a n

daN *? Cc (A)

onde À é dado pela equação (2.23).

= 2AKK (2.23)
m

Radon e Culver concluiram que o modelo baseado no parâmetro À
descreve a propagação de trincas Por fadiga nos materiais
estudados melhor do que a lei de Paris quando vários niveis de
carregamento são considerados.

Contudo, sabe­se que a lei de Paris descreve muito bem à
curva de propagação da trinca quando seus parâmetros são ajustados
Para condições de carregamento específicas. Por isso, à despeito
de suas limitações, o modelo de Paris e Erdogan ainda é o mais
conhecido e mundialmente utilizado na descrição da Propagação de
trincas por fadiga[3]. Vários autores assinalaram uma relação
entre os parâmetros C e n da equação de Paris, dada por:

n = b+d li1in(C)

onde b e d são constantes.

Esta relação pode ser obtida a partir de considerações
teóricas[32] ou empiricamenteL331). Para uma classe de materiais
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em que se verifica a relação dada pela equação (2.24), todas as

retas 109 (SS) versus log(AK) correspondentes ao estágio II de pro­dAdN

Pagação da trinca têm de interceptar um mesmo pontoL34). Este

Ponto foi chamado "ponto pivô" por Tanakal35] e suas coordenadas,

ESB e (AK), são dadas pelas equações (2.25) e (2.26).
da —  ­b­/dEMA = e (2.25)

(AFRO = .e (2.26)

A figura 2.12 representa esquematicamente a equação (2.24) e

mostra o ponto pivô, dado pelas equações (2.25) e (2.26), como o

Ponto de intersecção das retas definidas pelos diferentes pares

(C,n) da equação de Paris.

La (da /dN)

O
o
O

tLnldo/dN)p
fu ento e o ao us o o

Figura 2.12 ­ Representação da relação entre C e n e do ponto pivô

As coordenadas do ponto pivô dependem fortemente do material

e das condições experimentais. Para os aços, por exemplo, os va­

lores de EMA variam de 14,2 x 1078 a 2,0 x 10 Ôm/ciclo e (ArodaN

varia de 12,5 a 78,0 MPaY m [34].

2.3.2 ­ Efeitos de Interação

Em grande parte das aplicações práticas ocorrem variações

significativas na solicitação ciclica de um componente. Essas va­

riações podem corresponder a um espectro de carregamento bem

definido ou mesmo serem aleatórias.
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Uma consequência importante do carregamento de amplitude va­

riável é que o valor de AK não necessar i amente aumenta

gradualmente como aumento do comprimento da trinca. Por exemplo,

na figura 2.13 amplitudes de tensão grandes e pequenas Sseguem­se
umas às outras diretamente e com isso 0 valor instantâneo de AK

sofre uma grande variação(L11.
­

N
IV

E
L

D
E

T
E

N
S

Ã
O

.

TEMPO

Figura 2.13 ­ Exemplo de carregamento cíclico aleatório.

Nestes casos, a tentativa de descrever o crescimento de

trincas por fadiga com base nos resultados obtidos a partir de

ensaios com carregamento de amplitude constante não fornece bons
resultados. Isto é atribuído a efeitos de interação entre a his­

tória do carregamento e a taxa de crescimento da trinca. Esses

efeitos são resultantes das variações em AK e podem influenciar
fortemente as taxas de propagação de trincas.

Uma forma de isolar estes efeitos é estudar o efeito de se­

quências simples de carregamento, tal como um ciclo de sobrecarga

aplicado em um carregamento que de outro modo teria amplitude

constante(365). A ocorrência de picos ocasionais de carregamento é
o tipo mais simples de carregamento de amplitude variável. A +fi­

gura 2.14 mostra dois desses espectros simples de carregamento com

seus efeitos no crescimento da trinca por fadiga comparados com um

carregamento de amplitude constante. Nota­se uma profunda modifi­
cação na taxa de propagação da trinca devida à ocorrência de picos

de tensão positivaí(curva C). Contudo, este efeito é muito menor
quando os picos de tensão positiva são imediatamente seguidos por
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Picos de tensão negativaícurva B).

T
A

M
A

N
H

O
D

A
T

R
IN

C
A

NUMERO DE CICLOS

Figura 2.14 ­— Efeito de sobrecargas no crescimento da trinca.

A grande redução na taxa de crescimento da trinca por fadiga

observada na curva C (figura 2.14) caracteriza O mais importante

dos efeitos de interação: o retardo na propagação da trinca. Es­

te fenômeno é responsável por uma vida util total do componente

sujeito a um carregamento alto­baixo maior do que seria sob um

carregamento de amplitude constante.

A ocorrência do retardo é explicada da seguinte

formal[11: O pico de sobrecarga causa uma abertura maior da ponta

da trinca do que à provocada pela máxima tensão da carga de

referência, mas também cria uma zona plástica maior à ftfrente da

trinca. Quando à carga normal é retomada, O fechamento da trinca

é inicialmente reduzido (ou seja, à trinca pode permanecer total­

mente aberta à tensão minima, resultando em AK , = AK) ea trinca
crescerá um pouco mais rápido do que antes da aplicação da

sobrecarga. Contudo, a trinca logo penetra na grande zona plás­

tica causada pela sobrecarga, encontrando ali altas tensões

residuais de compressão porque esta zona plástica está acomodada

pelo material elasticamente tensionado. Isto causa um aumento no

fechamento da trinca, diminuindo consegqientemente sua taxa de

crescimento.

O efeito observado na curva B (figura 2.14) deve­se ao fato

de que o pico de tensão negativa reverte grande parte da deforma­

ção plástica de tração causada pelo pico de tensão positiva, cau­
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sando com isso uma diminuição no retardo.

Seqiências de carregamento baixo­alto provocam uma acelera­

ção no crescimento da trinca. Matheus[37] realizou testes nos

quais a sequência de carregamento era em dois blocos de carrega­

mento baixo­alto e verificou que as taxas de crescimento seguindo
Oo aumento na intensidade de tensão eram quase quatro vezes maiores

do que as taxas de crescimento em carregamento de amplitude cons­

tante, no nivel mais alto. A aceleração se estabiliza mais rapi­

damente se comparada aos efeitos do retardo, tendo por isso uma

influência menor na vida em fadiga.

A magnitude dos efeitos de interação depende, além do

espectro de carregamento, de propriedades do material e do estado

de tensão. As zonas plásticas maiores formadas em tensão plana
resultam em efeitos de interação muito mais intensos(C11.

Os efeitos de interação, Particularmente o retardo, foram

analisados por Voorwald([38] para à liga de aluminio 2024­7173, em

sequências de blocos de carregamento. Voorwald relacionou àa

intensidade do retardo com a razão entre K ax DE sobrecarga e K dxmax m

na carga de referência (K ), observando valores l1i­máx. ecl A nax. cr
mites desta relação para os quais Oo efeito do retardo atingia seus

dois extremos (ou seja: retardo não detectável e parada total no

crescimento da trinca). Além do valor da sobrecarga, o número de

ciclos de sobrecarga também influencia a intensidade do retardo,

A figura 2.159fato estudado em um outro trabalho de pesquisa(L39?91.

apresenta dados experimentais referentes à liga de

aluminio 2024­T3, associando o retardo ao número de ciclos de so­

máx. e ax. er 1,40.
Por fim, o periodo de recorrência entre os ciclos de sobre­

brecarga para a razão K

carga é outro fator determinante no processo de crescimento da

trincaLi). Considere por exemplo os espectros de carregamento

mostrados na figura 2.106. Quando o periodo de recorrência é

suficientemente longo, de forma que cada retardo termine antes que

o próximo pico de sobrecarga ocorra, tem­se grandes descontinui­

dades na curva de crescimento da trinca. Por outro lado,

sobrecargas com periodo de recorrência curto resultam em uma cur­

va de crescimento da trinca quase regular estacionária).(isto e,

Os retardos ocorrem, mas são superpostos uns aos outros. Isto

torna o crescimento da trinca muito mais lento. Estas diferenças
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têm consequências na escolha de métodos Para prever O crescimento
da trinca sob carregamento de amplitude variável.
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Figura 2.15 ­ Influência dos ciclos de sobrecarga no retardo.
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Figura 2.16 ­— Influência do periodo de recorrência no retardo.
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No que diz respeito ao material, o retardo irá depender de

suas caracteristicas de ductilidade e encruamento. Se a ductili­

dade de uma liga é controlada por tratamento termomecânico, um

limite de escoamento menor produzirá retardos maiores(401].

A figura 2.17 representa esquematicamente a determinação da

duração do retardo Nº e de sua extensão (2) a partir dos dados
experimentais[L36ó)1). Os valores obtidos desta forma são comparados
com os resultados fornecidos pelos modelos de previsão do retardo,

Para se avaliar a eficiência destes últimos.
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Figura 2.17 ­ Caracterização do retardo visando a modelagem.

Uma maneira empirica de se considerar os efeitos de interação

é determinar experimentalmente se as taxas de crescimento da

trinca sob diversas formas de carregamento de amplitude variável

podem ser correlacionadas a fatores intensidade de tensão caracte­

risticosl[1]. Procura­se neste caso, através de análise estatisti­

ca do espectro de carga, determinar um AK equivalente que, aplica­

do numa equação de amplitude constante, represente o comportamento

geral da trinca. Apesar de fisicamente incorreto por não conside­

rar os efeitos da sequência de carregamento, este método fornece

bons resultados quando O carregamento é aleatório e àa distância

entre duas sobrecargas consecutivas é suficientemente grande(4141].

Desde O inicio da década de 70 têm sido desenvolvidos modelos

que consideram os efeitos de interação e portanto permitem prever

as curvas de crescimento de trincas em carregamentos de amplitude

variável. Esses modelos utilizam o conceito de K efetivo e podem
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ser de dois tiposL11:

1) Modelos baseados na plastificação da ponta da trinca; e
ii) Modelos baseados no fechamento da trinca.

No primeiro caso considera­se que, após um Pico de carrega­
mento, o efeito de interação ocorrerá enquanto as zonas plásticas
dos ciclos de carregamento subseguientes estiverem dentro da zZ2ona
Plástica devida à sobrecarga.

Modelos mais recentes incorporam o fechamento da trinca, oO
que permite considerar a pequena aceleração que antecede o
retardo, bem como o efeito de ciclos de tensão negativa. Com res­
Peito à esses modelos, o principal problema consiste em determinar
corretamente a variação das tensões de abertura e fechamento da

trinca durante o carregamento de amplitude variávellil. Por causa
desta dificuldade, os modelos baseados na zona plástica ainda são
muito utilizados.

Dentre os modelos baseados na zona plástica destaca­se, POr
ser de aplicação direta (não é necessário o conhecimento prévio
dos dados experimentais), o modelo desenvolvido por Willenborga,
Engle e Wood[42]. Este modelo propõe­se a descrever o retardo
observado no crescimento da trinca por fadiga quando da aplicação
de um ciclo de sobrecarga do tipo daquele apresentado pela curva C
da figura 2.14.

Para descrever o modelo de Willenboro e colaboradores,
considera­se o esquema da figura 2.168. O modelo é desenvolvido
segundo as seguintes etapas:

i) A sobrecarga q é aplicada. Com a equação (2.5) determina­se o
fator intensidade de tensão máximo devido à sobrecarga Na SPO
Utilizando­se as equações (2.10) e (2.11), determina­se o estado
de tensão na ponta da trinca. Finalmente, aplicando­se uma das
equações (2.8), (2.9) e (2.12), calcula­se a zona plástica criada

Por Te determinando­se a, (figura 2.18).
ii) Retorno ao carregamento de menor amplitude (&,). Utilizando­
­s5e uma das equações (2.8), (2.9) e (2.12), determina­se à inten­
sidade de tensão requerida, K ; Para se produzir uma zona plás­

req

tica que se estenda até os limites de a. No primeiro ciclo de
tensão (i = 1) do segundo nível, o valor corrente da trinca é
igual à à, isto é, K se torna igual a K

.:1 req máx. ec
1i1) Willenborog assume que K sofre uma redução de uma quan­

max. cr
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tidade K devido ao ingresso da fissura na zona plástica criada
red

pela sobrecarga. Para cada ciclo de carregamento do segundo nivel

de tensão (figura 2.18), K é calculado de acordo com à equação:

(2.27)

Figura 2.18 ­ Crescimento da trinca ciclo à ciclo em retardo.

iv) Calcula­se os valores efetivos de K é e K aplicados nomax men

segundo nivel de tensão:

K
máx.ef 2,i máx Z2,+i

= K ­K K ­K ­K (2.29)mín.ef 2,io mtn 2,ú red min 2,ú máx 2,i rea

v) Os valores de AR, , e Rag são calculados da seguinte maneira:

AX, 2,4% ­ Máx. of 2,i Kn.of 2,i (2.30)

mín. ef Z2,v

máx. of 2,v

Se K ; se tornar negativo, este valor será igualado à zero..oO

Neste caso, AK ; será menor do que AK. caso contrário,
”



AK = AK, como está representado na figura 2.19.ef

Figura 2.19 ­ Representação de AK Para oO modelo de Willenborg.

vi) É aplicada a lei de propagação da fissura, que pode ser uma

das equações (2.17) a (2.20) ou à equação (2.22), obtendo­se a ta­

xa de propagação da trinca durante o ciclo. Um novo valor do

comprimento da trinca é obtido somando­se esta taxa ao valor cor­

rente. Por exemplo, ao final do primeiro ciclo do segundo nivel

obtém­se a
p

Com o novo valor corrente da trinca, retorna­se à segunda

etapa, recalculando­se todos os parâmetros. Pode ser verificado

que a diferença entre K e K . decresce à medida que a
req máx2,t

trinca se aproxima de a. Quando K = HK a resulta em
P req máx2,t

Kd = O0Oeo modelo do retardo não é mais aplicado.

2.4 ­— Fratura Por Fadiga

Desde a Segunda Grande Guerra tem havido um grande progresso

no entendimento dos modos nos quais os metais fraturam. Tal

conhecimento provou ser essencial à melhor formulação dos mecanis­

mos de fratural11]1. As técnicas atuais de análise das superficies

de fratura fornecem um conjunto de informações que abrangem desde

à influência de caracteristicas microestruturais no comportamento

em fratura do material até um histórico da solicitação mecânica do

componente fraturado.

Arh
AVAVAY

cm 1 2 3 4 5 6 7 unesp “.. 12 13 14 15 16 17



2.4.1 — Caracteristicas oerais da fratura dos metais
As superfícies de fratura exibem caracteristicas macroscópi­

cas e microscópicas, ambas importantes ao entendimento do processo

de fratura. Através do exame macroscópico, procura­se determinar

as direções de crescimento de trincas e localização de suas

origens. O interesse na exata localização do ponto de origem de

uma fratura deriva da importância de se determinar o que iniciou à

mesma.

A energia absorvida no processo de fratura pode ser utilizada

como um critério de classificação do comportamento dos materiais

metálicos. Assim, pode­se caracterizar aàa tratura como frágil,

quando a quantidade de energia absorvida no processo é pequena, e

tenaz, quando precedida pelo consumo de quantidades de energia

relativamente elevadas(3]. O ensaio por impacto de corpos de pro­

va entalhados, no qual se mede à energia gasta na fratura, permite

avaliar a tendência de um material se comportar de maneira tenaz

ou frágil.

A ductilidade dos metais está associada à deformação plástica

que ocorre nas regiões circunvizinhas às superficies de fratura.

Desta forma, a fratura dúctil é aquela precedida por uma intensa

deformação plástica enquanto que na fratura frágil a quantidade de

deformação precedendo à ruptura é muito pequena ou mesmo nula.

Como a deformação plástica se dá com consumo de energia, a fratu­

ra dúctil está associada ao comportamento tenaz. Já na tratura

sem deformação plástica, oO consumo de energia é Pequeno,

caracterizando um comportamento frásgilLC3).

Outro aspecto importante diz respeito à aparência da fratura,

que pode ser fibrosa ou 9granularC111], e que também está relacio­

nada com à energia absorvida na fratura. Através do exame visual

das superficies de fratura dos corpos de prova de impacto, verifi­

ca­se que metais que fraturam de forma dúctil apresentam superfi­

cies grosseiras ou fibrosas, enquanto que os frágeis possuem su­

perfícies facetadas, de aparência granular, com alta refletividade

e aspecto brilhante.

O comportamento em fratura dos metais relaciona­se cOM Suas

caracteristicas estruturais, tanto a nível atômico como a nivel da

estrutura granular. No processo de fratura, formam­se superficies

livres decorrentes do rompimento de ligações interatômicas. A ni­
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vel atômico, o rompimento das ligações se dá num mesmo plano

cristalográfico, podendo ocorrer por cisalhamento, quando a fratu­

ra se dá no mesmo plano da tensão, ou por clivagem, quando

esta é normal ao plano de tensão. Os comportamentos +trágil e

dúctil são manifestações dos micromecanismos de fratura operantes,.

Assim, a fratura dúctil normalmente ocorre por cisalhamento

enquanto que à frágil normalmente ocorre por clivagem.

A nivel de estrutura goranular, pode­se classificar as

existindo dois tipos£til:fraturas pelo seu caminho,

i) Intergranular, que ocorre por separação de fronteiras de grãos;

11) Transgranular ou transcristalina, onde a trinca caminha pelo

interior dos 9grãos.

Há dois tipos principais de fratura intergranular:

i.i) Com coalescência de microcavidades, que ocorre por exemplo na

falha por sobrecarga de alguns aços e ligas de alumínio; e

i.ii) Sem coalescência de microcavidades, que ocorre na falha por

sobrecarga de aços fragilizados ao revenido e metais refratários,
como o tungstênio, além de ser caracteristica da fratura em carre­

gamento constante, como nos processos de fluência e corrosão sob
tensão.

Dentre os mecanismos de fratura transoranular, tem­se:

iil.i) Clivagem, onde o caminho de fratura geralmente segue um

Plano cristalográfico bem definido;

ii.ii) Coalescência de microcavidades. Quando o mecanismo de

fratura muda de frágil (clivagem) para dúctil, ocorre a iniciação,
crescimento e coalescência de microvazios, dando origem aos

"dimples". Os microvazios geralmente iniciam­se durante o fluxo

Plástico em inclusões, fronteiras de grão ou planos de clivagem; e

ii.iii) Fadiga, onde a fratura é causada por dano devido a tensões

ciclicas, deixando como evidência fractográfica as estrias de

fadiga.

Pode­se observar que existem situações em que fraturas

frágeis não ocorrem por clivagem, citando­se como exemplo as

fraturas intergranulares, em que a fratura se dá por decoesão nos

contornos de grãos (aços fragilizados por revenido) ou mesmo por

cisalhamento nos contornos de grãos (ligas com precipitação em

contornos de grãos)[31].
+A correspondência entre as caracteristicas de fratura não é
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rigorosa. Por exemplo, uma superfície de fratura que possua UMa
aparência frágil a nivel macroscópico pode apresentar
micromecanismos de fratura dúctil ("dimples").

Deve ser ressaltado que o modo de fratura dos metais não

depende unicamente de suas características intrinsecas como limite
de escoamento, capacidade de encruamento e ductilidade, mas também

de fatores externos como temperatura, modo e velocidade de carre­

gamento, além do estado de tensões atuante. Da combinação desses

fatores é que resultará um determinado comportamento para o

metalL31).

A temperatura é um fator preponderante no modo de fratura de

alguns materiais. Define­se temperatura de transição, para O aço

ou outro metal que a exiba, como aquela na qual há uma mudança no

caráter de ruptura do material, passando de dúctil a frágilC431].

Esta mudança é observada ao se conduzir o ensaio de impacto com

amostras entalhadas em um intervalo de temperaturas adequado.

MATERIAIS CfC

lh

MATERIAIS CCC DE
BAIXA RESISTÊNCIA

«<
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«
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nO MATERIAIS DE ALTA
RESISTÊNCIA

TEMPERATURA ———tm=

Figura 2.20 ­ Efeito da temperatura na energia de impacto.
Ri

À

O comportamento em fratura como função da temperatura para um
vasto espectro de materiais se situa nas três categorias mostradas

na figura 2.20 [11]. Os metais CFC de média e baixa resistência e

à maioria dos que possuem estrutura HC têm tenacidade ao entalhe

tão elevada que a fratura frágil não constitui problema, a menos

que se esteja em presença de algum ambiente quimico reativo

especial. Os materiais de resistência mecânica elevada, como os

aços de alta resistência e as ligas de aluminio e titânio, possuem
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tenacidade ao entalhe tão baixa que a fratura frágil pode ocorrer

Para tensões nominais ainda no regime elástico a todas as tempera­

turas e taxas de deformação, quando existirem trincas em sua

estrutura. No caso dos materiais CCC de baixa e média resistência

observa­se à transição dúctil­frágil. Como a passagem normalmente
não é repentina, existindo um intervalo de transição, formularam­

­se vários critérios para se determinar a temperatura de transição

dos metais, através dos resultados de ensaios de impacto em corpos

de prova do tipo Charpy­VL431.

Considerando que Oo ensaio de impacto é bem mais simples de

ser realizado do que o teste para a determinação de Ki" foram de­
senvolvidas relações empíricas Para correlacioná­lostL44­461.

Desta forma, obtêm­se estimativas para Ki em função, por exemplo,
da energia absorvida no teste de impacto Charpy­V na região da

temperatura de transição. Observa­se que quanto maior for esta

energia, maior será Oo valor de Ki

2.4.2 ­— Aspectos macroscópicos da fratura por fadiga
A fadiga resulta en superficies de fratura com aparência

facilmente reconhecivel. Em geral há três diferentes caracteris­

ticas que podem ser observadas(C11):

i) Localização do inicio do processo de fadiga;

ii) Superficie resultante da propagação da trinca por fadiga;

iii) Região da ruptura final estática.

Cada uma dessas caracteristicas pode fornecer informações es­

pecificas sobre o processo de fadiga no componente estrutural.

O inicio da fadiga ocorre quase sempre em uma superficie ex­

terna. Um exame cuidadoso do local de inicio da trinca pode reve­

lar a causa do processo (por exemplo concentrações de tensão devi­

do a um entalhe, marcas de usinagem ou pontos de corrosão). Infor­

mações deste tipo são importantes na análise de falhas em serviço.
As superficies de fratura por fadiga tendem a ser macrosco­

Picamente planas e lisas, e com frequência nmostrarão “marcas de

praia", resultantes de variações na história do carregamento. As

marcas de praia informam sobre as formas da frente de trinca em

vários estágios do crescimento, identificando o tipo de

carregamento de fadiga. A figura 2.21 apresenta marcas de praia

tipicas para diferentes tipos de carregamento impostos a uma barra
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cilindrica,
entalhe circunferencial concentrador de tensõesC1i1l.

abrangendo também a possibilidade de existência de

CONDIÇÃO
DA

SUPERFÍCIE TRAÇÃO­
ES

FLEXÃO

UNIDIRECIONAL

FLEXÃO

ALTERNADA

FLEXÃO

ROTATIVA TORÇÃO

SEM
ENTALHE

ENTALHE

CIRCUNFE­

RENCIAL

COM ALTA
CONCEN­
TRAÇÃO DE 1
TENSÕES

teeenDA: LIZZZÃ » ÁREA DA FRATURA FINAL

Figura 2.21 ­ Exemplos de marcas de praia em barra cilindrica.

A área de ruptura final (áreas hachuradas na figura 2.21) in­

forma sobre à magnitude do carregamento. Uma área final grande:

indica que o valor de K (ou K) foi atingido com um comprimentoIc
de trinca relativamente pequeno, o que significa que à carga

máxima foi relativamente alta ou que o material possula baixa te­

nacidade à fratura.

2.4.3 ­ Estrias e sua relação com a taxa de propagação da trinca

Em escala microscópica pode­se observar as estrias de fadiga

que ocorrem durante à propagação estável da trinca (região 11 da

figura 2.10). As estrias representam posições sucessivas da fren­

te de trinca. Cada estria é formada durante um ciclo de carrega­

mento mas, variável,especialmente em carregamentos de amplitude

nem todo ciclo resulta necessariamente em uma estria. As ligas de
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aluminio apresentam, normalmente, estrias bem definidas; os aços

nem sempreC11),

Vários modelos foram propostos para explicar a formação das

estrias de fadiga. A maioria deles considera apenas o fluxo plás­

tico na ponta da trinca, ignorando a possível contribuição das
condições ambientaisl11. A figura 2.22 esquematiza um desses mo­

delos, denominado "processo de arredondamento plástico". Num ci­r

as deformações declo de carregamento, durante o aumento da carga,

cisalhamento concentram­se a principio em "orelhas" em ambos os

lados da ponta da trinca. Posteriormente a ponta da trinca avança

e se arredonda. Durante o descarregamento, as deformações de ci­

salhamento são tais que um novo par de orelhas é formado na ponta

da trinca, produzindo as estrias na superficie de fraturaL13).

[JalTRINCA FECHADA

IDÍTRINCA ABRINDO

[C |TRINCA EM CARGA MAXIMA|

[d [TRINCA FECHANDO

[e | TRINCA FECHADA

Figura 2.22 ­— Modelo da formação das estrias de fadiga.

Estudos fratográficos mostraram que O espaçamento entre as

estrias, s, é aparentemente independente da estrutura metalúrgica

de um dado material e pode ser relacionado com a amplitude do

fator intensidade de tensão da seguinte forma(£341:

n.
Lt

sa CC. (AH) (2.32)

onde os valores de CC. e n., obtidos por Tanaka e colaboradoresC471]
vt v

Para aços com diferentes microestruturas (ferrita­perlita, marten­

sita revenida a baixas e altas temperaturas), são: C.= 1,47 x 10
en=ez?2.

Lt
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Existe uma relação entre o ponto pivô, definido pelas

equações (2,25) e (2.26), e oO espaçamento entre estrias. Esta re­

lação pode ser obtida ao se analisar à maneira como o ponto pivô

varia para um dado material. A grande variação, já mencionada,
dados valores de EMA

diferentes retas n versus 1InNn(C), definidas pela equação (2.24).
(ARO é conseqgiência da obtenção de

Todavia, os valores de b e d que descrevem esta equação variam

de uma maneira semelhante, ou seja, à análise gráfica de diferen­

tes pares (b,d) mostrará uma boa correlação, como pode ser visto

na figura 2.23, onde os dados se referem à aços com diferentes mi­

croestruturas.

Í d

Figura 2.23 ­ Relação entre diferentes pares (b,d) para aços[34).

Com os dados apresentados na figura 2.23 obtém­se, Por re­

gressão linear, a seguinte equação:

=n ­diníl )
o o

8onde n = 2,21 e C = 8,76 x 10
o o

Os valores de n, e Cc, da equação (2.33) correspondem bem aos
valores de ne Cc. da equação (2.32), especialmente quando se leva
em conta a grande dispersão nos valores do espaçamento entre

estrias[34]. A relação entre b e d, dada pela equação (2.33),

implica na existência de uma outra relação entre as coordenadas do
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Ponto pivô, dada pela seguinte expressão:

n
nda ­(E), = CAR) (2.34)

As equações (2.33) e (2.34) significam que as retas n versus

1N(C) interceptam um mesmo ponto, de coordenadas n, e INC), da
mesma maneira que a relação entre n e I1N(C) implica na existência

do ponto pivô das retas 109 (23) versus log(AK) [341.,
À lei de Paris, dada pela equação (2.17), pode ser reescrita

da seguinte forma:

n
da  fda AKdN E. (E) (E.35)

Tanaka e colaboradores notaram que C da equação (2.32) cor>­
vresponde a Es). / CaK oO da equação (2.35) no caso particular em

que n = 2 [471].

Considerando­se uma relação entre o ponto Pivô e o espaçamen­
to entre estrias, pode­se escrever([34]:

n­e
da AKTV =. E) (2.365)

A equação (2.36) permite concluir que, para um valor de AK

Próximo a (AR) à taxa de propagação da trinca corresponde ao es­
Paçamento entre as estrias. Ou seja, existe um valor critico de

da
oAK para o qual EM = Ss; este valor critico corresponde ao ponto

no qual todas as retas 109 (ES) versus log(AK) se interceptam.
2.4.4 — Fenômenos relativos à ponta da trinca

O crescimento da trinca por fadiga está relacionado com a de­
formação plástica ciclica em sua extremidade. Os mecanismos deste
crescimento compreendem uma combinação de decoesões locais por
cisalhamento (deformação Plástica) e fraturas locais Por clivagem
(quebra de particulas)[26].

O tamanho da zona plástica na ponta de uma trinca é um
parâmetro importante na discussão de seu comportamento durante à
Propagação por fadiga. Rice(1967) mostrou que uma zona plástica
reversa (ou cíclica) está presente no interior da zona plástica
monotônica quando O material é submetido a tensões ciclicast481).
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Pode­se determinar o tamanho da zona Plástica monotônica, ao
longo da linha da trinca, através de uma das equações (2.8), (2.9)
e (2.12). A zona plástica reversa depende da amplitude de tensões
do carregamento ciclico. Yu e Yan assumiram que à zona plástica

reversa é circular e seu diâmetro, Cr oeo pode ser calculado da
seguinte formaLl11:

=

: É ) (2.37)er =
27.PC em

Na figura 2.24 estão representadas as distribuições de

tensão, ao longo da linha da trinca, no carregamento(o = Trax) E no
descarregamento(g = Ten! e seu relacionamento com as zonas plás­
ticas monotônica e cíclica.

DISTRIBUIÇÕES DE TENSÃO

CARREGAMENTO

SCAREGAMENTO

ZONAS PLASTICAS

Figura 2.24 ­ A zona plástica reversa [281].

Observou­se que à zona plástica ciclica, ao ser correlaciona­

segue à mesma lei de variação que a taxa de crescimento

da trinca, ou seja, E é linearmente proporcional a er, [reél.
No caso dos metais, à deformação plástica (por deslizamento)

da com AK,

envolve à geração e multiplicação de discordâncias e sua movimen­

tação através da rede cristalina. Uma parcela muito pequena da
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energia total introduzida durante o processo de fadiga é armazena­
da no cristal (menos de 10% do trabalho de deformação); o restante

é convertido em calor. Observações experimentais do aquecimento

da ponta da trinca durante o carregamento ciclico mostraram aumen­

tos de temperatura de até 100C; tanto maiores quanto maior era à
taxa de propagação da trincal[491. Contudo, temperaturas da ordem

de 3000C podem ser observadas para O vidro, na ponta da trinca,
em testes realizados à temperatura ambiente. Esta grande

discrepância pode ser explicada em termos da diferença de conduti­

vidade térmica entre materiais cristalinos e amorfos. A zona

Plástica na ponta da trinca é muito pequena em comparação com a

sua vizinhança elástica, à qual atua como um absorvedor de calor.

Portanto, as temperaturas medidas na ponta da trinca podem não

representar adequadamente à quantidade de calor gerada no processo

no caso dos metais, ou seja, o aquecimento da ponta da trinca pode

atingir niveis muito maiores que 0s indicados pelas observações

exper imentais[49).

Em face da intensa deformação acompanhada de um aumento de

temperatura existente nas vizinhanças da ponta da trinca, deve­se

considerar a possibilidade de ocorrência de processos termicamente

ativados; por exemplo a recristalização do material deformado na

ponta da trinca. De fato, observações experimentais em uma liga

Fe­Si mostraram evidências desta recristalização dinâmica,

restrita porém aos últimos estágios da propagação da trinca, nos

quais fa) avanço da trinca segue uma instabilidade
Plástica("necking") na ponta da mesmaf£491.
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Capítulo 3 ­— SOBRE AÇOS BIFAÁSICOS

3.1 ­ Conceituação

A designação "aço bifásico" refere­se à uma classe de aços

caracterizados por apresentarem microestruturas que combinam uma

fase dúctil (ferrita) com produtos mais duros, resultantes da

transformação da austenita(ól. Microestruturas deste tipo são

obtidas através do resfriamento rápido de um aço de baixo carbono

à partir da região intercritica (a + Y) do diagrama Fe­C, com àa

consequente reação martensiítica. Tal processo faz com que as fa­

ses ferrita e martensita coexistam à temperatura ambiente; dai à

denominação "bifásico". As condições de processamento podem
acarretar O surgimento de outros microconstituintes, como austeni­

ta retida, perlita e bainitaLS5O1.

Um aço com microestrutura bifásica apresenta propriedades me­

cânicas superiores às do aço de baixo carbono comum, sem exigir

necessar iamente a participação de elementos de liga. Os aços bi­

fásicos constituem­se em uma família promissora de aços de alta

resistência que vem sendo desenvolvida desde a década de 70,

sobretudo pelas indústrias automobilisticas, visando à fabricação

de componentes como rodas e chassis, nos quais a resistência mecãâã­

nica é de primordial importância(5S11.

3.2 ­ Obtenção e Caracterização de Microestruturas Bifásicas

Vários tipos de tratamento térmico podem ser executados com o

objetivo de se obter microestruturas bifásicas em aços de baixo

carbono. Em todos eles o passo final é o mesmo (têmpera a partir

da região intercritica), havendo várias possibilidades para os

procedimentos iniciais, oO que resulta em diferentes tipos de nmi­

croestrutura antecedendo a têmpera intercritica.

É comum adotar­se a normalização do aço como passo preliminar

ao tratamento intercritico, visando uma microestrutura mais uni­

forme que à obtida pela laminação, além de eliminar a microssegre­

gação de elementos de liga quando for o caso. Diversos estudos,

porém, desconsideram este passo[9S2)].

A figura 3.1 esquematiza três caminhos básicos para à obten­
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ção de microestruturas bifásicas. No esquema a, parte­se de uma

microestrutura ferritico­perliítica e, com o aquecimento até a re­

gião intercritica, a austenita irá se formar nos contornos de grão

da ferrita. No esquema bd Oo aquecimento é executado até a austeni­

tização total do aço (acima da temperatura A,). Em seguida O ma­
terial é resfriado até uma temperatura intercritica, onde à

ferrita irá nuclear nos limites dos grãos da austenita. No esque­

ma C, a estrutura inicial é a martensita (obtida através de

têmpera), a partir da qual irá se originar a austenita, quando do

aquecimento até a região intercritica. Nos três casos (a, be c)

a austenita se transforma em martensita com o resfriamento rápido.

900

800

(c)

Figura 3.1 ­— Tratamentos térmicos intercriticos.

Conclui­se que à morfologia das fases presentes na microes­

trutura bifásica irá depender da rota escolhida para a sua

obtenção, ainda que se utilize, em diferentes rotas (a, bouc da

figura 3.1, por exemplo), o mesmo aço (mesmo teor de carbono) e à

mesma temperatura de tratamento intercritico. Assim, tratamentos

baseados no esquema à tendem a apresentar, quando executados sob

condições adequadamente controladas, microestrutura constituída de

ilhas de ferrita envolvidas por martensita contínual5313; tratamen­

tos executados conforme o esquema bd resultam em ferrita envolvendo

martensita e o esquema Cc resulta em uma mistura fina de ferrita e

martensitaL541), A morfologia é um parâmetro importante na

caracterização das microestruturas bifásicas, tendo em vista que

ela influi nas propriedades mecânicas do material[íS2,531.
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Outro parâmetro de grande importância a ser considerado é a
temperatura de tratamento intercrítico. Através do diagrama de
equilibrio de fases Fe­C (cujo trecho de interesse está esquemati­
zado na figura 3.1) observa­se que, para um dado teor de carbono,
o total de austenita é tanto maior quanto maior for àa temperatura
intercriítica. Conclui­se que a temperatura é um dos fatores pre­
ponderantes na determinação da fração volumétrica das fases forma­
das com a têmpera intercrítica. Para um mesmo aço, microestrutu­
ras bifásicas obtidas através de rotas diferentes, mas com um mes­
mo patamar intercrítico antecedendo a têmpera, apresentarão teores
semelhantes de martensita[L5S2­54). Da mesma forma, para uma
determinada temperatura de tratamento intercriítico, aços com maior
teor de carbono apresentarão maior fração volumétrica de
martensital[595S]. Note­se que à medida em que o teor de carbono
aumenta, aproximando­se do ponto eutetóide do diagrama Fe­Cl, a
faixa intercritica diminui, tornando mais difícil o controle da
fração volumétrica das fases em uma microestrutura bifásica.

Para um dado aço, o teor de carbono da martensita está dire­
tamente ligado à temperatura de têmpera intercrítica e, Portanto,
à fração volumétrica da mesma. Quanto maior for à fração volumé­
trica da martensita, menor será o seu teor de carbono e, conse­
quentemente, menor será sua dureza.

Quando a taxa de resfriamento a partir do Patamar intercri­
tico não é suficientemente alta, nem toda à austenita se transfor­
ma em martensita; parte dela se transforma em ferrita ou agregados
ferrita­carboneto(561. A maior facilidade de transformação da
austenita em martensita é, em parte, função de seu teor de carbo­
no. Assim, em temperaturas intercriíticas altas a fração de auste­
nita que se transforma em produtos não martensíticos tende a ser
maioríSé6]. Em função da composição química do aço e dependendo da
temperatura, tempo e taxa de resfriamento, a microestrutura final
do aço pode ser essencialmente bifásica (ferrita­martensita) ou
ser mais complexa, constituída de ferrita, martensita, bainita,
austenita retida e vários tipos de agregados de ferrita e
carboneto(Sós1).

APóÓós a têmpera intercrítica pode ser realizado um tratamento
térmico de revenimento, visando conferir maior ductilidade ão aço
bifásico. Neste caso o objetivo é reduzir a dureza da martensita,
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Pois a conformabilidade do aço está associada

Par âmetro(571.

3.3 ­ Comportamento Mecânico

Quando um metal constituido por mais de uma fase, com dife­

rentes comportamentos tensão­deformação, é solicitado mecanica­

mente, nem as tensões nem as deformações são constantes. A fase

menos resistente sofre maior deformação. A determinação da dis­

tribuição real de deformações e tensões é dificultada pelos muitos

fatores que devem ser considerados simultaneamenteCL5S8).

Do ponto de vista fenomenológico, um aço bifásico é um

material conjugado constituído de uma matriz dúctil (ferrita) re­

forçado por uma dispersão de particulas sensivelmente mais resis­

tentes (martensita e demais produtos de têmpera). Assim sendo, as

caracteristicas mecânicas do aço dependem tanto das caracteristi­

cas das fases presentes como da maneira como interagem quando o

material é solicitado(6ó).

3.3.1 ­— Propriedades em tração

A figura 3.2 mostra à curva de tração de um aço bifásico em

comparação com um aço ARBL de mesmo nível de resistência e um aço

de baixo carbono comum. OD aço bifásico destaca­se pelas seguintes

caracteristicas(S411:

i) Ausência do patamar de escoamento;

ii) Elevada taxa inicial de encruamento;

iii) Elevado limite de resistência; e

iv) Elevada ductilidade medida pelo alongamento.

A ausência do escoamento descontínuo e baixa relação entre o

limite elástico a 0,2% e o limite de resistência são consideradas

as grandes vantagens dos aços bifásicost(5S91, resultando em um

excelente acabamento superficial de Peças produzidas Por
estampagem[511.

A explicação mais aceitável do escoamento continuo e da baixa

tensão de escoamento é atribuída à presença de alta densidade de

discordâncias móveis introduzidas na ferrita, devido à expansão de

volume de 2 ou 3% durante a transformação da austenita em

martensita[5S6]. Outra explicação é atribuída às tensões residuais
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produzidas na transformação da martensita [567].

Í TENSÃO [MPa]

AÇO ARBL AÇO BIFÁSICO

AÇO DE BAIXO
CARBONO

l f—
30 DEFORMAÇÃO[*%]

Figura 3.2 ­ Curvas tensão­deformação de três tipos de aço [56)].

Chen e Chengt60] afirmam que tanto o limite de escoamento

como o limite de resistência à tração de um aço bifásico aumentam

com o aumento da fração volumétrica da martensita e podem ser es­

timados pela lei das misturas, dada pela equação (3.1), embora à

resistência prevista seja um pouco superior àquela obtida experi­

mentalmente. Desta forma, tem­se:

(3.1)

onde Tor e a resistência do aço bifásico, O, E são as resis­

tências das fases (martensita e ferrita) e Yu é a fração volume­
trica da martensita.

A resistência da martensita pode ser correlacionada com sua

dureza, a qual depende fortemente de seu teor de carbono.
Portanto, espera­se que, além da fração volumétrica, também o teor

de carbono da martensita interfira na resistência mecânica de um

aço bifásico. De fato, isto foi verificado por Chen e Cheng ao
compararem a resistência à tração, em função da fração volumétrica

da martensita, de microestruturas bifásicas obtidas a partir de

aços com diferentes teores de carbono (figura 3.3).
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AÇO BIFASICO 2% Si ­ 1,5%Mn
TEOR DE CARBONO:

a­09%C.
S­o4%c
0­0,10%C

R
ES

IS
TÊ

N
C

IA
A

TR
AÇ

ÃO
[M

Pa
]

l 1 H L

9,2 0,4 06 08

FRAÇÃO VOLUMÉTRICA DA MARTENSITA

Figura 3.3 ­ Resistência à tração em função da martensita C601.

A figura 3.3 demonstra que a resistência à tração dos aços

bifásicos aumenta com o aumento do conteúdo de carbono a uma fra­

ção volumétrica constante de martensita. Nota­se também na figu­

ra 3.3 que Oo incremento na resistência dos aços bifásicos, com oO

aumento do teor de martensita, cai à medida em que este teor au­

menta. Este fato reflete à queda de resistência da martensita

quando sua fração volumétrica aumenta.

Quanto à morfologia das fases, existem resultados conflitan­

tes. No trabalho de Hashimoto(S6ó1, microestruturas constituldas

por ferrita envolvendo ilhas de martensita apresentaram níveis de

resistência à tração superiores às microestruturas inversas (mar­

tensita envolvendo ferrita) obtidas à partir das mesmas temperatu­

ras intercriticas. Suzuki e McEvily[53] obtiveram, através de

tratamentos térmicos apropriados, uma microestrutura constituida

de martensita continua envolvendo ferrita, com nivel de resistên­

cia mecânica superior ao da microestrutura constituida de ferrita

envolvendo martensita.

A ductilidade dos aços bifásicos, medida pela deformação até

a fratura, é a propriedade mais difícil de ser entendida em virtu­
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de dos inumeros fatores envolvidos. Dentre esses fatores, des­

tacam­se a fração volumétrica, teor de carbono, plasticidade e

distribuição da martensita, teor de elementos e teor de carbono da

ferrita[56]. Para se ter uma boa combinação de resistência mecâã­

nica e ductilidade, à granulação da ferrita deve ser fina e seu

teor de carbono baixo[561]. Observou­se também que a resistência à

tração da ferrita aumenta com à fração volumétrica da martensita,

sendo indiferente ao conteúdo de carbono do açotóé0o1l.

Encontra­se nos aços bifásicos, além de ferrita e martensita,

Pequenas quantidades de austenita retida. Giordano e colaborado­

res[ó61] verificaram que esta austenita retida é termicamente

estável, mas se transforma em martensita com a deformação

Plástica. Esta transformação é mais rápida nos primeiros estágios

da deformação (aproximadamente 50% de transformação para 10% de

deformação). A austenita retida tem recebido pouca atenção no es­

tudo do comportamento mecânico dos aços bifásicos. A transforma­

ção desta austenita em martensita durante a deformação plástica é

acompanhada por um aumento de volume, servindo de fonte de discor­

dâncias e resultando posteriormente em um aumento da taxa de

encruamento([5S6ó61.

3.3.2 ­ Fadiga em aços bifásicos

Resultados experimentais demonstram que aços com

microestruturas bifásicas apresentam melhores limites de fadiga

quando comparados à aços de mesma composição quimica e estrutura

ferritico­perlitica(54,561. Testes em flexão rotatival5ó] mostra­

ram que a resistência à fadiga aumenta com a fração volumétrica da

martensita, sendo este aumento mais acentuado em baixos níveis de

solicitação. Este resultado foi associado ao encruamento ciclico

da ferrita em presença de maior ou menor quantidade de martensita.

Através de ensaios em fadiga de baixo ciclo, Ramage e cola­

boradores[52] encontraram um único mecanismo de iniciação da trin­

ca, independente da morfologia das microestruturas bifásicas.

Eles observaram que O inicio das trincas de fadiga ocorre sempre

na interface ferrita­martensita, devido à incompatibilidade de

deformação entre as fases.

Hashimoto[L5ó6] mostrou a importância da morfologia e da inter

ração entre as fases na melhora da resistência à fadiga. Microes­
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truturas constituldas de ferrita envolvendo martensita apresenta­

ram desempenho em fadiga superior àquelas contendo martensita

envolvendo ferrita, enquanto que à ausência de grãos ferriticos
(microestrutura essencialmente martensitica) não melhorou a resis­

tência à fadiga em relação à microestrutura ferritico­perlitica.

Suzuki e McEvVi1y[53] observaram que, em uma microestrutura

constituida de ferrita envolvendo martensita, a trinca de fadiga

Propaga­se preferencialmente pela ferrita. Na microestrutura com­

Posta por martensita envolvendo ferrita não há caminho preferen­

cial de propagação da trinca, sendo observado neste caso um maior

valor de AK,,,
Ramage e colaboradores[52] também encontraram um valor de

AR. extremamente alto para a microestrutura composta de martensi­
ta envolvendo ferrita, em relação à sua inversa (ferrita envolven­

do martensita), embora não tenham observado diferenças significa­

tivas nas vidas em fadiga entre ambas as morfologias. Este fato

foi relacionado com os niveis de fechamento da trinca apresentados

pelas microestruturas bifásicas.

F

(a) — ­—
aa,

LEGENDA:

a) ­ FERRITA CONTINUA
b) ­ MARTENSITA CONTINUA

Figura 3.4 ­ Efeitos da microestrutura no fechamento da trincaCS2)

Verificou­se que à morfologia das fases tem um efeito signi­

ficativo no fechamento e no desvio da trincal[S2]. A microestrutu­

ra formada por martensita continua favorece o fechamento da trinca

de duas maneiras. Primeiro, devido à sua continuidade, a marten­

sita irá escudar a trinca ao suportar uma porção maior da carga &e
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assim reduzir a intensidade de tensão cíclica na ponta da trinca.
Segundo, com a restrição à deformação plástica da ferrita, o nivel
de abertura da ponta da trinca (COD) para à acumulação do dano e
extensão da trinca será aumentado. Na microestrutura com ferrita
contínua, a martensita não protege a ponta da trinca tão efetiva­
mente. O mecanismo operante é devido apenas ao desvio da trinca.
A figura 3.4 ilustra estes efeitos.

Li Zhonghua e colaboradores[62] realizaram ensaios de fadiga
de baixo ciclo em cinco diferentes tipos de microestruturas bifá­
sicas. Os resultados experimentais mostraram que oO desempenho em
fadiga do aço bifásico melhora com o aumento do conteúdo de mar­
tensita até aproximadamente SO%. Frações volumétricas de marten­
sita maiores que este valor resultaram em uma Piora no comporta­
mento do aço.

Finalizando, a comparação dos resultados de diversos autores

normalmente mostra algumas inconsistências e contradições, as
quais podem ser explicadas pelas diferenças microestruturais obti­
das em cada trabalho, como variações do tamanho do grão das fases,
teor de carbono e fração volumétrica da martensita, além das di­
ferentes condições de tensão e deformação utilizadas nos
ensaios[541].

3.3.3 ­ Modelagem do comportamento mecânico

A análise de tensões e deformações na Mecânica do Continuo, àa
qual considera o material homogêneo, não permite considerar as
Propriedades microestruturais de um material constituído Por mais
de uma fasetC631. Segundo Ankem[581, a lei das misturas, dada pela
equação (3.1), é inadequada ao estudo do comportamento mecânico
(relações tensão­deformação) de materiais bifásicos.

Normalmente uma microestrutura bifásica é bastante complexa,
tornando difícil correlacionar todas as características microes­
truturais em um único formalismo para descrever oo relacionamento
entre a microestrutura e às propriedades mecânicas[561). Fases
combinadas, em um conjugado ou em uma liga, interagem sinergisti­
camente, O comportamento mecânico das fases tn­sttué geralmente
distinto do observado isoladamente(6].

Para o desenvolvimento de novos materiais com comportamento
mecânico melhorado são necessários, portanto, métodos mais aper­
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­”feiçoados de análise de tensões. Diversas investigações têm de­

monstrado que o método dos elementos finitos é adequado a este

propósito[58, 62­65]. Este método numérico aproximado não é res­

tringido pelo fator dimensional e pode ser transportado à escala

microestrutural. Os procedimentos adotados compreendem à modela­

gem da microestrutura e à correlação de sua resposta mecânica

com dados experimentais. Uma etapa posterior visa projetar e oti­

mizar computacionalmente novas condições microestruturais do ma­

terial, adequadas às suas aplicações práticas; por exemplo

solicitações dinâmicas.

3.4 ­— Revenimento dos Aços Bifásicos

A incompatibilidade plástica entre aàs fases e consequentes

influências no processo de deformação têm grande importância no

desempenho dos aços bifásicos. Quanto maior for a dureza da mar­

tensita, menor será o alongamento durante o empescoçamento(L501.

No processo de fratura, as trincas se nucleiam de preferência nas

interfaces com a matriz ferritica e, sobretudo, naquelas orienta­

das perpendicularmente à direção de solicitação. Quando a fase

dispersa não é tão dura, as interfaces deixam de se constituir em

sitios preferenciais, com trincas sendo nucleadas em inclusões,

resultando em maior alongamento pós­uniformeCSO1]. Assim, Oo reve­

nimento pode ser empregado como um meio de proporcionar nmodifica­

ções benéficas no mecanismo de fratura, desde que através desse

tratamento se possa conferir uma maior plasticidade à fase dura.

Verificou­se que desta forma o revenido acarreta um aumento na

ductilidade associado à quedas no limite de escoamento e no limite

de resistência à tração([50).

Existe a possibilidade de os aços bifásicos apresentarem

efeitos de envelhecimento com o tratamento térmico de revenido.

Jardim e colaboradores[50] constataram que, apesar de algumas

evidências de escoamento descontinuo e aparecimento de alguns pre­

cipitados típicos do fenômeno, esses aços mostram muito pouca

susceptibilidade ao envelhecimento. Um outro trabalho investigou

O aparecimento de picos de endurecimento tanto na ferrita como na

martensita de um aço bifásico que sofreu tratamentos térmicos de

revenido em temperaturas entre 100 e 300C [57]. Observou­se que,
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Para uma mesma temperatura, o pico de dureza da ferrita ocorreu

sempre em tempos mais longos que o da martensita. Além disso,

quanto maior à temperatura de revenimento, mais curto o tempo de

ocorrência do pico para cada uma das fases. Este fato sugeriu que

o efeito de endurecimento fosse termicamente ativado. Assim, os

Picos de endurecimento foram associados ao envelhecimento após

têmpera. Sugeriu­se que este envelhecimento resulte da
distribuição de carbonetos que se precipitam imediatamente após a

têmpera intercriítica mas, com Oo revenimento, passam por um proces­

so de ordenação que acarreta máximos de dureza[571.
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Capítulo 4 ­ PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

4.1 ­— Material Utilizado

No desenvolvimento experimental deste trabalho utilizou­se oO

laminado a quente

FNV

com

aço ABNT 1010 acalmado ao aluminio. O material,

na forma de chapas com 7 mm de espessura, foi fornecido pela

Veiculos e Equipamentos 5/A, previamente decapado e cortado

tesoura mecânica no sentido de laminação em peças nas dimensões

300 mm x 75 mm.

Foram retiradas amostras para análise quimica e metalográfica

de

visando à

também medidas dureza

de

do material recebido. Foram feitas

Vickers e confeccionados corpos de prova tração,

caracter ização mecânica do aço.
A tabela 4.1 apresenta à especificação quanto aos teores em

peso de diversos elementos presentes no material, bem como dos

resultados da análise por espectrofotometria de absorção atômica

de duas amostras do aço recebido.

Utilizado.Tabela 4.1 ­ Composição Quimica do Aço

Al

0,02 ­
Elemento Cc Mn P =) Ss:
Teor em peso
especificado (%)

0,06 ­
0,13

0,30 ­
0,60

0,04
máx.

0,05
máx.

0,10
máx. 0,08

Amostra 1 (4) O, 104 O, 38 0,012 0,0141 O,0165 0,040
Amostra 2 (%) 0,104 0,40 0,014 0,0134 0,018 0,040

A especificação das propriedades mecânicas do

neste trabalho é dada à seguir:

i)

ii)

iii) Alongamento Percentual

iv) Redução de Area

A tabela 42 apresenta as propriedades
uniaxial

Tensão Limite de Escoamento

(média de 2 ensaios),

Tensão Limite de Resistência

bem como a dureza Vickers,

(em SO mm)

mecânicas

com penetrador piramidal de 136º e carga de 10 kof
medidas).

O material

­perlitica,

mensão granular

6

recebido

7 unesp “.. 12 13 14 15

POSSUÍ

igual a 8.

microestrutura
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aço

210 a 290 MPa

320 a 3680 MPa

(media

em

Al = SO%

R = 67%

tração

aferida

de 10

ferritico­

à qual pode ser observada nas figuras 4.1 e 4.2. A di­

(ASTM) é

16 17

utilizado

18



Tabela 4.2 ­ Propriedades Mecânicas do Material.

:
Al (%)

.Propriedade Fa LMPal) SS LMPal em 7Omm R (%) HV
Resultado
Obtido

est — 367 30 E 148

TEN NES

SE ATOS ão
ANNE

ao ENS Ta Nf SGA
A de TO

ESSES

Figura 4.2 ­ Microestrutura da seção transversal (2POO x ).

54
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4.2 ­— Tratamentos Térmicos

O material foi dividido em 4 lotes, permanecendo o primeiro

na condição "como recebido". Os demais foram tratados termica­

mente com o objetivo de se obter microestruturas bifásicas. Antes

dos tratamentos intercriticos as peças sofreram um tratamento de

normalização, O qual foi executado em forno de atmosfera

controlada (nitrogênio + 0,10% CO), a 950 "C durante 90 minutos, com
resfriamento ao ar calmo.

Os tratamentos de têmpera intercritica foram executados de

acordo com o esquema a& da figura 3.4, sendo adotada uma

temperatura para cada lote: 750, 600 e 850” C. Na execução dos
tratamentos intercriticos foram adotados os seguintes passos:

i) Pré­aquecimento durante 30 minutos a 480C em forno à ar;
ii) Aquecimento por 40 minutos em banho de sal neutro classe 10

(Brasimet), em uma das temperaturas intercriticas já citadas;

iii) Têmpera em água gelada (3 C).
Após a têmpera, foram retiradas amostras para análise

metalográfica, visando à caracterização das microestruturas obti­
das em cada uma das temperaturas intercriticas. Foram preparadas

4 amostras de cada condição, duas no sentido da laminação e duas àa

partir de cortes transversais. Determinou­se a fração volumétrica

da martensita pela técnica da contagem de pontos, realizando­se no

minimo 12 medidas para cada temperatura de têmpera. As medidas de

microdureza Vickers, tanto da ferrita como da martensita, foram

feitas com carga de 10 9, realizando­se 12 medidas de cada par âme­

tro avaliado.

Como tratamento adicional, uma peça de cada lote sofreu

revenimento por 60 minutos a 190C em estufa. O efeito do reveni­
mento foi avaliado através de medidas de dureza Vickers.

4.3 ­ Condições dos Ensaios de Fadiga

Foram realizados ensaios de propagação de trincas por fadiga

em corpos de prova nas 3 condições bifásicas obtidas através dos

tratamentos térmicos intercríticos, bem como na condição "como

recebido". Ensaios adicionais foram realizados com às peças que

sofreram revenimento. Os corpos de prova e o equipamento
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utilizado são descritos a seguir, juntamente com os parâmetros ex­

pPperimentais dos ensaios de fadiga.

4.3.1 ­ Corpo de prova para O ensaio de fadiga

Foram utilizados corpos de prova com entalhe central

orientado segundo a direção L­T (definida na figura 4.3). Com es­

te tipo de corpo de prova são nucleadas trincas que se propagam em

sentidos opostos, permitindo a obtenção de duas curvas a versus N

para cada ensaio realizado. A forma e dimensões dos corpos de

prova estão indicadas na figura 4.4. O entalhe iniciador da

trinca, com uma dimensão próxima de 20 mm (10 mm em cada lado à

partir do centro da peça), foi executado com uma pequena serra.

Figura 4.3 ­ Códigos da orientação do plano da trinca.

Existem diversas expressões para oO cálculo do fator

intensidade de tensão para corpos de prova com entalhe central(CL1i1.

Uma solução numérica virtualmente exata foi obtida por Isida, na

qual o fator de correção geométrica, f(g), é dado por uma série de

potências de 36 termos. Federsen sugeriu uma aproximação ao
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resultado de Isida, dada pela equação (4.1) [11. Esta equação é

utilizada neste trabalho, nos cálculos envolvendo K, Para O corpo
de prova em questão.

sec Taf(g) = Y " (4.1)

onde à é à metade do comprimento total da trinca eweé a largura

da chapa.

FURO 61,5

Figura 4.4 ­ Forma e dimensões (mm) do corpo de prova de fadiga.

4.3.2 ­ Equipamento utilizado

Os ensaios de fadiga foram realizados em um equipamento­
AMSLER modelo 10 HFP 422, de fabricação suiça, com capacidade de

10 tonf. Tal máquina, própria para ensaios dinâmicos, opera pelo

Princípio da ressonância, ou seja, a frequência de ensaio coincide

com à frequência natural dos elementos oscilantes, a qual depende

do tamanho e rigidez elástica do corpo de prova e do peso das

massas oscilantes. Assim, a frequência de ensaio pode ser
modificada ao se alterar a massa principal através da adição Ou

remoção de discos de peso.

A figura 4.5 mostra a faixa de operação da máquina, onde àas
cargas alternadas permissiíveis são dadas em função da carga média.

As leituras do comprimento da trinca, realizadas durante os

ensaios de fadiga, foram feitas com o auxilio de um microscópio
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móvel acoplado a uma escala ograduada, modelo 2158, fabricado por

The Precision Tool & Instrument Co. Ltd. (Inglaterra). O micros­

cópio permitia um aumento de 7 vezes, eaàa precisão das leituras

foi de 0,01 mm. Os ensaios foram realizados à uma frequência de

150 + 5 Ha.
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Figura 4.5 ­ Cargas permissiveis para O equipamento utilizado.

4.3.3 ­ Parâmetros experimentais

Foram executados 2 programas de ensaios. O primeiro programa

constituiu­se de ensaios com amplitude de tensão constante e igual

a 55,6 MPa. Adotaram­se 4 diferentes niveis de carregamento(ou se­

ja, 4 razões de tensão) e realizoi­se um ensaio de amplitude

constante em cada nivel e para cada condição microestrutural,

perfazendo um total de 16 ensaios de fadiga. As razões de carga
adotadas foram de 0,20, 0,33, 0,50 e 0,60. Foram executados 3

ensaios adicionais em R = 0,33 com as peças que sofreram reve­

nimento. Os parâmetros deste primeiro programa de ensaios estão

resumidos na tabela 4.3.

Tabela 4.3 ­ Ensaios de Amplitude Constante.

Carga CkN) R Fe EMPal [ea [CMPa)
mtn máx

21 + 14 13,9 69,4
2B + 14 27,8 83,3
42 + 14 355,6 111,1
56 tt 14 83,3 138,9?
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A tabela 4.4 fornece valores de AK para os carregamentos em

questão, calculados através da aplicação da equação (4.1) à equa­

ção (2.5), para algumas relações 2a/wWw (Ou seja, comprimento total

da trinca dividido pela largura da chapa).

Tabela 4.4 ­ Variação de AK com o Comprimento da Trinca.

ca/w a Cmml AK [CMPaY m 1
0,25 9,0 G,7
0,50 18,0 15,3
0,75 27,0 24,5

D segundo programa consistiu de ensaios nos quais foram

aplicados ciclos simples de sobrecarga, do tipo indicado na

curva c da figura 2.14. Os parâmetros da carga de referência fo­

ram os mesmos do ensaio de amplitude constante a R = 0,33 e à re­

lação K adotada foi igual a 1,33. O ciclo de so­máx. sc / ANTI cr
brecarga foi aplicado em dois comprimentos de trinca: a = 14 mm e

= PO mm. Em face da possibilidade de a trinca não crescer de

maneira exatamente igual nas duas direções, adotou­se o seguinte

critério: Se à trinca apresenta comprimentos diferentes para cada

uma das direções de propagação, o ciclo de sobrecarga é aplicado

quando o lado de maior comprimento atinge o valor estipulado (4144

ou 20 mm). Este segundo programa totalizou 4 ensaios de fadiga,

um para cada condição microestrutural estudada.
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Capitulo 5 ­— RESULTADOS E DISCUSSÃO

5.1 ­— Microestruturas e Propriedades Mecânicas

As microestruturas obtidas com os tratamentos termicos

intercriticos foram caracterizadas através de microscopia óptica e

medidas de microdureza das fases formadas A figura 9.1 permite

comparar estas microestruturas através de micrografias obtidas à

Partir de amostras retiradas na direção de laminação. A martensi­

ta (regiões escuras das fotografias) resultou da transformação da

austenita nucleada nos contornos dos grãos da ferrita. Estão 1n­

dicados na tabela 5.1 05 valores da fração volumétrica da marten­

sita e da microdureza Vickers das fases, em função da temperatura

de têmpera. As figuras 9.2, 59.3 e 5.4 apresentam micrografias de

amostras retiradas na direção de laminação e da seção transversal

Para as 3 condições do material.

(a) — 750C (b)

Figura 9.1 ­— Microestruturas bifásicas obtidas (2OO »x).

Tabela S.1 ­— Parâmetros Microestruturais Avaliados.

Temperatura dei Fração Vol. dal Microdureza| Microdureza
Têmpera CC) Martensita (%) Martensita da Ferrita

790 23 391 178
800 30 494 163
BSO 1 331 172
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(a) Seção Transversal.

(b) Direção Longitudinal.

Figura 5.3 ­ Microestrutura após têmpera a 800C (500 x).
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(a) Seção Transversal

ca. .

(b) Direção Longitudinal.

Figura 5.4 ­— Microestrutura após têmpera a B5SO0C (500 x).
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Como era de se esperar, o teor de martensita aumentou e sua

dureza caiu com o aumento da temperatura intercrítica. A figura

55 compara as frações volumétricas da martensita obtidas neste
trabalho com os resultados de outras pesquisas, obtidos através de

tratamentos termicos similares Pode­se observar que OS valores

obtidos seguem à mesma tendência dos dados da literatura.

Dados deste Trabalho
ss

oto (56)
Shang (55)
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Figura 5.5 ­ Fração volumétrica da martensita.

Na tabela 5.2 estão os resultados dos ensaios de tração e na

tabela 5.3 podem ser observados os valores médios do limite de es­

coamento e do limite de resistência, bem como da dureza Vickers.

A figura 5.6 compara à dureza das chapas temperadas com aquela das

peças que sofreram revenimento após têmpera.

Tabela 5.2 ­ Resultados dos Ensaios de Tração.

Temperatura de . ss. Al. em R

Têmpera (CO) 7O0Omm (%) (%)

15,5 SO,1
750 14,5 55,8

17,4 55,3
800 12,0 53,6

14,5 ES3
850 15,8 87.5
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Tabela 5.3 ­ Valores Médios das Propriedades Mecânicas.

Temperatura de fes c

Têmpera — (“C) e t HV

750

8BOO

8B5SO

D
u

re
z
a

V
ic

k
e

rs

8
3

8
:

e rdo 7ão são são do
Temperatura Intercriítica (C)

Figura 5.6 ­ Dureza Vickers em função da temperatura intercritica.

Analisando­se 05 valores da tabela 5.3 e comparando­os com os

da tabela 4.2, conclui­se que,a resistência mecânica do material

nas condições bifásicas é aproximadamente 50% maior que à do nma­

terial como recebido. Este aumento de resistência foi acompanhado

de uma perda da ductilidade medida pelo alongamento, o que não im­

pede que o material ainda seja considerado dúctil após a têmpera.
Embora as 3 condições bifásicas estejam num mesmo patamar de re­

sistência mecânica, pode­se notar que as microestruturas resultan­

tes dos tratamentos a 750 e BOOC apresentam um comportamento bas­
tante próximo entre si, enquanto que o tratamento a 850C resultou
numa surpreendente queda dos parâmetros de resistência (tabela

5.3). As causas desta queda podem ser discutidas em função de
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trabalhos de pesquisa anteriores.

Chen e Cheng(t60], ao determinarem a resistência à tração dos
aços bifásicos através da equação (3.14), utilizaram uma estimativa

da resistência da martensita baseada em seu teor de carbono. Em­

bora este último decresça com o aumento da fração. volumétrica da

martensita, o resultado prevê sempre maiores valores de

resistência com o aumento do teor de martensita. Por outro lado,
HashimototL56)] demonstrou a importância da interação entre as fases

ao verificar que uma microestrutura essencialmente martensitica

apresenta uma queda nas propriedades mecânicas, em relação às mi­

croestruturas bifásicas obtidas a partir de um mesmo aço. Estes

fatos sugerem que à queda nas propriedades mecânicas observada no

material temperado a B50'C esteja relacionada com os mecanismos de
interação entre as fases e não com as propriedades intrínsecas às

mesmas. Esta interação depende basicamente da morfologia das

fases.

Diversos trabalhos(£S2, 53, Só) têm demonstrado que nmicroes­

truturas bifásicas obtidas a partir de uma mesma temperatura

intercritica (ou seja, apresentando o mesmo teor de martensita)

apresentam grandes variações em suas propriedades mecânicas em

função da rota escolhida para a sua obtenção. Em nmicroestruturas

obtidas a partir de tratamentos baseados no esquema a da figura

3.1, como é Oo caso deste trabalho, uma caracteristica morfológica

importante é a continuidade da matriz nmartensitica. Suzuki e

MCcEvil1y[531, por exemplo, garantiram esta continuidade através de

vários ciclos de aquecimento e resfriamento antes da têmpera in­

tercríitica, desenvolvendo uma rede de austenita continua ao longo
das fronteiras da ferrita, o que resultou em uma microestrutura

bifásica composta de martensita continua envolvendo ferrita, de
Propriedades mecânicas super iores às da microestrutura

inversa (ferrita envolvendo martensita). No trabalho de Hashimo­

to[56], em que estes ciclos de aquecimento e resfriamento não fo­

ram executados, microestruturas formadas por martensita envolvendo

ferrita apresentaram desempenho sempre inferior ao de suas corres­

pPondentes formadas por ferrita envolvendo martensita.

Como consequência das caracteristicas morfológicas das nmi­

croestruturas obtidas neste trabalho, é possivel que, durante àa

solicitação em tração, à martensita não esteja atingindo o seu li­
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mite de resistência, mesmo durante o empescocamento (estricção)

dos corpos de prova. Esta foi a possibilidade levantada por Chen

e Chenglt60] para explicar o fato de as previsões de resistência

mecânica de um aço bifásico feitas através da lei das misturas

serem superiores aos valores observados exper imentalmente. Admi­

tida esta hipótese, em que à importância de uma fase no comporta­

mento mecânico do material possa variar de maneira diferente da

variação de suas propriedades, pode­se considerar a existência de

um ponto ótimo (um ponto de máxima resistência mecânica), que,

neste caso, estaria (em termos da temperatura de têmpera) em torno

de 8OO”C. A partir daí as propriedades mecânicas do aço bifásico
começariam à cair. Portanto, a queda na resistência mecânica do

aço tratado a 850C pode ser explicada em termos da interação
entre as fases, cujo fator preponderante é a sua morfologia.

Outro resultado que chama a atenção é O aumento da dureza com

o revenido, observado no material tratado a BSO'C, conforme indica
a figura 5.06. Este fato pode estar relacionado com =

envelhecimento após têmpera observado na literatura(57], e ser o

resultado de um pico de dureza da martensita formada neste trata­

mento especifico. Esta possibilidade merece investigações mais

cuidadosas, que procurem relacionar a susceptibilidade ao envelhe­

cimento com a temperatura de tratamento intercritico e os efeitos

deste possível envelhecimento após têmpera no comportamento

mecânico do material.

5.2 ­ Ensaios em Carregamentos de Amplitude Constante

Com os ensaios definidos pela tabela 4.3 foram obtidas curvas

a vs. N para as 4 condições microestruturais do material estudadas

neste trabalho. Na descrição e análise dos resultados, estas con­

dições serão designadas da seguinte forma: CR (material como rece­

bido), NT750 (material normalizado e temperado a 750 C), NTSOO e
NTBSBSO (idem, para as temperaturas indicadas). Nos casos em que a

Peça sofreu revenimento apos têmpera, este tratamento será indica­

do pela letra R.

5.2.1 ­— Geração das curvas a vs. N

Cada ensaio forneceu pontos experimentais referentes a 2 cur­
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vas a vs. N. Estes dados foram utilizados para correlacionar à

taxa de crescimento da trinca, EME com oO parâmetro AK dos
ensaios de fadiga, num regime de propagação estável. Na correla­

ção foi adotada uma das técnicas recomendadas pela norma

ASTM E­647 BBa, envolvendo o ajuste Por polinômios do segundo grau
Para conjuntos sucessivos de 5 pontos, sendo utilizado nos cálcu­
los o software "Amplicom", elaborado por Torres(291. Desta forma,

foram calculados os parâmetros C e n dos modelos de propagação da

trinca propostos por Paris e Erdogan (modelo previamente existente

no programa) e por Arad e colaboradores (introduzido no Amplicom

Para fins deste trabalho), dados respectivamente pelas equações

(2.17) e (2.22). Estes parâmetros, referentes a cada ensaio,

encontram­se na tabela 59.4.

Tabela 5.4 ­ Parâmetros C e n dos Modelos Adotados.

Condição dolRazaão de Modelo de Paris Modelo de
Material Tensão(R) Cc Cc

Lembrando que o expoente n da lei de Paris representa a in­

clinação da reta 109 (3) versus log(AK), como mostra a figura
da2.10, e o fator C é a coordenada referente àa Es) quando AK assume
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o valor nulo, pode­se fazer algumas observações com respeito à

tabela 5.4. Em primeiro lugar, observa­se à tendência de aumento

do parâmetro n com o incremento de R. Este aumento é acompanhado

de uma queda no valor de C, indicando que a um nivel maior de

carregamento corresponde um menor valor de (E) quando AK é sufi­dN
; , da

; :cientemente pequeno. Porem, como E cresce mais rapidamente comdN

o aumento de AK nos niveis maiores de carregamento, a situação po­

de se inverter quando AK for relativamente grande, implicando na

existência de um valor de AK para o qual as taxas de crescimento

da trinca referentes a 2 niveis de carregamento sejam iguais. Es­

te fato é discutido em mais detalhes no ítem 5.2.2, referente àao

Ponto pivô.

Note­se ainda que os valores de n calculados pelo modelo de

Arad são sempre à metade dos seus correspondentes no modelo de

Paris, ou seja, a faixa de variação de n com R no modelo de Arad é

à metade da mesma faixa no modelo de Paris. Porém, em função da

formulação do modelo de Arad, a faixa de variação do fator C com o

valor de R é muito mais extensa neste modelo, em relação ao modelo

de Paris. Num nivel baixo de carregamento (R = 0,2), os valores

de C nos modelos de Paris e Arad têm a mesma ordem de grandeza.

Contudo, à medida em que se eleva o nível de carregamento, os va­

lores de C decrescem mais rapidamente segundo o modelo de Arad,

chegando a ser uma ordem de grandeza menores que os valores dados

pelo modelo de Paris quando R = O,6ó.

Determinadosos parâmetros C e n, as curvas a vs. N podem ser
geradas por integração. A vantagem do processo é poder prever o

crescimento da trinca por fadiga em outras situações, não

restritas à geometria do corpo de prova adotado, desde que AK

Possa ser calculado. Assim, foi elaborado um programa em

linguagem Pascal que permite gerar a curva a vs. N aàãào se

introduzir a lei de propagação (modelo de Paris ou de Arad) e os

Parâmetros C e n. Deve­se ressaltar que, por depender apenas das

condições de carregamento, os modelos de Paris e Arad irão gerar

curvas idênticas para cada ensaio. As curvas construidas por

integração à partir dos modelos de propagação da trinca estão

representadas, superpostas aos Pontos experimentais, nas

figuras 59.7 a 9.22.
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Figura 5.7 ­ Comprimento da trinca versus número de ciclos.
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Figura 5.15 ­— Comprimento da trinca versus número de ciclos.
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Figura 5.16 ­— Comprimento da trinca versus número de ciclos.
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Figura 59.22 ­ Comprimento da trinca versus número de ciclos.
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Como demonstram as figuras 5.7 a 9.22, à propagação de

trincas por fadiga nas condições microestruturais estudadas pode

ser descrita em termos de AK, mesmo em se tratando de materiais

dúcteis. Note­se que as leis de propagação tendem a se tornar

conservativas com o aumento de R. Isto pode ser melhor analisado

através da tabela 5.5, à qual apresenta a relação entre o número

de ciclos previsto pelos modelos e o número de ciclos observado

exper imentalmente (obtido graficamente a partir dos pontos experi­
mentais) para a trinca crescer em 2 trechos representativos dos

ensaios: de 13 a 18 mm (onde 2a/w varia de 0,36 à 0,50) e de 18 a

23 mm (com 2a/w variando de 0,50 a 0,64). Pode ser observado tam­

bém que os cálculos se tornam mais conservativos no segundo

trecho, ou seja, para comprimentos maiores da trinca.

Tabela 5.5 ­ Relação entre os Modelos e os Experimentos.

Condicão d V ; ” N calculado / N observado
ondição do ar1ação Razao de Tensão (R)

Material de atmm) 0,20 [| 0,33 | 0,50 | 0,60
18 1,08 1,04 1,08 0,93
23 0,98 0,90 O, 68 0,75

18 0,98 0,99 1,08 0,95
23 O, 868 O,868 0,87 0,70
18 0,95 1,04 0,83 0,92
23 1,00 0,89 0,83 0,90

16 1,04 1,05 1,03 1,05
23 0,88 0,83 0,91 0,93

13

186

13
18

13
18

13
18

CR

+
|+

[I
4

|4
E

[4
/4

[//
41

/+

Admitindo portanto que as curvas geradas pelos modelos sejam

representativas do comportamento do material, podemos utilizá­las

num estudo comparativo entre suas microestruturas. Isto pode ser

feito normalizando os números de ciclos calculados para as condi­

ções bifásicas em relação à condição CR. As tabelas 5.6 a 5.9

apresentam os valores obtidos para as 4 razões de carga adotadas,

em trechos com emm de comprimento, a partir de a = iimm e até

a = COmm. Destas tabelas conclui­se de imediato que as nmicroes­

truturas bifásicas, mesmo tendo um nivel de resistência mecânica

SO% maior que a condição CR, apresentam maior resistência à propa­

gação da trinca por fadiga (em termos do número de ciclos necessá­

rio para à trinca avançar um determinado intervalo)do que a mesma.
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Tabela 5.6 ­ Ciclos em Relação à Condição CR para R

Variação Condição do Material

de aímml NT750 IT NTSOO [| NTSSO
11 + 13 O, 85 O, 82 0,93
13 15 O, 85 0,868 0,94
15 17 0,84 0,95 0,95
17 19 0,83 1,01 0,95
19 2 O,83 1,08 0,96
el 23 O, 82 1,15 0,96

11 23 0,84 0,91 0,94

Tabela 5.7 ­ Ciclos em Relação à Condição CR para R

Variação
Condição do Material

de altmm) NT750 | NTBOO | NTBSO
11 + 13 1,45 1,37 1,62
13 15 1,41 1,24 1,48
15 17 1,386 1,14 1,36
17 19 1,34 1,04 1,25
19 el 1,30 0,95 1,14
= 23 1,27 0,86 1,04

11 [e] 1,39 1,20 1,42

Tabela 5.8 ­ Ciclos em Relação à Condição CR para R = O,5O.

Variação
de altmm)]

Condição do Material

NT750 [| NTSBOO [ NTSSO
11 + 13 2,36 1,64 2,58
13 15 2,05 1,50 2,28
15 17 1,80 1,37 2,02
17 197 1,60 1,28 1,61
19 el 1,39 1,18 1,61
ei 23 1,23 1,08 1,41

11 23 1,96 1,45 2,18

Tabela 5.9 ­ Ciclos em Relação à Condição CR para R = 0,60.

Variação Condição do Material

de abtmml NT750 | NTSOO | NTSSO
11 13 1,83 0,96 1,57
13 15 1,87 1,05 1,70
15 17 1,91 1,15 1,64
17 19 1,95 1,26 1,598
19 ei 1,59 1,38 2,314
21 e3 2,05 1,50 2,33

[11 > 23 1,867 1,07 1,73

5 6
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Observa­se também nas tabelas 5.6 à 5.9 que O desempenho

fadiga das microestruturas bifásicas em relação à condição CR

melhor para os valores de R mais altos (R 0,5 eR = 0,6).

DODutro fato evidente é que, das 3 condições bifásicas, à que

apresenta o pior desempenho e a condição NTS8OO, justamente aquela

que possui a maior resistência mecânica.

A tendência dos valores calculados nas referidas tabelas irem

aumentando ou diminuindo com o aumento da trinca reflete a dife­

rença entre os expoentes n das leis de propagação. Quando o expo­

ente referente a uma condição bifásica é maior que o da condição

CR os valores relativos diminuem com o aumento da trinca e vice­

­versa.

Outra questão a ser analisada refere­se à generalização do

modelo de Arad. Conforme consta no item 2.3.1 deste trabalho, o

modelo de Paris possui aplicabilidade restrita, isto é, os parâme­

tros C e n calculados para determinado nivel de carregamento não

têm validade ao se considerar um nivel de carregamento diferente.
Isto se confirma pela observação da tabela 5.4, a qual mostra tam­

bém, como já foi mencionado, que no modelo de Arad os valores de n

estão mais "agrupados" e os valores de C, mais "espalhados", qual­

quer que seja à condição microestrutural do material. No modelo

de Arad Oo carregamento está completamente definido, porém à grande

variação exper imentada pelo parâmetro C indica a dificuldade de se
obter valores gerais para os parâmetros C en referentes a este

modelo. De fato, ao introduzir na lei de propagação da trinca o

Parametro Ko dado pela equação (2.21), o modelo de Arad está
pressupondo, para um mesmo par de valores Cen, que a taxa de

propagação da trinca seja sempre maior com Oo aumento de K. (ou se­
ja, com o aumento de R). Este pressuposto pode ser válido para

materiais de alta resistência mecânica([38]) mas, como já foi obser­

vado, o material analisado neste trabalho apresenta valores

d

da
, .menores de E& , COM O aumento de Ko" quando AK é suficientemente

Pequeno. Ainda assim, foram calculados através do programa

Amplicom os parâmetros C e n do modelo de Arad, referentes à con­

sideração simultânea dos 4 níveis de carregamento. Os resultados,
Para as 4 condições microestruturais do material, estão na tabela

5.10 e evidenciam a proximidade da condição NT8O0O em relação à

condição CR, bem como das condições NT750 e NTB50 entre si.
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Tabela 5.10 ­ Parâmetros Generalizados do Modelo de Arad.

Material ” n

CR 1,90 E­11| 1,015
NT75O 1,06 E­10| 0,651
NTSOO 1,44 E­11| 1,035
NT8SO 1,41 E­10| 0,644

Para efeito de comparação e a titulo de exemplo, foram cal­

culadas curvas a versus N para a condição CR, nos 4 niveis de car­

regamento, utilizando os valores de C e n dados pela tabela 5.10.

A tabela 5.11 apresenta Oo número de ciclos calculado para a trinca

crescer de 11 a 23mm através dos valores de Cen correspondentes

à cada ensaio (tabela 5.4) e através dos valores generalizados

(tabela 5.10).

Tabela 5.11 ­ Desempenho do Modelo de Arad com à Condição CR.

Variação de Razão de Tensão
atmm] : 11+23 0,20 T 0,33 T 0,50 [ 0,60

C,n Especificos
(ciclos x 1000)

1617 1266 1063 1475

C,n Generalizados
(ciclos x 1000)

1840 1374 911 6BO

5.2.2 ­ Relação entre os parâmetros C e n (ponto pivô)

A figura 5.23 apresenta os valores dos parâmetros da lei de

Paris, referentes a todos os ensaios (tabela 5.4), em um gráfico

log(C) versus n, no qual se pode observar a relação linear

definida pelo conjunto dos pontos. Por se tratar de condições mi­

croestruturais diferentes, esta relação deve ser particularizada

para cada caso. Assim, calcularam­se os valores de INn(C) para as 4

razões de carga, referentes a cada condição do material, os quais

foram colocados em gráficos da forma 1IN(C) versus n (figuras 5.24

a 50.27). Por regressão linear, através do software "Grapher", ob­

tiveram­se os valores dos parâmetros b e d da equação (2.24), aa

qual define as retas IN(C) versus n traçadas nas figuras 95.24 a

5.27. Os parâmetros b e d, para as 4 condições nmicroestruturais,

estão na tabela 5.12.

Com os valores dados pela tabela 5.12 e utilizando as

equações (2.25) e (2.265), calcularam­se as coordenadas dos pon­
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tos pivô para as condições microestruturais estudadas, as quais
são dadas pela tabela 5.13.

5.5 + CR
O

2.9 A TTTTIT TI TTITIIIT TI TTIIIM
10* —nso ­ss10 10*

Fator C

Figura 5.23 ­ Relação entre os parâmetros C e n da lei de Paris.

Ln(C)

Figura 5.24 ­ Reta IN(C) versus n para a condição CR.
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Figura 5.25 ­ Reta 1Nn(C)

Figura 59.26 ­ Reta 1N(C)
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versus n para à condição NT750.
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versus n para à condição NTB8OO.

ES
AVAVAY

7 unesp “.. 12 13 14 15 17 18



»” o
> o

» >

n

&
>» o

o & T

Figura 590.27 ­ R

Tabela 5.12 ­ Parâmetros da Relação entre 1n(C) e n.
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Ln(C)

versus n para à condição NTBSO.

Condição b d

CR ­á, 7330 —­O, 3690
NT750 —­3,79676 —O, 3402
NTBOO —7,0167 —­O0,3769
NTB8SO —4,7126 —­O0,2986

Tabela 5.13 ­ Coordenadas dos Pontos Pivô.

Condição
da

,ESB [Im/ciclo] (AaK), EMPaY m 1
CR 1,19 E­B8 15,03

18,90

14,20

28,46

Com os parâmetros C

teve­se as retas 109 (33)
5.cB a 5.31. Estas

existência dos pontos pivô.

da

5 6

figuras

e nda equação de Paris

versus log

permitem

Assim,

(tabela 9.4)

(AK), como mostram as

verificar graficamente

observa­se que na condição
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o ponto pivô não se encontra bem definido; nas condições NTSOO e

NTBS5O0 a localização do ponto pivô é imediata e a condição NT750

apresenta um ponto pivô bem definido ao se desconsiderar aàa reta

referente a R = 0,33. Recalculando­se os valores para esta con­

dição obtém­se: b = —­4,9022; d = —­o,3071; ESA 1,17 E­7Em/ciclilol
e (AK),= 25,96 [MPaYm ).
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Figura 59.28 ­ Retas 109 (23) versus log(AK).
OD ponto pivô pode ser relacionado com a resistência do mate­

rial à propagaçãoda trinca por fadiga. Considerando às 3 condi­
ções bifásicas, verifica­se uma queda nas coordenadas do ponto

pivô para a condição NTS8OO (de maior resistência mecânica) em re­

lação à condição NT750. Em seguida, ao se comparar a condição

NTBSO (para a qual se verificou uma queda na resistência mecânica)

com a condição NTB8OO, observa­se que as coordenadas do ponto pivô

tornam à subir. Ou seja, à condição bifásica de maior resistência

mecânica correspondem as menores coordenadas do ponto pivô e a

menor resistência à propagação da trinca. Analogamente, à condi­

ção NTBSO, por ser a de menor resistência mecânica e apresentar os
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maiores valores para as coordenadas do ponto pivoô,

resistência à propagação da trinca.
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Figura 5.29 ­ Retas 109
dado versus log(AK).
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Figura 59.31 ­ Retas 109 (23) versus log(AK).
A baixa resistência à propagação da trinca por fadiga da con­

dição NTBOO em relação às outras condições bifásicas pode ser re­

lacionada também a diferenças nos mecanismos de fratura. Deve ser

mencionado que, quanto a esse aspecto, observou­se nos ensaios de

fadiga uma grande abertura da trinca na iminência da propagação

instável. Assim, na maior parte dos ensaios, ocorreu grande de­

formação e empescoçamento da seção restante, sendo os ensaios in­

terrompidos antes da ruptura final dos corpos de prova. Já no

caso dos ensaios realizados no nivel mais alto de carregamento

(R = 0,6), observou­se à ruptura final repentina para as 3  condi­

ções bifásicas. Dcorreram porém diferenças nos aspectos das su­

perficies de fratura. Nas condições NT75O e NTBSO o plano da fra­

tura final foi inclinado em relação ao plano da trinca, ao con­

trário da condição NTS8OO. Nesta última, o plano de fratura teve

ainda uma superficie facetada e brilhante. As figuras 9.32 e 5.33

são fotografias por MEV da região de interface entre a propagação

da trinca por fadiga e à fratura final para as condições NTBS0OO e

NTSBSO. Observam­se planos de clivagem na ruptura final da condi­

ção NTBOO e caracteristicas de fratura por cisalhamento na

condição NT85SO.
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rigura 0.33 ­ Intertace da trinca de fadiga com a fratura final
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A figura OS 34 amplia à região de ruptura final da cCONdição

NTEBSO, podendo observar­se o0s "dimples"

Figura 5.34 ­ Região da ruptura final (condição NTSSO)

A propagação da trinca por fadiga resultou em estrias

para ambas as condicçõe A figura O 23595 mostra estrias de tadiga

na região de propaga estável para à condição NTS8OO e àa

tiqgura 3.36 mostra à : à IiINntertace com & ruptura

final para 3 condiç

ES
AVAVAY

cm 1 2 3 4 5 6 7 unesp “.. 12 13 14 15 16 17 18



ao estável.es

o de propagaç=am7LTCcTTmm­"7ÚUEUDD1)EstriaFigura 9.359

interface.Estrias de tadiga próximo à9.36Fiqauroa

FX

1817161514131211unesp”*6 75cm



9.2.3 ­ Corpos de prova revenidos

Obt iveram­se as curvas a versus N para os corpos de prova

revenidos das 3 condições bifásicas, na razão de carregamento

= 0,33. A partir dos pontos experimentais calcularam­se os par

râmetros C e n da equação de Paris. Os resultados estão na tabela

S.14. As figuras 59.37 à 5.39 apresentam as curvas a versus N cal­

culadas pelo modelo de Paris superpostas aos pontos experimentais.

Tabela 5.14 ­ Parâmetros C e n para as Condições Revenidas.

= 0,33
À

R
Material

E ­

NTR/50 1,94 E­13 4,00
NTRBOO 1,56 E­14 4,80
NTRB5O 9,14 E­14 4,27

23.00

É 18.00
s

8.00 dd dO 600 800 — 1000 | 1200 1400 1600
Ciclos ( X 1000 )

Figura 5.37 ­ Comprimento da trinca versus numero de ciclos.
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Figura 5.38 ­ Comprimento da trinca versus número de ciclos.
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Figura 59.39 ­ Comprimento da trinca versus número de ciclos.

rR7
AVAVAV

2 3 4 5 6 7 unesp “.. 12 13 14 15 16 17 18



A tabela 5.15 mostra os resultados referentes aos cálculos,

através da equação de Paris, do número de ciclos necessário para à

trinca crescer de 13 à 18 mm e de 18 a CS mm. Esses valores são

comparados aos cálculos referentes ao material que não sofreu rer­

venimento. Na tabela 5.15 estão também as relações entre os

valores obtidos.

Tabela 5.15 ­—­ Comparação entre as Condições NT e NTR.

Temperatural C] variação| Ciclos x 1000 (R=0,33) NTR
de ablmm) N+T N+T+R NT

750
13+18 B2O 7ei 0,88
18+23 324 264 0,81

800
13+18 697 1118 1,60
18+23 235 3306 1,43

Bso
13+18 82? 769 0,93
168+23 2B2 264 0,94

­As figuras 5.40, 5.41 e 5.42 comparam as retas log E versus
lo9(AK) referentes aos ensaios das peças NTR com as corresponden­
tes NT.
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Figura 5.40 ­ Retas 109 (33) versus log(AK).
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Verifica­se na tabela 5.15 que as maiores diferenças obser­

vadas entre as condições NT e NTR foram para a temperatura inter­

crítica de 8BOOC, justamente a de maior resistência mecânica após
têmpera. Nas demais temperaturas, o comportamento em fadiga pra­
ticamente não foi alterado com o revenimento.

Contudo, observa­se nas figuras 5.40 e 5.41 que o material
; , . À ; . À ” darevenido, mais duúctil, apresenta maior inclinação da reta 109 (23)

versus log(AK), em função dos maiores valores obtidos para oOS

expoentes n da equação de Paris (tabelas 5.4 e 5.14). Esta ten­

dência só não foi observada no material temperado a B50'C (figura
5.42), lembrando que esta condição apresentou um endurecimento

após revenimento (figura 9.6).

5.3 ­ Carregamento de Amplitude Variável

Através dos ensaios com carregamento de amplitude variável

Procurou­se avaliar o retardo na propagação da trinca por fadiga

Provocado por ciclos ocasionais de sobrecarga, visando à compara­

ção deste efeito de interação nas 4 condições microestruturais

estudadas. Assim, obteve­se por método 9gráficoL[36] a extensão (em

milimetros) e a duração (em ciclos) do retardo verificado na pro­

Ppagação da trinca em ambos os sentidos de crescimento. Esses

resultados, obtidos à partir das figuras 5.43 a 5.50, encontram­se

na tabela 5.16.

Tabela 5.16 ­ Extensão e Duração do Retardo nos Experimentos.

APlicação da| Extensão do Duração do Retar­
Material Sobrecarga Retardo [mm] dolCciclos x 1000)

Emm] Direita [Esquerda |Direita |EsSquerda

CR
14 1,8 1,1 331. 623
20 2790 309

14 245 239
2O 1186 Bó6

14 =) 177
20 78 93

14 413 3086
20 141 130
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Figura 5.43 ­ Retardos observados na condição CR (direita).
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Figura 5.44 — Retardos observados na condição CR (esquerda).
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1000 1250
CICLOS ( X 1000)

Figura 5.45 ­ Retardos observados na condição NT750 (direita).
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o 500 760 1000 12850 1800

CICLOS ( X 1000)
Figura 5.46 ­ Retardos observados na condição NT750 (esquerda).
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1000 1250 1500
CICLOS ( X 1000)

Figura 5.47 ­ Retardos observados na condição NTBOOZ(direita).

26.00 E

(*) 800 T8SO 1000 1260 1500

CICLOS ( X 1000)
Figura 5.48 ­ Retardos observados na condição NTSOO (esquerda).
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! | 1 J

280 1000 1250 1500 1750

CICLOS ( X 1000)
Figura 5.49 ­— Retardos observados na condição NTBSO (direita).

26.00 ­

| J
11.00 H" 1 1 i |

o 250 S0O 750 1000 1250 71500 17350
CICLOS ( X 1000)

Figura 59.50 ­ Retardos observados na condição NTSSO (esquerda).
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Os resultados experimentais mostram que a duração do retardo

cai com o aumento do nível de resistência mecânica do material.

Além disso, pode­se observar que, independente da condição nmicro­

estrutural, a aplicação da sobrecarga em a = l14mm causou um retar­

do muito maior do que O observado quando da aplicação da sobrecar­

ga em a = COmm.

Com o objetivo de descrever esses efeitos, elaborou­se um

programa em linguagem Pascal para à implementação do modelo de re­
tardo desenvolvido por Willenborg(42] e descrito no item 2.3.2

deste trabalho. Vale ressaltar que, para implementar o modelo,

foi necessário a utilização da equação de Arad e colaboradores,

visto que à equação de Paris, por sua formulação, só apresenta o

efeito de retardo quando A se torna negativo (fazendo conse­
quentemente com que AK g seja menor que AK), o que não ocorre com
os carregamentos utilizados neste trabalho. Por outro lado, aa

utilização do modelo de Arad permite calcular­se um valor efetivo

Para K" aplicando­se AP e or na equação (2.214), o que
irá reduzir a taxa de propagação da trinca e definir com isso oO

retardo.

Visto que o modelo de Willenborg define a extensão do

retardo ao igualar a zona plástica criada pelo carregamento de re­

ferência à extensão da zona plástica criada pela sobrecarga, tor­

na­se interessante o cálculo desta última, para efeito de compara­

ção. Aplicando­se à equação (4.1) à equação (2.13) e utilizan­

do­se os dados apresentados no item 4.3.3 deste trabalho, obtêm­se

os valores de ax. so referentes às trincas de 14 e 2Omm, dados ­
respectivamente por 25,8 e 34,7 MPaYmM . Com isso, pode­se calcu­
lar oO tamanho da zona plástica da sobrecarga para todas as condi­

ções estudadas.

As tabelas 5.17 e 5.18 mostram os valores médios da extensão

do retardo obtida experimentalmente, juntamente com a extensão do

retardo determinada através do modelo de Willenborga e os valores

calculados do tamanho da zona plástica de sobrecarga, para oS

casos em que a sobrecarga foi aplicada, respectivamente, em a = 144

e a=eomm. Nestas tabelas pode ser vista também a relação entre

a extensão do retardo prevista pelo modelo e a extensão média

observada exper imentalmente.
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Tabela 5.17 ­ Extensão do Retardo em 14mm.

; Zona Plástica de/j/Extensão do Retardotmm]
Material Sobrecarga E[EmmllPrevista Observada

CR 2,99 1,32 1,45
NT750 0,86 0,29 0,60
NTS8OO o,77 O, 30 0,75
NT85SO 1,07 O, 3? 1,60

Tabela 5.168 ­ Extensão do Retardo em a = 2Omm.

; Zona Plastica de/Extensão do Retardotmm])
Material Sobrecarga Emml|Prevista ODbservada

CR 6,01 2,03 1,80
NT750 2,13 1,05 0,75
NT8OÕO 1,95 0,99 O, 8O
NTBSO 2,50 1,16 1,00

Nessas tabelas pode ser observado que as previsões da exten­
são do retardo pelo modelo de Willenboro são menores que os
valores experimentais no caso de a = i4mm e maiores que os mesmos
quando a = 2Omm. Em outras palavras, os resultados experimentais
demonstram que o efeito do retardo se extende para além do encon­
tro das zonas plásticas quando a trinca é Pequena (a = 1i4imm) e
termina antes desse encontro quando a trinca é grande (a = 2POmm).
Ainda assim observa­se uma correlação muito boa entre a extensão
do retardo prevista e a observada experimentalmente no caso da
condição CR. Isto não se repete para as condições bifásicas.
Este fato pode ser explicado em termos do comportamento tensão­de­
formação dos aços bifásicos. Sabe­se que Wo aço na condição CR­
apresenta um limite de escoamento bem definido, podendo Portanto o
seu comportamento mecânico ser descrito em termos de um modelo
elasto­plástico ideal. Já com às condições bifásicas isto não
ocorre. Suas curvas tensão­deformação apresentam um encruamento
contínuo e ausência do patamar de escoamento. Assim, é possível
que no caso de à = t4mm o nivel de solicitação defina uma tensão
média à ponta da trinca menor que o limite elástico convencional
do material, fazendo com que à zona plástica necessária para ga­
rantir o equilibrio seja maior que o esperado. Em se valendo essa
hipótese, pode ser explicada à maior extensão do retardo. OD in­
verso ocorreria para à = C2Omm. De fato, ao se impor para oO retar­
do uma extensão igual à observada exper imentalmente e igualar este
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valor à diferença entre a zona plástica causada pela sobrecarga e

estimar

da

resultados

à zona plástica causada pela carga de referência, pode­se

dos aços bifásicos quando

Os

os valores da "tensão de escoamento"

aplicação da sobrecarga em cada tamanho de trinca.

obtidos estão na tabela 5.19 e confirmam à hipótese aventada ào

serem comparados comos valores de 7. da tabela 5.3.

Tabela 5.19 ­ Valores Estimados para FT. em Função do Retardo.
& p/ Sobrecarga
em as=2Omm CLMPal

572

554

495

& p/ Sobrecarga
em a=14mm CMPal

461
333

2BO

Material

NT750

NTBOO

NTB85O

Mesmo com essas limitações, o modelo de retardo pode ser

utilizado para estimar e comparar os efeitos de retardo nas condi­

ções microestruturais do material. As estimativas da duração do

tabelas

de

retardo feitas através do modelo de Willenborg estão nas

9.20 e 5.21. A tabela 5.22

ciclos para à trinca crescer de a

estimativa do número

c2Oomm,

mostra àa

l4mm até a = com e sem àa

compara esses valores com os ob­

de

aplicação do modelo de retardo, e

servados experimentalmente nos ensaios com carregamento

amplitude variável.

Tabela 5.20 ­ Previsões para à Duração do Retardo (a = í4mm).

Duração do Retardo (ciclos)
Prevista Observada

321670 97/000
152005 290000

1432595 203000
c32110 361000

Material

CR
NT750
NTBOO
NTSSO

Tabela 5.21 ­ Previsões para à Duração do Retardo (a = 20Omm).

Duração do Retardo (ciclos)
Material

Prevista Observada

CR 1669686 300000
NT750 127831 102000
NTBOO 99166 66000
NTBSO 136252 136000

O fato da duração prevista para O retardo nas tabelas 5.20

5 e ; UNesp”"..
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5.21 ser maior ou menor que o resultado experimental reflete o

problema, já discutido da previsão quanto à extensão do retardo.

A tabela 5.22 demonstra que o modelo é conservativo. Nesta

tabela, os valores referentes às previsões para à condição NT750,

feitas utilizando­se os parâmetros da tabela 5.4, podem não ser

representativas do comportamento esperado do material, tendo em

vista que no ensaio com R = 0,33 à reta 109 (93) versus log(AK) não
seguiu à tendência das demais com relação ao ponto pivô.

,

Tabela 59.22 ­ 10º Ciclos para a Trinca Crescer de 14 a 2Omm.

I
Previsão dos Modelos Experimental

Material Ampl. Cte.| Retardo (Retardo)
CR 9554 702 1041
NT75O 7957 B49 6635
NTBOO 617 707 780
NTBSO 736 886 1000
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Capitulo é ­ CONCLUSÕES

1 ­— Verificou­se a possivel existência de uma condição bi­

fásica de máxima resistência mecânica, à partir da qual as pro­

priedades mecânicas estáticas tendem à cair. Este fato, que está

em desacordo com os dados da literatural(601], foi explicado em ter­

mos da morfologia das fases formadas com os tratamentos intercri­

ticos.

e­As microestruturas bifásicas apresentam um nivel de

resistência mecânica em torno de 50% maior que a condição CR; não

obstante, apresentam também maior resistência à propagação da

trinca por fadiga. Comparando­se as condições bifásicas entre si,

observa­se que quanto maior a resistência mecânica, menor à resis­

tência à propagação da trinca por fadiga.

3 ­ Verificou­se a existência de pontos pivô para as retas

109 (3) versus log(AK), os quais foram relacionados, para às mi­
croestruturas bifásicas, com a resistência à propagação da trinca

por fadiga: Quanto maiores as coordenadas do ponto pivô, menor à

resistência mecânica e maior a resistência à propagação da trinca

Por fadiga.

4 ­ O modelo de Arad e colaboradores[30,31] é incapaz de des­

crever o comportamento do material com um único par de valores C e

n. Isso porque, neste caso, o modelo prevê sempre uma maior taxa

de crescimento da trinca para uma maior razão de tensão, o que não

foi observado para o material em estudo.

S­ O tratamento de revenimento após tempera intercritica

ON
servaram­se evidências de envelhecimento após revenimento em uma
tende à aumentar a inclinação da reta 109 (SS) versus log(AK). Ob­
das condições bifásicas analisadas.

6 ­ O modelo de Arad apresentou a vantagem, em relação à lei

de ParisL13], de poder ser utilizado na previsão do retardo, uti­

lizando­se pares C, n específicos para a razão de tensão aplicada.
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7 ­— Quanto maior o nivel de resistência mecânica, menor é o
retardo na propagação da trinca por fadiga.

8B ­ As diferenças entre as previsões e os resultados expe­
rimentais, no tocante à extensão do retardo, foram maiores para as

condições bifásicas do que para aà condição CR. Este fato foi re­

lacionado ao comportamento tensão­deformação dos aços bifásicos,

que não apresentam patamar de escoamento.
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Capítulo 7 ­ SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS

1 ­—­ Dando continuidade ao estudo dos efeitos de interação nas

microestruturas bifásicas analisadas, investigar o efeito da

relação K / K na duração e extensão do retardo.
máx. ec máx.cr

e ­ Também quanto ao retardo, investigar a influência do

número de ciclos de sobrecarga em sua intensidade e verificar à

existência de um número de ciclos de saturação, a partir do qual

o efeito do retardo não se altera.

3 ­ Estudar à propagação da trinca por fadiga em microestru­

turas bifásicas obtidas a partir de outras rotas de tratamentos

térmicos.

4 ­—­ Determinar experimentalmente a condição ótima, em termos

de resistência mecânica, de um aço bifásico; modelar matematica­

mente seu comportamento mecânico visando à determinação teórica

desta condição.

5 ­ Estudo da cinética das fases, em função do tratamento

térmico empregado.
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