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RESUMO

Neste trabalho foram avaliados o comportamento a fadiga, a fratura e a superficie
factrografica dos corpos de prova fabricados a partir de fios da liga de aluminio 6201
(Al-Mg-Si), que sao utilizados para a fabrica¢ao do cabo condutor CAL 900 MCM, com
diferentes tratamentos térmicos - T4, T6 e T81 - que variaram diferentes temperaturas
de solubilizagdo (470 °C, 490 °C, 510 °C, 530 °C e 550 °C), tipos de envelhecimento
(artificial e natural) e diferentes tempos de envelhecimento (4 h, 8 h, 12 h, 16 h, 20 h e
24 h para o envelhecimento artificial e 1500 h e 3000 h para o envelhecimento natural).
Neste sentido foi desenvolvido um vasto programa experimental para a obten¢do dos
diagramas S-N (previsdo de vida) dos corpos de prova comparando a vida em fadiga, os
tipos de fratura e caracteristicas das superficies das quebras para os diferentes
tratamentos térmicos. Os resultados mostraram que as temperaturas de solubilizagdo de
510 °C, 530 °C e 550 °C apresentaram os melhores resultados de microdureza, e que
aumentavam com o acréscimo do tempo de envelhecimento, levando ao aumento da
resisténcia mecanica e da vida em fadiga dos corpos de prova. Com base nos resultados
obtidos para os envelhecimentos natural e artificial, verificou-se que quanto maior o
tempo de envelhecimento as propriedades mecanicas de dureza e limite de resisténcia a
tracdo aumentavam, mostrando que os precipitados endurecedores da liga atuam de
maneira eficiente para o travamento, ou dificultam, do movimento das discordancias,
inferindo que as particulas endurecedoras da liga tém papel fundamental no aumento da
resisténcia a fadiga e das propriedades mecanicas estaticas do material. Por outro lado,
as andlises das fraturas ndo apresentaram grandes diferencas entre os corpos de prova
analisados, onde todos apresentaram dimples (caracteristica de uma fratura ductil)
equiaxiais, no sentido da maior tensao, regido de propagacao macroscopica da trinca e
as trincas tendo seu inicio proximas a superficie. Apesar dos valores de dureza para os
corpos de prova tratados com S550A20 e S550A24 (T6) serem semelhantes a dureza
obtida nos corpos de prova dos fios como recebido — (tratamento T81), a vida em fadiga

entre eles se mostrou bem diferente, inferindo que a etapa de conforma¢do mecanica



(trefilagao) sofrida por estes fios desempenha papel fundamental no aumento da vida a

fadiga dos corpos de prova.

Palavras-chave: Liga de aluminio; Superficie de fratura; Tratamento térmico; Fadiga.



ABSTRACT

In this research work, the fatigue behavior, fracture and factography surface of
specimens manufactured from aluminum alloy 6201 wires (Al-Mg-Si), taken from the
conductor cable AAAC 900 MCM, with different heat treatments - T4, T6 ¢ T81 -
ranging from differents solubilization temperatures (470 °C, 490 °C, 510 °C, 530 °C
and 550 °C), sorts of aging (artificial and natural) and differents aging times (4h, 8h,
12h, 16h 20h and 24h for the artificial aging and 1500h and 3000h for the natural
aging). In this sense, an vaste experimental program was developed in order to generate
the specimens’s S-N diagrams (life prediction) comparing fatigue life, types of fracture
and breaking characteristics of the different heat treatments. The results showed that at
510 °C, 530 °C and 550 °C solubilization temperatures better microhardness results
were obtained, improving along with aging time increasing, leading to mechanical
resistance improvement and fatigue life of specimens. Based on the results obtained
from natural and artificial aging, it was found that the longer the aging time, the
mechanical properties of microhardness and tensile strength limit increased, showing
that the alloy's hardening precipitates act efficiently to lock, or hinder, the movement of
dislocations, inferring that the alloy's hardening particles had a fundamental role in
increasing the fatigue resistance and static mechanical properties of the material. On the
other hand, the fracture analyzes did not show any great differences between the
specimens, where all presented equiaxial dimples (ductile fracture characteristic), in the
direction of the greatest tension, macroscopic crack propagation region and cracks
having their beginning underneath the surface. Despite the microhardness values for the
specimen S550A20 and S550A24 (T6) being practically similar to the hardness
obtained in the specimens of the wires as received - T81 treatment - the fatigue life
proved to be quite different, leading to the belief that the mechanical forming
(drawing) undergone by these wires plays a fundamental role in increasing the

specimens’s fatigue life.

Key-words: Aluminum Alloy; Fracture surface; Heat treatment; Fatigue.



LISTA DE FIGURAS

2.1

2.2

23

24

2.5

2.6

2.7

2.8

2.9

2.10

2.11

2.12

Exemplos de aplicacdes das ligas de aluminio.

Séries das ligas de aluminio com seus principais elementos de liga

mostrando as tratdveis e nao trataveis termicamente (da Silva, 2013).

Curvas de envelhecimento com varias temperaturas de envelhecimento

para as ligas da série 6xxx (Martins, 2008).

Representagdo esquematica das etapas envolvidas no processo de

endurecimento por precipitagao.

(a) Diagrama ternario Al-Mg-Si (Jacobs, 1999 - adaptado) e (b)
diagrama pseudo-binario AI-Mg>Si.

Linha do tempo mostrando a histéria do estudo realcionado ao

endurecimento por precipitagao.

Zonas de G-P resistindo ao movimento das discordancias (Jacobs,

1999).

Esquema representativo da evolucdo de resisténcia mecanica, dureza e
microestrutura em ligas de aluminio termicamente tratdveis (Maia,

2012).

Movimento da discordancia em matrizes com diferentes densidades de

precipitado (Brynjulfsen, 2015).

Desenho esquematico mostrando a sequéncia do deslocamento da

discordancia por dois precipitados fortes (Dieter, 1961 - adapatado).

Desenho esquematico mostrando o processo de corte dos precipitados

mais fracos (Brynjulfsen, 2015 - adaptado).

(a) Precipitado coerente e (b) precipitado incoerente (Callister Jr., 2007

16

17

19

19

20

22

24

25

28

29

29

30



2.13

2.14

2.15

2.16

2.17

2.18

2.19

2.20

2.21

2.22

2.23

2.24

2.26

- adaptado)

Desenho esquematico do efeito do tamanho do grao e interagdo com as

discordancias (Brynjulfsen, 2015).

Exemplos de curvas S-N, ou Wohler, para o Al 7075-T6 (Dowling,
1998 - adaptado).

Representagao grafica dos estagios do processo de fadiga (Fadel, 2010).

Etapas da nucleagdo e crescimento de uma trinca até a ruptura final

(Zolin, 2010).

Estagios de crescimento da trinca no processo de fadiga (Garcia,

Alvares e Santos, 2000).

Curvas S-N para um ago maci¢o e uma liga de aluminio (Branco,

Fernandes e Castro, 1999).

Sinais emitidos pela amostra (esquerda) e a relacdo entre voltagens

(direita) (Dedavid, Gomes e Machado, 2007).

Formagao de dimples equiaxiais sob carregamento de tragdo (Metals

Handbook v.12, 1987 - adaptado).

Dimples alongados resultado de uma sobrecarga de cisalhamento

transversal (Metals Handbook v.12, 1987 - adaptado).

Fratura por clivagem veriifcada em microscopio eletronico de

varredura (Metals Handbook v.12, 1987 - adaptado).

Marcas de praia na superficie, indicadas pela seta vermelha. A origem

da trinca esta indicada pela seta preta (Zolin, 2010 — adaptada).
Exemplos de estrias de fadiga (a) fragil e (b) ductil (Beachem, 1968).

(a) Precipitados bem finos e pequenos sdo visiveis na estrutura (setas
vermelhas); (b) Aumento da figura (a) com fundo escuro evidenciando
os precipitados; (c¢) Pequenos precipitados de B’’ se formando; (d)
Precipitados do tipo B’ (formato de agulha) com tamanho de 10-15

nm; (e) Precipitados mais grosseiros que em (d); (f) Precipitados

31

32

33

33

35

36

37

39

39

40

41

42

43



2.26

227

2.28

2.29

3.1

3.2

3.3

3.4

3.5

3.6

grosseiros, mostrando a fase B’ (formato de vareta) (Edwards et al.,

1998).

(a) Precipitados ricas em Mg-Si em uma matriz de aluminio (Edwards
et al., 1998) e (b) Amostra de uma liga de aluminio 6201 mostrando de
fase a-AlFeSi e B-AlFeSi envoltas da matriz de aluminio (Mulazimoglu

et al., 1996).

Propagacdo de trinca em uma liga de Al-Cu-Mg com dois tratamentos
diferentes, mostrando os desvios do caminho da trinca (Qi Zhao et al.,

2016).

Superficie de uma aco 4330V que sofreu fratura devido ao processo de

fadiga (Metals Handbook v.11, 2002).

Influéncia da dire¢do de maxima tensao (Gmax) no formato dos dimples
formados pela coalescéncia de microvazios (Metals Handbook v.12,

1987 - adaptado).

Fluxograma dos passos seguidos para o desenvolvimento deste

trabalho.

(a) Desenho esquematico do corpo de prova usinado a partir de um fio

e (b) dimensdes do corpo de proa.

(a) Maquina MTS utilizada para o esticamento dos fios e ensaios de
tracdo; (b) Detalhe das garras da maquina, onde os corpos de prova sao

colocados e as garras os predem para a realizagdo dos ensaios.

(a) Pedago do cabo retirado da bobina; (b) Fio retirado do conjunto
(cabo) antes do processo de esticamento; (¢) Fio, preso pelas garras da
maquina MTS, no processo de esticamento; (d) Fio ja esticado e pronto

para o processo de usinagem.

Corpo de prova apos processo de usinagem, com reducdo da segdo de

area transversal.

Forno Nabertherm com controlador P310, e camara com dimensoes de

150 mm x 150 mm x 150 mm, utilizado para os tratamentos térmicos

44

46

48

50

52

53

55

56

57

58



3.7

3.8

3.9

3.10

4.1

4.2

4.3

44

4.5

4.6

4.7

4.8

4.9

dos fios do cabo condutor “A”.

Desenho esquematico do dispositivo para o tratamento térmico dos
fios. (a) Desenho feito em AutoCad e (b) Vista isométrica feita no

SolidWorks.

Miquina de medi¢ao de microdureza Vickers, EmcoTest DuraScan 20,

com indentador de diamante e lentes de aproximacao de 10x e 40x.

Imagem do microscopio eletronico de varredura, do Grupo de Fadiga
Fratura e Materiais, da Universidade de Brasilia, da marca JEOL JFM-

7100F, utilizado para as andlises dos fios fraturados.

Imagem do microscopio eletronico de transmissdao, FEI Tecnai G* F20,

utilizado para as analises das amostras tratadas termicamente.

(a) Perfis de rugosidade em um corpo de prova; (b) Imagem com
contraste de alturas da medicao de rugosidade. Confocal. 50x; (c) Perfil

de rugosidade da amostra para um intervalo de 24 mm.
Evolugao da microdureza Vickers com o envelhecimento natural.

Evolugdo da dureza para varias temperaturas de solubiliza¢dao e tempos

de envelhecimento artificial.

Grafico tensao (o) x deformacao dos fios termicamente tratados com os
seguintes tratamentos (a) S550E0; (b) S550A20; (c) S550N1500 e (d)
S550N3000.

Grafico S-N dos fios “A” e “B”, em log-log.

Grafico S-N, em escala log-log, dos fios que sofreram os tratamentos

térmicos S550A20, S550A8 e SS50EO.

Razao entre as vidas a fadiga dos corpos de prova dos fios S550A20 e
S550E0.

Grafico S-N dos fios que sofreram envelhecimento natural com

diferentes tempos

Grafico S-N, em log-log, de fios que sofreram o envelhecimento

59

61

62

63

68

67

68

71

73

78

75

76

77

10



4.10

4.11

4.12

4.13

4.14

4.15

4.16

4.17

4.18

4.19

artificial por 24 horas.

Grafico S-N, em log-log, de fios como recebido (T81) e de fios com

tratamento térmico S550A20.

Razao entre as vidas a fadiga dos corpos de prova dos fios S550A24 e
T81.

Imagem em MET dos fios “A” e “B” mostrado a distribui¢do dos
precipitados endurecedores. (1) Os precipitados estdo mais espalhados

no fio “A” e (2) melhor distribuidos no fio “B”.

Imagem tratada com o software ImageJ que possibilitou a contagem
dos precipitados endurecedores da liga presentes em cada amostra. (1)

Fio “B” ¢ (2) fio “A”.

Mapa do fio “A”. (a) Imagem do precipitado; (b) Mapa de Si; (c) Mapa
de Mg; e (d) Mapa de Al

(a) Imagem da amostra do fio mostrando precipitados ricos em Al-Fe-
Si (setas vermelhas) e as imagens do mapa de composicdo dos

elementos (b) Fe e (¢) Si. MET.

(a) Imagem mostrando precipitados ricos em Mg-Si e (b) Imagem
aproximada da regido destacada evidenciando a existéncia de

precipitados ricos em Mg-Si. MET.

Fios fraturados mostrando as regides caracteristicas do processo de
fadiga. As setas azuis indicam a regido de propagacdo da trinca e as
setas amarelas indicam o local da fratura. (a-b) S550E0 e (c-d)

S550A20. MEV. 30-35x.

Imagens fractograficas dos corpos de prova fraturados. Os circulos
amarelos evidenciam a presenca de dimples. (a-b) S550E0 e (c-d)

S550A20. MEV. 350-700x.

Amostras de fios evidenciando imagens compativeis com as estrias
oriundas do processo de fadiga. (a-b) S550E0 e (c-d) S550A20. MEV.
9.000-17.000x.

78

78

79

80

81

82

83

84

&5

86

11



4.20

4.21

4.22

4.23

Amostras de fios mostrando possiveis locais para a nucleagdo da trinca.
As setas evidenciam as bandas de deslizamento ¢ trincas. (a) S550E0 e

(b-c-d) S550A20. MEV. 150-1500x.

Dimples encontrados nas amostras envelhecidas naturalmente por 3000

horas. MEV. 200-850x.

Fios fraturados mostrando as regides caracteristicas do processo de
fadiga. As setas azuis indicam a regido de propagacdo de trinca e as

setas amarelas indicam o local da fratura. MEV. 35-37x.

Amostras de fios, envelhecidos naturalmente com 3000 horas,
evidenciando as estrias oriundas do processo de fadiga. MEV. 4500x-

10000x

89

90

91

92

12



LISTA DE TABELAS

2.1

2.2

3.1

3.2

3.3

4.1

4.2

4.3

4.6

Séries das ligas de aluminio, principais elementos de liga e indicagado se
sdo termicamente trataveis (Martins, 2008).

Evolucdo das fases dos precipitados de Mg-Si quanto a sequéncia de
transformagdo, tamanho dos precipitados € composi¢do (Andersen et
al., 1998; Marioara et al., 2001).

Composi¢do quimica da liga de aluminio 6201.

Parametros utilizados nos corpos de prova solubilizados juntamente
com suas nomenclaturas.

Parametros utilizados para os corpos de prova que sofreram com o
envelhecimento natural e artificial juntamente com suas nomenclaturas.
Valores da rugosidade encontrados para os perfis da Figura 4.1a.
Resumo das propriedades mecanicas.

Resumos das propriedades mecanicas estaticas para os corpos de prova
tratados termicamente.

: Imagem das contagens de precipitados das imagens 1 (fio “B”) e 2 (fio
“A”) da Figura 4.13. As imagens foram trabalhadas para contar

precipitados de 0.5 nm até 50

17

23

53

59

60

65

73

71

80

13



LISTA DE SIMBOLOS

Ao

Omax

Omin

Constante de Poffemberger.
Modulo de elasticidade.
Tensao equivalente.

Amplitude de tensdo alternada.
Quantidade de ciclos de fadiga.

Amplitude de tensao.

Constante do material. Formula de Basquin.

Constante do material. Formula de Basquin.

Limite de resisténcia a tragao.

Fator de modificagao de superficie.
Fator de tamanho.

Fator de carregamento.

Fator de temperatura.

Tensao limite de fadiga de ensaio.
Resisténcia a temperatura de operacao.
Resistécnia a temperatura ambiente.
Faixa de tensdo.

Tensdo méaxima.

Tensdo minima.

14



Oailt

RZ

SSSS

GP-1

GP-1I

MEV

MET

EO

HV

Tensdo alternada.

Tensdo média.

Razao de tensdo

Limite de resisténcia a fadiga.
Limite de escoamento.

Limite de resisténcia a tragao.

Tensao verdadeira da resisténcia a fratura a fadiga.

Coeficiente de resisténcia a fadiga do material.
Numero de Reynolds.

Velocidade de escoamente.
Viscosidade cinética do fluido.
Amplitude de deslocamento.

Angulo de rotagio da régua.
Coeficiente de correlacao.

Solugdo sélida supersaturada.

Zona de Guinier-Preston L.

Zona de Guinier-Preston II.
Microscopio eletronico de varredura.
Microscépio eletronico de transmissao.
Sem envelhecimento.

Dureza Vickers.

Diagonal horizontal.

Diagonal média.

Diagonal vertical.

15



UFG

ECAP

Carga do ensaio de dureza Vickers.
Graos Ultra Finos (Ultra Fine Grains).

Pressdo angular de canal igual (Equal Channel Angular Pressing).

16



SUMARIO

1. Introdugao
1.1, ConteXto E MOtIVAGAO.....couuiruiieieeriteiie ettt ettt sttt st st st st ebe e b e
1.2. Objetivo E CONIIDUIGAO. ..vvieveeteerteerieirteeetessteesieesteesteessessseeesseesseessesssesssessssesssessseessesnsns
1.3, EStAd0 Da ATt ...eoueeeiieeeeie ettt st e st st
2. Revisdo Bibliografica
2.1. AIUminio E Suas Ligas.....cccoureereririiriinieesreeee ettt sre s
2.2, Tratamento TEITNICO .....cvtiieeritirieeie ettt ettt ettt ettt et e st e satesate et e ebe e sbeesaeesaes

2.2.1. Processo De Solubiliza¢do E Témpera
2.2.2. Envelhecimentos Natural E Artificial
2.2.3. Outros Fatores
2.2.4. Influéncia Do Envelhecimento Nas Propriedades Mecanicas
2.2.4.1. Efeito Da Densidade Do Precipitado
2.2.4.2. Influéncia Da Resiténcia Do Precipitado
2.2.4.3. Influéncia Da Coeréncia
2.2.4.4. Influéncia Do Tamanho Do Grao
B TR o T § ;TSP UP PP

2.3.1 Determinagdo Do Diagrama S-N

2.4, IMIICTOSCOPIA  1eeeuveeerreerrreresieeesieeestteessreesteeessseessseesseeessbaesasesssessnsesssnsessssesessanessaessseeessses

2.4.1. Analises Em Microscopia Eletronica De Varredura
2.4.2. Analises Em Microscopia Eletronica De Transmissdo
2.4.3. Textura

2.5. ANAliSe FractO@rafiCa ..ccuuivviiiiirieiieeiie sttt ettt e e snee s steesae e nneees

2.5.1. Selecdo, Identifica¢do E Limpeza De Superficies
2.5.2. Verificagdes Macroscopicas
2.5.3. Analises Microscopicas

3. Metodologia

16

19

21
22
27
29
29
30
31
32
33

37
39

40
44
46
48

49
49
50
54

17



3.1. Material, Preparacdo Dos Corpos De Prova E Ensaios De Tragao .......ccccceeveeveeniieneenee.
3.2, Tratamento TEIMNICO ...eevueiiuieiuieiieeiteese sttt ettt sttt e st e saee st e s ateeabe e sbeesaeesaes
3.3, MiCTrOdUIEZA VICKETS ..cuveiuiiiiieieeieieeiee sttt ettt ettt st st be e
3.4, ENSaios D& Fadia......cceeiviiiiiiiiiiiiieiniee ettt sttt st et s ste e s saa e sans
3.5. Microscopia E Fractografia........c.ccecerireininieiiieeeseneeeseeesee s
4. Resultados E Discussdes
4.1. Rugosidade SUperficial .........cceiverieiiiririeiiieeee et
4.2. Resultado Das Propriedades MECANICAS. ........ceeverrireeriirienenieeeese et

4.2.1. Microdureza Vickers
4.2.2. Ensaios De Tracao
4.2.3. Ensaios De Fadiga

5. Conclusoes
6. Propostas De Trabalhos Futuros

Referéncias Bibliogaficas

67
67
68

68
71
74
95

97

98

18



1. INTRODUCAO

1.1. CONTEXTO E MOTIVACAO

O objeto de estudo deste trabalho surgiu a partir de um projeto de pesquisa que tem por
objetivo a investigacdo do efeito de tratamentos térmicos diferenciados na resisténcia a
fadiga e na fratura de cabos condutores de energia elétrica, confeccionados com fios de
aluminio liga da série 6xxx e 1xxx. Cabos de aluminio liga tem sido muito utilizado em
novos projetos de linhas de transmissdo em todo territério nacional. Essas ligas, em
principio, oferecem caracteristicas benéficas tais como a melhora da relagdo resisténcia
versus peso, maior resisténcia a tracdo e a corrosao e baixas perdas elétricas quando
comparados com o aluminio puro. Visto que os cabos condutores devem ser capazes de
conduzir energia elétrica de maneira eficiente, ter boa resisténcia mecanica ¢ apropriado
para suportar fatores ambientais. De acordo com Maduro-Abreu et al. (2010), essas
caracteristicas, proprias dos cabos condutores, sdo essenciais para os projetos de linhas
de transmissdo, e visam primordialmente sua viabilidade econdmica, uma vez que os
cabos condutores podem representar até 40% do custo, em investimento, da linha de
transmissao. Uma vez que conhecer as propriedades mecanicas e o desempenho do cabo
sdao de extrema importancia para a elaboragdo de projeto eficientes, se faz necessario a
elaboracdo de projetos com base em analises de multiplas variaveis, sempre tendo como
objetivo a otimizacdo dos projetos (Corrente Continua - A Revista da Eletronorte,

2009).

O presente trabalho visou identificar o porqué, e propor solugdes, das discrepancias
encontradas nos ensaios de fadiga de cabos condutores, fabricados com a mesma liga de
aluminio e sujeitos a tratamentos térmicos iguais, submetidos a ensaios de fadiga, em
condigdes equivalentes, e que apresentaram resultados e comportamentos bem
diferentes, um deles se colocando abaixo a curva de seguranca de Cigreé, conforme
relatado nos trabalhos de Reinke, (2017) e Kalombo et al., (2015). Analises
preliminares das propriedades mecanicas dos fios do cabo, como microdureza, limite de

escoamento e limite de resisténcia a tragdo, indicam que o problema esteja relacionado



com o tratamento térmico realizado, de maneira ineficiente, nos mesmos, conforme
mostrado no trabalho de Reinke, (2017). Desta forma buscou-se entender a relevancia
que diferentes tratamentos térmicos tém no comportamento das vidas em fadiga dos fios
dos cabos. A realizagdo da pesquisa se faz necessaria devido ao fato de que quebras, ou
comportamentos inesperados dos fios do cabo podem acarretar no rompimento total do
condutor, gerando, desta forma, acidentes e prejuizos considerdveis para a empresa

transmissora como para 0s usuarios.

1.2. OBJETIVO E CONTRIBUICAO

Baseado nos trabalhos que a literatura tem disponivel sobre o assunto de tratamentos
térmicos, fadiga, liga de aluminio, propriedades mecanicas e mudancas microestruturais
este trabalho se propde a investigar o comportamento da vida em fadiga, propriedades
mecanicas estaticas e a andlise da falha de corpos de prova fabricados a partir de fios do
cabo da liga de aluminio 6201, que foram submetidos a diferentes condigdes de

tratamentos térmicos.

O trabalho tem por objetivo principal avaliar os efeitos de alguns tratamentos térmicos
em corpos de prova fabricados a partir de fios da liga de aluminio 6201 quanto ao
comportamento na vida em fadiga. Os fios para a fabricacao dos corpos de prova foram
retirados, e foram preparados, de um cabo condutor utilizado em linhas de transmissao,
o CAL 900 MCM. Dentro deste contexto foram avaliados o comportamento para alguns
tipos de tratamentos com diferentes tempos de envelhecimento e temperatura de
solubilizagdo, visto que diferentes tratamentos podem alterar as propriedades do
material em questdo. Os tratamentos térmicos avaliados nos corpos de prova foram o
apenas solubilizado, o solubilizado e envelhecido naturalmente (T4), o solubilizado e
envelhecido artificialmente (T6) e o tratamento de fabrica (T81). A investigagdo da vida
em fadiga de cabos condutores ¢ relativamente escassa, devido ao fato de existirem
poucos laboratdrios com espago fisico e maquindrio necessario para realiza-la, e com o
intuito de somar a estas pesquisas o presente trabalho se propdem a realizar varias séries
de ensaios de fadiga em fios, retirados dos cabos condutores, e verificar seu
comportamento, tipos de quebras e microestrutura. Como objetivos secundarios
encontra-se analises de microscopia eletronica de transmissdo para visualizacdo dos

precipitados endurecedores da liga.



1.3. ESTADO DA ARTE

O estudo sobre tratamentos térmicos em aluminio e suas ligas e como, 0s mesmos, irdo
influenciar suas propriedades mecanicas ¢ de grande importancia para a engenharia.
Trabalhos que abordam o estudo e analises de materiais antes e ap6s um tratamento
térmico ja existem na literatura, como por exemplo a verificacdo das propriedades
mecanicas estaticas (dureza, resisténcia a tracdo, limite de escoamento, etc.). Neste
subcapitulo encontram-se alguns estudos que utilizaram o material da série 6XXX, ou
séries que sao termicamente trataveis, onde foram avaliadas as propriedades mecanicas
estaticas e dinamicas e mudangas microestruturais oriundas de processos de tratamento

térmico e mecanico.

No trabalho de Abreu ef al. (2011) o objetivo foi verificar o comportamento mecanico
de uma liga de aluminio da série 6xxx variando a temperatura de solubilizacdo e com
posterior envelhecimento natural. Evidenciou-se que solubiliza¢des efetuadas abaixo da
linha solvus trazem prejuizos para as propriedades mecénicas, ndo conseguindo a total
dissolugao das fases secundarias e prejudique a posterior formagdo dos precipitados
endurecedores. Foi possivel perceber que com o aumento da temperatura de
solubilizagdo a vida em fadiga também aumentava, e esta melhora foi atribuida a
barreiras microestruturais, criadas pelo tratamento térmico, que conseguiam atrasar o
crescimento da trinca. Quando comparados os corpos de prova envelhecidos
artificialmente a relacao, aumento da temperatura de solubilizagdo e comportamento a

fadiga, se mantém as mesmas das obtidas anteriormente.

Na pesquisa desenvolvida por Liu et al. (2017) os focos foram nos efeitos da variagao
do tempo durante o tratamento de solubilizacdo na vida em fadiga de alto ciclo,
evolugdo da microestrutura e morfologia da fratura por fadiga em um aluminio liga da
série 7xxx. Os autores reportaram que com a variacdo do tempo de solubilizag¢do foi
possivel perceber diferengas na microestrutura do material, nas particulas de segunda
fase, nas fases dos precipitados, na vida em fadiga de alto ciclo e na morfologia da
fratura para vida em altos ciclos. Dos resultados apresentados para a vida em fadiga foi
possivel perceber que conforme o tempo de solubilizagdo aumentava a vida aumentava,
principalmente quando a vida ultrapassa o valor de 10° ciclos. Quando analisadas as
particulas de segunda fase foi constatado que com o aumento do tempo de solubilizacao
a fragdo do volume das particulas de segunda fase diminuia, levando a uma melhor

dissolucdo dessas particulas na matriz.



No estudo realizado por Moy et al. (2012) foi tratado sobre o efeito do tratamento
térmico, variando o tempo de tratamento, visando investigar como o processo de
endurecimento iria afetar a microestrutura, textura e a capacidade de conformagdo de
um aluminio liga da série 2xxx. Os autores concluiram que o tratamento térmico de
envelhecimento artificial alterou a microestrutura do aluminio liga através da
precipitagdo, que s6 foi possivel detectar a partir de andlises feitas no microscopio
eletronico de transmissdo. Foi possivel detectar que certos tempos de envelhecimento
apresentavam melhoras na ductilidade do material com certa perda de resisténcia

mecanica, quando comparados com o material como recebido.

Nos estudos apresentados por May et al. (2010) foram discutidos tratamentos térmicos
de recozimento de corpos de prova fabricados de aluminio liga da série 2xxx, tentando
verificar a influéncia dos mesmos na evolu¢ao da vida em fadiga. Foram realizadas
investigacdes microestruturais sempre observando a evolugdo microestrutural dos
elementos endurecedores da liga. Para um dos casos estudados, os resultados para a vida
em fadiga foram catastroficos, reduzindo cerca de 98% o niimero de ciclos quando
comparado com a vida antes do tratamento. Para outro caso, um aumento na vida de
fadiga foi encontrado com a aplicagdo de um tratamento térmico especifico em termos
de manutengdo da temperatura e do tempo no forno. Isto foi atribuido as mudangas
microestruturais que antecipam o inicio da fissura durante o teste de fadiga. Além disso,
um precipitado muito fino obtido no aluminio liga 2024 melhora a vida em fadiga, por
outro lado, a difusdo do cobre do meio da liga 2024 para a superficie, afeta o material e

o torna mais fraco em termos de fadiga vida.

Em estudo realizado por Iman et al. (2015) seu trabalho buscava variar temperaturas no
processo de solubilizagdo do aluminio liga, da série 6xxx, com o intuito de verificar
seus efeitos na vida em fadiga e na microestrutura, foi evidenciado que a resisténcia
mecanica da liga foi melhorada com a temperatura correta do tratamento de
solubilizagdao, onde o cobre conseguiu maxima solubilidade na temperatura mais alta de

tratamento, 500 °C.

Em 2016 foi elaborado um estudo, por Aboulkhair et al. (2016), sobre o efeito do
comportamento a fadiga de corpos de prova de aluminio liga fabricados a partir do
processo SLM, manufatura aditiva, quando foram submetidos a tratamentos térmicos e a
processos de qualidade superficial. Em seu trabalho foi constatado a grande influéncia
que uma boa qualidade superficial exerce sobre a vida em fadiga dos cps, favorecendo a
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nucleacdo de uma trinca, € que com um tratamento térmico adequado, pode-se melhorar
de maneira consideravel a vida em fadiga dos cps. Os resultados mostraram que a
combinag¢do tratamento térmico e usinagem dos corpos de prova levou a uma melhora,
de maneira geral, no comportamento a fadiga. A melhora do comportamento a fadiga
verificado foi atribuida a ductilidade induzida, transformag¢ao microestrutural ¢ reducao

das tensOes residuais.

O autor Brynjulfsen (2015) desenvolveu um trabalho em duas ligas, termicamente
trataveis, de aluminio, que foram extrudadas, das séries 6xxx e 7xxx. O objetivo do
trabalho foi a comparagdo dos tratamentos T1, T4, TS e T6 nas duas ligas, no que diz
respeito a textura do material, comportamento a fadiga, dureza — antes de depois dos
ensaios ¢ a fractografia das amostras. De maneira geral o trabalho mostrou que o
trabalho mostrou que o envelhecimento natural se mostrou melhor que o
envelhecimento artificial. Para a liga 6xxx o tratamento T4 obteve os melhores
resultados referentes a vida em fadiga, realizado com R = 0,1, e o segundo melhor
resultado para a resisténcia a tracdo, ja o tratamento T6 obteve os melhores resultados
de resisténcia a tragdo o que nao se repetiu na vida em fadiga. Com relagao a liga 7xxx
o tratamento T1 obteve os melhores resultados com relagao a vida em fadiga, realizado
com R = 0,1, e os melhores resultados de resisténcia a tracdo, ja para o tratamento T6 o
comportamento a fadiga obteve o pior comportamento a fadiga e um dos piores
resultados para a resisténcia a tragdo. Com relacao a fractografia todos os corpos de
prova apresentaram, de maneira geral, as mesmas caracteristicas para todos os

tratamentos efetuados.

No ano de 2013 foi estudado por da Silva (2013) o comportamento em fadiga e a
sensibilidade ao entalhe de trés ligas de aluminio da série 6xxx. Para tal foram
realizados a caracterizacdo e comparacdo da microestrutura, propriedades de tragdo e
fadiga, analises microestruturais e fractograficas das trés ligas. Os ensaios de tragdo
mostraram que a liga 6351 apresentou o maior limite de escoamento, resisténcia a
tracdo, maior mdédulo de Young, maior tenacidade e menor alongamento, seguidas pelas
ligas 6005 e 6063. Quando comparadas em relacdo a resisténcia a fadiga a liga 6351
apresentou os melhores resultados para fadiga a baixo ciclo, e com relagao a fadiga de
alto ciclo a liga 6005 apresentou os melhores resultados. Com relagdo a andlise da falha,
foi possivel concluir que os corpos de prova sem entalhe tiveram suas trincas nucleadas

proximas a superficie e/ou proximas a particulas de segunda fase.



Trabalhos como o de Murashkin et al. (2015) estudaram os efeitos da conformagdo
ECAP com posterior tratamento térmico na microestrutura, propriedades mecanicas e
elétricas em uma liga de aluminio da série 6xxx. Os resultados mostraram que a
realizagdo do processo continuo do ECAP foi benéfica para a formacao de uma
microestrutura com graos ultrafinos, e que o processo ECAP com seis ciclos a 130 °C
resultou na formag¢do de uma microestrutura ultrafina homogénea. O refinamento dos
graos foi acompanhado de um envelhecimento dindmico que levou a formagdo de
precipitados de segunda fase metaestaveis B’ e estaveis . Foi constatado que os fios de
maior comprimento, compostos de graos ultrafinos, possuem uma resisténcia mecanica
muito maior quando comparados com os seus correspondentes processados através de
técnicas de tratamento convencionais. O posterior envelhecimento artificial, a 170 °C,
de tarugos de UFG processados via ECAP-C ndo mostrou ter efeito sobre a resisténcia

mecanica, porém quando realizado a 190 °C leva a alguma degradacao de resisténcia.

A comparagdo de duas ligas de aluminio da série 6xxx com tratamentos térmicos
diferentes, TS5 e T6, quanto a vida em fadiga de alto ciclo e suas propriedades mecanicas
foi abordado no trabalho de Schwerdt et al. (2014). Foi constatado, a partir dos
resultados alcancados nesta pesquisa, que apesar da amostra que obteve melhores
resultados para os ensaios de resisténcia a tragdo, T6, apresentou piores resultados na
resisténcia a fadiga. Outra diferenca constatada pelos autores foi quanto a fractografia
dos corpos de prova, para os que foram tratados com o procedimento TS5 obtiveram, nas
regides de iniciagdo das trincas, regides planas contrdrias as encontradas para as
amostras tratadas com o procedimento T6, que mostraram apresentar multiplas regides

de clivagem.

No trabalho de Andreatta, Terryn e de Wit (2003) foi investigado como diferengas de
potencial Volta entre intermetalicos e a matriz ao redor sdo afetadas pelo tratamento
térmico de solubilizacao em uma liga da série 7xxx através de microscopia de varredura
e microscopia de potencial de superficie. Como resultado obtiveram que o potencial
Volta entre a matriz ¢ os intermetalicos aumenta devido ao tratamento de solubilizagao.
Como a composicdo dos intermetidlicos ndo muda devido ao tratamento de
solubilizagdo, o incremento da diferenca de potencial Volta ¢ explicado pelo
enriquecimento de Mg e Zn na matriz devido a dissolugdo das particulas endurecedoras
MgZn; ocorrida durante a solubilizagdo. Como resultado deste incremento da diferenca

de potencial Volta entre os intermetalicos e a matriz, o acoplamento galvanico entre os



mesmos ¢ mais forte para a amostra solubilizada que para a amostra tratada
termicamente. O precipitado Mg>Si mudou a comportamento eletromecanico do

anodico para o catddico devido ao tratamento térmico.

Investigacdes sobre o efeito dos tratamentos de solubilizacdo e envelhecimento na
microestrutura e propriedades mecanicas de uma liga Al- 9 wt.%Si- 3,5 wt.%Cu
contendo 0,1-1,0 wt.%Fe foi feito por Yang, Ji e Fan (2015). Os resultados mostraram
que a fase a-Al dendritica primaria variou de 20-100 um de tamanho e os graos de a-Al
globulares foram menores que 10 um de tamanho. Os intermetalicos ricos em Fe
exibiram formas grosseiras compactas ou semelhantes a estrelas com tamanho de 10-20
um e particulas finas compactas em um tamanho médio de 0,75 pm. O tratamento de
solubilizacao pode ser alcangado em um curto periodo de tempo, cerca de 30 min a 510
°C, que dissolveu os intermetalicos ricos em Cu na fase a-Al primdaria e tornou em
esfera a fase eutética de Si. Durante o envelhecimento subsequente, numerosos
precipitados finos das fases 68’ e Q’ foram formados para fornecer um fortalecimento
efetivo a fase a-Al, melhorando significativamente as propriedades mecanicas. Portanto,
o teor de Fe nas ligas de Al-Si-Cu fundido precisa ser controlado em um nivel baixo, a
fim de obter a melhor ductilidade e resisténcia sob condi¢des de solubilizagdo ¢

envelhecimento.

Os autores Chen et al. (2003) investigaram os efeitos de tratamentos térmicos
escalonados na dissolucdo de constituintes soluveis remanescentes € nas propriedades
mecanicas de um aluminio liga 7055. Dos resultados foi observado que usando uma
temperatura baixa no pré-aquecimento, as fases constitutivas individuais nos eutéticos
multifasicos cresceram em particulas constituintes separadas e a fase se dissolveu
completamente. Consequentemente, a temperatura inicial de fusdo de 7055 lingotes de
liga foi aumentada. Foi observado que um pré-tratamento adequado poderia permitir o
tratamento subsequente da solu¢do a alta temperatura e a dissolucdo completa das
particulas constituintes em ligas 7055 sem sobreaquecimento. Isso, por sua vez,
aumentou a resisténcia a tracdo e a tenacidade a fratura da liga 7055, respectivamente,
com aproximadamente 9% de alongamento de tracdo. As melhorias foram atribuidas a
uma combinagdo de redugao do inicio da fratura por fratura de particulas constituintes
proximas as pontas de trincas e uma melhora na resposta de endurecimento por idade

resultante do aumento da concentracao de elementos dissolvidos na matriz.



No ano de 2017 foi verificada a influéncia do tempo no tratamento da solubilizacao na
microestrutura de trés ligas fundidas de Al-Cu em termos do efeito sobre a acumulagao
de danos durante a deformagdo a temperatura ambiente (Fernandez Gutiérrez et al.,
2017). A microestrutura das ligas ¢ formada por uma matriz a-Al endurecivel através do
envelhecimento e intermetdlicos interdendriticos cuja fragdo volumétrica e
interconectividade dependem da composi¢do quimica e do tempo de tratamento de
solubilizagdo, conforme revelado pelas investigagdes 2D e 3D. O processo de
acumulagdo de danos durante a deformacao sob ensaio de tragao ¢ investigado in situ
por micro tomografia sincrotron. Dos resultados das propriedades mecanicas foi
constatado que para que a ductilidade aumente ¢ necessario a realizacdo de um
tratamento térmico de 4 horas a uma temperatura de 530 °C e que a quantidade de Cu

seja menor que 5 wt%.

Os autores Senkov et al. (2008) estudaram o efeito do tratamento térmico na
precipitagdo de crescimento de um precipitado coerente, de tamanho nanométrico,
Al3(Sc,Zr) e seus efeitos nas propriedades de tragao durante resfriamento direto de uma
liga fundida Al-Zn-Mg-Cu-Sc-Zr. Foi constatado que o tamanho médio, distribuigao,
densidade e fragdao de volume do precipitado era determinado em fun¢ao da temperatura
do tratamento de solubilizagdo e o tempo. Foi observado que um incremento na
temperatura de solubilizagdo resultava em precipitados com maiores didmetros, maiores
fragdes de volume e menor densidade. Foi verificado que particulas coerentes, de
tamanho nanométrico, de Al3(Sc, Zr) proporcionaram fortalecimento adicional de
Orowan, que aumentou com o aumento da fragdo de volume de particulas e diminui¢ao
do tamanho das particulas, variando de 75 MPa — 118 MPa apo6s diferentes tratamentos

térmicos.

No trabalho de He et al. (2019) foi estudado um aluminio liga pertencente a série 6xxx,
que foi extrudada, tentando verificar o efeito do envelhecimento artificial, envelhecido
ap6s algum tempo estocado e um pré-envelhecimento, nas propriedades mecanicas e
microestruturais. As propriedades mecanicas testadas pelos autores foram dureza,
tensdo de ruptura e evolugdo microestrutural. Foi relatado que o fato de se estocar o
material antes do envelhecimento trouxe um efeito negativo nas propriedades mecanicas
estudadas. O pré-envelhecimento acarretou em efeitos positivos nas propriedades
mecanicas em comparagdo com o estocado, pois eliminou o efeito de atraso da

precipitagdo. Com relagao ao envelhecimento artificial, foram encontradas as melhores



propriedades mecanicas apos algumas horas de envelhecimento. Foi relatado pelos
autores que aspectos relacionados a andlise de falha também sofreram alteragdes com
relagdo a morfologia dos dimples, sendo eles mais alongados e rasos para algumas

situacoes.

Os autores Mroéwka-Nowotnik e Sieniawski (2005) conduziram um estudo onde o
objetivo principal foi estudar a influéncia das condi¢cdes de resfriamento apds o
tratamento de solubilizacdo de dois materiais de uma liga de aluminio da série 6xxx.
Também foi analisado o efeito da solubilizacdo em relacdo ao mecanismo ¢ a cinética
de envelhecimento. Foram realizados ensaios de dureza Brinell para verificagdo do
tempo de envelhecimento no comportamento de endurecimento por precipitacao.
Mudangas microestruturais causados pelo envelhecimento foram conduzidas através de
microscopia eletronica de transmissao. Os autores apresentam um objetivo menor que
foi de verificar como o processo de extrusdo afeta a microestrutura e as propriedades
mecanicas dos dois materiais. Foi concluido que a dureza de uma das ligas foi mais
sensivel as condi¢des de resfriamento do que paras as condigdes de solubilizagao, e que
as maiores durezas foram encontradas para as amostras resfriadas em adgua. Amostras
extrudadas apresentaram maior resisténcia mecanica dos que as amostras fundidas.
Outra conclusdo apresentada pelo trabalho foi que a quantidade de precipitados
endurecedores ¢ dependente da forma de resfriamento, foram observados precipitados
mais finos e dispersos na microestrutura em amostras resfriadas ao ar. Para uma das
ligas foi concluido que a dureza e cinética do envelhecimento ndo sdo, geralmente,

dependentes do tratamento de solubilizagao.

Marioara et al. (2003) realizaram um estudo com relacao a influéncia da temperatura e
tempo de estocagem a temperatura ambiente no que tange a nucleagdo da fase
endurecedora >’ em uma liga de aluminio Al-Mg-Si, série 6xxx. Foram testadas trés
temperaturas (100, 125 e 150 °C) por um periodo de 0 a 40 dias e o processo de
endurecimento foi investigado em microscopio eletronico de transmissao. Os autores
concluiram que o tempo de armazenamento reduz o numero de particulas pré- B’ em
um fator de 5, também foi revelado que a estocagem cria clusters atdmicos, também foi
visto que envelhecer a uma temperatura de 125 a 150 °C causa a transformagao do pré-
B>’ em B’ e por fim foi constatado que a uma temperatura de envelhecimento de 100 °C

o processo de transformagao da fase pré- 3’ para f°’ ¢ mais lenta.



Liu et al. (2005) pesquisaram sobre trés tipos de solubilizagdo com t€émpera aplicadas a
dois tipos de aluminio liga, Al-Cu-Mg e Al-Mg-Si. A amostra tratada com uma solu¢do
escalonada apresentou um aumento significativo na resisténcia ao escoamento,
ductilidade e tenacidade a fratura. Os autores concluiram que a aplicagdo de um
tratamento de solucdo melhorado se mostrou positivo em diminuir a fragdo volumétrica
dos constituintes grosseiros e, portanto, melhorar as propriedades mecanicas de ligas de

aluminio termicamente trataveis.

No ano de 2013, Siegfanz et al. (2013) estudaram a influéncia da variagdo do
tratamento térmico na microestrutura e propriedades mecéanicas da liga de aluminio
AlSi7Mg0.3, em particular o mecanismo de fadiga. Neste estudo os tempos e
temperaturas de solubiliza¢do foram selecionados para que a resisténcia da solucao o-
solida pudesse variar ainda mantendo o formato e tamanho dos precipitados de silicio
dentro da regido eutética constantes. Foi observado que existia uma relagdo entre as
particulas de silicio e a propagacdo da trinca, como por exemplo, regides eutéticas
causam deflexdo no caminho da trinca e diminuem a taxa de propagacao. Concluiu-se
que corpos de prova que sofreram recozimento nas maiores temperaturas do tratamento

de solubiliza¢do mostraram maiores vidas em fadiga.

Os autores Bayarassou, Zidani e Farh (2018) pesquisaram sobre mudangas
microestruturais ¢ das propriedades mecanicas durante o envelhecimento artificial de
um fio da liga de aluminio Al-Mg-Si (6xxx) trefilado a frio com diferentes deformacdes
buscando um melhor entendimento sobre o envelhecimento combinado com o nivel de
deformacao plastica. Os métodos de caracterizagdo utilizados foram. Foi observado que
a reducao de secao mostrou mudangas na microestrutura ¢ na textura e a combinacao
entre envelhecimento e precipitacdo de segundas fases, tem bons impactos nas

propriedades mecanicas do material.

Belghit ef al. (2018) investigaram precipitacdes, causadas pelo envelhecimento artificial
(T6), de duas ligas Al-Mg-Si com, e sem a adicdo de Cu e excesso de Si utilizando
DSC, microscopia eletronica de transmissdao, medigdes de dureza Vickers e DRX. Foi
observado, através de analises DSC, que o excesso de Si acelera o processo de
precipitacdo e que a liga que possui Si em excesso e pequena quantidade de Cu possui
maior dureza com o envelhecimento. A pequenas quantidades de Cu na liga leva a
formagao de finos e dispersos precipitados ricos em Mg-Si, que sdo os que conferem
dureza a liga.
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No ano de 2018 os autores Kumar er al. (2018) estudaram os efeitos de fatores
metalurgicos (graos ultrafinos, precipitados e particulas de segunda fase) em um ciclo
de baixa fadiga para a liga de aluminio 6082. As amostras foram produzidas por
processo de laminacdo criogénica, laminacdo a temperatura ambiente, laminacao
criogénica seguida de recozimento a 200 °C e laminagdo a temperatura ambiente
seguida de recozimento a 200 °C. Viérias técnicas de caracterizagdo foram utilizadas,
como microscopia eletronica de varredura e transmissdo e EBSD e varredura diferencial
de calorimetria. Foi observado que as amostras produzidas por laminagdo criogénica
seguida de recozimento a 200 °C mostraram maior vida em fadiga quando comparada
com as outras amostras. Os autores conseguiram concluir que a melhora da vida em
fadiga de baixo ciclo da liga de aluminio 6082 foi atribuida a presenca de pequenos
precipitados ricos em Si, particulas de segunda fase, formagao de subgaos (200-400 nm)

e alta energia acumulada (32.16 x 10 J/mol).

Chung et al. (2002), avaliaram uma liga de aluminio 6061, tratada a partir de uma
solucdo solida, quanto as suas propriedades mecanicas ¢ comportamento a fadiga,
fabricada pelo processo de ECAP. Foi verificado que o limite de escoamento e a
resisténcia a tragdo foram aumentados de maneira significativa apds o processo de
ECAP. Para os resultados da vida em fadiga foi constatado que houve uma melhora de
cerca de 10 vezes, quando comparado com o tratamento comercial da liga de aluminio
6061, T6, para os primeiros passes das deformagdes ECAP. Novas deformacdes pelo
processo ECAP, no entanto, eliminaram essa melhoria, especialmente no regime de alto
ciclo de fadiga. A microestrutura de finos graos com baixos angulos de desorientagao
no contorno foi proposta para produzir os melhores resultados no desempenho de fadiga
em uma liga de aluminio 6061. Os resultados sugerem que um unico passe, ao invés de

varios, se melhoria a vida em fadiga.

Algumas propriedades do material podem ser melhoradas quando se aplicado algum
processo, como por exemplo, a resisténcia a corrosao pode ser melhorada adicionando
elementos de liga, ou através de um processo de tratamento térmico superficial. Os
autores Lee, Murakami e Suh (2010) obtiveram as caracteristicas de fadiga de uma liga
de aluminio 6061-T6 e as compararam com as caracteristicas do material tratado com o
processo UNSM (Ultrasonic Nano-Crystal Surface Modification) e material ndo tratado
utilizando uma maquina de teste de fadiga multi-axial. Foi constatado que, para as

amostras que sofreram o processo de UNSM, a inicia¢do da trinca foi atrasada, maiores
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vidas em fadiga foram obtidas, houve aumento da dureza superficial e redugdo da

rugosidade superficial.

No ano de 2018 foi estudado os efeitos de um processo de laminagdo e tratamento
térmico sobre as propriedades mecénicas e térmicas de uma liga Al-Si-Fe pelos autores
Guo et al. (2018). Os resultados revelaram que a menor quantidade de fases precipitadas
de AIsFA8Si e Mg>Si ndo tiveram efeito sobre as propriedades térmicas do material,
devido ao fato de que as interfaces entre as fases precipitadas foram maiores que o
caminho livre médio dos elétrons. No entanto, as segundas fases precipitadas
influenciaram no alongamento do material. As melhores propriedades mecénicas da liga
Al-Si-Fe foram obtidas por laminag@o e tratamento T6. A melhor resisténcia a tracao,
resisténcia a tracao e alongamento correspondentes foram 244 MPa, 295 MPa e 9,56%,
respectivamente, que sdo atribuidos a forma quase esférica, tamanho pequeno,
distribuicdo homogénea das particulas de Si e ao fortalecimento da precipitagdo de

MgoSi.

No estudo realizado por Polat, Avsar e Ozturk (2015) foram avaliados os efeitos da
temperatura ¢ do tempo de envelhecimento artificial nas propriedades mecanicas e
comportamento de mola do AA6061 sdo investigados. Os resultados revelam que o
limite de escoamento, a resisténcia a tragdo e os alongamentos diminuiram com o
aumento da temperatura de envelhecimento artificial, mas aumentaram com o aumento
do tempo de envelhecimento artificial até a idade, ou tempo, de pico. O retorno da liga
aumentou significativamente com o aumento do tempo de envelhecimento artificial na
temperatura de envelhecimento artificial variando de 160 °C a 180 °C e diminuiu com o

tempo de envelhecimento artificial a 200 °C.

No trabalho de Wang et al. (2015) foi reportado que diferentes taxas de aquecimento
durante o processo de solubiliza¢do resultam na formacao de diferentes texturas, e que
afetam as propriedades mecanicas e microestruturais de uma liga Al-0.8Mg-0.9Si-
0.5Cu-0.2Fe-0.1Mn. Foi verificado que tratamentos de solubilizagdo com taxa de
aquecimento mais rapidas apresentavam forte anisotropia e textura do tipo cube,
obtendo, desta forma, propriedades mecanicas mais fracas. Enquanto que a liga que teve
uma taxa de aquecimento mais lenta apresentou anisotropia mais fraca, combinada com
as texturas do tipo Cube, P, R, Goss e Brass, combinando para melhores propriedades

mecanicas. Os grdos, para a taxa de aquecimento mais rapida, tiveram sua maioria
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equiaxiais, ja para a taxa de aquecimento mais lenta os graos foram de maioria

alongados.

Sabendo que o adequado projeto do tratamento térmico em materiais metalicos ¢ crucial
para a criacdo de uma microestrutura adequada, resultando nas propriedades desejadas.
Osterreicher et al. (2017) apresentaram um procedimento de simulagdo de multiplos
componentes para a previsao quantitativa do limite de resisténcia a tracdo, tensdo de
fratura e tenacidade a fratura de ligas endurecidas por precipitacdo, com énfase especial
em ligas de Al-Mg-Si (6XXX). O procedimento combina modelos termocinéticos e
micromecanicos, levando em conta as informagdes microestruturais em termos de
diferentes populacdes de vdrias particulas de segunda fase. As previsdes sdo
comparadas com os resultados de experimentos realizados em amostras AA6082
submetidas a diferentes tempos de envelhecimento artificial, e boa concordancia

quantitativa ¢ demonstrada.

O estudo apresentado por Beroual et al (2019) investiga os efeitos do tratamento
térmico sobre as microestruturas e propriedades mecanicas de ligas Al-Si-Cu e Al-Si-
Mg contendo pequenas quantidades de cobre e magnésio adicionados, com o objetivo
de obter a méxima dureza da liga através do ajuste da solubilizagao e envelhecimento. A
solubilizacao foi realizada a 500 °C e 525 °C para a liga Al-Si-Cu e a 525 °C para a liga
Al-Si-Mg. As amostras de ambas as ligas foram solubilizadas por varios tempos entre 5
min e 16 h, seguida de t€émpera e, finalmente, um envelhecimento artificial foi realizado
a 210 ° C por um periodo de tempo de 10 min a 50 h. As microestruturas das ligas
fundidas e amostras tratadas termicamente foram estudadas por microscopia oOtica,
microscopia eletronica de varredura, espectroscopia de raios X por dispersao de energia,
difracdo de raios-X e ensaios de dureza. Os resultados mostraram que o tempo de
tratamento da solucdo afeta significativamente a aspereza da microestrutura, provoca a
dissolugao das fases intermetalicas e deixa homogénea a distribuicdo de cobre e
magnésio na matriz. A liga de Al-Si-Cu com idade de pico foi obtida apos tratamento
térmico a 525°C por 15 min seguido por 2 h de envelhecimento. A liga Al-Si-Mg com
idade de pico foi obtida ap6s 8 h de solubilizagdo a 525 °C seguido por 40 min de
envelhecimento artificial. A liga Al-Si-Mg com a adicdo de 0,6% em peso de Mg
apresentou uma resposta de endurecimento por envelhecimento que foi
aproximadamente 34% maior que a da liga Al-Si-Cu com uma adigdo de 0,3% em peso

de Cu.
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Em tarugos de aluminio fundidos da familia 6xxx, a fase intermetélica B-Al5FeSi e as
particulas grosseiras de Mg2Si tém efeito negativo nos processos subsequentes, como a
extrusdo. Para obter produtos extrudados com alta qualidade de superficie, os tarugos
sdo tratados termicamente por uma chamada homogeneizacdo antes da extrusdo.
Durante o tratamento térmico, particulas metalicas indesejadas, isto ¢, plaquetas de -
AlFeSi, sdo transformadas em particulas intermetélicas a-Al (FeMn) Si arredondadas.
As transformacgdes que ocorreram durante a homogeneizagdo foram até agora estudadas
apenas por experiéncias interrompidas, dando alguma ideia do processo, mas um quadro
completo de como essas transformacdes de fase se aproximaram das mudangas
geométricas ndo evoluiu. Em estudo realizado por Bayat, Carlberg e Cieslar (2019),
transformagoes nas ligas de aluminio 6060 e 6063 foram observadas por MET, e vérios
modos de nucleagdo e crescimento foram identificados. A difusdo da camada de base
foi importante para a compreensao de como as transformacdes prosseguem, € também
como a difusdo na superficie livre contribuiu para maiores taxas de transformagdo em
comparagdo com processos industriais devido as caracteristicas finas das amostras do

MET.

Os nano-aglomerados formados durante o envelhecimento natural causam o efeito
negativo do envelhecimento em duas etapas nas ligas de Al-Mg-Si, endureciveis por
envelhecimento. A relacdo entre o comportamento de agrupamento durante o
envelhecimento natural e o comportamento do envelhecimento em duas etapas foi
estudada usando a dureza, calorimetria exploratéria diferencial (DSC), medicdes de
resistividade elétrica, observagdo de microscopia eletronica de transmissdo (TEM) em
ligas com e sem a adicdo de Cu e ligas Al-Mg-Si. Trés estagios durante o
envelhecimento em duas etapas sdo claramente revelados com base nos resultados de
dureza. A dureza do envelhecimento em duas etapas com o tempo natural de
envelhecimento ¢ diminuida, aumentada e diminuida nos estagios inicial, intermedidrio
e final, respectivamente. Os aglomerados ricos em Si inicialmente formados durante o
envelhecimento natural ndo se transformam na fase B’’ e sdo termicamente estaveis
durante o envelhecimento em duas etapas a 170 °C. Por outro lado, os aglomerados de
Mg-Si formados no estagio intermedidrio durante o envelhecimento natural se
transformam na fase de ’’ e sdo termicamente instaveis durante o envelhecimento de
dois passos a 170 °C. Uma dureza muito maior ¢ obtida na liga com adi¢ao de Cu do

que a da liga livre de Cu, durante o envelhecimento em duas etapas. A maior dureza

14



também ¢ encontrada durante o envelhecimento excessivo, independentemente do
tempo de envelhecimento natural na liga de Cu-adicionado do que o da liga livre de Cu.
A relagdo entre o comportamento de agrupamento durante o envelhecimento natural e o
comportamento do envelhecimento em duas etapas ¢ discutida com base nos fendmenos

de endurecimento da idade observados (Kim, Kobayashi and Sato, 2015).
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2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

Neste capitulo serdo apresentados conceitos sobre o material estudado, fadiga,
estimativa de vida, microestrutura e analise de falha, que serviram como base para a

avaliagdo, constru¢do das discussodes e conclusdes encontradas neste trabalho.

Dentre os topicos abordados encontra-se um resumo sobre o aluminio e suas ligas,
curvas de previsao de vida, ou S-N, alteracdes microestruturais e de propriedades
mecanicas causadas devido ao tratamento térmico, processo de analise de falha via

microscopia eletronica permitindo correlacdo entre as partes tedricas e experimentais.

2.1. ALUMINIO E SUAS LIGAS

O elemento aluminio ¢ o segundo elemento metalico mais abundante na crosta terrestre,
e em meados do século XIX se tornou grande competidor econdmico nas aplicagdes
voltadas a area de engenharia, principalmente devido as vantagens observadas, no
aluminio e suas ligas, em relagdo a baixa relagcdo peso/resisténcia, propriedades fisicas,
facil conformabilidade e resisténcia a corrosao (Engler and Hirsch, 2002; Ding et al.,
2015; Murashkin et al., 2015). Existe uma grande e vasta gama para a utilizacdo do
aluminio e suas ligas, na Figura 2.1 estdo ilustradas algumas destas aplicacdes
juntamente com alguns exemplos visuais destas aplicagdes. Como por exemplo, a

utilizacdo na industria aerondutica, em edificagdes, aplicagodes elétricas, etc.

O aluminio, como todos os metais puros, apresenta pouca resisténcia, sendo assim nao
sdao utilizados em aplicagdes onde a resisténcia a deformacdo e fratura ¢ essencial
(Totten and Scott Mackenzie, 2003). Desta forma, outros elementos devem ser

adicionados ao aluminio puro, primeiramente para melhorar a resisténcia.

As ligas de aluminio s3ao divididas em duas grandes categorias: fundidos e
conformados, sendo ainda subdivididas em classes de acordo com sua composi¢dao

quimica. Muitas dessas subdivisdes apresentam a caracteristica de mudangas nas suas
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propriedades mecanicas devido a tratamento térmico (Metals Handbook v.2, 1992).
Dentre esses tratamentos pode-se destacar o tratamento de envelhecimento, podendo ser
de maneira artificial ou natural. As séries ndo trataveis, ou seja, que ndo possuem a
capacidade de endurecer por precipitagdo de intermetalicos caracteristicos de cada liga.
Dentro desta liga encontram-se as ligas das séries 1xxx, 3xxx, 4xxx ¢ 5xxx. Ja as ligas
termicamente tratdveis sdo endureciveis pelo processo de precipitagdo, que consta com
as etapas de solubilizacdo completa, seguindo de rapido resfriamento e subsequente
endurecimento por precipitacdo (natural ou artificial) e podem sofrer ou ndo um
processo de conformacao mecanica. As ligas de aluminio que sdo termicamente

trataveis sdo 2xxx, 6xxx e 7xxx (Sheppard, 1999; Martins, 2008).

Figura 2.1: Exemplos de aplicagdes das ligas de aluminio.

Ligas de aluminio sdo classificadas de acordo com os elementos quimicos presentes na

liga, e sdo designados por quatro digitos. O primeiro digito indica o grupo da liga
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(1xxx), o segundo digito (x2xx) indica modificacdes ou impurezas na liga original. Os
dois ultimos digitos (xx34) sdo atribuidos de forma aleatéria e indicam uma liga
especifica da série (Tabela 2.1. e Figura 2.2). Os elementos de liga acrescentados t€ém a
funcdo de melhorar alguma, ou algumas, propriedades mecanica do material, podendo
ser a ductilidade, dureza, resisténcia a tracdo, dentre outras (Sheppard, 1999; Martins,

2008).

Tabela 2.1: Séries das ligas de aluminio, principais elementos de liga e indicagdo se sdo

termicamente trataveis (Martins, 2008).

Série Principal(is) elemento(s) de liga Termicamente trataveis
Ixxx Aluminio puro -
2XXX Cu X
3xxx Mn -
4xxx Si -
S5XXX Mg -
6xxx Mg, Si X
TXXX Zn X
8xxx Sn, Li, Fe, Cu, Mg X
9xxX Série Livre -

Ligas ndo tratdveis

o ewawg
|\

\ 8xxx: Ligas especiais

Ligas trataveis

18



Figura 2.2: Séries das ligas aluminio com seus principais elementos de liga mostrando

as trataveis e as ndo trataveis termicamente (da Silva, 2013).

Visto que as propriedades mecanicas das ligas de aluminio tém forte ligagdo com a
composi¢ao quimica, trabalhos de conformagao e tratamentos térmicos, a liga 6xxx, por
exemplo, tem em sua composicao os elementos Mg e Si e o endurecimento se da a partir

de pequenos e finos precipitados ricos em Mg e Si.

2.2. TRATAMENTO TERMICO

O método mais comum de alteracdo microestrutural e das propriedades mecanicas ¢
através do processo de tratamento térmico, podendo ser um tratamento de alivio de
tensdes residuais, endurecimento por precipitacdo, recozimento, etc. O processo de
tratamento térmico pode ser definido como sendo qualquer operacdo de aquecimento ou
resfriamento que tem o proposito de alterar as propriedades mecanicas, estrutura
metalurgica e/ou o estado de tensao residual (Metals Handbook v.4, 1991). As
designagdes dos tratamentos térmicos realizados nas ligas de aluminio sdo indicadas
logo apdés a designagdo da liga, separadas por um traco. As subdivisdes de um
tratamento térmico aparecem por meio de um ou mais digitos que vem logo apo6s a letra
que indica o tipo de tratamento utilizado, como por exemplo, 6201-T81. Existem,
basicamente, cinco designagdes para tratamentos térmicos em ligas de aluminio, que sao
representadas pelas letras: F — bruto de fabricagdo; O — recozido; H — encruado; W —

solubilizado e T — tratado termicamente (Van Vlack, 1984).

Os processos de tratamento térmico, como dito anteriormente, tém forte correlacdo com
as propriedades mecanicas da liga. Dentro os varios tipos de tratamentos térmicos
existentes, um utilizado de maneira mais corriqueira em ligas de aluminio ¢ o de
endurecimento por precipitagdo, ou comumente referido como envelhecimento,
podendo ser deixada a temperatura ambiente (natural) ou reaquecida a uma certa
temperatura (artificial), objetivando maior cinética do envelhecimento. O processo de
envelhecimento produz efeitos nas ligas de aluminio, e 0 mesmo ¢ dependente do tempo
de envelhecimento e da temperatura utilizada. Na Figura 2.3 estd demonstrado o efeito
do envelhecimento artificial, com relagdo ao tempo de envelhecimento e a temperatura,
na resisténcia mecanica de ligas de aluminio da série 6xxx. Observando os graficos fica

claro como a temperatura de trabalho atrelada com o tempo envelhecimento influenciam
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na resisténcia mecanica do material. Amostras que fizeram uso de temperaturas mais
elevadas atingiram seu pico resisténcia mecanica de maneira mais rapida, todavia este
ponto de maxima resisténcia mecanica ¢ menor do que as obtidas em menores

temperaturas de trabalho.

A presenga de particulas precipitadas fornece uma maior resisténcia devido ao fato de
impedir ou dificultar a movimentacdo das discordancias. O endurecimento por
precipitacdo da liga envolve algumas etapas, como a solubilizagdo acima da linha
solvus, resfriamento abrupto e envelhecimento, podendo ser natural ou artificial. (Figura

2.4)

240
Rm (MPa)

220

200

180
215 °¢

160

140

Termpo de envelhecimento (h)

Figura 2.3: Curvas de envelhecimento com varias temperaturas de envelhecimento para

as ligas da série 6xxx (Martins, 2008).
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Envelhecimento artificial

Envelhecimento natural

——————————————————

Tempo

Figura 2.4: Representagdo esquematica das etapas envolvidas no processo de

endurecimento por precipitacao.

2.2.1. PROCESSO DE SOLUBILIZACAO E TEMPERA

O processo de solubilizagdo consiste em aquecer o material a uma temperatura elevada,
acima da linha solvus (verificar Fig. 2.5), de tal modo que, com o aumento dos
coeficientes de difusdo, devido a elevagdo da temperatura, as fases secundarias sejam
dissolvidas, possibilitando assim, total dissolu¢do dos elementos de liga na matriz. Apos
a solubilizagdo, o material ¢ resfriado de maneira rapida, fazendo com que os elementos

dissolvidos continuem em solu¢do mesmo a temperatura ambiente.

A taxa de resfriamento apds o processo de solubilizagdo ¢ de extrema importancia para
o material estudado, liga de aluminio da série 6xxx, pois um resfriamento realizado de
maneira lenta dard inicio a nucleagdo e crescimento de precipitados ricos em Mg-Si nos
contornos de grao e em particulas ricas em Fe. Uma taxa de resfriamento efetuada
rapidamente apos o processo de solubilizagdo, ird reter os elementos em solugdo sélida
supersaturada e com o subsequente processo ira produzir precipitados finos e
uniformemente distribuidos, para que boas propriedades mecanicas sejam alcancgadas

(resisténcia mecanica, tenacidade, dureza, etc.).
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Figura 2.5: (a) Diagrama ternario Al-Mg-Si (Jacobs, 1999 - adaptado) e (b) diagrama
pseudo-binario AI-Mg>Si.

Na Figura 2.5a, esta apresentado o diagrama ternario Al-Mg-Si, bem como a sec¢do que
corresponde ao sistema pseudo-binario AI-Mg>Si. A correta andlise deste diagrama ¢
fundamental para as escolhas da faixa de temperatura a serem utilizadas no processo de
solubilizacdo. Na Figura 2.5b, encontra-se o diagrama pseudo-bindrio Al-Mg>Si, a faixa
de temperatura a ser utilizada ¢ calculada mediante o teor de Mg>Si que iréd ser formado.

A formula para este calculo encontra-se abaixo, Eq. (2.1) (Austen and Williamson,
1975).

%Mg,Si = 1.578 - %Mg 2.1

2.2.2. ENVELHECIMENTOS NATURAL E ARTIFICIAL

O processo de envelhecimento pode ser definido como sendo o processo onde os
elementos de soluto precipitam na matriz, devido a temperatura e tempo. Com o
tratamento térmico adequado os atomos de soluto se agrupam progressivamente para
formar particulas muito pequenas que se separam nos graos da matriz da liga; esse
processo ¢ chamado de precipitacdo. Apos o resfriamento rapido e sob condigdes
especificas de tratamento térmico, a precipitacdo que se segue cria particulas
precipitadas que geralmente fornecem um apreciavel impedimento a deformagdo
plastica por escorregamento; assim, a precipitacdo prossegue e o tamanho e niimero de

precipitados aumentam, a liga endurece e fortalece com o tempo (nesta situacdo, a
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dureza ¢ uma medida da resisténcia a deformacdo plastica e estd relacionada ao
rendimento ou a resisténcia a tracdo). Por isso, uma alternativa frequentemente usada

para o processo de endurecimento por precipitacao € o envelhecimento (Jacobs, 1999).

A histdria do endurecimento por precipitacdo em ligas de aluminio vem desde o comeco
do século XX quando A. Wilm (Wilm, 1911) descobriu que o rapido arrefecimento
(tempera a partir de altas temperaturas =~ 550 °C em agua gelada) a liga Al-Cu-Mg
inicialmente tinha sua dureza aumentada quando deixado a temperatura ambiente; a liga
endurecia com o tempo, que levou ao fenomeno chamado de endurecimento por
envelhecimento. Wilm examinou as amostras em microscopio oOtico, porém nao
conseguiu detectar mudangas estruturais com o endurecimento. No ano de 1919 que os
autores Mercia, Walternberg e Scott comegaram a propor explicagdes; em seu estudo
sobre a liga Al-Cu, foi observado que a dureza era aumentada ap6s o processo de
témpera. Os autores demonstraram que a solubilidade s6lida do Cu no Al decresce com
a diminuicdo da temperatura e isso os levou a propor que o endurecimento oriundo do
tempo, apoOs o processo de t€mpera, ¢ devido a precipitagdo dos atomos de cobre a partir
de uma solugdo soélida supersaturada. No ano de 1932, Mercia sugeriu que o
endurecimento da liga Al-Cu ¢ resultado de um conjunto de 4tomos de Cu em uma
matriz aleatoria de pequenos aglomerados, ou como chamado por ele, nds, que
interferem no deslizamento quando os graos sao deformados. A primeira evidéncia
direta dos nds propostos por Mercia, foi encontrado nos trabalhos de Guinie e Preston
no ano de 1938, que interpretaram caracteristicas na dispersao difusas de raios-x de
ligas de aluminio envelhecidas como evidéncia de aglomera¢do de atomos em zonas
muito pequenas, que hoje sdo referidas como Zonas de Guinier-Preston (Jacobs, 1999).
Na Figura 2.6 esta representado, em um fluxograma, esta linha do tempo para que se

atribuisse o termo endurecimento por precipitagao.
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1906
Wilm descobre que o arrefecimento de maneira rapida de uma liga Al-Cu-Mg aumentava sua dureza
quando deixadas em temperatura ambiente.

1919
demonstraram decréscimo da solubilidade sélida do Cu no Al com a diminuicdo da temperatura. Eles
propuseram que os atomos se juntavam em amontoados ou “nés”.

1938

Guinier e Preston, em pesquisas pioneiras e independentes usando espalhamento de raio-x,
encontraram a evidéncia para o aglomerado de atomos em o que hoje é conhecido como zonas de
Guinier-Preston.

Década de 1950
Primeira observagdo microscopica direta das zonas de GP em um microscopio eletronico de
transmissdo; Pequenas particulas de precipitados foram observadas.

Figura 2.6: Linha do tempo mostrando a histéria do estudo relacionado ao

endurecimento por precipitagao.

Observacgdes diretas de precipitados nas zonas de Guinier-Preston ndo ocorreram até o
desenvolvimento da microscopia eletronica de transmissdo apos a Segunda Guerra
Mundial. Pela primeira vez, o microscopio eletronico de transmissao foi capaz de
revelar os pequenos e finos precipitados (zonas de GP) responsdveis pelo
endurecimento com o tempo. Com o tempo os termos endurecimento por

envelhecimento e endurecimento por precipitacdo se tornaram sindnimos.

As ligas de aluminio da série 6xxx sdo ligas endurecidas por precipitacdo a partir dos
elementos Mg e Si presentes na liga. A sequéncia de precipitacdo deste processo ¢é

descrito por (Marioara et al., 2001, 2003; Andersen et al., 2005):

SSSS > Aglomerados - ZonaG-PI > B7(G-PI) > B > PMgS)

Zonas de Guinier-Preston sao zonas onde finos e pequenos precipitados ricos em Mg-

Si, para o caso da série 6xxx, podem ser encontrados distribuidos dentro da matriz de
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aluminio. Na Tabela 2.2 ¢ mostrado de maneira mais detalhada a sequéncia e

transformagdes envolvidas no processo de envelhecimento.

Tabela 2.2: Evolugdo das fases dos precipitados de Mg-Si quanto a sequéncia de
transformagdo, tamanho dos precipitados e composicao (Andersen et al., 1998, 2005;

Marioara et al., 2001).

Transformac¢do\Sequéncia de precipitacio = Tamanho (nm) Composiciao

Aglomerados de Si e alguns de Mg Desconhecido Si (Mg)
Aglomerados contendo Si e Mg Desconhecido Mg/Si<1
Zonas Esféricas Coerentes GP-1 ~1-3 Mg/Si~1
Zonas Semi Coerentes GP-II (agulhas 3°) ~4x4x50 Mg/Si<>1
Varetas 8’ ~20x20x 500 Mg/Si~ 1,7
B —MgoSi (plaqueta) Microns Mg/Si=2

O aumento da resisténcia mecanica tem relagao direta com a coeréncia dos precipitados
com a matriz. As zonas G-P, com seus campos de deformagdo circunvizinhos
associados, apresentam impedimentos para o movimento das discordancias, Figura 2.7a.
Quando as zonas sdo pequenas € em pequeno numero elas conseguem barrar e/ou
retardar o caminho das discordancias. O fato de terem uma relagdo de coeréncia
significa que, com a tensdo adequada aplicada, as discordancias podem passar por
zonas, deixando um /oop (lago) de discordancias (os chamados loops Orowan) em seu
rastro (Figura 2.7b). A medida que o tempo de envelhecimento aumenta, as zonas
aumentam de tamanho e o escorregamento torna-se progressivamente mais dificil — a
liga endurece com o tempo. Para tempos ainda maiores, aglomerados mais grosseiros
ocorrem ¢ o deslizamento se torna mais facil, a liga “amolece”. Esses conceitos do

aumento da resisténcia serao melhor explicados em topicos a frente.

25



Discordancia
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Laco da discordéncia . Deslizamento

Figura 2.7: Zonas de G-P resistindo ao movimento das discordancias (Jacobs, 1999).

A fase do precipitado que concede a liga AlI-Mg-Si méaxima resisténcia mecanica ¢ a 37,
usualmente chamada de zona de Guinier-Preston I (G-P II), que sdo precipitados ricos
em Mg-Si. Estd fase ¢ monoclinica com composi¢cdo MgsSis, tamanho nanométrico e
formato de finas agulhas. Esses precipitados desempenham papel fundamental no
mecanismo de endurecimento, pois os mesmos bem distribuidos e com tamanho ideal
travam o movimento das discordancias de maneira mais eficiente. Com o passar do
tempo os atomos tendem a se acumular ao longo de planos cristalinos especificos. A
concentracdo dos atomos do soluto nesses pontos diminui a concentragdo em outros
locais, resultando em menor saturacao e, portanto, uma estrutura cristalina mais estavel.
Neste estagio os atomos do soluto ainda ndo formaram uma fase com grande distingao;
existe uma coeréncia nos espagamentos atomicos ao longo da fronteira das estruturas,
promovendo o travamento das discordancias e, consequentemente, o metal se torna mais

duro e resistente a deformacao.

Com o passar do tempo esses precipitados comecam a se agrupar ¢ a formar grande

precipitados e pouco distribuidos (grosseiros), ndo conseguido desta maneira travar, ou
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dificultar, o movimento das discordancias, promovendo a reducdo da resisténcia
mecanica do material. A Figura 2.8 esquematiza essa sequéncia da evolucdo da

resisténcia mecanica e os precipitados na matriz.

| E
@ g Envelheciemnto Maximo
{ {otimo tamanho e distribuigdo de preciptados)

Solucio Solida
Supersaturada @
AD

Superenvelhecimento

{precipitados muto dezenvolidos)
—

Subenvelhecimento

{preciptados pouco desenvolndos)

Tempo de envelhecimento a temperatura constante

Resisténcia mecinica e dureza

Figura 2.8: Esquema representativo da evolugdo da resisténcia mecanica, dureza e

microestrutura em ligas de aluminio termicamente trataveis (Maia, 2012).

2.2.3. OUTROS FATORES

Outro fator que pode afetar as propriedades mecanicas e microestruturas dos materiais
sdo os intermetalicos ricos em Fe. Autores como (Ji et al., 2013; Bidmeshki, Abouei ¢
Saghafian, 2015; Qingru Zhao et al., 2016) trazem em seus trabalhos como a quantidade
de intermetéalicos ricos em Fe-Si podem afetar as propriedades mecanicas e
microestruturais do material. Intermetélicos ricos em Fe afetam de maneira significativa
as propriedades mecanicas de ligas conformadas mecanicamente. Quanto maior a
concentracdo de Fe na liga, mais significante ¢ a reducdo da ductilidade. Este efeito ¢
acompanhado do aumento da tensdao de ruptura. A resisténcia a tracdo se mantém em
um nivel similar quando o contetido de Fe ¢ menor que 0,6% da massa total, mas
decresce de maneira significativa com o aumento do conteudo de Fe em ligas

conformadas.
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O procedimento de estoque da liga de aluminio solubilizada e temperada antes do
processo de envelhecimento pode influenciar nas propriedades mecénicas finais das
amostras. Este efeito dependera de alguns fatores, tais como o teor de Mg»Si, excesso de
Si, velocidade de resfriamento na témpera, temperatura ambiente, tempo de espera antes
de envelhecer e também do tempo e temperatura utilizados no processo de
envelhecimento. Em um estudo realizado por (Marioara et al., 2003) em aluminio liga
da série 6xxx concluiu que o armazenamento desta liga a temperatura ambiente tem um
efeito negativo nas propriedades mecanicas, como por exemplo, a dureza, levando a
uma redugdo de cerca de 15 HV que ficou armazenada por cerca de 7 dias antes do

envelhecimento artificial.

Polmear (2005) traz em seu livro que as propriedades das ligas de aluminio sdo
controladas principalmente por:

* Particulas grosseiras de compostos intermetalicos (geralmente entre 0,5 a 10
um). Tais particulas se formam durante a solidificagdo ou durante o processo
seguinte ¢ usualmente contém elementos de Si e Fe;

* Pelas particulas menores (entre 0,05 a 0,5 um), que consistem em compostos
intermetalicos contendo elementos de transicdo como Cr, Mn, Zr ou outros
elementos de alto ponto de fusdao, como Al oCuxMns, AlixMg>Cr e ZrAls;

* Precipitados finos de 0,01 pm formados durante o processo de envelhecimento e
que promovem o endurecimento da liga;

* Forma e tamanho de grao;

* Estrutura de discordancias;

E os efeitos podem ser vistos em varias propriedades como na tragdo, dureza e fadiga.
Para o caso das propriedades de tracdo as finas particulas intermetdlicas que se
encontram distribuidas na matriz aumentam o limite de escoamento e a resisténcia a
tracdo do material. J4 as particulas intermetéalicas mais grosseiras t€ém pouca influéncia
sobre as propriedades citadas, todavia diminuem a ductilidade do material. Tais
intermetalicos geralmente se alinham na mesma direcdo de deformagdo do material, o

que resulta em anisotropia nas propriedades mecanicas em tracao (Polmear, 2005).

Segundo Metals Handbook v.12 (1987) o efeito destes intermetdlicos no

comportamento a fadiga ¢ dependente dos parametros utilizados. Com relacdo a taxa de
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crescimento da trinca, quando submetidas a altas tensdes, onde o valor do crescimento
. . d , ~ . ’
da trinca por ciclo (d—“) ¢ grande, a fratura e nucleagao de cavidades em particulas
N

integrantes torna-se o mecanismo de taxa de crescimento de trinca por fadiga
dominante, ou seja, eles se tornam grandes concentradores de tensao. Amostras de ligas
de baixa dureza quando submetidas a sobrecargas ciclicas apresentam menor taxa de
crescimento da trinca do que o material de alta pureza. Este efeito pode ser explicado

devido ao desvio local da ponta da trinca induzido pelas particulas insoluveis.

Os autores Quadro ef al. (2016) abordam a influéncia da temperatura no tratamento de
solubilizagdo em um vergalhdo de uma liga de aluminio 6201 quanto a dureza Vickers,
resisténcia a tragdo, limite de escoamento e alongamento. Para estas propriedades foi
possivel verificar que para diferentes temperaturas de solubilizagdo e consecutivo
envelhecimento elas apresentaram diferengas. Para temperaturas mais baixas (450 °C e
480 °C) foram alcangados valores menores para as propriedades mecanicas testadas,

antes do procedimento de envelhecimento artificial.

2.2.4. INFLUENCIA DO ENVELHECIMENTO NAS PROPRIEDADES
MECANICAS

Os efeitos do envelhecimento nas ligas de aluminio da série 6xxx sdo alcancadas
quando as discordancias sdo privadas, ou dificultadas, de movimento dentro da rede
atdmica. As particulas formadas durante processo de envelhecimento artificial podem

agir como barreiras e assim endurecendo a liga.

O efeito do endurecimento a partir destes precipitados ¢ devido uma combinagdo da
densidade da particula, coeréncia da particula e resisténcia, tudo isso faz com que as

discordancias se movam com dificuldade através da matriz.

2.2.4.1. EFEITO DA DENSIDADE DO PRECIPITADO

Como mencionado, a interagdo entre as discordancias e os precipitados sdo a principal
razdo para o aumento da resisténcia mecanica do material. A densidade do precipitado
indicada a quantidade de possiveis interagdes, € isso ¢ de extrema importancia para o
aumento da resisténcia mecanica. Um precipitado com pequena densidade ira acarretar

em grande distancia entre precipitados e menor interacdo entre 0s mesmos —
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precipitados e discordancias — fazendo com que o movimento das discordancias se torne
mais facil e, desta forma, enfraquecendo o material (Dieter, 1961). O efeito da

densidade do precipitado esté ilustrado na Figura 2.9.

Figura 2.9: Movimento da discordancia em matrizes com diferentes densidades de

precipitado (Brynjulfsen, 2015).

2.2.4.2. INFLUENCIA DA RESITENCIA DO PRECIPITADO
Os precipitados podem ser divididos em fracos e fortes, onde os dois contribuem para o

endurecimento do material.

Quando a linha de discordancia se move contra dois precipitados fortes, separados por
uma distancia A, a discordancia ird se curvar entre as particulas ao invés de corta-las,

como pode ser visto na Figura 2.10.

De acordo com (Dieter, 1961) quando uma discordancia alcanga uma curvatura critica
ao redor de um precipitado deixando um /oop (lago) de discordancia. Esse loop exerce
uma tensao na rede cristalina criando dificuldades para o movimento das discordancias.
O resultado disso € que precipitados com loops ao seu redor endurecem o material. No
entanto, quando particulas fracas sdo encontradas pela discordancia, elas sdo cortadas
(Figura 2.11). Esse processo de corte restringe o movimento da mesma pela matriz do

material, e assim o corte promove o aumento da resisténcia.
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(1) ——— (2 ———— (3 o—— ()

Figura 2.10: Desenho esquemadtico mostrando a sequéncia do deslocamento da

discordancia por dois precipitados fortes (Dieter, 1961 - adaptado).

1
o '.L

Antes Depois

Figura 2.11: Desenho esquematico mostrando o processo de corte dos precipitados mais

fracos (Brynjulfsen, 2015 - adaptado).

2.2.4.3. INFLUENCIA DA COERENCIA

Tensdo de coeréncia ¢ causada pela incompatibilidade entre a rede cristalina e o
precipitado. A Figura 2.12 ilustra o fendmeno da coeréncia. Na Figura 2.12a observa-se
um precipitado coerente com a rede cristalina, onde ¢ possivel seguir as linhas da rede
cristalina de um atomo dentro do precipitado para um atomo da matriz indicando um
precipitado coerente. Na Figura 2.12b, ndo ¢ possivel seguir a linha de um atomo do
precipitado para a matriz, ou vice-versa, mostrando incoeréncia do precipitado com rede
cristalina da matriz. Devido a tensdo interna de um precipitado coerente, um campo de
deformacao surgird na matriz ao redor do precipitado. Tal campo de tensdo — tensao de
coeréncia — dificulta a movimentagao das discordancias e, portanto apresenta um efeito

de resisténcia (Dieter, 1961).
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Figura 2.12: (a) Precipitado coerente e (b) precipitado incoerente (Callister Jr., 2007 -

adaptado).

2.2.4.4. INFLUENCIA DO TAMANHO DO GRAO

Existe uma relacdo entre o limite de resisténcia e o tamanho grao, dada pela equacao de
Hall-Petch (Dieter, 1961), indicando que ocorre uma diminuicao do limite de resisténcia
quando o grao aumenta de tamanho. Quando uma tensdo ¢ aplicada, as discordancias
irdo se movimentar contra os contornos de grdo. Tomando uma microestrutura com
graos grosseiros sugere-se que ela terd mais discordancias em um Unico grao que uma
microestrutura com graos menores. Desta forma, a microestrutura com graos grosseiros
terd a atuagdo de um maior numero de discordancias em uma fronteira de grao (Figura

2.13).

Pode-se dizer que quanto mais discordancias atuando em um unico contorno de grao a
possibilidade do local ser a fonte de uma nucleagdo de trinca ¢ grande, isso devido ao
fato de que a tensdo de cisalhamento ira se acumular diante da discordancia,
espremendo, ou apertando, as discordancias e nucleando uma microtrinca, € que pode

vir a se tornar uma trinca macro (Brynjulfsen, 2015).
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Figura 2.13: Desenho esquematico do efeito do tamanho do grao e a interacdo com as

discordancias (Brynjulfsen, 2015).

2.3. FADIGA

O fendmeno chamado fadiga pode ser definido como sendo um tipo de falha mecanica,
oriunda primeiramente pela aplicacdo de carregamentos varidveis repetidamente, sendo
caracterizada pela geracdo e propagacao lenta e gradual de trincas que levam a ruptura e
consequentemente a ruptura do componente. Fadiga ¢ um fendmeno complexo, que
depende de vérias varidveis, tais com o nivel de carregamento, a geometria, a
microestrutura, os fatores ambientais (temperatura, umidade, etc.) e processos referentes
a fabricacao (tensoes residuais, acabamento superficial, defeitos, poros, etc.). De acordo
com American Society for Testing and Materials fadiga ¢ definida como sendo um
processo de mudanga estrutural progressiva localizada e permanente que ocorre em um
material sujeito a condi¢des que produzem tensdes e deformagdes flutuantes em alguns
pontos ou pontos € que podem culminar em rachaduras ou fraturas completas apos

numero suficiente de flutuagdes ou, variagcdes de carga (ASTM A4823-13, 2013).

O fendmeno de fadiga foi observado inicialmente por volta de 1860 em agos ducteis de
eixos de vagdes ferroviarios que apresentavam falhas apdés um pequeno periodo em
servico, com fraturas frageis e repentinas. Foi verificado que elementos de maquinas
podem, desta forma, falhar sob a ac¢do de tensdes repentinas mesmo com valores

menores que o limite de resisténcia a tragdo ou limite de escoamento.

No inicio do século XIX, o engenheiro alemdo August Wohler deu inicio aos primeiros

estudos a respeito do fendmeno denominado de falha por fadiga, testando em
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laboratorio, em eixos ferrovidrios até sua falha sob carregamento alternado. Os eixos
foram ensaiados variando os niveis de tensdo com o tempo e tragando um grafico da
amplitude de tensdo versus o nimero de ciclos até a falha. Foi identificado que nestes
ensaios uma tensao de limite de resisténcia a fadiga para agos, que representa um nivel
de tensdo minima abaixo da qual ndo ocorreréd a ruptura por fadiga (Van Vlack, 1984).
O grafico obtido denomina-se curva de Wohler, ou curva S-N, e um exemplo, para o

Al7075-T6, de sua representagdo grafica estd representada na Figura 2.14.

Al TO75-T6
carga axial

T, [Mpa]

10 10° 10 10 0 10°
Niciclos)
Figura 2.14: Exemplos de curvas S-N ou Wohler para o A17075-T6 (Dowling, 1998 -

adaptado).

Com o passar do tempo e acontecimentos mundiais que alavancaram a area industrial e
tecnologica, como a revolugdo industrial e a constru¢do das primeiras maquinas, o
fenomeno fadiga se tornou mais significativo e seu estudo passou a ser estudado de

maneira mais detalhada.

Dentro do processo de falha por fadiga existem a ocorréncia de trés estagios, sendo elas:

(1) nucleagdo da trinca, (ii) propagacdo da trinca e crescimento macroscopico e (iii)
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ruptura. A Figura 2.15 mostra uma representacdo da vida em fadiga e seus estagios. Na

Figura 2.16 encontra-se as etapas do processo de fadiga em um eixo.

Vida em Fadiga

ah
L

- Crescimento Crescimento '
Mucleagso ; i T Ruptura Final
MWicroscopica MWacroscopico
Periodo de iniciagio Periodo de Propagagio

Figura 2.15: Representacdo grafica dos estagios do processo de fadiga (Fadel, 2010 -
adaptado).

Sobrecarga__
torcional final

Figura 2.16: Etapas da nucleacdo e crescimento de uma trinca até a ruptura final (Zolin,

2010).

Dentro deste primeiro estdgio, referente ao periodo de iniciagdo da trinca e seu
crescimento microscopico, ocorrem zonas de alta concentracao de tensdo ou regides de
baixa resisténcia local. Tais descontinuidades podem surgir devido a alguns fatores, tais

como (Budynas e Nisbett, 2011):

* Concentradores de tensdo, como chavetas, furos, etc.;
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* Elementos que rolam e/ou deslizam sob altas pressdes, desenvolvendo tensdes
de contato subsuperficiais concentradas que podem causar a formacdo de
cavidades superficiais apos varios ciclos de vida;

* Falhas de fabricagdo, marcas de ferramenta, riscos e rebarbas e montagens
inadequadas;

* Descontinuidades microscopicas e  submicroscOpicas, superficiais e
subsuperficiais tais como inclusdes de material estranho, segregacdo de liga,
vazios, particulas duras precipitadas e descontinuidades cristalinas;

* Existem outros fatores que podem acelerar o inicio da trinca, como por exemplo,
as tensdes residuais de tragdo provenientes de operagdo em temperaturas
elevadas e a ciclagem de alta frequéncia. Nestes casos as trincas tendem a

crescer ao longo dos pontos normais as maximas tensoes de tragao;

No segundo estagio do processo a trinca evolui e passa a se desenvolver de maneira
macroscopica, formando superficies de fraturas com platds paralelos, separados por
sulcos também paralelos. Tais platdés sdo normalmente lisos e normais a dire¢do da
maxima tensdo de tracdo. Essas superficies, se macroscopicas, podem ser onduladas e
escuras ¢ ter bandas leves conhecidas como marcas de praia ou marcas de concha de
ostra. Se microscopicas, denominam-se estrias. Ambas as caracteristicas indicam a
posicdo da ponta da trinca e local de nucleacdo da mesma. Durante o carregamento
ciclico, tais superficies fissuradas sofrem o fendmeno de abertura e fechamento
continuo rogando-se entre si. A aparéncia das marcas de praia dependera das mudancas
no nivel de frequéncia do carregamento, bem como da natureza corrosiva do meio.
Como o autor (Horténcio, 2009) coloca em seu trabalho o formato da trinca gera uma
area de concentragdo de tensao que juntamente com imperfeigdes presentes no material
e carregamentos ciclicos, eleva os valores locais de tensao, favorecendo o surgimento
de uma deformacdo plastica no local. Na Figura 2.17 estd ilustrado o processo de
avanco da trinca, demonstrando que a concentracdo de tensdo da ponta da mesma
favorece o deslizamento de planos a 45° com o seu plano. Desta forma, durante os ciclos
de tragao do material a ponta da trinca tende a mudar o seu formato, tornando-se mais
arredondada e aliviando as tensdes locais. Ja nos ciclos de compressdo, a ponta,
arredondada, ¢ comprimida, voltando a ter formato de ponta de flecha. A cada ciclo de

tensao repetido ha um avango relativo do comprimento da trinca de Aa.
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O terceiro estagio ocorre no ciclo de carga final, quando o material remanescente nao
consegue mais suportar as cargas acarretando em uma fratura rapida e repentina. A
falha dentro deste ultimo estagio pode ser de natureza fragil, ductil ou uma combinagao
delas. Caracteristicas acerca de cada estagio serdo detalhados na se¢ao de microscopia,

como marcas de praia, estrias, marcas de rio, etc.
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Figura 2.17: Estagios de crescimento da trinca no processo de fadiga (Garcia, Alvares e

Santos, 2000).

2.3.1 DETERMINACAO DO DIAGRAMA S-N
Os pontos necessarios para a geragao da curva S-N sdo obtidos a partir de corpos de
prova que sao submetidos a determinada amplitude de tensdao alternada (S) até o

momento da ocorréncia da falha, apds certa quantidade de ciclos (N).

No eixo das abscissas € representado o numero de ciclos, que usualmente ¢ colocado em
escala logaritmica, pois facilita a comparagdo dos dados entre curvas de diversos
materiais, além de reduzir o tamanho da escala. No eixo das ordenadas sdo colocados os
niveis de tensdo que foram experimentados. Na Figura 2.18 estdo representadas curvas
S-N para dois tipos de material, ago de baixo teor de carbono e uma liga de aluminio,

sob ciclo de carregamento sem a presenca de tensdo média, completamente reversivel.
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Figura 2.18: Curvas S-N para um ago maci¢co ¢ uma liga de aluminio (Branco,

Fernandes and Castro, 1999).

Das curvas mostradas na Figura 2.18 ¢ possivel perceber que existe distingdo quanto ao
comportamento dos dois materiais. Para o caso do ago, percebe-se uma linha horizontal,
que representa um valor para a amplitude de tensdo em que a vida serd infinita, ou seja,
qualquer valor de tensdo aplicado que esteja abaixo desta linha ndo falhard pelo
processo de fadiga. J4 para o caso do aluminio o mesmo nao ocorre devido ao fato de
que o mesmo nao possui um limite de resisténcia a fadiga bem definido, assim como
outros nao ferrosos. Nestes casos a falha ird ocorrer, independentemente dos valores da

amplitude de tensdo aplicados durante o ensaio.

Por meio de dados experimentais de ensaios e fadiga uniaxial, ¢ possivel gerar um

grafico S-N em escala log-linear, onde a relagdo S-N usualmente adotada é:

oo =A-(N;)’ (2.3)

onde os parametros A e B referem-se a constantes do material e sdo obtidos apds

geradas as curvas experimentais.

38



2.4. MICROSCOPIA
Este subcapitulo apresentara conceitos basicos sobre a microscopia eletronica, seus

equipamentos e andlises relevantes ao trabalho.

O microscopio eletronico de varredura, MEV, possui a capacidade de analisar
superficies através da condutividade do material gragas ao seu feixe de elétrons que
libera varios sinais de dados contendo informacdes estruturais e de composicao (Figura
2.19). A resolucao das imagens ¢ melhorada, em comparagao com imagens adquiridas
em microscopio Otico devido ao fato de elétrons serem utilizadas como fonte de

radiacdo ao invés de fotons de luz (Dedavid, Gomes and Machado, 2007).

feixe de
elétrons

elétrons Alta voltagem Baixa voltagem
secundarios
. - elementos elementos elementos elementos
Elétrons” Elétrons leves pesados pesados leves
Auger —Retroespalhados . " e "
£ v/ LA o
; i o E
tt\_x 74— raio-X caracteristico SE
= BSE
/ == BSE }O
\,-’\ raios-X
Fluorescencia de raio-X caracteristico

| raios-X
| caracteristicos

Figura 2.19: Sinais emitidos pela amostra (esquerda) e relagdo entre voltagens (direita)

(Dedavid, Gomes and Machado, 2007).

O microscopio eletronico de transmissdo, MET, ¢ um equipamento, da mesma maneira
que o MEV, consegue produzir maiores ampliagdes ¢ com grande nitidez, sendo
utilizado, principalmente, quando grandes resolucdes e aumentos sdo requeridos
(menores que 1nm) (Metals Handbook v.12, 1987). Tais caracteristicas fazem com que
a microscopia eletronica, seja ela de varredura ou transmissdo, se tornem excelentes

ferramentas para o estudo fractografico e analises estruturais.
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2.4.1. ANALISES EM MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA

As nomenclaturas ducteis e frageis sdo usadas para descrever o comportamento de um
material quanto submetido a esforcos, principalmente quando relacionado a fratura, ou
seja, a quantidade de deformagdo plastica o material ¢ capaz de aguentar até o

rompimento.

Fraturas ducteis sdo caracterizadas por apresentarem grande deformagdo pléstica
(empescogamento) e gasto de energia consideravel durante o processo de ruptura. Uma

fratura ductil apresenta uma superficie, na maioria dos casos, irregular ou, rugosa.

Fraturas frageis, por outro lado, apresentam propagagao rapida da trinca com um gasto
de energia menor que as fraturas de natureza ductil e ndo apresentam deformagao
plastica apreciavel. Fraturas com caracteristicas frageis tem aspecto brilhante, granular e
exibem nenhum, ou pouco, empesco¢amento. S3o geralmente do tipo plano, isto &,
normal (perpendicular) a dire¢do do carregamento de tragdo maxima. Marcas de
sargento podem estar presente na superficie da fratura, apontando para a origem da

trinca.

Andlises realizadas com o microscopio eletronico de varredura podem revelar
informacgdes acerca do tipo de carregamento, direcdes (caminho) da trinca e relativa
ductilidade do material (Beachem, 1975). Como retratado anteriormente, o formato do
dimples ¢ regido pelo tipo de carregamento, € nas proximas figuras serdo mostrados
exemplos de verificagdes de dimples feitos com o auxilio de um microscopio eletronico

de varredura.

Dimples equiaxiais apresentam forma de taca e se forma e se formam sob condi¢des de
sobrecarga de tracdo. Dimples alongados sao resultado de condigdes nao uniformes de
deformacao pléstica, tais como esfor¢cos de cisalhamento e flexao, Figura 2.20-2.21

(Metals Handbook v. 12, 1987).
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Figura 2.20: Formagao de dimples equiaxiais sob carregamento de tracao (Metals

Handbook v.12, 1987 - adapatado).

Figura 2.21: Dimples alongados resultado de uma sobrecarga de cisalhamento

transversal (Metals Handbook v.12, 1987 - adaptado).

Verificagdes visuais de uma superficie de fratura que revela facetas brilhantes e
reflexivas, indicam uma fratura por clivagem, que no microscopio eletronico de

varredura sdao vistas como superficies planas, que podem conter caracteristicas que
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remetem a dire¢do que se propagou a trinca, € assim, direcionar ao local de sua
iniciacdo. Na Figura 2.22 ¢ mostrada uma fratura com caracteristicas de clivagem, que
nada mais ¢ que a separagdo dos grdos cristalinos, da imagem podemos perceber
algumas marcas de rio na superficie da fratura, e as mesmas nos levam ao local de

iniciacao da trinca.

Figura 2.22: Fratura por clivagem verificada em Microscopio eletronico de varredura

(Metals Handbook v.12, 1987).

Quando superficies de fratura apresentam marcas de praia (macroscopico) € estrias
(microscdpico) pode-se concluir que o material foi submetido a carregamentos ciclicos
e o processo de fratura se iniciou devido a fadiga. Tal conclusdo pode ser feita devido

ao fato de que estas sdo os sinais mais caracteristicos de um processo de fadiga.

Marcas de praia podem ser consideradas o aspecto mais caracteristico encontrados em
superficies que sofreram com o processo de fratura por fadiga, que sdo centradas em
torno de um ponto comum que corresponde ao local de iniciacdo da trinca (Figura 2.23).
As marcas de praia sdo geradas a partir de mudangas de carregamento, alteracdes de
frequéncia ou por oxidacao da superficie durante periodos de parada, em servico, do
componente. De acordo com (Voort, 1987) marcas de praia sdo geradas devido a
mudangas nas taxas de crescimento da trinca a partir da constante alteracdo da
intensidade de tensao da ponta da trinca. Porém, algumas vezes as superficies de fratura
geradas pelo processo de fadiga, sem variacdo de frequéncia, carregamento ou parada

de maquina ndo apresentam marcas de praia.
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Figura 2.23: Marcas de praia na superficie, indicadas pela seta vermelha. A origem da

trinca estéa indicada pela seta preta (Zolin, 2010 - adaptada).

Outra caracteristica muito caracteristica do processo de fadiga sdo as estrias de fadiga,
que sdo marcas paralelamente espacadas. A orientacdo das estrias de fadiga ¢
perpendicular a dire¢do macroscopica da propagacao da trinca, € encontradas no interior
das marcas de praia, sendo possivel encontrar milhares de estrias dentro de apenas uma
marca de praia. Os autores de (Metals Handboo v.11, 2002) trazem em seu livro dois
tipos de estrias que sdo geralmente reconhecidas: ducteis e frageis (Figura 2.24). Se
tratando de ligas de aluminio as estrias ducteis sdo as mais comuns de serem
encontradas e as frageis, geralmente, indicam a presenca de ambiente corrosivo. Cada
estria gerada ¢ resultado de um unico ciclo de tensdo, mas cada ciclo de tensdao ndo
necessariamente produz uma estria. O espaco encontra entre as estrias ¢ dependente do
nivel de carga aplicada. A nitidez e clareza das estrias ¢ dependente da ductilidade do
material. Entdo, as estrias de fadiga sdao visualizadas com mais facilidade em materiais

ducteis e com carregamentos superiores ao limite de fadiga.
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Figura 2.24: Exemplos de estrias de fadiga (a) fragil, e (b) ductil (Beachem, 1968).

2.4.2. ANALISES EM MICROSCOPIA ELETRONICA DE TRANSMISSAO

Andlises feitas através da microscopia eletronica de transmissdo em superficies
fraturadas podem gerar imagens com grandes aumentos ¢ boa profundidade de campo
quando comparadas com as feitas com microscopia Optica. Contudo, devido a
necessidade de uma preparacdo da amostra de maneira mais cuidadosa e devido aos
grandes avancos realizados na microscopia de varredura, no quesito andlise
fractografica, a microscopia de transmissao € usada, geralmente, para os seguintes casos

(Egerton, 2005):

* (Grandes aumentos, com boa resolucao (>1 nm), como por exemplo, a andlise de
estrias de fadiga extremamente finas;
* Analises de fases intergranulares a nivel de espagamento interatomico;

* Difragao de elétrons;

Segundo os autores de (Metals Handbook v.9, 2004) a precipitagdo de uma segunda fase
pode ser estudada com a utilizagdo de um microscopio eletronico de transmissao.
Dependendo da interface, podem existir precipitados coerentes, parcialmente coerentes
ou incoerentes com a matriz. Um precipitado coerente com a matriz significa que existe

uma correspondéncia cristalografica entre a rede do precipitado e a rede da matriz. Uma
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particula parcialmente coerente pode possuir uma interface coerente € uma em que a
consisténcia ¢ perdida, isto €, parcialmente coerente ou incoerente. Estruturas diferentes
dos precipitados e matriz podem causar esta incoeréncia, ou ainda, um grande

deslocamento ao longo da interface.

Na Figura 2.25 encontra-se uma sequéncia de imagens realizadas com um microscopio
eletronico de transmissao, de uma amostra de liga de aluminio pertencente a série 6xxx,
mostrando os diferentes estagios dos precipitados ricos em Mg-Si durante processo de
envelhecimento artificial. As imagens mostram a dispersdo nos diferentes estagios do
processo, sendo as Figuras 2.25a e 2.25b com até 10 minutos a 175 °C, 2.25¢ 30
minutos a 175 °C, 2.25d 240 minutos a 175 °C, 2.25¢ 4320 minutos a 175 °C ¢ 2.25f
1200 minutos a 200 °C.

Figura 2.25: (a) Precipitados bem finos e pequenos sdo visiveis na estrutura (setas
vermelhas); (b) Aumento da figura (a) com fundo escuro evidenciando os precipitados;

(c) Pequenos precipitados de B’ se formando; (d) Precipitados do tipo B’’ (formato de
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agulha) com tamanho de 10-15 nm; (e) Precipitados mais grosseiros que em (d); (f)

Precipitados grosseiros, mostrando a fase B’ (formato de vareta) (Edwards et al., 1998).

Analises das zonas de Guinier-Preston sdo observadas através da microscopia eletronica
de transmissao, isso devido ao fato de que os precipitados formados necessitam de
grandes aumentos para que possam ser observados. Na Figura 2.26a ¢ possivel observar
precipitados ricos em Mg-Si em uma amostra de aluminio. As setas vermelhas apontam
para os precipitados que estdo em varias diregdes. Ja na Figura 2.26b uma imagem de
uma amostra de uma liga de aluminio 6201, analisada em microscopio eletronico de
transmissao, evidenciando duas fases de intermetalicos, ricos em Al-Fe-Si, comumente

encontradas em uma matriz de aluminio — o—AlFeSi e B—AlFeSi .

Figura 2.26: (a) Precipitados ricos em Mg-Si em uma matriz de aluminio (Edwards et
al., 1998) e (b) Amostra de uma liga de aluminio 6201 mostrando a fase a—AlFeSi e B—

AlFeSi envoltas da matriz de aluminio (Mulazimoglu et al., 1996).

2.4.3. TEXTURA

Primeiramente € necessario o entendimento do que sdo materiais cristalinos e o conceito
da microestrutura. Em materiais cristalinos, os 4tomos que formam o material estdo
arranjados de modo a se repetir periodicamente no espago. A grade tridimensional
imaginaria de pontos nos quais os atomos se encontram ¢ chamada de rede cristalina.

Usualmente a estrutura cristalina ¢ uniforme apenas por curtas distancias. O material ¢
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comumente formado por um aglomerado de graos de cristal unico. Esse material ¢
denominado policristalino e o tamanho do grao pode variar de nandmetros a tamanhos
que podem ser visualizados a olho nu. Mesmo dentro de griaos de cristal inico a rede
nao ¢ perfeita e pode conter defeitos que t€ém grande influéncia no comportamento do
material. A microestrutura de um material se refere ao agrupamento de graos

juntamente com outros constituintes, como poros € inclusdes.

Materiais que sdo muito usados na engenharia, como ago ¢ aluminio, sdo policristalinos.
Por isso, ¢ de extrema importancia ter técnicas que permitam visualizar e analisar a
estrutura em detalhes. O entendimento da microestrutura ¢ de suma importancia pois ¢
através de sua analise que se torna possivel determinar muitas propriedades fisicas do
material. Por exemplo, o tamanho dos graos pode influenciar a resisténcia a tragdo e as
propriedades dos contornos de grao podem determinar a maneira com que o material ira
falhar. Procedimentos como o polimento e ataque quimico podem revelar as posi¢des

dos graos e de seus contornos.

Orientagdes preferenciais dos cristais, ou textura, ¢ uma caracteristica intrinseca dos
metais, ceramicos, polimeros e rochas e exercem influéncias em suas propriedades,
como resisténcia, dureza, condutividade elétrica, piezeletricidade, etc. principalmente na
anisotropia destes materiais (Wenk and Van Houtte, 2004). Quando um metal passa por
grande quantidade de deformacdo, como processos de extrusdo, trefilagdo, etc. ou
recristalizacdo durante um tratamento térmico, os graos irdo desenvolver uma
orientacdo preferencial, denominada textura (Dieter, 1961). Quando uma grande
quantidade de graos tem a tendéncia de desenvolver a mesma orientagdo, isso acarretara

em um grande impacto nas propriedades mecanicas nas diferentes direcdes de teste.

Diferentes parametros de processo podem geram texturas distintas em ligas, variando,
por exemplo, as propriedades mecanicas e microestruturais. As texturas dos materiais
podem exercer grandes influéncias na performance mecéanica. Por exemplo, (Qi Zhao et
al., 2016) reportou em seu trabalho que a presenca do graos tipo Goss apresentavam um
efeito significativo de deflexdo da trinca durante testes de resisténcia, enquanto que os
graos tipo Brass e Copper tinham pouca influéncia na propagacao da trinca durante os
testes de resisténcia, fazendo com que uma maior energia fosse gasta na deflexdo da
trinca, aumentando assim a vida em fadiga. De acordo com os autores, a fragdo de
volume Goss/Brass tem grande influéncia na resisténcia a fratura da liga, e que quanto
maior a fracdo de volume, maior € a resisténcia a fratura dos materiais (Figura 2.27).
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Figura 2.27: Propagacdo de trinca em uma liga de Al-Cu-Mg com dois tratamentos

diferentes, mostrando os desvios do caminho da trinca (Qi Zhao et al., 2016).

2.5. ANALISE FRACTOGRAFICA

A andlise da falha ¢ um processo critico para que se possa determinar as causas fisicas,
em sua raiz, do problema que causou a falha do componente. Na maioria dos casos
envolve a consideracdo de evidéncias fisicas, o uso de engenharia, principios fisicos e
ferramentas analiticas. Frequentemente, o objetivo pela qual se realiza uma analise de
falha ¢ caracterizar as causas da falha com o objetivo geral de evitar a repeticdo de
falhas semelhantes. A fratura ¢ definida como sendo a completa separagao do material
quando a trinca alcanga seu tamanho critico e reduz a resisténcia para um nivel abaixo
do carregamento em servico (Metals Handbook v.12, 1987; Metals Handbook v.19,
1996).
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Durante a investigacao da falha, alguns passos devem ser feitos para que se possa
desenvolver a andlise de maneira precisa e confidvel. Abaixo encontram-se 0s passos a

serem seguidos (Metals Handbook v.11, 2002):

* Selecdo, identificagdo, preservacao e/ou limpeza de espécimes criticos;

* Verificagdo e analises macroscopicos (superficies fraturadas, trincas
secundarias e outro fendmeno superficial);

* Verificacdo e analises microscopicas das superficies fraturadas;

* Andlise de tensdo para determinar o estado de tensdo do componente
falhado;

* Determinacao do modo de fratura;

2.5.1. SELECAO, IDENTIFICACAO E LIMPEZA DE SUPERFICIES

A selegdo, identificacdo, preservagdo e limpeza adequadas das superficies de fratura sdo
vitais para evitar que evidéncias importantes sejam destruidas ou obscurecidas. As
superficies das fraturas podem sofrer danos mecanicos ou quimicos. Danos mecanicos
podem surgir de varias fontes, incluindo o ataque da superficie da fratura por outros
objetos. Isto pode ocorrer durante a fratura real em servico ou quando se remove ou se
transporta uma parte fraturada para analise. A limpeza das superficies fraturadas deve
ser evitada em geral, mas deve ser feita para exame no MEV e muitas vezes revelar

caracteristicas fractograficas macroscopicas.

2.5.2. VERIFICACOES MACROSCOPICAS

A verificagdo macroscopica da falha ¢ uma parte muito importante do processo da
analise da falha. Geralmente realizada com aumento de 1x a 100x, podendo ser feita a
olho nu, lentes de aumento, microscopios oticos ou mesmo no MEV. A fotografia
macroscopica com uma ampliacdo de até 20x requer uma camara de alta qualidade e
lentes especiais; de maneira alternativa, uma lupa pode ser usada para ampliar uma area
especifica, como uma rachadura ou outro detalhe menor. No entanto, a profundidade de
campo torna-se extremamente limitada com o uso de microscopios Opticos. Para uma
maior profundidade de campo, um MEV pode ser usado para fotografia de baixa e alta

ampliacdo. Fotografias de superficie ou tridimensionais também podem ser feitas para
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revelar as caracteristicas topograficas de uma fratura. A forma, o tamanho e a sec¢do
transversal de um espécime ou componente estrutural podem ter um grande efeito no
aspecto macroscopico e microscopico da superficie da fratura, especialmente quando
estdo presentes concentradores de tensdo. Buracos ou vazios, cantos vivos, entalhes,
marcas de usinagem e, acima de tudo, trincas preexistentes influenciam ativamente a
aparéncia da fratura. A orientagdo das superficies de fratura deve ser consistente com o

modo de falha proposto e as cargas conhecidas na parte onde houve a falha.

O exame macroscopico pode determinar a dire¢do do crescimento da trinca e, portanto,
a origem da falha. Com fraturas frageis e planas, a determina¢do depende em grande
parte da superficie da fratura mostrando um padrao radial em forma de leque do tipo
mostrado na Figura 2.28. Estes tipos de visualiza¢do das superficies de fratura revelam

frequentemente regides com uma textura diferente da regido de fratura final.

Figura 2.28: Superficie de um aco 4330V que sofreu fratura devido ao processo de

fadiga, as setas indicam os locais de iniciagdo de trinca (Metals Handbook v. 11, 2002).

2.5.3. ANALISES MICROSCOPICAS
Apos verificagdes macroscopicas da fratura, uma investigacdo microscopica se faz
necessaria, ¢ usualmente sdo realizadas com equipamentos mais avangados, como

microscopios eletronicos de varredura (MEV) e de transmissdao (MET).

50



A forma mais tradicional ¢ o microscopio Optico, que ilumina o objeto com uma luz
visivel ou ultravioleta. O limite méximo de resolugdo dos microscopios Opticos €
estabelecido pelos efeitos de difracdo devido ao comprimento de onda da radiagdo
incidente, limitando a um aumento maximo de 2000x, sendo que acima deste valor
alguns detalhes tornam-se imperceptiveis. Com a utilizacao de uma fonte de iluminagao
com uma radiagdo de um comprimento de onda menor que a luz se consegue uma

melhor resolucdo (Dedavid, Gomes and Machado, 2007).

Sao encontrados vantagens do microscopio eletronico de varredura sobre os
microscopios Opticos, como a possibilidade de grandes ampliacdes e grande
profundidade de campo. Além disso, o equipamento pode ser equipamento com
acessorios adicionais com capacidades micro analiticas, como por exemplo,
espectroscopia de energia dispersiva (EDS). A analise quimica pode ser util para
confirmar a composicdo quimica das fases microestruturais que podem ser confundidas
com caracteristicas de fratura. Existem algumas caracteristicas de superficie de fratura

que sdo comumente associadas com modos de falha particulares.

Mesmo que seja bastante evidente que uma carga excessiva ou nivel de tensdo foi a
causa direta ou contribuiu de maneira significante para a falha. Mesmo assim, uma
analise com maior precisdo da tensdao aplicada, da magnitude e do tipo (axial, tor¢ao,
flexdao) do carregamento se faz necessario para que se possa demonstrar sua importancia
na falha. Em outras andlises de falhas pode-se ter fortes evidéncias de que a causa de
uma falha esta relacionada a tensdes estaticas excessivamente elevadas (paro o caso de

fadiga, tensoes ciclicas).

Verificagdes na regido de fratura, em materiais de natureza, geralmente revelam a
presenca de dimples. O formato dos dimples tem relacdo com tipo de carregamento
submetido o material, como exemplificado na Figura 2.29. O modo I ¢ caracterizado
pelo carregamento de tracdo onde os dimples tem formato equiaxial, para os modos Il e
IIT o formato dos dimples podem ser alongados e com formato eliptico, indicando que o
principal carregamento atuante foi o cisalhamento, para o modo II, e de rasgamento para

o modo III.
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MODO IT

MODO I

Figura 2.29: Influéncia da dire¢cdo de maxima tensao (o4, ) no formato dos dimples

formados pela coalescéncia de microvazios (Metals Handbook v.12, 1987 - adaptado).

O tamanho do dimple ¢ atribuido pelo nimero de microvazios que foram nucleados.
Quando locais de nucleagdao sdo poucos e distantes um dos outros, 0os microvazios
tendem a crescer bastante antes de se coalescer, resultando em uma superficie de fratura
que contém dimples grandes. J4 a superficie que contém pequenos e numerosos dimples
sao formados quando sdo ativados varios locais de nucleagdo e microvazios se
coalescem (juntam) antes que eles atinjam um maior tamanho. Os dimples que sao
muito pequenos sdao encontrados, frequentemente, em materiais refor¢ados com
dispersao de 6xido. Com as combinag¢des dos modos I, II e III podem existir cerca de 14
variacoes de formato dos dimples e orientagdes na superficie de fratura (Beachem,

1975).

Os autores de (Metals Handbook v.11, 2002) reportam que fraturas de natureza fragil
causadas devido a sobretensdo, em contraste com fraturas dacteis, apresentam pouco ou
nenhuma deformagao plastica macroscopica. Os mecanismos e caracteristicas da fratura
a uma escala microscopica podem ter componentes de propagacao ductil ou fragil da
trinca, porém, o processo macroscopico da fratura é qualificado por pouco, ou nenhum,
trabalho sendo dispensado na forma de deformag¢do permanente (plastico). O

comportamento macroscopico ¢ essencialmente elastico até ao momento de falha. A
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energia da falha ¢ principalmente absorvida pela criagdo de novas superficies, isto &,
trincas. Por esta razdo, falhas frageis muitas vezes contém varias trincas e pegas

separadas, que sao menos comuns em falhas de sobrecarga ductil.
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3. METODOLOGIA

Neste capitulo serdo apresentados os equipamentos, acessoOrios € os materiais utilizados
para a realizagdo do presente trabalho. Em seguida sera apresentada a metodologia
empregada para a preparagdo das amostras e corpos de prova e a realizagdo dos ensaios.
Foram ensaiados, para esta tese, contando com testes de dureza, ensaios de propriedades

mecanicas e ensaios de fadiga e ensaios exploratorios cerca de 140 corpos de prova.

Os ensaios de fadiga, de dureza, os tratamentos térmicos e as analises da falha foram
realizadas com equipamentos do Grupo de Fadiga, Fratura e Materiais (GFFM) da
Universidade de Brasilia. O fluxograma apresentado na Figura 3.1 mostra os passos

seguidos para o desenvolvimento deste trabalho.

‘ Retirar pedago de cabo da bobina ‘

| Preparacio do corpo de prova |

| Tratamento Térmico dos CPs |

| Determinacao da Microdureza Vickers |

| Determinagio das Propriedades Mecénicas |

| Ensaios de Fadiga |

| Ceterminacio do Diagrama 5N ‘

Andlises em MicroscdHpio Eletrénico de Transmissao

‘ Andlizes Fractogréﬁcas|

Figura 3.1: Fluxograma dos passos seguidos para o desenvolvimento deste trabalho.
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3.1. MATERIAL, PREPARACAO DOS CORPOS DE PROVA E ENSAIOS DE
TRACAO

Os corpos de prova que foram usados para o desenvolvimento deste trabalho foram
fabricados a partir dos fios do cabo de liga de aluminio (CAL) 900, que sao
manufaturados com o aluminio liga da série 6xxx, 6201, ¢ vem com o tratamento
térmico de fabrica T81 — que consiste em solubilizacdo, témpera, processos de
conformacdo (trefilagdo) e tratamento térmico de envelhecimento artificial. Os corpos
de prova fabricados seguirdo as dimensoes apresentadas na Figura 3.2. E a composi¢do
quimica do material do fio e a composi¢do nominal estdo dispostas na Tabela 3.1. O
método utilizado para a obtencdo da composicdo quimica do material foi o de emissdo

otica.

Tabela 3.1. Composicao quimica da liga de aluminio 6201.

Elemento [%] CAL 900 Nominal (Metals Handbook v.2, 1992)
Cobre (Cu) <0,01 0,10 (max.)
Silicio (Si) 0,58 0,50-0,90
Manganés (Mn) <0,01 0,03 (max.)
Cromo (Cr) <0,01 0,03 (max.)
Ferro (Fe) 0,21 0,50 (max.)
Magnésio (Mg) 0,65 0,6-0,9
Zinco (Zn) <0,01 0,10 (max.)
Boro (B) 0,0032 0,06 (max.)
Aluminio (Al) Restante Restante
130
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Figura 3.2: (a) Desenho esquematico do corpo de prova usinado a partir de um fio; (b)

dimensdes do corpo de prova.

Para que a usinagem dos fios fosse possivel, foi necessario que os mesmos fossem
previamente esticados, uma vez que os fios se encontrarem torcidos devido ao
encordoamento, em uma maquina axial MTS Landmark 370 equipada com célula de
carga de 5 kN eletromecanico, da fabricante MTS System Corporation, com carga
dinamica de +/- 22.00 lbs (+/- 100 kN) e distancia vertical maxima de 1282 mm (Figura
3.3).

Para o ensaio dos fios as seguintes etapas foram realizadas:

i.  Primeiramente foi realizado um pré-esticamento dos fios dos cabos nas
maquinas com o intuito de promover um alinhamento, visto que os fios se

encontram torcidos devido a sua distribuigdo concéntrica ao fio central;
ii.  Defini¢do dos limites do ensaio de tragao;
iii.  Fixacdo dos fios nas as garras da maquina;

iv. Realizagdo do ensaio;

(a)
~=— Clolunas
Travessa
- n
B e i : Elevadores e Travas
v Dupositrio de T Hidehulicas
| Alnhamento |/
Carras ; Amador Hidriulico
e
Célula de Carga
B ad w— Controle da
Controle das Travessa

Garras Eeservaténe

Hidréubco

~Base
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(b)

Figura 3.3: (a) Méaquina MTS utilizada para o esticamento dos fios e ensaios de tragdo;
(b) Detalhe das garras da maquina, onde os corpos de prova sdo colocados e as garras os

predem para a realiza¢ao dos ensaios.

Na Figura 3.4a ¢ mostrado um pedaco de um cabo para mostrar que os fios se
encontram torcidos devido ao seu encordoamento. Na Figura 3.4b € possivel visualizar
um fio retirado de um cabo. Vale salientar que os fios da primeira camada do cabo nao
foram utilizados, visto que os mesmos, por se encontrarem na camada mais externa, sao
mais sujeitos a arranhdes e marcas que possam ter sido geradas ao longo de seu
transporte. A Figura 3.4c estd mostrando um fio preso as garras e sendo esticado na
maquina MTS. Na Figura 3.4d ¢ mostrado um fio completamente esticado e pronto para
o processo de fabricacdo dos corpos de prova, salienta-se que os fios foram esticados até
o limite de escoamento — o acompanhamento foi feito através do grafico tensdo

deformagdo mostrado no monitor da maquina MTS.

Na Figura 3.5 estdo mostrados corpos de prova apos o processo de usinagem. Para que
os corpos de prova possam ser testados em ensaios de fadiga, ¢ necessario que sua
rugosidade superficial esteja baixa e sua superficie, na drea de sec¢do reduzida, esteja
uniforme. Deste modo, apds o procedimento de usinagem, as amostras passam por uma
etapa de lixamento, visando diminuir os sulcos oriundos do processo de usinagem, que
podem se comportar como concentradores de tensdo e induzirem uma nucleacdo de
trinca que ird se propagar e, desta forma, mascarar a vida em fadiga do material. Desta
forma, a rugosidade (Ra) superficial dos corpos de prova foi menor ou igual a 0,02 pm,
conforme ISO 4287. Este procedimento se fez necessario devido ao fato de que a falha

por fadiga tende a se iniciar superficialmente e, consequentemente, a rugosidade
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superficial pode desempenhar papel crucial na resisténcia a fadiga dos corpos de prova.
As lixas utilizadas para o processo de lixamento foram as com granulometria de 400,
800 e 1200 um, e os mesmos eram fixados nas castanhas do torno e alinhadas por um

contra-ponto.

Figura 3.4: (a) Pedago do cabo retirado da bobina; (b) Fio retirado do conjunto (cabo)
antes do processo de esticamento; (c) Fio, preso pelas garras da maquina MTS, no

processo de esticamento; (d) Fio ja esticado e pronto para o processo de usinagem.

Foi utilizado um microscopio Confocal Olympus LEXT OLS4100, com medicdes de
caracteristicas superficiais sem contato, para a determinagdo das rugosidades
superficiais. O LEXT OLS4100 foi desenvolvido para representar um novo padrio de
medi¢do de rugosidade de superficie. O OLS4100 ¢ calibrado da mesma forma que
medidores de rugosidade de superficie de contato e possui os pardmetros de rugosidade
e filtros necessarios exigidos pela ISO. Isso permite que os medidores de rugosidade de

superficie de contato obtenham resultados de saida do sistema consistentes com seus
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instrumentos existentes, com a vantagem de maior velocidade e medi¢dao sem contato. O
OLS4100 tem um modo especifico de rugosidade que permite a medi¢do do perfil de
rugosidade para comprimentos de amostra de at¢ 100 mm com uma fung¢do de costura

de linha automatica..

Figura 3.5: Corpo de prova apo6s processo de usinagem, com reducdo da secdo de area

transversal.

3.2. TRATAMENTO TERMICO

Os tratamentos térmicos utilizados neste trabalho foram realizados em um forno
Nabertherm com controlador P310, que trabalha na faixa de 30° a 3000 °C, sem
atmosfera controlada (Figura 3.6) que permite que sejam colocadas varias rampas de
aquecimento. As dimensdes de sua camara sao 150 mm x 150 mm x 150 mm. Detalhes
dos tratamentos térmicos realizados como as temperaturas de solubilizacao utilizadas,
tempo dos envelhecimentos artificiais e os tempos de envelhecimentos naturais
encontram-se nas Tabelas 3.2 e 3.3. Ressalta-se que todos os corpos de prova
permaneceram por 2 horas na temperatura estabelecida no processo de solubilizagao,
foram resfriados em agua a temperatura ambiente. O tempo de permanéncia de 2 horas
foi utilizado com o intuito de ndo deixarmos divida quanto a total solubiliza¢do dos
elementos de liga na matriz . A temperatura para o tratamento de envelhecimento foi de
170 °C e foi escolhida devido ao fato de estar dentro da faixa de temperatura utilizado

pela industria.
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Figura 3.6: Forno Nabertherm com controlador P310, e camara com dimensodes de 150
mm x 150 mm x 150 mm, utilizado para os tratamentos térmicos dos fios do cabo

condutor “A”.

Para o tratamento térmico dos corpos de prova um dispositivo teve de ser
confeccionado, em chapa inox, para evitar a contaminacdo da atmosfera do forno,
devido as restrigdes quanto as dimensdes da camara. O desenho esquemaético do
dispositivo pode ser visualizado na Figura 3.7. O dispositivo permite que os corpos de
prova fiquem pendurados dentro da camara do forno evitando, desta fora, o
achatamento devido a base retilinea do forno. As cotas vistas no desenho estdo em

milimetros e o suporte comportava 10 corpos de prova.

As temperaturas de solubilizacdo foram escolhidas baseadas no resultado obtido pela
equagao de Austen e Williamson (1975), que a partir da quantidade de magnésio da
liga, ela ¢ capaz de mensurar a quantidade do precipitado Mg>Si e, desta forma com o
auxilio do diagrama pseudo-binario (Fig. 2.5) e, com o resultado obtido da equacao, ¢é
possivel verificar a temperatura onde a linha solvus ¢ ultrapassada, garantindo a

solubilidade dos elementos de liga até a temperatura de fusao.

Para identificacdo de cada tratamento térmico realizado nos corpos de prova foi adotado
a seguinte nomenclatura: SxxxYtt, onde S significa solubilizacdo seguido por trés
numeros, que representam a temperatura de solubilizacdo, Y indica o tipo de

envelhecimento que o corpo de prova sofreu seguido por 1-4 digitos que indicam o
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tempo, em horas, que os corpos de prova foram submetidos ao envelhecimento. A

significa envelhecimento artificial e N significa envelhecimento natural.

(b)

(a)

20
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Figura 3.7: Desenho esquematico do dispositivo para tratamento térmico dos fios. (a)

Desenho feito em AutoCad; (b) Vista isométrica feita no SolidWorks.

Tabela 3.2: Parametros utilizados nos corpos de prova solubilizados juntamente com

suas nomenclaturas.

Nomenclatura Temp. Solub. [°C]

S470 470
S490 490
S510 510
S530 530
S550 550
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Tabela 3.3: Parametros utilizados para os corpos de prova que sofreram o

envelhecimento natural e artificial juntamente com suas nomenclaturas.

Nomenclatura Tipo de Env. Tempo Env. [h]
EO - -
A4 Artificial 4
A8 Artificial 8
Al2 Artificial 12
Al6 Artificial 16
A20 Artificial 20
A24 Artificial 24
N1500 Natural 1500
N3000 Natural 3000

3.3. MICRODUREZA VICKERS

Para as medi¢cdes da microdureza dos corpos de prova tratados foi utilizado um
microdurdmetro da EmcoTest, DuraScan, 20 com um indentador de diamante de base
quadrada e carga que varia de 0.01 kgf a 10 kgf. (Figura 3.8). Foram realizados cerca de
3-5 medi¢des em cada par solubilizacdo e envelhecimento e os valores encontrados
foram medidos pelo software do proprio equipamento que mede as diagonais
horizontais e verticais e através das equagdes Eq. 3.1 e 3.2 calculam o valor da
microdureza. A carga utiliza para as medi¢des das durezas foi de 1 kgf, as medicdes
foram realizadas nos corpos de prova de maneira que a impressdo causada pelo
indentador, ou mesmo, a amostra escorregasse, entdo a mesma foi fixada na mesa do

proprio equipamento com o auxilia de massinha de modelar.

F 2-F-sinsin 136 (3.1
HV === 2
A dz,
Sendo,
dp+d
m=— v (3.2)
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Figura 3.8: Maquina de medi¢ao de microdureza Vickers, EmcoTest DuraScan 20, com

indentador de diamante e lentes de aproximacao de 10x e 40x.

3.4. ENSAIOS DE FADIGA

Com o intuito de verificar o comportamento dos fios apds os tratamentos térmicos,
foram realizados em alguns corpos de prova ensaios de fadiga uniaxial, em uma
maquina de ensaios universal eletromecanico da fabricante MTS System Corporation
(Figura 3.3), descrita anteriormente. A frequéncia utilizada para os ensaios de fadiga
uniaxial foi de 15 Hz e a razdo de carregamento adotada foi R = -1, ou seja, totalmente
reversivel. Para que cada diagrama S-N fosse gerado foram obtidos pelo menos 8

pontos, ou ensaios, validos.

Para a determinagdo das tensoes dos ensaios de fadiga um ensaio de tragdo foi realizado
e, a partir dele, as faixas de tensdes foram escolhidas de acordo com a ultima tensdo de

tragdo e eram cerca de 40 %, 60 % e 80 % da ultima tensao de tracao.

3.5. MICROSCOPIA E FRACTOGRAFIA

Apos a fratura dos fios, as andlises fractograficas dos mesmos foram realizadas em um
microscopio eletronico de varredura. O equipamento ¢ da marca JEOL. Modelo JFM-
7100F e possui alta resolugdo garantida de 1,2 nm (30 kV) e 3,0 nm (15 kV a uma
corrente de 5 nA), corrente maxima de 200 nA, lentes cOnicas objetivas e mesa de
motor controlado em 5 eixos. 0 equipado com um detector de silicio de resolucao 129
eV (SSD) para microandlises via Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS), Figura

3.9. Durante as analises fractograficas nos corpos de prova a voltagem esteve na faixa
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de 5-15 kV, e corrente entre 9-10 nA, onde foi possivel a melhor resolucao/aumento das

imagens.

Ba

Figura 3.9: Imagem do microscopio eletronico de varredura, do Grupo de Fadiga
Fratura e Materiais, da Universidade de Brasilia, da marca JEOL JFM-7100F, utilizado

para as analises dos fios fraturados.

Para a verificacdo de intermetdlicos e precipitados oriundos dos processos de
envelhecimento artificial, seu tamanho e distribuicdo dentro da matriz, um microscépio
eletronico de transmissdo foi utilizado. Esses precipitados possuem tamanhos
nanométricos, o que dificulta sua visualizacdo através da microscopia de varredura.
Outro objetivo ¢ observar intermetalicos ricos em Al-Fe-Si. Para as analises MET faz-se
necessario a preparagdo especial das amostras. As mesmas necessitam ter o formato
circular com 3 mm de diametro e uma espessura entre 50 a 70 micrometros. As
amostras dos fios foram usinadas até¢ o diametro necessario e sua espessura foi reduzida
até 3 micrometros, com o auxilio de lixas com granulagdo fina (lixa 1200) e medidas

com paquimetro digital.

O microscopio utilizado ¢ um FEI TECNAI G? F20 que opera a 200 kV com uma
omensa capacidade analitica. Este microscopio permite a realizacdo de imagens MET
convencional (campo claro, campo escuro e difragdo) e imagens de alta resolucio
(HRTEM). Este microscopio também ¢ equipado com um sistema de microscopia

eletronica de transmissao-varredura (STEM) que permite realizar imagens de modos de
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campo claro, campo escuro ¢ HAADF (High Angle Annular Dark Field. O FEI Tecnai
G? F20 também ¢ equipado com detectores de EDS (Energy Dispersive X-Ray
Spectroscopy) e EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy). O equipamento ¢
propriedade do Laboratério de Caracterizagdo Estrutural (DEMa) da Universidade

Federal de Sao Carlos (UFSCar) (Figura 3.10).

Para as analises das amostras em microscopia eletronica de transmissdo a preparagao
das amostras se fez necessaria. Primeiramente foram cortados pequenos pedacos, no
sentido transversal do fio, ¢ entdo os mesmos foram lixados, com lixas de 400 e¢ 800
um, com o intuito de que essas amostras fiquem com um didmetro de 3 mm e com
espessura maxima de 70 um. A partir deste disco passamos para um procedimento
conhecido como “dimpling” no qual um equipamento remove material do centro da
amostra promovendo uma cavidade. Este equipamento gera atrito entre a amostra, presa
a uma mesa giratoria, e um disco giratorio, alinhado perpendicularmente a amostra. Ao
final temos um gradiente de espessura a partir do centro de aproximadamente 5 pum.
Entdo a amostra passa por um desbaste mecanico, pois a amostra ja se encontra bem
fragil para que continue o desbaste mecanico, passando entdo para um afinamento
iénico, com um outro equipamento chamado fon Mill Gatan, ao qual produz um
bombardeio idnico que expulsa material da amostra e vai desbastando as camadas
atomicas. Os canhdes sdo posicionados de forma que os ions colidam com um angulo
controlado entre 10 a 12° com a amostra. Desta forma quando comegam a atravessa-la
temos um orificio onde em suas bordas podem ser encontradas regides transparentes ao

feixe de elétrons.
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Figura 3.10: Imagem do microscopio eletronico de transmissao, FEI Tecnai G* F20,

utilizado para as andlises das amostras tratadas termicamente.

A presenca de intermetalicos do tipo Al-Fe-Si em ligas de aluminio fundidas 6201 ja
foram analisadas em trabalhos anteriores (MULAZIMOGLU et al., 1996). Tanto a fase
B-AlsFeSi quanto a fase a-AlgFe8Si podem formar-se durante a fabricacdo, com
possivel crescimento de aglomerados destes intermetalicos no tratamento térmico de
envelhecimento. Acredita-se que a formagdo da fase P-AlsFeSi ocorra pela

decomposic¢do peritética da fase a-AlgFe8Si em temperaturas elevadas.
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4. RESULTADOS E DISCUSSOES

Neste capitulo serdo abordados os resultados obtidos durante a pesquisa e discussdes
dos ensaios realizados que foram descritos previamente no capitulo da metodologia.
Foram realizados ensaios de fadiga nos corpos de prova tratados termicamente, e
ensaios mecanicos estaticos, visando a determinacdo de suas propriedades mecanicas e
microdureza Vickers. Caracterizacdes complementares foram efetuadas com o objetivo
de correlacionar as propriedades mecanicas estaticas ¢ dinamicas obtidas nos ensaios
com as microestruturas, distribuicdes de precipitados e superficies de fratura

examinadas com microscopia eletronica de varredura.

4.1. RUGOSIDADE SUPERFICIAL

Os corpos de prova foram submetidos a lixamento apds o processo de usinagem,
conforme descrito no capitulo de metodologia, com o objetivo de amenizar os efeitos
negativos de uma superficie irregular. Na Figura 4.1 e na Tabela 4.1 estd mostrando a
medidas de rugosidade de um corpo prova, que representam as demais, realizada no
microscopio Confocal, menor que 0,2 um. A partir das figuras e da tabela ¢ possivel
perceber que as superficies se encontram bem uniformes, reduzindo consideravelmente,

desta forma, a possibilidade de influéncia superficial para a iniciagao da trinca.

Tabela 4.1: Valores de rugosidade encontrados nos perfis de rugosidade da Figura 4.1a.

No. Ra(ISO 4287) [nm] Rz (ISO 4287) [pm]

1 0,141 0,987
2 0,137 1,036
3 0,123 0,715
4 0,148 0,947
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2194

(©)

Figura 4.1: (a) Perfis de rugosidade em um corpo de prova; (b) Imagem com contraste
de alturas da medi¢ao de rugosidade. Confocal. 50x; (c¢) Perfil de rugosidade da amostra

para um intervalo de 24 mm.

4.2. RESULTADO DAS PROPRIEDADES MECANICAS

Neste subcapitulo serdo apresentados, e discutidos, os resultados referentes as
investigacdes experimentais realizadas nos corpos de prova dos fios, oriundos do cabo
de aluminio liga 6201, quanto a sua microdureza, resisténcia a fadiga, limite de
resisténcia a tracdo, limite de escoamento, etc. quando ocorrem variacdes nas

temperaturas de solubilizacdo e para os tempos de envelhecimentos natural e artificial.

4.2.1. MICRODUREZA VICKERS
Os resultados referentes as medigdes de microdureza dos corpos de prova solubilizados
e tratados termicamente — artificial e natural — estdo nos graficos das Figuras 4.2 e 4.3 ¢

as tabelas com os resultados encontram-se nos anexos deste trabalho.
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Figura 4.2: Evolu¢ao da microdureza Vickers com o envelhecimento natural.

Da Figura 4.2 e pode-se perceber que nas primeiras 168 horas de envelhecimento a
dureza cresce de maneira bem rdpida e depois de maneira mais constante. Tal fato ¢
explicado devido a cinética de precipitacdo, ou seja, os aglomerados antes existentes na
matriz estdo evoluindo para a forma B°’°, que ¢ a que confere maior dureza a liga. Com o
passar do tempo a dureza se mantém constante de certa forma, isto quer dizer que o
ponto de maxima dureza esta se aproximando, onde a maior densidade de precipitados
B>’ podem ser encontrados. Os autores Gupta e Lloyd (1999), discutiram que
inicialmente no envelhecimento natural de ligas Al-Mg-Si o silicio domina a formagao
de aglomerados devido a sua maior difusividade e menor solubilidade em aluminio e
que, em uma fase seguinte, o magnésio comeg¢a a contribuir para a formacdo dos

aglomerados.

Ja para os resultados mostrados na Figura 4.3 pode-se perceber que ocorreu uma
diferenga na dureza das amostras que foram apenas solubilizadas, sendo as
solubilizagdes com as temperaturas de 510 °C (S510), 530 °C (S530), 550°C (S550) que
obtiveram os maiores resultados de dureza. Esta diferenga evidenciada ¢ explicada a

partir do processo de endurecimento por solugdo solida, onde os atomos de soluto
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ocupam lugares na rede cristalina de um dado metal. Esses atomos provocam distor¢ao
na rede, criando uma atmosfera nas arestas dificultando o movimento das discordancias,
e desta forma aumento a dureza do material. Ainda da Figura 4.3, identifica-se que os
melhores resultados para as durezas foram alcancados para as temperaturas de
solubilizacdo de 530 °C (S530) e 550 °C (S550) para todos os tempos de
envelhecimento. Nota-se que o crescimento da dureza teve uma desaceleragao de 12
horas para 16 horas, indicando que o pico de dureza possa estar perto, ou seja, os

precipitados podem estar passando da fase 3’ para a fase B (metaestavel).
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Figura 4.3: Evolucao da dureza para varias temperaturas de solubilizacdo e tempos de

envelhecimento artificial.

Ainda com relagdo aos resultados de dureza encontrados € possivel perceber que na
condicdo S470 a dureza cai drasticamente a partir das 16 horas de envelhecimento
artificial, tal fato esta relacionado com o fato de acontecer um fenomeno denominado
super envelhecimento. Com o aumento do tempo de envelhecimento até certo ponto e
com o aumento da dureza do material, ¢ esperado que ocorra, assim, a melhora de

algumas propriedades mecanicas, tais como resisténcia a tragdo e limite de escoamento.

70



Ja para materiais que estdo em estado de super envelhecimento tais propriedades sao
diminuidas devido a formagdo de grandes aglomerados de precipitados endurecedores
facilitando, desta forma, a movimentacdo das discordancias. A resisténcia a fadiga foi
relacionada, no trabalho de Imam, Rahman e Khan (2015), com a resisténcia a tragdao. O
superenvelhecimento produz precipitados metaestdveis que sdo incoerentes com a
matriz de aluminio, pouco distribuidos e de maiores tamanhos que ndo conseguem

travar o movimento das discordancias reduzindo a resisténcia mecanica do material.

Dos resultados obtidos pelos ensaios de microdureza, e a partir de investigagdes de
cunho tedrico e empirico, foram obtidas boas relagdes quantitativas entre dureza e
outras propriedades mecanicas, como por exemplo, resisténcia a tra¢do, limite de
escoamento, resisténcia a fadiga e fluéncia (Metals Handbook v.8, 2000). Estas relagdes
também foram observadas no trabalho de (May et al, 2010), que identificou um
aumento da dureza e resisténcia a tragdo quando utilizado um tratamento térmico

adequado.

4.2.2. ENSAIOS DE TRACAO

Ensaios de tragdao uniaxial foram realizados no fio, como recebido, com o intuito de
adquirir as propriedades de limite de resisténcia a tra¢do, tensdo de escoamento,
alongamento, etc. Foram utilizados 3 ensaios validos para obtencdo de cada grafico. Os
valores encontrados para tais propriedades estdo dispostos na Tabela 4.4. Os valores
nominais encontrados na literatura, para o um fio com diametro de 3,2 - 4,8 mm, para o

material em questdo encontram-se dispostos na Tabela 4.2.

Tabela 4.2: Resumo das propriedades mecanicas.

Resumo das propriedades mecinicas

Propriedade Valores medidos  Desvio Padrao  Valores Nominais
Tensdo de Escoamento, 6y0.22 295 7,81 310 MPa
Tensdo Ultima, 0. 304 8,08 330 MPa
Alongamento apos falha, £4% 7,2 0,89 6 % em 250 mm

Ensaios de tragdo uniaxial foram feitos em corpos de prova termicamente trataveis com

0 objetivo de verificar mudangas nas propriedades mecanicas devido ao tratamento
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realizado. Os tratamentos escolhidos foram S550E0 e 0S550A20, mesma temperatura
de solubilizacdo e tempo de envelhecimento artificial diferentes, foram selecionados os
corpos de prova sem envelhecimento e corpos de prova que foram envelhecimentos por
tempos elevados para que as possiveis diferengas fossem realgadas e S550N1550 e
S550N3000, mesma temperatura de solubilizagdo e tempo de envelhecimento natural
diferentes, foram escolhidos estes corpos de prova com o intuito de verificar o efeito do
envelhecimento natural ,e os graficos tensdo (o) x deformagdo dos fios pode ser visto na

Figura 4.4. Na Tabela 4.3 encontra-se os valores de suas propriedades mecanicas.
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Figura 4.4: Grafico tensdo (o) x deformacgdo dos fios termicamente tratados com os

seguintes tratamentos (a) S550EOQ; (b) S550A20; (¢) S550N1500 e (d) S550N3000.

Tabela 4.3: Resumos das propriedades mecanicas estaticas para os corpos de prova

tratados termicamente.

Propriedade S550E0 S550A20 S550N1500 S550N300

Tensdo de Escoamento, 6y0.22 87 MPa 236 MPa 123 MPa 141 MPa

Tensdo Ultima, ou 183 MPa 274 MPa 185 MPa 181 MPa
Alongamento, EA% 8,5 5,2 39 2,1
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Dos resultados apresentados, ¢ possivel observar que as amostras S550A20
apresentaram valores maiores para as propriedades mecanicas de limite de escoamento e
limite de resisténcia a tragdo, mostrando desta forma, o envelhecimento artificial
atribuir ao material uma maior rigidez, possuindo melhor resisténcia, o que corrobora
com os resultados encontrados nos ensaios de microdureza. Da mesma forma foi visto
que o progresso do envelhecimento natural a tensdo Ultima se mostraram maiores € o
alongamento se mostrou menor, indicando que com o aumento dos precipitados
endurecedores da liga temos um aumento da resisténcia mecanica, devido as barreiras

criadas para as movimentagdes das discordancias.

4.2.3. ENSAIOS DE FADIGA

Como dito na motivagdo deste trabalho, o mesmo foi desenvolvido gracas a diferencas
evidenciadas em cabos, fabricados com a mesma liga de aluminio e submetidos ao
mesmo tratamento térmico, que tiveram comportamento a fadiga diferente. O mesmo
ensaio foi feito para os fios destes cabos com o intuito de verificar se 0 comportamento
também se repetia nos fios. Durante os ensaios de fadiga para os fios com tratamento de
fabrica (T81) foi diagnosticado que os fios de um lote de cabos apresentavam
desempenho inferior, chamaremos de fio “A”. Outros fios retirados de um outro lote de
cabos, com a mesma composi¢ao em mesmo tratamento (T81) foram denominados fio
“B”. Ambos os fios, apesar de serem de lotes diferentes, sdo da mesma liga e
fornecedor. Os diagramas S-N desses dois fios estdo apresentados na Figura 4.5.
Percebe-se que os fios referentes ao cabo “B” tem melhor comportamento na vida em
fadiga dos que os fios retirados do cabo”A”, mostrando que da mesma forma que foram
mostrados nos cabos, foi visto nos fios, ou seja, os fios do cabo “A” tém pior resisténcia

a fadiga que os fios do cabo “B”.
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Figura 4.5 Curvas S-N dos fios “A” ¢ “B”, em log-log.

Com o objetivo de verificar o comportamento dos fios apds tratamentos térmicos,
ensaios de fadiga uniaxial foram realizados nos fios que sofreram os tratamentos
S550E0, S550A8, S550A20 e S550A24, ou seja, os menores € maiores valores
encontrados na microdureza Vickers e um intermediério, para uma dada temperatura de
solubilizagdo. Da mesma forma foram realizados ensaios de fadiga em corpos de prova

que foram envelhecidos de maneira natural — 1500 horas e 3000 horas.

A Figura 4.6 encontra-se um grafico S-N, em escala logaritmica, mostrando a vida dos

fios juntamente com seu fator de correlagao.

A partir das curvas apresentadas na Figura 4.6 ¢ possivel perceber, com relagdo ao
comportamento a fadiga, que os fios tratados com o S550A20 apresentaram vidas
maiores para um mesmo nivel de tensdo, quando comparamos as curvas de tendéncia,
do que os fios que foram sujeitos ao tratamento S550EQ. E possivel perceber que os
resultados apresentados pelos fios S550A20 encontravam-se menos dispersos, com
coeficiente de correlagdo (R?) mais proéximo de 1, ou seja, a curva se adequa bem aos
pontos obtidos mostrando que existe pequeno espalhamento dos pontos. Os resultados
obtidos, para os fios tratados termicamente, mostram que se trata de um material
sensivel ao fendmeno de fadiga. Tal fato pode ser evidenciado devido ao pequeno valor

do expoente na equagdo da linha de tendéncia, representando que pequenas variagdes na
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amplitude de tensdo provocam grandes variagdes na vida em fadiga. Desta forma, os
resultados, de uma maneira geral, mostram que dentro de um intervalo da amplitude de
tensdo, uma variagao de até duas ordens de grandeza pode ser observada. Um exemplo
disso ¢ evidenciado no fio S550E0 que a uma amplitude de tensdo de 133 MPa a vida
dos fios tendeu a faixa de 10° ciclos, ja para a amplitude de tensdo de 100 MPa a vida

dos fios ficou dentro da faixa de 10° ciclos.
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Figura 4.6: Grafico S-N, em escala log-log, dos fios que sofreram os tratamentos

térmicos S550A20, S550A8 e S550EO0.

Outra analise pode ser feita considerando as tensdes aplicadas durante os ensaios, por
exemplo, para um ensaio realizado com 135 MPa, nos fios S550A20, a vida média dos
fios ficou em torno de 138.337 ciclos, ja para os fios S550E0 a vida média ficou em
15.072 ciclos quando ensaiados a 133 MPa, mostrando uma diferenca de

aproximadamente 9 vezes nas vidas médias.

Na figura 4.7 encontra-se um grafico de correlagdo, ou razdo, entre as linhas de
tendéncia a fadiga dos fios ensaiados, S550E0 e S550A20. Optou-se por escolher o
tempo de envelhecimento de 20 horas, juntamente com o sem nenhum tempo, para que

a influéncia do envelhecimento no comportamento a fadiga do material seja
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evidenciada. Os resultados da curva de razao sdo uma extrapolagdao baseada nas curvas
de tendéncias obtidas para os ensaios de fadiga, entendendo-se que o comportamento
dos corpos de prova seria 0 mesmo para as tensoes extrapoladas. E € possivel perceber
que conforme a amplitude de tensdo cresce a razao das vidas aumenta, chegando a uma
razdo de quase 140 entre as vidas para uma amplitude de tensdo de 180 MPa.
Mostrando desta forma, a grande influéncia que o tratamento térmico exerce sobre a

resisténcia a fadiga de um material.
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Figura 4.7: Razdo entre as vidas a fadiga dos corpos de prova dos fios S550A20 e
S550E0.

Ensaios de fadiga também foram feitos em corpos de prova envelhecidos naturalmente
— tratamento térmico T4. Na Figura 4.8 est4 apresentada o diagrama S-N para os corpos
de prova que sofreram o envelhecimento natural com diferentes tempos de

envelhecimento.

Comparando os graficos de fadiga para os fios que sofreram com envelhecimento
natural e artificial, com diferentes tempos, ¢ possivel perceber que o envelhecimento
natural de 3000 horas obteve resultados menores dos que os obtidos para os
envelhecimentos artificiais de 8 e 20 horas. Tal fato pode estar relacionado com a
distribuicao das particulas endurecedoras que nao se apresentam bem distribuidas por

toda a matriz. Pode perceber que apesar da microdureza se apresentar menor, cerca de
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27 % em compara¢do com o envelhecimento de 20 horas e 11 % para o envelhecimento
de 8 horas, as vidas do envelhecimento natural de 3000 horas com o artificial de 8 horas
ficaram menores em torno de 5%, indicando que a dureza pode ajudar na predi¢do de

resisténcia a fadiga do material, mas outras analises devem ser realizadas para melhor

entendimento.
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Figura 4.8: Grafico S-N dos fios que sofreram envelhecimento natural com diferentes

tempos.

Na Figura 4.9 encontram-se os resultados obtidos para os corpos de prova que sofreram
com o tratamento S550A24. Quando comparamos as vidas em fadiga dos corpos de
prova que foram submetidos ao tratamento S550A20 e S550A24 ¢ possivel perceber
que com o aumento do tempo de envelhecimento artificial imposto aos corpos de prova
a vida em fadiga dos mesmos também aumentava, de igual modo visto para os ensaios
de microdureza Vickers, corroborando com a teoria de que as particulas endurecedoras
da liga conseguem atuar de maneira eficaz na movimentagdo das discordancias e de

igual modo da propagacao da trinca.
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Figura 4.9: Grafico S-N, em log-log, de fios que sofreram o envelhecimento artificial

por 24 horas.

Do mesmo modo, quando analisados os resultados de fadiga do fio com tratamento T81,
tratamento realizado pelo fabricante, nota-se uma grande diferenca da resisténcia a
fadiga dos dois corpos de prova, apesar de apresentaram a mesma microdureza (Figura
4.10). Pode-se perceber, a partir, da Figura 4.10 que a vida em fadiga para os fios que
sofreram o tratamento T81 sdo bem maiores, inferindo que a etapa de trefilacdo
realizada nos fios tem uma grande importancia na resisténcia a fadiga dos fios. Desta
maneira analises de microscopia eletronica de transmissdo se fizeram ncessarias para
tentar explicar tal fato e, verificou-se que as amostras do fio “A” apresentavam
distribuicdo e tamanho das particulas endurecedoras condizentes com um tratamento
térmico superenvelhecido. Discussdes posteriores sobre esse tema serao apresentadas no

item referente a analises microscopicas.

Da Figura 4.11 encontra-se a razdo da vida em fadiga dos fios que sofreram o
tratamento T81 e os que sofreram o tratamento S550A24, e pode-se perceber que
quando a tensao do ensaio € pequena, entre 100-140 MPa a diferenca entra as vidas ndo
¢ tdo grande. J4 com o aumento a tensdo a diferenga entre as vidas muda
consideravelmente. Deste modo, analises de textura devem ser realizadas para verificar
a possibilidade de mudanca da orientagdo dos graos e/ou, mudanca do tipo de textura.

Sabendo que a conformagdo mecanica ¢ capaz de alterar, ou transformar, a textura do
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material fazendo com que alguns graos tenham dire¢des preferenciais que contribuam
para o desvio, ou retardo, do caminho da trinca, contribuindo, desta forma, para o
aumento, significativo, da vida em fadiga (Li et al., 2016) e (Qi Zhao et al., 2016).
Desta forma ¢ necessario que analises da textura do material seja realizada, com o
intuito de revelar a diregdo preferencial dos graos na microestrutura € Como 0s mesmos

auxiliam para o aumento da resisténcia a fadiga do material.
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Figura 4.10: Grafico S-N, em log-log, de fios como recebido (T81) e de fios com
tratamento térmico S550A20.
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Figura 4.11: Razao entre as vidas a fadiga dos corpos de prova dos fios S550A24 e TS81.
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4.2.4. ANALISES MICROSCOPICAS

Antes dos processos de usinagem, lixamento e ensaios de fadiga, amostras de fios, com
seu tratamento original (T81), foram analisados em microscopio eletronico de
transmissdo para avaliagdes microestruturais. Com base nas analises feitas nas amostras
dos fios do cabo pode-se perceber diferencgas entre algumas amostras. Uma amostra (fio
A) apresentou grandes intermetalicos ricos em Al-Fe-Si e também alguns precipitados
ricos em Mg-Si espalhados pela matriz de aluminio. Na outra amostra (fio B) os
precipitados eram melhor distribuidos e em maior quantidade, Figura 4.12. Portanto, na
amostra A, com um menor nimero de precipitados, a movimentagao das discordancias ¢
mais facil, e tendo em vista a presenca de um menor numero de obstaculos. Neste caso,
a trinca se propagagdo da trinca é mais rapida, resultando, assim, numa menor
resisténcia a fadiga, conforme visto na Figura 4.12. Na Tabela 4.4 encontra-se os
resultados obtidos com relacdo a contagem de precipitados, utilizando o software de
manipulagdo de imagens ImagelJ. As linhas que no centro do grao vistos na imagem da

Figura 4.12b sdo provenientes da preparacdo da amostra.

Figura 4.12: Imagem em MET dos fios “A” e “B” mostrado a distribuicdo dos
precipitados endurecedores. (1) Os precipitados estao mais espalhados no fio “A” e (2)

melhor distribuidos no fio “B”.
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Figura 4.13: Imagem tratada com o software ImageJ que possibilitou a contagem dos
precipitados endurecedores da liga presentes em cada amostra. (1) Fio “B” e (2) fio

6‘A’9

Tabela 4.14: Imagem das contagens de precipitados das imagens 1 (fio “B”) e 2 (fio

“A”) da Figura 4.13. As imagens foram trabalhadas para contar precipitados de 0.5 nm

até 50 nm.
Amostra Contagem % Area
1 415 5,436
2 257 2,69

A Figura 4.14 mostra uma figura do mapa feita com EDS (espectroscopia dispersiva de
energia) do fio que apresentou pior desempenho (fio A) nos ensaios de fadiga, com
4.14a mostrando o precipitado, indicado pela seta vermelha, 4.14b mostrando o Si,
4.14c mostrando o Mg e 4.14d o Al. As Figuras 4.15 e 4.16 mostram os resultados

encontrados quanto as particulas endurecedoras e intermetalicos ricos em Fe.
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————— 50 nm

c d
Figura 4.14: Mapa do fio “A”. (a) Imagem do precipitado; (b) Mapa de Si; (c) Mapa
de Mg; e (d) Mapa de Al
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Figura 4.15: (a) Imagem da amostra do fio mostrando precipitados ricos em Al-Fe-Si
(setas vermelhas) e as imagens do mapa de composi¢cdo dos elementos (b) Fe e (c) Si.

MET.
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Figura 4.16: (a) Imagem mostrando precipitados ricos em Mg-Si e (b) Imagem
aproximada da regido destacada evidenciando a existéncia de precipitados ricos em Mg-

Si. MET.

Apbs os ensaios de fadiga nos corpos de prova, as superficies de fratura foram
analisadas quanto a suas caracteristicas macroscopicas e microscopicas. As
caracteristicas da fratura em macro e microescala relatam o historico do inicio e
propagacdo da falha e suas possiveis causas. A andlise das falhas busca analisar
basicamente os seguintes aspectos: superficie de fratura a nivel macro e microscopico,

qualidade do material, projeto do componente e historico de carga aplicada. Para que a
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falha tenha caracteristicas de fadiga, trés zonas normalmente estdo presentes na
avaliagdo topografica da superficie de fratura, quais sejam zona de inicio da trinca,

propagagao e ruptura final.

Nas amostras analisadas foi possivel perceber a presenca das 3 regides caracteristicas de
um processo de fadiga, quais sejam (i) iniciacdo da trinca, (ii) propagag¢ao e (iii) ruptura
final. Uma diferenga que se pode destacar seria a regido de propagag¢ao das amostras
envelhecidas, S550A20, que se mostraram maiores dos que as apresentadas nas
amostras somente solubilizadas, S550E0. Na Figura 4.17 estdo evidenciadas as regioes

de propagacao e fratura pelas setas azul e amarela, respectivamente.

- 100pm UNB_Mec $/26 - 100pm UNB_Mec 8/8/3
15.0KV LED SEM WD 5.0kV LED SEM WD

100pm UNB_Mec 10/1 L 100pm UNB_Mec 10/1
5.0V LED = WD 5.0V LED SEM WD

Figura 4.17: Fios fraturados mostrando as regides caracteristicas do processo de fadiga.
As setas azuis indicam a regido de propagacdo da trinca e as setas amarelas indicam o

local da fratura. (a-b) S550EO0 ¢ (c-d) S550A20. MEV. 30-35x.
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Nas regides de fratura, todas as amostras apresentaram dimples, que ¢ uma caracteristica
de natureza ductil, Figura 4.18. Os dimples, em sua maioria, se mostraram equiaxiais e
na direcdo do carregamento de tracdo, como era esperado em um ensaio de fadiga

uniaxial.

10pm UNB_Mec %/26
20.0kV LED SEM WD

— 10pm UNB_Mec 9/26 - 10pm UNB_Mec 10/1
5.0kxV LED SEM WD § 5.0kxV LED SEM WD

Figura 4.18: Imagens fractograficas dos corpos de prova fraturados. Os circulos
amarelos evidenciam a presenca de dimples. (a-b) S550E0 e (c-d) S550A20. MEV. 350-
700x.

Durante a anélise dos fios dos cabos condutores fraturados, a rugosidade superficial e

refletividade oOtica provém indicagdes qualitativas relativas aos eventos associados com
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a propagacao da trinca. As superficies de crescimento da trinca sdo tipicamente lisas
quando comparadas com a regido da fratura catastrofica, que apresenta superficie mais
rugosa. Superficies amorfas indicam fratura dictil em microescala, enquanto superficies
brilhantes e altamente reflexivas indicam uma fratura fragil ou fratura intergranular
(Metals Handbook v.12, 1987). Nas andlises realizadas dentro da regido de propagagao
da trinca ndo foram encontradas marcas de praia. A auséncia dessas marcas ndo indica
que o processo de fadiga ndo ocorreu. A inexisténcia das marcas de praia pode indicar
que nao houve varia¢ao nas frequéncias utilizadas durante o processo, ou mesmo, que
nao ocorreram paradas de maquina durante o ensaio que promovessem a geragao dessas
marcas. Entretanto uma outra caracteristica do processo de fadiga foi identificada

durante as analises, que sdo as estrias de fadiga, Figura 4.19.

— 1pm UNB_Mec 9/14/201 — 1pm UNB Mec 9/25/201
x17,000 5.0KV LED SEM WD 6.9 x12,000 5.0KV LED SEM WD 5.8m

— 1pm B_Mec f1/201 — 1pm
x9,000 5.0kV LED ) & x13,000 5.0kV LED

Figura 4.19: Amostras de fios evidenciando imagens compativeis com as estrias

oriundas do processo de fadiga. (a-b) S550EO0 e (c-d) S550A20. MEV. 9.000-17.000x.
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Para as regides de iniciagdo da trinca as amostras somente solubilizadas e as
solubilizadas e envelhecidas se mostraram bem similares. Como foi mencionado
anteriormente, a rugosidade superficial ¢ um fator muito importante para o
aparecimento da trinca. No trabalho de (Nanninga and White, 2009; Nanninga et al.,
2010), observou-se que quando os corpos de prova se encontram com a rugosidade
superficial baixa, quase polidos, a iniciagdo da trinca tendia a nuclear em locais de alta
concentracdo de tensdo, como cantos vivos. Porém a maioria dos corpos de prova
ensaiados no presente trabalho apresentaram locais de iniciacdo da trinca proximas a
superficie, ou seja, dando a entender que as imperfeicdes da superficie foram

determinantes para a inicia¢ao da trinca.

Outras particulas, como intermetalicos de Al-Fe-Si, ou outros defeitos no material
podem ser pontos de nucleagdo de trincas. De acordo com (Dieter, 1998), durante o
processo de fadiga, tais particulas terdo altas concentragdes de tensdo, maiores que a

matriz que os cerca, sendo desta maneira um ponto de nucleagao de trinca.

Na Figura 4.20 estd evidenciado um local possivel para a nucleacao da trinca. Esses
locais apresentam bandas de deslizamento, mostradas pelas setas amarelas, que sdo o
aprofundamento da trinca inicial em planos de alta tensdo cisalhante. Bandas de
deslizamento sdo caracteristicas estruturais Unicas para a fadiga e podem atuar como
locais de iniciagdo da trinca (Brynjulfsen, 2015). Nas Figuras também ¢ possivel

perceber trincas proximas as bandas de deslizamento.

89



10pym UNB_Mec 8/8/2018
LED SEM WD 15.9mm

TRINCA

I 100pm UNB Mec 10/1/2018
5.0kV LED SEM WD 11.3mm

90



100um UNB_Mec 10/1/2018
5.0kV LED SEM WD 11.3mm

10/1/2018
WD 11.8mm

Figura 4.20: Amostras de fios mostrando possiveis locais para a nucleagdo da trinca. As
setas evidenciam as bandas de deslizamento e trincas. (a) S550E0 e (b-c-d) S550A20.
MEV. 150-1500x.
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Com relagdo a analise de falha dos fios envelhecidos naturalmente pode-se perceber,
através das figuras, que dimples também puderam ser observados. Tais dimples eram
pequenos e rasos (Figura 4.21). Nas amostras analisadas a zona de propagacao da trinca
nao foi tdo evidente, mas pode-se inferir o local de uma possivel iniciacao de trinca. Na
Figura 4.22 estes locais estdo indicados pelas setas amarelas e as setas vermelhas
indicam as regides onde foram encontrados os dimples. Na Figura 4.22 estdo algumas
imagens que mostram estrias de fadiga. Tais estrias estdo espacadas de maneira

constante indicando que a propagac¢ao da trinca foi estavel.

100um UNB_Mec 9/25/2019
LED SEM WD 16.9mm

"10pm UNB_Mec 9/25/2019
5.0kV LED SEM WD 11.4mm

Figura 4.21: Dimples encontrados nas amostras envelhecidas naturalmente por 3000

horas. MEV. 200-850x.
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Figura 4.22: Fios fraturados mostrando as regides caracteristicas do processo de fadiga.
As setas azuis indicam a regido de propagacao da trinca e as setas amarelas indicam o

local da fratura. MEV. 35-37x.

Comparando as fraturas dos fios envelhecidos de maneira natural e artificial algumas
similaridades e diferengas foram observadas. De similaridade pode-se citar o tipo de
quebra evidenciado nos fios, que foi a 45 ° da direcdo de aplicagdo de tensdo. Outra
similaridade foi a presenca de dimples na regido de ruptura dos fios, indicando que a
fratura foi ductil. De diferengas entre as fraturas, pode-se notar que, a partir das Figura

4.17 e 4.22, a regido de propagagdo da trinca nao ¢ muito nitida para as amostras
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envelhecidas de maneira natural. Da Figura 4.23 ¢ possivel perceber que estrias de

fadiga também sdo encontradas dentro das regides de propagacdo de trinca.

- 1pm  UNB_Mec 9/25/201 } - 1lpm UNB_Mec 9/25/201
5.0kV LED SEM WD 11.8] x10,000 5.0kV LED SEM WD 14.8]

Figura 4.23: Amostras de fios, envelhecidos naturalmente com 3000 horas,

evidenciando as estrias oriundas do processo de fadiga. MEV. 4500x-10000x.

Quando comparamos os dimples das fraturas envelhecidas artificialmente, naturalmente
e as conformadas pode-se notar algumas diferengas. Quando observamos a regido de
fratura final, onde podem ser encontrados os dimples, nota-se que para os fios que
sofreram com o envelhecimento natural os dimples se apresentavam mais bem definidos
e em maiores quantidades do que os envelhecidos artificialmente, conforme podemos
perceber nas Figuras 4.18 e 4.21, o que indica que os fios naturalmente envelhecidos
sofreram uma deformagdo pléastica maior antes da fratura do que os fios artificialmente
envelhecidos. De acordo com (Ji et al, 2015) a redu¢do da ductilidade apos
envelhecimento artificial pode estar atribuido ao obstaculo produzido pelo precipitado
B’ dificultando assim a movimentagdo das discordancias. Outra diferenca que se pode
perceber ¢ que os dimples presentes nas amostras envelhecidas artificialmente sdo
menores dos que as evidenciadas nas amostras naturalmente envelhecidas. Dimples
pequenos indicam que os vazios ndo tiveram a chance de crescer antes da coalescéncia

(Nandy et al., 2017).
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5. CONCLUSOES

O presente trabalho procurou estudar o comportamento em fadiga, microestrutura e
propriedades mecanicas de fios de cabos condutores, utilizados em linhas condutoras de
energia elétrica, que sofreram diferentes tipos e tempos de tratamentos térmicos. E a

partir dos resultados obtidos constatou-se que:

As vidas em fadiga da liga de aluminio 6201 se mostraram na mesma tendéncia que a
dureza, ou seja, conforme a liga aumentava sua dureza a vida em fadiga do fio se
mostrou maior. Corroborando com o fato dos precipitados serem bons em criar barreiras

para o movimento das discordancias, aumentando, desta forma, a resisténcia a fadiga.

Com relagao aos valores encontrados para os testes de microdureza Vickers, verificou-
se que as amostras que foram solubilizadas com uma temperatura de 470 °C
apresentaram menores valores quando comparados com as amostras solubilizadas com
510 °C e 550 °C, devido a incompleta solubilizacdo oriunda da temperatura de 470 °C,

gerando menor efetividade na formacao de uma solucao sélida supersaturada.

As amostras solubilizadas a 550 °C e envelhecidas por tempos maiores apresentaram
menor alongamento, maior de microdureza, resisténcia a tragdo, limite de escoamento e
resisténcia a fadiga, quando comparada a amostra apenas solubilizada a 550 °C. Isto
devido ao fato de que com o aumento o aparecimento de particulas endurecedoras, o
movimento das discordancias ¢ restringido, diminuindo a ductilidade e aumentando a

dureza.

Das andlises fractograficas realizadas nos fios, em microscopio eletronico de varredura,
verificou-se que todas as amostram apresentaram as mesmas caracteristicas,
compativeis com o processo de falha por fadiga. Apresentando, também, dimples na

parte final da falha, caracteristica de fratura ductil.

Apesar dos valores de microdureza das amostras S550A20, S550A24 e T8I se
apresentarem bem proximas, as vidas em fadiga se mostraram bem diferentes indicando

Apesar dos valores de microdureza das amostras S550A20, S550A24 e T8I se
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apresentarem bem proximas, as vidas em fadiga se mostraram bem diferentes indicando
que o tratamento T81 ¢ mais eficiente no quesito vida em fadiga, inferindo que a
conforma¢do mecanica (trefilagdo), realizada no fio alterou sua microestrutura, ou
textura, para uma que ¢ capaz de melhorar o comportamento a fadiga do material. Por
exemplo, (Q1 Zhao et al., 2016) reportou em seu trabalho que a presenca dos graos tipo
Goss apresentavam um efeito significativo de deflexdo da trinca durante testes de
resisténcia, enquanto que os graos tipo Brass e Copper tinham pouca influéncia,
aumentando assim a vida em fadiga. De acordo com os autores, a fragdo de volume
Goss/Brass tem grande influéncia na resisténcia a fratura da liga, e que quanto maior a

fracdo de volume, maior ¢ a resisténcia a fratura dos materiais.
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6. PROPOSTAS DE TRABALHOS FUTUROS

Durante o periodo que esta tese foi escrita, e seus testes realizados, uma pandemia
(COVID-19) se instaurou no mundo, trazendo atrasos e prejuizos para a obtencdo de
alguns resultados. Dito isto, os assuntos abaixo relacionados tém o intuito, caso sejam
feitos, de melhorar as analises e compreensao do efeito de tratamentos térmicos na vida
em fadiga de fios condutores fabricados com a liga de aluminios 6201.

- Realizar diferentes tratamentos térmicos e posteriores passes de laminagdo nos fios,
com diferentes passes e verificar a vida em fadiga dos fios.

- Acompanhar a microestrutura de todos os fios em microscopio eletronico de
transmissao.

- Acompanhar a textura de todos os fios em todos os passes de laminagdo e
correlacionar os mesmos com a vida em fadiga dos fios.
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ANEXOS

Resultados das medicdes de microdureza Vickers para as amostras envelhecidas de

maneira natural e solubilizadas a 550 °C.

Microdureza Vickers CPs Envelhecidos Naturalmente [HV1]

Medicao 1 Medicao 2 Medicao 3 Média Desv. Padrao Tem. Env. [h]
48,20 48,60 49,20 48,67 0,41 0
49,10 48,20 52,40 49,90 1,81 24
50,80 52,60 53,80 52,40 1,23 48
56,60 56,90 56,60 56,70 0,14 168
56,00 57,20 57,90 57,03 0,78 336
57,20 57,90 58,20 57,717 0,42 504
59,50 62,00 59,00 60,17 1,31 672
62,80 58,60 61,30 60,90 1,74 840
62,00 62,40 63,90 62,77 0,80 1008
63,50 61,50 63,20 62,73 1,11 1176
62,50 62,30 62,90 62,57 0,25 1344
63,20 63,20 63,40 63,27 0,09 1512
62,80 62,80 63,50 63,03 0,33 1680
61,00 63,50 63,50 62,67 1,18 1848
64,70 65,30 65,10 65,10 0,16 2352
65,90 63,50 66,70 65,37 1,36 3000
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Resultados das medicdes de microdureza Vickers para as amostras envelhecidas de

maneira artificial com varias temperaturas de solubilizacdo.

Microdureza Vickers CPs Envelhecidos Artificialmente [HV1]

Medicao 1 Medicdo2 Medicao3 Medicido4 Medicdo5 Meédia Desv.Padrao Amostra
40,70 40.90 40,30 40,50 41,80 40,84 0,52 S470A0
43,50 43,80 46,20 45,10 43,30 44,38 L,11 S470A4
43,70 43,90 43,50 43,70 43,70 43,70 0,13 S470A8
60,30 59,60 58,50 57,60 58,90 58,98 0,92 S470A12
61,70 62,80 64,70 65,90 63,50 63,72 1,46 S470A16
50,20 51,60 50,20 50,50 51,00 50,70 0,54 S470A20
46,60 45.10 45,30 44,60 46,70 45,66 0,84 S490A0
51,00 49,90 50,50 51,00 50,20 50,52 0,44 S490A4
55,00 55,70 55,70 56,00 56,00 55,68 0,37 S490A8
62,00 60,30 61,00 61,30 64,30 61,78 1,37 S490A12
63,90 63,50 62,00 63,90 62,40 63,14 0,79 S490A16
53,50 52,40 58,90 55,00 56,00 55,16 2,24 S510A0
60,60 58,50 59,20 62,00 59,40 59,94 1,23 S510A4
63,70 64,30 67,90 67,10 66,70 65,94 1,64 S510A8
71,70 70,00 69,60 69,20 70,90 70,28 0,91 S510A12
71,40 71,40 72,70 70,50 71,40 71,48 1,70 S510A16
79,20 76,10 77,60 76,10 77,60 77,32 1,15 S510A20
52,70 51,30 51,80 54,10 53,50 52,68 1,04 S530A0
60,60 61,00 62,40 61,90 57,20 60,62 1,82 S530A4
70,90 69,50 68,30 68,30 69,20 69,24 0,96 S530A8
73,20 73,70 74,60 74,20 74,20 73,98 0,48 S530A12
77,60 77,60 77,10 77,60 77,10 77,40 0,24 S530A16
56,00 58,90 58,50 56,30 57,60 57,46 1,15 S550A0
62,40 60,60 59,60 59,90 59,20 60,34 1,13 S550A4
72,70 71,80 72,30 72,30 71,80 72,18 0,34 S550A8
78,10 75,60 76,60 75,10 76,10 76,30 1,03 S550A12
79,20 78,10 80,20 79,70 79,70 79,38 0,71 S550A16
84,10 83,00 83,50 84,10 82,40 83,42 0,66 S550A20
89,70 90,60 93,40 91,50 91,50 91,34 1,23 S550A24
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Resultados dos ensaios de fadiga nos fios que sofreram os tratamentos S550A20,

S550A8 e S550EOQ.

SSS0E0 S550A8 S550A20

Tensdo (MPa)  Ciclos Tensao (MPa) Ciclos Tensao (MPa) Ciclos

100 402.810 117 641.628 135 217.558
100 703.601 117 312.295 135 90.853
100 317.954 129 86.005 135 106.600
115 48.121 129 34.299 155 55.099
115 23.006 129 164.495 155 55.934
115 25.565 149 25.827 155 45.665
133 30.036 149 12.654 180 9.725
133 6.554 149 44.744 180 8.219
133 8.267 172 5.884 180 11.734

172 13.421

172 4.321
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Resultados dos ensaios de fadiga nos fios que sofreram os tratamentos SS50N3000 e

S550N1500.

S550N3000 S550N1500
Tensao (MPa) Ciclos Tensao (MPa) Ciclos
133 40.936 141 5.225
133 78.409 141 8.983
133 151.743 130 45.203
117 409.611 130 19.137
117 138.986 130 69.172
117 328.804 121 630.849
117 113.459 110 1.382.012
108 1.264.677 110 1.564.568
108 2.201.654
101 2.500.000
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Resultados dos ensaios de fadiga nos fios que sofreram os tratamentos S550A24.

S550A24

Tensao (MPa) Ciclos
167 86.744
167 76.952
167 153.337
162 148.123
162 100.520
181 37.625
181 23.791
181 31.441
145 2.758.937
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