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RESUMO 

Quando submetidos a ação de fluidos, os equipamentos em operação estão sujeitos 

ao desgaste por erosão cavitacional. Para amenizar os efeitos desse desgaste, podem 

ser utilizados materiais como as superligas e tratamentos termoquímicos, tal como a 

nitretação a plasma. Assim sendo, faz-se necessário promover o aumento da 

resistência ao desgaste por erosão cavitacional dos materiais utilizados nessas 

aplicações. O objetivo deste trabalho foi avaliar a resistência à erosão por cavitação 

da liga Co-30Cr-19Fe nitretada a plasma nas temperaturas de 380°C, 400°C e 420°C 

e determinar os principais mecanismos de desgaste operantes. As amostras foram 

submetidas a um tratamento térmico de solubilização, realizado a 1200°C por 12 horas 

e subsequente têmpera em água. Posteriormente, foram conduzidas ao tratamento 

termoquímico de nitretação nas temperaturas de 380°C, 400°C e 420°C. A mistura 

gasosa utilizada na nitretação foi de 75% de N2 e 25% de H2, o tempo de tratamento 

foi de 20 horas e a pressão de trabalho de 2,5 Torr para todas as condições. A 

caracterização, antes e após os tratamentos, foi realizada por meio de microscopia 

ótica, microdureza e difração de raios X. Os ensaios de cavitação vibratória foram 

realizados no equipamento ultrassônico (Telsonic DG-2000), com interrupções 

periódicas e a evolução do mecanismo de desgaste registrado por microscopia 

eletrônica de varredura. Antes da solubilização a microestrutura observada foi uma 

matriz de cobalto de fases α (CFC) e ε (HC) com poucos carbonetos e precipitados. 

Após o tratamento térmico houve dissolução parcial desses poucos carbonetos e 

precipitados. A fase S e nitretos de cromo foram obtidos em todas as condições 

nitretadas. A condição que apresentou maior resistência ao desgaste por erosão 

cavitacional foi a condição nitretada a 380°C a partir da análise das curvas de perda 

de massa acumulada com o tempo de exposição e da avaliação dos mecanismos de 

desgaste. No entanto, o tratamento termoquímico não foi efetivo para melhorar a 

resistência ao desgaste por erosão cavitacional das condições nitretadas a 400°C e 

420°C em relação a condição solubilizada. De forma geral o mecanismo de desgaste 

observado para todas as condições nitretadas foi a ausência de deformação plástica 

significativa, com formação de pites e crateras, lascamento e desprendimento frágil 

do material por fadiga e consequente ausência do tempo de incubação. 

Palavras-chave: Liga Co-30Cr-19Fe; Nitretação; Austenita expandida; Erosão-

cavitação. 



ABSTRACT 
When subjected to fluid action, operating equipment are subject to wear by cavitation 

erosion. To mitigate the effects of this wear, it can be used superalloys and 

thermochemical treatments, such as plasma nitriding. Therefore, it is necessary to 

promote the increase of resistance to wear by cavitational erosion of the materials used 

in these applications. The objective of this work was to evaluate the resistance to 

cavitation erosion of the plasma nitrided Co-30Cr-19Fe alloy at temperatures of 380°C, 

400°C and 420°C and to determine the main wear mechanisms in each of these 

conditions. The samples were subjected to a solution treatment, carried out at 1200 °C 

for 12 hours and subsequent quenching in water. Subsequently, the thermochemical 

treatment of nitriding was carried out at temperatures of 380°C, 400°C and 420°C. The 

gas mixture used was 75% N2 and 25% H2, the treatment time was 20 hours and the 

working pressure was 2.5 Torr for all nitriding conditions. The characterization, before 

and after each treatment, was done by means of optical microscopy, microhardness 

measurements and X-ray diffraction. The vibration cavitation tests were performed on 

the ultrasonic equipment (Telsonic DG-2000) with periodically interruptions and the 

evolution of the mass loss and to record the evolution of the wear mechanism by 

scanning electron microscopy. Before the thermochemical treatment a mixed 

microstructure was observed whose phases are cobalt α (CFC) and ε (HC), with few 

carbides and precipitates. And after the solution treatment there were partial 

dissolution of these few carbides and precipitates that existed. S phase and chromium 

nitrides were obtained under all nitrided conditions. The condition that presented the 

greatest wear resistance due to cavitational erosion was the condition nitrided in 380°C 

from the analysis of the accumulated mass loss curves with the time of exposure and 

the evaluation of the wear mechanisms. However, the thermochemical treatment was 

not effective to improve the wear resistance by cavitation erosion of the nitrided 

conditions at 400°C and 420°C in relation to the solution treated condition. In general, 

the wear mechanism observed for all nitrided conditions was the absence of significant 

plastic deformation, with pites and craters formation, brittle detachment of the material 

due to fatigue and consequently absence of incubation time. 

Keywords: Co-30Cr-19Fe alloy; Plasma Nitriding; Expanded austenite; Cavitation 

Erosion. 
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1 INTRODUÇÃO 

O desgaste por erosão cavitacional (EC) é muito comum em sistemas hidráulicos e 
pode ocorrer em componentes mecânicos e equipamentos, que vão desde o âmbito 

da produção energética até dispositivos médicos (RIBEIRO, 2007; KRUMENACKER, 

2015; WU et al., 2017).   

Equipamentos submetidos a ação de fluidos estão sujeitos a este tipo de desgaste em 

diferentes locais de um sistema hidráulico: seja no nível de diafragmas, nos tubos de 

Venturi, nas pás do rotor ou nas hélices dos navios, por exemplo. 

O impacto econômico devido ao dano provocado em equipamentos e peças 

envolvidas pode ser significativo. Em alguns casos, como em turbinas hidráulicas, o 

desgaste por EC acarreta em custos relacionados à manutenção direta e/ou às perdas 

por interrupção na geração de energia elétrica (RIBEIRO, 2007). Por exemplo, a 

Centrais Elétricas do Norte do Brasil S/A (ELETRONORTE, 2018) divulgou que o 

investimento realizado em 2017 foi superior a R$186 mil reais para o desenvolvimento 

e construção de um sistema robotizado para reparos de falhas de cavitação em 

turbinas hidráulicas. 

Segundo Mezlini et al., (2006), se a perda de material não é adequadamente 

controlada, o componente pode falhar prematuramente, aumentando o custo do 

produto final. Dessa forma, no contexto do desgaste por EC, a fim de otimizar a 

manutenção de equipamentos existentes ou projetar novos equipamentos, é essencial 

que seja realizada uma criteriosa seleção de materiais resistentes, assim como a 

quantificação da intensidade do desgaste.  

A seleção desses materiais deve englobar propriedades como resistência à corrosão 

em alta temperatura, elevada resistência mecânica e ao desgaste. Dentre esses 

materiais, são comumente utilizadas as ligas à base cobalto (Co), níquel (Ni) ou de 

ferro-níquel (Ni-Fe), denominadas de superligas (DAVIS, 2000).  

As superligas de cobalto apresentam uma estrutura cúbica de face centrada (CFC) 

instável associada a uma baixa energia de falha de empilhamento (EFE), as quais 

resultam em altas taxas de encruamento, alta resistência à fadiga e alta absorção de 

tensões. A primeira característica é devida à interação entre as falhas de 
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empilhamento (FE) e a última ocorre através da transformação da estrutura CFC em 

hexagonal compacta (HC) (DAVIS, 2000). 

Os tratamentos termoquímicos são utilizados com o objetivo de melhorar propriedades 

dos materiais. O tratamento termoquímico de nitretação a plasma tem sido usado para 

aprimorar propriedades tais como a resistência ao desgaste, resistência à corrosão e 

à fadiga, devido ao mecanismo de formação de uma fase, denominada fase S 

(GARZÓN et al., 2005; GRAJALES, OSPINA e TSCHIPTSCHIN, 2009).  

A fase S apresenta elevada dureza, resistência ao desgaste e está associada à 
inserção de elementos como o nitrogênio (N) na matriz. Para as superligas de cobalto, 

somente nos últimos 20 anos foram realizados estudos sobre a formação da fase S.  

O trabalho de Dong (2010), por exemplo, demonstrou a formação de fase S em uma 

liga Co-Cr. Contudo, quantitativamente, ainda há poucos estudos relatados (PICHON 

et al., 2010; WANG, ZHANG e SHEN, 2010). 

Encontrar uma solução duradoura, confiável e econômica em relação ao desgaste por 

erosão cavitacional é uma área ativa de pesquisa. Assim como explorar o domínio da 

liga Co-30Cr-19Fe em novos desenvolvimentos, uma vez que os estudos já realizados 

são poucos em número mas são relevantes em relação ao comportamento dessas 

ligas quanto ao desgaste e abrem caminho para novas discurssões. 

Portanto, o objetivo geral do trabalho é avaliar a resistência à erosão por cavitação da 

liga de Co-30Cr-19Fe nitretada a plasma nas temperaturas 380, 400 e 420°C e 

determinar os principais mecanismos de desgaste operantes em cada uma dessas 

condições. Especificamente os objetivos são: 

• Realizar homogeneização da estrutura fundida e redução da fração de 

possíveis carbonetos por tratamento térmico de solubilização; 

• Formar camada de fase S a partir do tratamento termoquímico de nitretação a 

plasma nas temperaturas de: 380°C, 400°C e 420°C; 

• Avaliar a resistência ao desgaste por erosão cavitacional das condições 

estudadas; 

• Analisar os mecanismos de desgaste por microscopia eletrônica de varredura. 
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Dentro deste escopo, este trabalho está organizado desta maneira: no Capítulo 2 há 

uma revisão da literatura sobre superligas, desgaste por erosão cavitacional e 

mecanismos de desgaste, nitretação a plasma; o Capítulo 3, por sua vez, apresenta 

a descrição dos materiais utilizados e a metodologia adotada; no Capítulo 4 os 

resultados e a discussão realizada baseada na literatura são apresentados; no 

Capítulo 5 constam as conclusões e no Capítulo 6 há sugestões para trabalhos 

futuros. 
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2 REVISÃO DA LITERATURA 
 

2.1 SUPERLIGAS 

No início do século XX, os projetos de turbinas de aviões contribuíram para a busca 

por novos materiais dada a necessidade de atender ao aumento das temperaturas e 

das tensões dos componentes nos motores dessas turbinas (GEDDES, LEON e 

HUANG, 2010). Com o advento da Segunda Guerra Mundial, a turbina a gás tornou-

se um fator determinante para o desenvolvimento das superligas. 

As superligas são ligas baseadas em elementos do grupo VIII da tabela periódica 
(cobalto, níquel ou níquel-ferro) nas quais elementos de liga são adicionados de forma 

variada (SIMS, 1987). 

O prefixo super é usualmente empregado para evidenciar a excelência e 

superioridade de algo. Em relação as outras classes de materiais, essa distinção das 

superligas é devido à combinação de propriedades como resistência mecânica; 

resistência à fadiga e à fluência; boa estabilidade superficial; resistência à oxidação e 

à corrosão (ZHANG e ZHAO, 2013).  

Uma das principais características desejáveis em um material aplicado em altas 
temperaturas é a capacidade de suportar o carregamento a uma dada temperatura 

operacional; a resistência substancial à degradação mecânica durante longos 

períodos de tempo; e a tolerância de ambientes operacionais severos (REED, 2006).  

Existem várias classes de materiais que satisfazem a essa característica operacional, 

tais como as ligas de metais refratários e os cerâmicos. Contudo, a combinação de 

resistência ao calor e à corrosão que as superligas apresentam, as tornam capazes 

de manter propriedades mecânicas concomitante à estabilidade física e química em 

altas temperaturas.  

As aplicações incluem diversos segmentos: aeronáutica, indústria química, 

petroquímica e na siderurgia. Nessas aplicações podem ser encontrados dispositivos 

como pás de turbinas, reatores nucleares e fornos industriais, como também em 

equipamentos biomédicos (DAVIS, 2000). Em 2017, cerca de 45% do cobalto 

consumido nos Estados Unidos foi usado em superligas, o que demonstra sua ampla 

utilização (U.S. GEOLOGICAL SURVEY, 2018). 
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O processo de fabricação dessas ligas depende do tipo de aplicação e esses 

processos incluem fundição, forjamento e metalurgia do pó. Adicionalmente, essas 

aplicações podem ser por superligas depositadas como revestimentos. (DONACHIE 

e DONACHIE, 2002)  

2.1.1 Superligas de cobalto 

O cobalto, principal elemento dessas superligas, exibe uma estrutura hexagonal 
compacta abaixo de 417°C; e entre 417°C e seu ponto de fusão, uma estrutura cúbica 

de face centrada. Para as ligas de cobalto, a temperatura de transformação varia em 

intervalos de temperatura pouco mais elevados. Dentre outras propriedades do 

cobalto, destacam-se a densidade de 8,85 g/cm3, temperatura de fusão de 1493 °C e 

energia de falha de empilhamento de 20mJ/m2. (DAVIS, 2000) 

A fase α refere-se à estrutura CFC e a fase ε à HC, conforme relatado pela maioria de 
autores na literatura sobre as ligas de cobalto. Destas, a fase HC é 

termodinamicamente estável a temperatura ambiente. Entretanto, verifica-se que o 

cobalto e suas ligas apresentam, com frequência, uma estrutura mista CFC e HC 

nessa temperatura (RUSSEL e LEE, 2005).  

Essa retenção da fase CFC está relacionada com a transformação α → ε cuja energia 

associada é de apenas 360 J/mol (RUSSEL e LEE, 2005). Logo, trata-se de uma 

transformação lenta e difícil (ISHIDA e NISHIZAWA, 1990) na qual pode ser ativada 

por deformação ou longos períodos em temperaturas elevadas de acordo com Zhang 

e Zhao (2013).  

A alotropia da liga associada a baixa EFE contribui para capacidade das ligas de 

absorver tensões, para a resistência à fadiga e em altas taxas de encruamento. Essas 

atribuições são essenciais à resistência por erosão cavitacional e à resistência por 

erosão-corrosão das superligas de cobalto (DAVIS, 2000; ZHANG e ZHAO, 2013). 

Em relação à composição química, a maioria das ligas de cobalto contêm cromo (Cr) 
na faixa de 10%, como na Tribaloy T-400 e de 35%, por exemplo, no Stellite 100. As 

ligas pertencentes ao sistema Co-Cr contêm, geralmente, tungstênio (Stellite 100) ou 

molibdênio (MP35N) em uma concentração mais baixa. A Figura 1 a) apresenta a 

composição de algumas ligas comuns à base de cobalto e o teor de carbono (C) é 

ilustrado na Figura 1 b). 
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Figura 1 - Composição de ligas de cobalto usuais dispostas em gráfico a) radar; b) de barra. 

 

 
Fonte: Elaborado pelo autor com dados do catálogo de Deloro (2018), Falqueto et al.,(2017) e Davis 

(2000), 2019. 

Muitas variantes dessas composições estão disponíveis comercialmente. Alguns 

grupos apresentam maiores teores de ferro (Fe), outros tem uma maior concentração 

de Ni e outros de molibdênio (Mo). Todavia, na maioria das aplicações, o teor de 

cromo presente na composição das superligas gira em torno de 25%.  
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A elevada resistência à corrosão e oxidação em altas temperaturas é consequente do 

teor de cromo. E por vezes este elemento possui uma função dupla: atua na formação 

de carbonetos e é o elemento de liga mais expressivo na matriz (DAVIS, 2000).  

Há outros elementos que contribuem para aumentar a resistência das ligas pela 

formação de solução sólida e também que podem formar carbonetos aumentando a 

resistência da matriz.  

O tungstênio (W), por exemplo, viabiliza um aumento de resistência adicional a matriz 

por solução sólida devido ao seu grande tamanho atômico, gerando distorção da rede 

cristalina do material. Outro elemento que atua de forma semelhante é o Mo (DAVIS, 

2000). 

Essa distorção que elementos como o W ou o Mo causam, por sua vez, dificulta o 

movimento das discordâncias e em maiores teores esses elementos podem participar 

da formação de carbonetos ou promover a formação durante a solidificação de 

carbonetos M6C, melhorando também, a resistência à corrosão das ligas (DAVIS, 

2000; ZHANG e ZHAO, 2013). 

Contudo, de acordo com Smith (1993), há um efeito indesejável decorrente da 

presença dos carbonetos: a fragilização a qual pode ser pronunciada quando as ligas 

são submetidas por um longo tempo a altas temperaturas. Há também a contribuição 

na formação de fases intermetálicas como, por exemplo, o ferro que, segundo 

Geddes, Leon e Huang (2010) tende a formar fases topologicamente compacta (TCP) 

devido as quatro vacâncias, favorecendo a formação de intermetálicos com curtas 

distâncias interatômicas.  

2.1.1.1 Superligas de Co-Cr-Fe 

Existem diferentes ligas comerciais pertencentes ao sistema ternário Co-Cr-Fe. 

Dentro deste grupo, podem ser encontradas ligas como: Stellite 250 e UMCo 50, 

superligas de cobalto, fundida e forjada, respectivamente (DEAL et al., 2007).  A 

Tabela 1 apresenta a composição química nominal dessas ligas.  
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Tabela 1 - Composição química nominal (%peso) para Stellite 250 e para UmCo50. 

 Co Cr Fe C Outros 

Stellite 250a) Bal. 28 20,5 0,1 Mn, Si 

UMCo 50b) 48-52 27-29 Bal. 0,05-0,12 Mn, Si (0,5-1,0)  

P, S (<0,02) 

Fonte: Adaptado de a) Stellite 250 – Deloro (2018); b) Davis (2000). 

Ressalta-se que a composição de ambas essas ligas apresentadas tem elevado teor 

de ferro (aproximadamente 20%), em comparação aos outros grupos das superligas 

de cobalto e que ambas são pouco citadas na literatura. 

De acordo com o fabricante Deloro, as principais características da liga Stellite 250 

são: excelente resistência à corrosão; elevada resistência a altas temperaturas; boa 

ductilidade e ótima resistência ao choque térmico. Segundo Davis (2000), a liga 

UMCo50 tem alto grau de resistência à oxidação e à corrosão em aplicações sujeitas 

a temperaturas de trabalho da ordem de 1200 °C.   

No que tange à aplicação, podem ser utilizadas em fornos para tratamentos térmicos, 

matrizes de fundição e extrusão, em palhetas de turbinas a gás, aplicações na 

siderurgia e em processos de fabricação (DELORO, 2018; DAVIS, 2000; CABROL et 

al., 2015). 

São poucos os registros encontrados na literatura sobre o comportamento dessas 

ligas quanto ao desgaste. Alguns pesquisadores realizaram estudos sobre 

microabrasão dessas ligas (MARQUES et al., 2017a; MARQUES et al., 2017b; 

VIEIRA, 2017). Por sua vez, Falqueto et al., (2017) investigaram o desempenho 

dessas ligas quanto ao desgaste por deslizamento; e Romero (2018) analisou o 

comportamento em erosão cavitacional dessa liga sob diversas condições 

metalúrgicas (fundida, laminada, solubilizada, nitretada em baixas temperaturas). 

2.1.1.2 Microestrutura das superligas de cobalto 

De um modo geral, a estrutura das superligas de cobalto é constituída por carbonetos 

dispersos numa matriz dúctil de cobalto contendo cromo e tungstênio, ou cromo e 

molibdênio, como átomos substitucionais (ZHANG e ZHAO, 2013). 
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Em relação aos mecanismos de endurecimento, os principais são por solução sólida, 

e precipitação de carbonetos, tais como MC, M23C6, M6C e M7C3 (SIMS, 1969; 

ASKELAND, 1985). Pode-se encontrar também em superligas de cobalto, 

precipitados intermetálicos, como por exemplo a fase mi (μ), sigma (σ) e laves. Esta 

última é uma fase do tipo TCP comumente encontrada nas ligas Tribaloy, cujos 

exemplos incluem Fe2Ti, Fe2Nb e Fe2Mo, Co2W, Co2Ti, ou Co2Ta, entre outros 

(DAVIS, 2000; STOLOFF, 1990) 

As ligas de cobalto fundidas apresentam uma microestrutura dendrítica com matriz 

predominante de cobalto. A estrutura dendrítica pode apresentar carbonetos, que são 

formados durante a solidificação dendrítica nas regiões interdendríticas a 

temperaturas em torno de 1200 °C (RAMÍREZ et al., 2002; SIMS, 1969).  

Mineta et al.,(2010) avaliaram a microestrutura de ligas de Co-Cr-Mo com composição 
de carbono distintas (0,12; 0,15; 0,25; 0,35%massa). Os autores concluíram que a 

formação dos carbonetos na estrutura dessa liga depende do teor inicial de carbono, 

da composição da liga e das condições do processamento térmico realizado. 

Para teor de carbono superior a, aproximadamente, 2,5% em peso, as ligas de cobalto 

são consideradas hipereutéticas. A Figura 2 mostra a microestrutura da liga Stellite 1 

depositada por GTAW (gas tungsten arc welding), formada por carbonetos M7C3 (letra 

M refere-se ao metal constituinte do carboneto) primários dispersos numa matriz 

eutética interdendrítica de solução de cobalto com carbonetos (FRENK e KURZ, 

1994).   

Figura 2 - Microestrutura da liga Stellite 1 com duas camadas de depósito por GTAW. 

 
Fonte: Adaptado de Klarstrom, Crook e Wu (2004). 
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Segundo Frenk e Kurz (1994), quando o teor de carbono encontrado é menor que 

cerca de 2%, em peso, a microestrutura é hipoeutética, constituída de dendritas 

primárias de cobalto (CFC) cercadas por uma rede de carbonetos M7C3 eutéticos. São 

exemplos as ligas Stellite 6 e 12 cuja composição tem aproximadamente 1,2 e 1,4% 

de C. A microestrutura dessas ligas depositadas por GTAW podem ser visualizadas 

na  Figura 3 a) e b).  

Figura 3 - Microestrutura da liga a) Stellite 6; b) Stellite 12, ambas as ligas com duas camadas de 
depósito por GTAW. 

 

Fonte: Adaptado de Klarstrom, Crook e Wu (2004). 

A microestrutura de uma liga de cobalto MP35N (Co-35Ni-20Cr-10Mo) recozida, cujo 
tamanho de grão é de 38 μm, aproximadamente, está ilustrada na Figura 4. A 

microestrutura exibe um grande número de maclas de recozimento, típicos de 

materiais com baixa energia de falha de empilhamento (ASGARI, 2004).  

Figura 4 - Microestrutura da liga de cobalto MP35N recozida. 

 
Fonte: Adaptado de Asgari (2004). 

a) b) 
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A Figura 5 ilustra a microestrutura da liga Co-28Cr-6Mo-0,16N após deformação a 

quente. Este material é uma liga monofásica CFC no qual há uma fração volumétrica 

insignificante de inclusões e precipitados de segunda fase. Observa-se que o tamanho 

do grão é de aproximadamente 80 μm e, assim como visualizado na liga de MP35N 

recozida (Figura 4), verifica-se maclas de recozimento.  

Figura 5 - Microestrutura da liga M64BC (Co-28Cr-6Mo-0,16N) recozida. 

 
Fonte: Adaptado de Chiba et al. (2009). 

A microestrutura do aço Co-28Cr-6Mo com 0,06% de carbono (Figura 6) inclui 

carbonetos primários interdendríticos M23C6 (ricos em cromo) em uma matriz de 

solução sólida Co-Cr-Mo (KARIMI, NICKCHI e ALFANTAZI, 2011). Isso corrobora a 

fato já apontado de que o M23C6 é comum às ligas de baixo carbono.    

Figura 6- Microestrutura da liga Co-28Cr-6Mo. 

 

Fonte: Adaptado de Karimi, Nickchi e Alfantazi (2011). 
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2.1.1.3 Energia de falha de empilhamento nas superligas de cobalto 

A energia de falha de empilhamento desempenha um papel crítico nas superligas de 
cobalto. A EFE das ligas de cobalto é baixa em comparação com os metais usuais. A 

liga Co-29Cr-6Mo apresenta EFE de 36 mJ/m2 a 1100 °C, enquanto esse valor é seis 

vezes maior para aços inoxidáveis, com EFE entre 200 e 250 mJ/m2, na mesma 

temperatura (ERICSSON ,1966). De acordo com Cabrol et al., (2015), o valor da EFE 

fica entre 10 e 50 mJ/m2 e é influenciado pela presença de elementos de liga.  

O movimento das discordâncias ocorre se ambas as parciais estiverem no mesmo 
plano. Assim sendo, espera-se que para uma EFE alta, a distância de separação das 

discordâncias parciais seja pequena e assim a força necessária para causar a 

recombinação seja pequena, favorecendo o deslizamento cruzado (BERNS, 1995). 

Já para baixa EFE, as discordâncias parciais estão mais separadas dificultando os 

mecanismos de deslizamento cruzado. Essa dificuldade é associada a alta força 

necessária para a união e recombinação das discordâncias. Como estes processos 

requerem a recombinação das discordâncias, há um aumento de tensão o qual 

contribui para o encruamento do material, que é normalmente considerado benéfico 

para a resistência ao desgaste (BERNS, 1995). 

Portanto, os elementos e suas ligas de baixa EFE, como o cobalto, possuem maior 

resistência mecânica e taxa de encruamento, além de maior susceptibilidade à 

transformação martensítica e linhas de deslizamento retas, resultantes do 

deslizamento planar (HOSFORD, 2005).  

Alguns elementos apresentam tendência em aumentar a energia de falha de 
empilhamento da matriz e para estabilizar a fase CFC, como Fe e Ni, por exemplo 

(CARON e STALEY, 1997).  

Outros elementos, como o Mo, W e Cr, atuam de forma contrária e tendem a diminuir 

a EFE e estabilizar a fase HC (CARON e STALEY, 1997). Outro exemplo é o 

nitrogênio que atua na redução da EFE, levando a um aumento da plasticidade e do 

encruamento (BERNS et al., 2000). De acordo com Escobedo et al., (1996) a adição 

de nitrogênio em um liga Co-Cr-Mo resulta em melhorias na resistência mecânica, 

resistência a fadiga e ao desgaste. 
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Adicionalmente, o nitrogênio que evita a formação de martensita durante o processo 

de resfriamento (CHIBA et al., 2009). Yamanaka, Mori e Chiba (2014) mostraram que 

0,13% de nitrogênio em peso incorporado em uma liga Co-29Cr-6Mo, como um 

elemento estabilizador de fase austenítica, suprimiu suficientemente a transformação 

CFC → HC durante o resfriamento. Contudo, os autores destacam que a adição 

adicional de nitrogênio diminuiu ligeiramente o encruamento até a fratura no ensaio 

de tração, provavelmente devido à maior formação de maclas de recozimento, que 

promoveu fraturas prematuras. 

2.2 CAVITAÇÃO 

A palavra cavitação tem sua origem no latim cavus (cavidades). Euler (1754) foi 
provavelmente o primeiro a conjeturar que a cavitação poderia ser um problema em 

seu livro sobre a teoria das máquinas hidráulicas. Já em 1873 foi realizado um estudo 

fundamental da cavitação em constrições tubulares por Reynolds (KIM et al., 2014). 

Rayleigh (1917), por sua vez, quantificou o potencial erosivo de um único colapso da 

bolha. Contudo, o progresso desde então em relação à quantificação efetiva do 

processo de erosão tem sido lento (KIM et al., 2014). 

A cavitação é compreendida como o fenômeno de formação e subsequente colapso, 

em um fluido, de cavidades, bolhas de vapor ou de bolhas de mistura de vapor e gás 

(ASTM G40, 2017). Embora essa definição tenha permitido progressos significativos 

em estudos práticos de cavitação e projetos, ela é responsável pela falta de avanços 

no projeto para acomodar a cavitação, pois ignora os efeitos da dinâmica da bolha e 

implica que a compreensão do fluxo da fase líquida é suficiente para prever cavitação 

(KIM et al., 2014). 

As bolhas são formadas devido à redução localizada da pressão. O diagrama de fases 

de uma substância pode ser usado para interpretação desse evento: no meio líquido, 

se a pressão absoluta diminuir até atingir a pressão de vapor do líquido à temperatura 

em que este se encontra, a vaporização do mesmo ocorre. Nas regiões de menor 

pressão, pequenas bolhas ou cavidades são formadas onde o líquido se vaporiza. 

Esse fenômeno ocorre a uma determinada pressão à temperatura de ebulição. Se 

ocorrer a uma dada temperatura através de uma queda de pressão abaixo da pressão 

de vapor, Pv, trata-se da cavitação. Na Figura 7 os dois fenômenos descritos podem 

ser visualizados. (HAMMIT, 1980; YOUNG, 1989; BRENNEN, 1995) 
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Figura 7 - Diagrama de fases da água. 

 
Fonte: Adaptado de Brennen (1995). 

A diminuição localizada da pressão pode alcançar valores tão baixos quanto os da 

pressão de vapor do fluido. Por consequência, bolhas são nucleadas quando a 

pressão no fluxo alcança valores inferiores ao da pressão de vapor do líquido àquela 

temperatura. (ASTM G32, 2016; KIM et al., 2014). 

As bolhas são carregadas pelo fluxo e implodem quando alcançam regiões de pressão 

superior à pressão de vapor. Isso porque quando a pressão de vapor interna da bolha 

se torna menor que à atuante no líquido, ocasiona o colapso da mesma devido à 

condensação, ou seja, sua mudança de fase e consequente retorno ao estado líquido.  

Essa implosão é caracterizada pela redução das dimensões das bolhas com a 

compressão de seu conteúdo e pelo subsequente deslocamento do líquido 

circundante para seu interior (Figura 8).  

Esse evento geralmente é muito violento, podendo ser acompanhado pela emissão 
subsequente de uma grande onda de choque e também pela liberação microjatos de 

líquido cuja velocidade varia de 100 a 500 m/s (KIM et al., 2014; CALERO, 2008) 
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Figura 8 - Momento do colapso de uma bolha de vapor e a região de elevada pressão formada no 
centro. 

 

Fonte: Adaptado de Sonosys (2018). 

Todo esse processo tem um carácter cíclico e cada bolha de vapor formada pode 

exibir crescimento e colapso. E este é repetido numa frequência que pode atingir 

25000 bolhas por segundo, induzindo pressões estimadas em centenas de atmosferas 

que atingem a região afetada. Quando o colapso ocorre perto de uma superfície sólida 

pode provocar a deterioração da mesma caso exceda algum limiar do material, como 

por exemplo a tensão de escoamento. (ASTM G32, 2016; KIM et al., 2014; KNAPP, 

DAILY E HAMMITT,1970) 

Bombas, turbinas, hélices, rolamentos e até mesmo o corpo humano, como por 
exemplo em articulações do coração e do joelho, são exemplos onde pode ocorrer o 

a cavitação. Embora às vezes este tenha consequências indesejáveis, ressalta-se que 

é um fenômeno necessário em situações como no corte de pedras ou chapas de aço. 

(CARLTON, 2019).  

2.3 DESGASTE POR EROSÃO-CAVITAÇÃO 

A cavitação pode ocorrer acompanhada de outros fenômenos, tal como a erosão por 
cavitação (RIBEIRO, 2007; PUKASIEWICZ, 2008). O desgaste por EC é entendido 

como a progressiva perda de material original de uma superfície sólida, devido a 

exposição à cavitação (ASTM G40, 2017). 

O impacto de um microjato proveniente da cavitação é capaz de acarretar à erosão 

em válvulas e equipamentos hidráulicos de óleo. Todavia, como já fora ressaltado, a 
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erosão por cavitação relacionada à ação dos jatos de cavitação pode ser 

estrategicamente favorável a algumas atividades como, por exemplo, para o corte a 

jato e limpeza subaquática (HUTLI, NEDELJKOVIC e RADOVIC, 2008). Assim sendo, 

existem vários estudos em relação à avaliação da performance dos materiais à 

cavitação (LIU et al., 2003; KRELLAA et al., 2017; GOTTARDI et al., 2018). 

2.3.1 Ensaios de cavitação vibratória 

O ensaio de cavitação vibratória utiliza um aparelho ultrassônico vibratório, que é um 

equipamento utilizado com o intuito de simular laboratorialmente a cavitação. Para fins 

comparativos de resistência à cavitação em diferentes materiais, criaram-se padrões 

de ensaios, dentre os quais, destaca-se a Norma ASTM G32.  

Nesta norma, a ASTM (American Society for Testing and Materials) recomenda um 

procedimento padrão e possui diretrizes de como operar, fabricar e comparar 

amostras que foram submetidas à cavitação gerada em laboratório, por um transdutor 

ultrassônico.  

Este transdutor é ligado a um transformador de velocidade onde a amostra é fixada. 

A amostra por sua vez é imersa em um recipiente com o líquido de ensaio, geralmente 

água destilada. A temperatura do líquido deve ser mantida em torno de um valor 

específico durante todo o ensaio. Parâmetros como a frequência de vibração e sua 

amplitude devem ser controladas e monitoradas. Algumas das especificações 

indicadas pela Norma ASTM G32 são informadas na Tabela 2 . 

Tabela 2 - Parâmetros para ensaio de cavitação vibratória segundo a Norma ASTM G32 – 2016 

Frequência (kHz)  20 

Amplitude de vibração (μm) 50 

Bécker com líquido de ensaio (mL) 2000 

Temperatura do banho (°C) 25± 2 

Diâmetro da amostra - método direto (mm) 16 

Fonte: Adaptado de ASTM G32 (2016). 
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Existem duas configurações conhecidas para realização deste ensaio conforme 

ilustrado na Figura 9.  

Figura 9 - Esboços das configurações de ensaio: a) método direto conforme ASTM G32; b) e o 
método indireto. 

 
Fonte: Adaptado de Kim et al., (2014). 

A primeira é a configuração denominada método direto, Figura 9 a), na qual uma 

nuvem hemisférica de microbolhas é formada sob a amostra. O colapso desta bolha 

ocorre quase esfericamente na amostra, de forma que, geralmente, há uma grande 

área erodida concentrada principalmente na parte central da amostra (HANSSON e 

MORCH, 1980; KIM et al., 2014). 

A segunda configuração é uma alternativa ao indicado pela norma ASTM G32, 
denominado método alternativo ou indireto, Figura 9 b). Neste, a nuvem de  

microbolhas é cilíndrica e é confinada entre a amostra e a ponta do sonotrodo, 

colapsando quase de forma cilíndrica. Este método alternativo à norma é 

especialmente útil para testar materiais difíceis de serem transformados em botões 

roscados necessário ao método direto. (KIM et al., 2014) 

No método indireto a amostra de material é colocada a uma pequena distância, 
tipicamente 0,5 mm, abaixo da ponta do sonotrodo. Vyas e Preece (1976) relataram 

uma intensidade máxima de colapso quando havia um intervalo de 0,5 mm entre a 

ponta do sonotrodo e a amostra. No entanto, posteriormente Kikuchi e Hammit (1985) 

mostraram que a distância em que a intensidade máxima ocorre depende do material 

a) b) 
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da ponta do sonotrodo e da amostra a ser examinada. Todavia, esta distância é 

comumente utilizada. 

A amostra é pesada antes do início do ensaio e em intervalos periódicos durante o 

mesmo de forma a se obter a variação de massa em função do tempo. Diversas curvas 

características de erosão acumulativa versus tempo podem ser traçadas a partir deste 

ensaio (Figura 10).  

Figura 10 - Curvas a) Perda em massa acumulada versus Tempo de exposição e b) Taxa de Erosão 
versus Tempo de Exposição. 

 
Fonte: Adaptado de ASTM G32 (2016). 

As variáveis A, B, C e D da Figura 10 a), correspondem à: A é o tempo nominal de 

incubação; a tangente do ângulo B entre os eixos X e Y representa a taxa máxima de 

erosão; a tangente do ângulo C entre os eixos X e Y fornece a taxa terminal de erosão 

e D é a linha de interceptação terminal. 

A interpretação da curva perda de massa acumulada versus tempo de exposição 

(Figura 10 a), permite a comparação de resultados entre diferentes amostras 

a) 

b) 
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ensaiadas. Este resultado é baseado na perda de material sólido em termos de um 

período de incubação e da taxa de erosão de acordo com a duração em que o ensaio 

foi realizado (ASTM G32, 2016; ROMO et al., 2012). 

A erosão por cavitação apresenta diferentes estágios ou períodos de desenvolvimento 

conforme pode ser visualizado na Figura 10 b). Tem-se o período de incubação, 

período de aceleração, período de taxa máxima, período de desaceleração (ou 

atenuação) e o período terminal (ASTM G32, 2016). 

No estágio da incubação não se verifica perda de massa, a taxa de erosão é igual à 
zero ou apresenta valor desprezível comparada aos outros estágios (ASTM G32, 

2016). A energia mecânica é absorvida pelo material por deformação elástica ou pode 

ser por deformação plástica (OSTERMAN et al., 2009). Todavia não há uma definição 

clara dos mecanismos atuantes, uma vez que autores destacam a formação de pites 

(AHMED et al., 1991) ou de encruamento (PLESSET e DEVINE, 1966), ondulações 

na superfície e extrusão dos contornos de grão (KARIMI e AVELLAN, 1986) durante 

o período de incubação. 

Este parâmetro é muito importante pois é o tempo no qual a superfície exposta 

permanece praticamente intacta e está associado à resistência à erosão da superfície 

da amostra que primeiramente é exposta ao fenômeno cavitacional. Segundo Meged 

(2002), a resistência à erosão cavitacional desta camada superficial pode ser muito 

diferente daquela do material mais homogêneo que se encontra abaixo desta.  

No segundo estágio, tem-se a aceleração: há perda de material e a taxa de desgaste 

aumenta até atingir um valor máximo, caracterizado pelo terceiro estágio (ASTM G32, 

2016).  

A atenuação é o quarto estágio e nesta etapa há um decréscimo na taxa de erosão. 

Plesset e Devine (1966) relataram que esse fenômeno resulta de uma diminuição do 

colapso. E sugerem que durante este estágio há formação de crateras profundas as 

quais se comportam como armadilhas de água e ar, de tal forma que a intensidade do 

colapso é reduzida e por consequência a taxa de erosão diminui. E, por último pode-

se ter o estágio terminal. 

A ASTM G32 (2016) define a profundidade média de penetração (mean depth erosion 

- MDE) como a razão entre a perda por volume e a área exposta a cavitação. Segundo 
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alguns autores, como Abouel-Kasem, Emara e Ahmed (2009), o termo taxa de 

profundidade média de penetração (mean depth erosion rate - MDPR) pode ser usado 

a fim de expressar o dano por erosão cavitacional. Esses dois parâmetros podem 

calculados segundo as seguintes equações: 

                            𝑀𝐷𝐸	(𝜇𝑚) = 	 ∆-
.	/

                                          (1) 

      𝑀𝐷𝑃𝑅	(𝜇𝑚	ℎ34) = ∆-
	.	/	∆5

𝑥10               (2) 

De tal forma que DW é a perda de massa em cada intervalo dada em mg, A é área da 

superfície da amostra em cm2, r é a densidade da amostra em g/cm3 e Dt é o intervalo 

de tempo em horas (ASTM G32, 2016). 

2.3.2 Mecanismos de desgaste por erosão cavitacional 

Hammitt (1980) e diversos autores revisaram o efeito do material na erosão por 

cavitação, métodos de ensaio e mecanismos de degradação. São inúmeros os 

trabalhos na literatura que abordam a resistência e o comportamento em relação ao 

desgaste por EC de vários materiais. 

Por exemplo, Heathcock, Ball e Protheroe (1981) concluiram que a resistência ao 

desgaste por EC foi aproximadamente duas vezes maior para uma liga de Stellite 3 

em relação ao Stellite 2006 após 30 horas de exposição ao ensaio de cavitação 

vibratória.  

A principal diferença destas ligas utilizadas pelos autores é a composição química, 

ainda que a % de cromo seja muito similar nas duas ligas, o teor de carbono é de 

aproximadamente 2,6% para a primeira liga e 1,4% para a segunda. Adicionalmente, 

o teor de Fe e Ni são desprezíveis ou nulos para a primeira liga e de aproximadamente 

19,82% Fe e 7,68%Ni para o Stellite 2006 (HEATHCOCK, BALL e PROTHEROE, 

1981). 

Desta forma, Heathcock, Ball e Protheroe (1981) atribuíram a resistência ao desgaste 

às mudanças nas propriedades mecânicas provocadas pela formação de maclas de 

deformação e pela presença da fase ε (HC) que ocorreram para a liga Stellite 3 e 

foram suprimidas na Stellite 2006 devido ao aumento da energia de falha de 

empilhamento, parâmetro o qual posteriormente será discutido neste trabalho.   
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Em relação aos mecanismos atuantes nos ensaios de cavitação vibratória, Ahmed et 

al. (1991) observaram deformação plástica para o aço inoxidável AISI 304 nos 

primeiros 20 minutos de exposição conforme pode ser visualizado na Figura 11. A 

maior parte da superfície é deformada plasticamente e resulta em ondulações 

superficiais (seta em branco) e também em contornos de grão, bandas de 

deslizamento e contornos de macla extrudados. 

Figura 11 - Evolução do mecanismo de desgaste por EC em um aço AISI 304: a) antes; após o tempo 
de exposição de: b) 5 minutos; c) 15 minutos; d) 20 minutos; no ensaio de cavitação vibratória. 

 

 
Fonte: Adaptado de Ahmed et al., (1991). 

Os autores ressaltam que conforme o tempo passa de 0  (Figura 11 a) para 20 minutos 

(Figura 11 d), não há uma mudança na forma ou em número dessas ondulações, 

porém elas mudam de largura e de altura. Ahmed, Hokkirigawa e Oba (1994) também 

relataram o surgimento de ondulações no início do ensaio de cavitação vibratória para 

o mesmo material.  

Este mecanismo também é corroborado por Mills e Knutsen (1998), uma vez que 

investigaram o desgaste por EC nos aços AISI304L e CrMnN e relataram três estágios 

de dano. O primeiro estágio foi caracterizado por deformação plástica dentro de grãos 

de forma individual. O segundo, em extrusões descontínuas nos contornos dos grãos. 

a) b) 

c) d) 
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O terceiro, caracterizado pelo dano por fadiga, começando nos contornos de grãos 

extrudados. 

Um dos danos causado pela erosão por cavitação é formação de pites (KREFTING, 

METTIN e LAUTERBORN, 2004). Chen e Wu (2008) observaram em uma liga Inconel 

600 a formação de vários pites devido à erosão por cavitação a partir de 3 minutos de 

exposição a EC (Figura 12 a). À medida que o tempo de cavitação aumenta, os pites 

coalescem e formam uma cratera conforme visualizado na Figura 12 b).  

Figura 12 - Formação da pites após o tempo de exposição à cavitação de: a) 3 minutos; b) 25 minutos 
em uma liga Inconel 600. 

 
Fonte: Adaptado de Chen e Wu (2008). 

Chen e Wu (2008) relatam ainda que em 30 minutos de exposição pode ser observada 
a formação de outra cratera nas proximidades de uma já existente (Figura 13 a). 

Segundo esses autores, essas duas crateras, por sua vez, coalesceram e formaram 

uma cratera muito maior (Figura 13 b), ocasionando a remoção de material. 

Figura 13 - Formação de cratera após o tempo de exposição ao desgaste por EC de: a) 30 min; b) 45 
min; em uma liga Inconel 600. 

 
Fonte: Adaptado de Chen e Wu (2008). 

a) b) 

a) b) 
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O mecanismo de erosão por cavitação de um revestimento de níquel-fósforo em um 

ferro fundido cinzento foi analisado por Park e Kim (2018). Resumidamente, os 

autores concluíram que danos na superfície iniciaram com a formação de pites e do 

crescimento dos mesmos, com posterior fratura e separação de grãos na região de 

contorno do grão. 

Park e Kim (2018) explicam a evolução deste mecanismo conforme Figura 14. Em 

primeiro lugar, na Etapa I, os micropites são gerados devido as ondas de choque e 

pelo ataque dos microjatos que ocorrem durante o colapso da bolha de cavitação em 

uma junção tripla de grão. Essa junção é o contorno entre os grãos distribuídos por 

toda a superfície do revestimento. Na Etapa II, observa-se o aumento do tamanho dos 

pites gerados em consequência do efeito de lascamento pelo ataque contínuo na 

exposição à cavitação, e o crescimento de trincas ao longo da interface entre os grãos. 

Quando essas trincas progridem, elas são conectadas umas às outras ao longo do 

contorno de grão e os danos na superfície aumentam rapidamente (Etapa III) (PARK 

e KIM, 2018).  

Figura 14 - Etapas do dano no desgaste por erosão cavitacional de um revestimento de níquel-fósforo 
em um ferro fundido cinzento. 

 

Fonte: Adaptado de Park e Kim (2018). 

Dos Santos, Garzón e Tschiptschin (2004) observaram três mecanismos de remoção 

de massa em um aço inoxidável AISI 304L solubilizado. O primeiro é caracterizado 

por lascamento ou descamação do material em linhas de deslizamento ou no contorno 

de grão que inicialmente ocorre, identificado pela seta branca na Figura 15 a).  

Etapa I 

Etapa II 

Etapa III 

a) b) 
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Figura 15 - Mecanismo de desgaste por EC no AISI 304L solubilizado em um ensaio de cavitação 
vibratória após tempo de exposição de: a) 5,4 ks (descamação); b) 50,4 ks (crateras). 

 

Fonte: Adaptado de Dos Santos, Garzón e Tschiptschin (2004). 

O segundo mecanismo, por sua vez, é devido a formação de microcavidades 

profundas em consequência à ação dos microjatos, por um mecanismo de fadiga, em 

destaque pelo círculo em branco na Figura 15 b) (DOS SANTOS, GARZÓN E 

TSCHIPTSCHIN, 2004).  

E o terceiro mecanismo citado por esses autores é remoção de massa que ocorre pela 

fratura de debris, com diâmetro entre 5 e 20 µm, como efeito da combinação de 

microfadiga e formação de microtrincas conforme ilustrado na Figura 16 a seguir. 

(DOS SANTOS, GARZÓN E TSCHIPTSCHIN, 2004). 

Figura 16 - Seção transversal de um aço inoxidável AISI 304L solubilizado após 50,4 ks em um 
ensaio de cavitação vibratória com remoção de debris em destaque. 

 

Fonte: Adaptado de Dos Santos, Garzón e Tschiptschin (2004). 

Para o AISI 420 com um teor de nitrogênio de 0,48%, em peso, inserido pelo processo 

HTGN (high temperature gas nitriding), Dos Santos, Garzón e Tschiptschin (2004) 

observaram que o processo de descamação e formação de microcavidades profundas 

a) b) 
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foram desprezíveis e concluiram que a massa foi removida predominantemente por 

fratura de debris, como apresentado na Figura 17. 

Figura 17 - Superfície do AISI 420 com 0,48 N (% em peso) após 108 ks em um ensaio de cavitação 
vibratória. 

 
Fonte: Adaptado de Dos Santos, Garzón e Tschiptschin (2004). 

Espitia e Toro (2010) observaram poros e trincas na superfície do revestimento de 

Cr2O3 aplicado ao aço martensítico ASTM A743 por aspersão térmica (termal spray 

process) previamente ao ensaio de cavitação vibratória (Figura 18 a). Após o ensaio, 

os autores observaram remoção de material sem evidências de deformação plástica 

e caracterizaram o desgaste como predominantemente como frágil, com a formação 

de crateras profundas as quais estavam distantes uma das outras (Figura 18 b).  

Figura 18 - Superfície do revestimento de Cr2O3 no aço ASTM A743: a) antes do ensaio de cavitação 
vibratória; b) após 6 horas de ensaio. 

 
Fonte: Adaptado de Espitia e Toro (2010). 

Segundo os autores, essas imperfeições identificadas previamente geralmente atuam 

como zonas de nucleação para cavitação e causam redução ou até mesmo eliminação 

a) b) 
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do período de incubação. Os mecanismos de desgaste observados foram os 

seguintes:  

I) relaxamento das ondas de choque sem deformação plástica significativa;  

II)  propagação de trincas por fadiga;  

III)  desprendimento de maneira frágil do material.   

Comportamento similiar foi relatado por Santa et al., (2009) em revestimentos de 

níquel e carboneto de tungstênio com matriz de cobalto (WC/Co) aplicados por OFP 

(oxy fuel powder) e em revestimentos de cromo (CrC) e WC/Co pelo processo HVOF 

(high velocity oxy-fuel), todos aplicados no aço inoxidável martensitico ASTM A 743.  

Os autores concluíram que todas as condições com revestimentos aplicados não 

apresentaram período de incubação e demonstraram menor resistência ao desgaste 

por EC do que o material sem recobrimento. A ausência do acúmulo de deformação 

plástica foi atribuída aos defeitos microstruturais decorrentes do processo de 

deposição dos revestimentos: alta porosidade e rachaduras pré-existentes nos 

revestimentos. 

Por sua vez, Espitia et al., (2015) observaram que o aço AISI 410 temperado e 

revenido apresentou mudança no mecanismo de desgaste de dúctil para frágil a partir 

de 180 minutos de exposição no ensaio de cavitação vibratória. Os autores atribuíram 

esse acontecimento à presença de pequenas cavidades na superfície, pois quando 

as ondas de choque induziram estados de tensão mais complexos, o comportamento 

mecânico da superfície deformada mudou de dúctil para frágil. Posteriormente, trincas 

foram capazes de se propagar rapidamente por clivagem (1 - seta em cor branca) sem 

deformação plástica significativa e essa resposta frágil permaneceu até o final do 

ensaio (Figura 19). 
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Figura 19 - Remoção de material devido à clivagem de um aço AISI 410 temperado e revenido em um 
ensaio de cavitação vibratória após: a) 720 minutos; b) 1200 minutos. 

 
Fonte: Adaptado de Espitia et al., (2015). 

Allenstein et al., (2013) relatam que em um aço martensítico nitretado a plasma 

quando exposto a EC não houve ocorrência de ondulação, de tal forma que o material 

apresentou formação de pites e comportamento frágil com fratura de debris e a partir 

de 1 hora de ensaio (Figura 20 a). Após 3 horas de ensaio toda a superfície ensaiada 

apresentava crateras, confirmando que o estágio de taxa máxima de erosão havia 

sido alcançado (Figura 20 b). 

Figura 20 - Evolução do aspecto da superfície do aço martensítico ASTM A743 nitretado a plasma 
durante um ensaio de cavitação vibratória: a) após 1 hora de ensaio; b) após 6 horas de ensaio. 

   
Fonte: Adaptado de Allenstein et al., (2013). 

 

2.3.3 Seleção de materiais resistentes à erosão cavitacional 

Os materiais comumente usados em aplicações onde há necessidade em resistência 

ao desgaste por erosão cavitacional são as ligas de cobalto (STELLA et al., 2006; KIM 

a) b) 

1 

1 

a) b) 
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et al., 2006), os aços inoxidáveis austeníticos convencionais (WANTANG, 

YANGZENG e XIAOKUI, 2001) e ligas com memória de forma (WU, LIN e YEH, 2000).  

Idealmente, um material resistente à EC absorve grandes quantidades de energia de 

impacto sem fraturar devido a uma combinação de respostas microestruturais como 

movimento de discordâncias, encruamento, deformação induzida por transformação 

(TRIP) associada a transformação martensítica, entre outros (HAMMIT, 1980). 

Por se tratar de um fenômeno complexo, não há uma definição clara de qual é o 

material mais adequado ao desgaste por EC, uma vez que vários materiais são 

desenvolvidos visando aplicações específicas as quais variam de acordo com a 

natureza do fluido, as condições hidrodinâmicas e as restrições de fabricação dos 

componentes. Por serem desenvolvidos e testados para estas condições singulares, 

por vezes os resultados encontrados em relação a resistência a EC desses materiais 

são satisfatórios. Contudo não significam necessariamente que são os mais 

adequados à EC de forma universal.  

2.3.4 Propriedades x Resistência ao Desgaste por EC 

Segundo Cuppari (2002) e Nakao e Hattori (2001), um dos motivos da falta de 

correlação entre propriedades mecânicas e resistência à erosão cavitacional é que as 

propriedades são medidas em condições quase estáticas, diferentemente do que 

acontece no fenômeno de cavitação, que impõe altas taxas de deformação ou fraturas 

dinâmicas.  

Ainda assim, diversos autores tentam estabelecer uma relação entre as propriedades 

do material e às respostas frente ao desgaste por EC. Richman e McNaughton (1990) 

sugerem que existem correlações entre a resistência à EC e resistência obtidas por 

ensaios de tensão. Contudo, outros autores não encontraram nenhuma correlação 

clara entre resistência à EC e resistência mecânica (NIEDERHOFER e HUTH, 2013). 

O processo de desgaste por erosão cavitacional é considerado um processo de fadiga 
(DI SCHINO e KENNY, 2003). Richman e McNaughton (1990), por sua vez, 

encontraram uma boa correlação entre o coeficiente de resistência a fadiga e 

resistência à EC. 

Segundo Fu, Zheng e He (2001), a alta resistência ao dano por EC de um aço (18 Mn 

– 18 Cr – 0,5 N) está relacionada às suas boas propriedades mecânicas induzidas por 



44  

 

mudanças nas configurações de discordâncias, maclação mecânica induzida por EC 

ou formação de falha de empilhamento e transformação de fase induzida por EC. 

De forma geral, há um indicativo que todas as propriedades mecânicas desempenham 

um papel importante e contribuem para a resistência à erosão por cavitação de um 

material, de tal forma que esta influência ocorre conforme as particularidades 

avaliadas. 

Em relação à EFE, Berns et al., (2000) atribuíram o melhor desempenho ao dano por 

EC dos aços inoxidáveis com alto teor de nitrogênio ao efeito do nitrogênio na redução 

da energia de falha de empilhamento, levando a um aumento da plasticidade e do 

encruamento.  

Woodford (1972), por sua vez, apontou a EFE como parâmetro fundamental para 

resistência à EC, uma vez que uma baixa EFE pode ocasionar em um modo de 

escorregamento planar, e por consequência, aumentar o número de ciclos que irão 

levar o material à falha por fadiga.  

Desta forma, uma baixa EFE tende a adiar o desenvolvimento de tensões localizadas 

que levam à fratura. E uma menor EFE leva a uma alta taxa de encruamento que 

suprime a recuperação dinâmica e diminui a taxa de erosão (ZHANG e FANG, 2002). 

Outros autores também apontam a EFE como um forte candidato ao principal 

parâmetro em relação ao desgaste por EC (RICHMAN e MCNAUGHTON, 1990; 

VAIDYA e PREECE, 1978; STOLTZ e VANDER SANDE, 1980). 

Segundo Remy e Pineau, (1977) a transformação da fase e formação de maclas por 

deformação ocasionam em um aumento na taxa de encruamento enquanto também 

levam a um máximo na deformação para a fratura. Esses dois processos são 

considerados necessários para a resistência à erosão e, portanto, qualquer fator que 

suprima essas mudanças estruturais deve levar a uma diminuição na resistência. 

(ANTHONY e SILENCE, 1979). Contudo, o efeito benéfico dessa transformação CFC 

-> HC induzida por deformação é limitado pela ocorrência de fratura frágil quando a 

quantidade de transformação de fase é muito alta (REMY e PINEAU, 1977). 

O tamanho de grão é um dos fatores pouco explorados pela literatura no que tange o 

desgaste por EC. Bregliozzi et al., (2005) observaram que a estrutura refinada do aço 

AISI 304 aumentou a densidade superficial dos contornos de grão, fornecendo apoio 



45  

 

contra a cavitação. As amostras que tinham grãos refinados (2,5 µm) obtiveram menor 

dano em relação à EC em comparação com as amostras de aço de grão médio (20 

µm) e grosseiro (45 µm) (Figura 21). 

Figura 21 - MDPR após 15 horas em função do tamanho do grão e do valor do pH para aço AISI 304. 

   
Fonte: Adaptado de Bregliozzi et al.,(2005). 

Di Schino e Kenny (2003) relatam que o tamanho de grão pequeno realça o 

comportamento em fadiga. Adicionalmente, há uma boa relação entre o coeficiente de 

resistência a fadiga e resistência à EC encontrado por Richman e McNaughton (1990).  

Logo, há um indicativo de que o tamanho do grão pode influenciar à resistência à EC. 

Lo et al., (2017) realizaram o ensaio de cavitação vibratória em um aço inoxidável 

austenítico solubilizado a 1100°C e 1300° C e relatam que a resistência a EC foi maior 

para a condição solubilizada em menor temperatura devido a seu tamanho de grão 

mais refinado de aproximadamente 71 µm. Os autores sugerem duas justificativas 

para este comportamento. A primeira é que o tamanho de grão grosseiro, 180 µm, 

comprometeu a resistência mecânica do material segundo a relação de Hall-Petch. A 

segunda é que estrutura de grãos refinados com contornos de grão em maior 

quantidade impediram de forma mais efetiva o movimento das discordâncias, o que 

pode ter contribuído para a melhor resistência a EC. Contudo, outros autores não 

encontraram uma correlação entre resistência mecânica e resistência a EC, como por 

exemplo Niederhofer e Huth (2013).  

Grão pequeno 
Grão médio 
Grão grosseiro 
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A dureza é um dos parâmetros mais abordados quando há necessidade de se 

estabelecer uma relação entre propriedade do material e resistência à EC. Para Tang, 

Cheng e Man (2006), a dureza da superfície é o parâmetro mais importante na 

resistência à erosão por cavitação em relação aos outros.  

Diante disso, é comumente visto em trabalhos um gráfico da dureza da superfície 

versus o tempo de exposição de um ensaio de cavitação vibratória. Wu, Lin e Yeh 

(2000) traçaram este gráfico para uma liga de níquel, aço inoxidável SUS304 e 

diferentes ligas de TiNi, conforme está ilustrado na Figura 22 .  

Figura 22 - Dureza da superfície versus o tempo de exposição ao ensaio de cavitação vibratória. 

 
 

Fonte: Adaptado de Wu, Lin e Yeh (2000). 

A liga de Ni16Cr4Si4B3Cu3Mo2,5Fe0,5C (Ni-based-SFA ou self-fluxing alloys) não exibiu 

encruamento e segundo os autores esta característica foi atribuída à sua alta dureza 

e comportamento frágil. Contudo, nas ligas TiNi e SUS304 pode ser observado 

encruamento nos primeiros 15 minutos atribuído a ductilidade dos materiais e a 

consequente formação de defeitos cristalinos durante o ensaio, e a posterior 

manutenção dos valores de dureza com a continuação do ensaio. Isso porque a 

superfície do material submetida aos impactos contínuos durante o ensaio é 

continuamente encruada e depois fraturada (WU, LIN e YEH, 2000).  
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Esse tipo de análise juntamente com outros parâmetros que podem ser investigados 

durante um ensaio de cavitação vibratória permitem maior compreensão dos 

mecanismos de desgaste atuantes.  

Um outro tipo de análise que pode ser realizada é a dureza dos materiais após os 

ensaios de cavitação vibratória como ilustrado na Figura 23 .  

Figura 23 - Dureza instrumentada de seções transversais de diferentes ligas após exposição ao 
ensaio de cavitação vibratória. 

 
 

Fonte: Adaptado de Niederhofer e Huth (2013). 

Os aços CrMnCN (GCN0,88; CN0,96; GCN0,98; CN1,07; GCN1,15) e o aço Hadfield 

(C1,2) mostram reduções de dureza similares com o aumento da distância da 

superfície após o ensaio de cavitação vibratória. O pico de dureza perto da superfície 

é cerca de 30% maior do que a dureza do substrato que é alcançada a uma 

profundidade de cerca de 50-70 µm (NIEDERHOFER e HUTH, 2013). Desta forma há 

um indicativo de que a exposição ao desgaste por EC induziu a formação de uma 

camada encruada na superfície. 

2.4 NITRETAÇÃO A PLASMA 

Existem vários tratamentos termoquímicos, como cementação, nitretação e 

carbonitretação. Segundo Alves (2010), os elementos intersticiais utilizados são 

líquidos, gasosos ou sólidos. Espécies ionizadas que são usadas para modificação da 
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superfície podem ser empregadas de duas formas: implantação iônica ou deposição 

assistida por plasma. A nitretação a plasma, por sua vez, é um tratamento 

termoquímico ativado por plasma de nitrogênio para facilitar sua inserção na superfície 

de um material. 

Este tratamento termoquímico de endurecimento superficial consiste na introdução de 

nitrogênio na matriz, e, por consequência, ocorre a formação de uma camada dura na 

superfície do material (SUN e BELL, 1991; ALVES, ARAUJO e RIBEIRO, 2013). Por 

isso, nas últimas décadas, a nitretação a plasma vem sendo amplamente utilizada 

para diversas aplicações com intuito de melhorar a resistência ao desgaste e à 

corrosão dos materiais. 

O processo pode ser encontrado com as seguintes denominações: nitretação a 

plasma (plasma nitriding), nitretação em descarga luminosa (glow discharge nitriding) 

ou nitretação iônica (íon-nitriding). A Figura 24 ilustra a representação esquemática 

de um equipamento usado neste processo.  

Figura 24 - Representação esquemática de um reator de nitretação a plasma. 

 
Fonte: Adaptado de Franco Junior (2003). 

A bomba de vácuo presente neste sistema é responsável por retirar o ar da câmara 
do reator. Este ar, posteriormente será substituído por uma mistura gasosa. A 

Reator 
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nitretação a plasma é composta por duas etapas: uma etapa de bombardeamento 

prévio (sputtering) e a etapa de nitretação propriamente dita. A primeira etapa contribui 

para melhorias no que tange à limpeza atômica da peça a ser nitretada (SUN, BELL 

e WOOD, 1994; ALVES, 2010).  

Dentro da câmara, o material ou porta-amostras atua como catodo e a parede da 

câmara como o anodo. Quando uma diferença de potencial é aplicada entre o catodo 

e o anodo há geração de uma descarga luminescente, pois ocorre a ionização dos 

gases através do choque entre as espécies. Estes estão contidos num sistema 

hermeticamente fechado à uma pressão suficientemente baixa (CHAPMAN, 1980; 

ALVES, 2010). 

Desta forma, as moléculas gasosas presentes que foram injetadas na câmara de 

tratamento são dissociadas, e, por consequência, elétrons e íons são acelerados pelo 

campo elétrico, colidindo com outras partículas e produzindo mais íons e elétrons. Os 

cátions são acelerados para a superfície do substrato e os elétrons são direcionados 

para a parede da câmara. Assim é realizada a ionização do gás, tornando-o condutor. 

(HOWATSON, 1965; ALVES, 2010).  

Deste bombardeamento iônico há uma energia suficiente que promove o aquecimento 

do substrato e intensifica o processo de difusão (LAMPE, EISENBERG e LAUDIEN, 

1993). Quando estabilizada, a temperatura é controlada a fim de mantê-la na 

temperatura desejada do processo e o tempo de duração do tratamento começa, 

então, a ser contabilizado. 

Os átomos arrancados durante o bombardeamento iônico podem reagir com espécies 

do plasma formando compostos instáveis do tipo FeN, conforme as seguintes etapas 

(ALVES, 2010): 

i. Ionização da mistura gasosa; 

ii. Sputtering do ferro pelas espécies ionizadas; 

iii. Formação de nitretos de ferro entre os átomos arrancados da superfície e as 

espécies ativas do plasma; 

iv. Deposição de nitretos de ferro na superfície da peça. 
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Esses nitretos depositados são recombinados e formam nitretos mais estáveis. 

Dessas recombinações há um excesso de nitrogênio que pode tanto difundir para 

dentro da peça, quanto voltar para o plasma. De tal forma que durante todo esse 

processo pode ocorrer a formação de duas zonas, denominadas de camada branca 

(ou camada de compostos) e a zona de difusão (ALVES, 2010). 

A primeira, é uma zona mais superficial caracterizada pela formação de uma camada 
composta principalmente de nitretos, onde é comum a formação do nitreto γ’ (Fe4N) e 

ε (Fe2-3N), por exemplo para aços sem elementos de liga formadores de nitretos. A 

segunda zona, mais interna, é a zona de difusão composta pelo nitrogênio difundido 

e que pode conter nitretos finamente dispersos na microestrutura (ZHANG e BELL, 

1985; SUN, LI e BELL, 1999; PINEDO, 2000). 

De modo geral, é desejável a obtenção de uma camada nitretada sem a formação de 
camada branca, porque apesar de muito dura, esta estrutura também é frágil 

(PODGORNIK et al., 1998). A constituição da camada formada depende dos 

parâmetros de processo empregados. 

De acordo com Bell et al., (1996), uma das vantagens da nitretação a plasma é o 

controle da metalurgia da camada nitretada por composição da mistura gasosa, 

temperatura e o tempo de nitretação. Entretanto, é importante ressaltar que a 

composição química do substrato também desempenha um papel importante na 

metalurgia da superfície nitretada (JONES, MARTIN e STURGES, 1973; BOCCHINI 

et al.,1990). 

Na nitretação, este controle é realizado por um sistema computadorizado onde ocorre 

a introdução precisa dos gases de processo (H2, N2, Ar, entre outros) em frações 

volumétricas específicas em tempos distintos, se necessário. Outros parâmetros do 

tratamento também podem ser controlados como temperatura, tempo, densidade de 

corrente e pressão total (EDENHOFER, 1974; BELL, DONG e SUN, 1998). 

A composição do gás utilizado é um dos fatores principais que influenciam o processo. 

Metin e Inal (1987) observaram que foi possível obter uma camada nitretada 

ligeiramente maior na nitretação com nitrogênio puro em relação ao processo 

realizado com a adição de hidrogênio, devido a mudança na pressão parcial de 

nitrogênio. Contudo, segundo Pichon et al., (2010), o hidrogênio atua reduzindo o 

óxido da superfície, de tal forma que a nitretação é significativamente mais eficiente 
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do que com o N2 puro, permitindo uma camada mais espessa e com maior teor de 

nitrogênio.  

Ou seja, o hidrogênio influencia e regula a composição da zona de difusão diluindo o 

nitrogênio e diminuindo seu potencial na atmosfera da câmara (PYE, 2003). Por isso 

usualmente são utilizadas misturas de nitrogênio com outros gases, como argônio, 

hidrogênio ou amônia (FEWELL et al., 2000).  

A temperatura de nitretação é um dos principais parâmetros do processo, uma vez 

que é um processo regido por difusão. Por consequência, para um dado tempo, 

acréscimos na temperatura de tratamento levam à um acréscimo na profundidade da 

camada nitretada devido à maior difusão existente (CHRISTIANSEN e SOMMERS, 

2005; BORGIOLI et al., 2005).  

Dessa forma, maiores temperaturas aumentam a quantidade de nitrogênio inserida no 

material, facilitando o aparecimento de fases mais ricas em nitrogênio, como os 

nitretos (Figura 25). Contudo, este acréscimo pode levar a diminuição no valor máximo 

de dureza atingido pois também faz com que os nitretos e outros precipitados 

presentes no material fiquem mais grosseiros (MAHBOUBI e ABDOLVAHABI, 2006).  

Figura 25 - Camada modificada do AISI 316L nitretado em a) 673 K; b) 703 K; c) 743 K. 

 

Fonte: Adaptado de Borgioli et al., (2005). 

Segundo Borgioli et al., (2005), a nitretação a plasma nas temperaturas de 673 K e 

703 K em um aço AISI 316L (Figura 25 a-b) possibilitou a formação de fase S e de 

nitretos de cromo, CrN. Acima desta temperatura de tratamento termoquímico, a 

camada observada era formada por fase S, nitretos de cromo, CrN, e de nitretos de 

ferro, Fe4N (Figura 25 c).  

a) b) c) 
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O tempo de nitretação, por sua vez, também influencia no processo (FOSSATI et al., 

2006). Todavia essa relação diminui à medida que o tratamento ocorre. Essa 

influência pode ser medida pela espessura da camada nitretada formada, que 

aumenta rapidamente no início do processo, porém, para tempos maiores, não 

aumenta tão rapidamente (WANG, SHIJUN e SUN, 2006; HIRSCH, CLARKE e 

ROCHA, 2007). 

2.4.1 Fase S 

Existem duas principais pesquisas datadas da década de 80 que relatam à descoberta 

de uma camada rica em nitrogênio e livre de precipitados decorrente do processo de 

nitretação à plasma, ambos em baixas temperaturas (400 °C). Tanto Zhang e Bell 

(1985) como Ichii, Fujimura e Takase (1986) trabalharam com aço inoxidável 

austenítico: AISI 316 e AISI 304, respectivamente, e relataram a existência dessa 

camada com dureza de 700 HV0,05 e com boa resistência à corrosão (ZHANG e BELL, 

1985). 

Ressalta-se que os primeiros relatos desta fase foram obtidos por nitretação a plasma. 

Entretanto, Dong (2010) afirma que não há praticamente nenhuma restrição para que 

outros processos de engenharia de superfície que podem ser empregados a 

produzam, por exemplo, os processos de carbonitretação (BLAWERT et al., 2000), 

cementação por plasma (FORMOSA et al., 2012) ou carbonitretação, nitretação e 

cementação gasosa (CHRISTIANSEN e SOMMERS, 2005).  

Esta camada foi denominada de fase S (ICHII, FUJIMURA e TAKASE, 1986) e há 

relatos de outras denominações como austenita expandida (LEYLAND et al., 1993), 

fase gn (AMIRI e MORADSHAHI, 2007), fase e’ (ANGELINI, BURDESE E DE 

BENEDETTI, 1988) ou fase m (MARCHEV et al., 1998). 

As diferentes nomenclaturas existem porque nas pesquisas desenvolvidas ao longo 

do tempo sobre a fase S há visões contraditórias, principalmente no que tange à sua 

natureza: estrutura atômica, molecular e cristalina. Por exemplo, Leyland et al., (1993) 

a descrevem como uma estrutura CFC. No entanto, Marchev et al., (1998) 

argumentam que, semelhante à martensita no aço, essa nova fase tem estrutura 

tetragonal, por isso o termo "fase m".  
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De maneira geral, a fase S é compreendida no que tange à estrutura como uma 

austenita expandida, metaestável, livre de precipitados e supersaturada em elementos 

intersticiais (nitrogênio, carbono ou combinação de ambos) que são introduzidos em 

um substrato CFC com alto teor de elementos de liga que contribuam para a 

solubilidade do intersticial (BUHAGIAR, 2008; DONG, 2010). 

Quando o intersticial é o nitrogênio, tem-se a fase SN, supersaturada de nitrogênio em 
solução sólida, onde os átomos de nitrogênio estão aleatoriamente distribuídos nos 

espaços octaédricos (DONG, 2010). Para a formação desta, um exemplo de elemento 

de liga indicado ao substrato é o cromo, pois este elemento aumenta a solubilidade 

do nitrogênio e contribui para formação de uma fase S supersaturada deste intersticial 

(WILLIAMSON, DAVIS e WILBUR, 1998; BUHAGIAR, 2008; DONG, 2010). 

Segundo outros dados da difração de raios X (DRX), o grau de deslocamento dos 
picos depende do tipo e quantidade de intersticiais introduzidos nos aços inoxidáveis 

austeníticos (LEYLAND et al., 1993; THAIWATTHANA et al., 2002; BUHAGIAR, 

2008). 

Ichii, Fujimura e Takase (1986) obtiveram a camada de fase S e observaram que além 

dos picos do substrato na difração de raios X, apareceram cinco picos extras 

deslocados para menores ângulos de difração quando comparados aos picos 

correspondentes (identificados na Figura 26 por círculos em azul). Esses picos não 

estavam listados no índice de ASTM e arbitrariamente os nomearam de S1−S5, 

correspondentes à fase S.  

Além disso, os picos da fase S estão sempre deslocados para a esquerda do pico 

relativo ao substrato. Isso porque ocorre uma expansão do reticulado cristalino CFC 

em consequência do teor de nitrogênio em solução sólida ser alto e atingir valores 

superiores ao limite de solubilidade. E há uma geração de tensões residuais 

compressivas, que por sua vez, ocasionam o deslocamento e alargamento dos picos 

(CHRISTIANSEN e SOMMERS, 2005; TSCHIPTSCHIN e PINEDO, 2010). 

Thaiwatthana et al., (2002) obtiveram fase S no aço AISI316 após o tratamento 

termoquímico de carbonetação e nitretação. Os autores relatam esse deslocamento 

de forma desigual das posições dos picos de fase S1(111) e S2(200) na DRX. O pico 

S2 teve maior deslocamento em relação ao pico g(200) do material do substrato do 

que o pico S1 em relação ao pico g(111).  
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Figura 26 - Difratograma original de Ichii, Fujimura e Takase com os picos de fase S. 

Fonte: Adaptado de Ichii, Fujimura e Takase (1986). 

Posteriormente, estudos indicam que esta camada poderia ser obtida em ligas Ni-Cr 

e também nas ligas Co-Cr (LI et al., 2007; ÇELIK et al., 2008). Por exemplo, Whang, 

Huang e Zhang (2012) relatam em seu trabalho a formação da fase S em um liga 

CoCrMo após ser submetida ao tratamento termoquímico de nitretação em plasma 

cujo gás foi NH3 e a temperatura de processo de 600°, 700° e 800°C.  Na   

Figura 27 destaca-se a fase S (seta em vermelho) deslocada a esquerda do pico 

relativo a fase a (CFC). 

Figura 27 - Difratograma de raios X de uma liga CoCrMo antes e após a nitretação em 600°, 700° e 
800°C.  
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Fonte: Adaptado de Wang, Huang e Zhang (2012). 

2.4.2 Nitretaçao a plasma e o desgaste por erosão cavitacional 

Segundo Allenstein et al., (2014), a utilização de tratamentos termoquímicos, como a 
nitretação, é uma forma eficaz de se melhorar a resistência à erosão por cavitação de 

um aço inoxidável martensítico CA-6NM. Adicionalmente, Grajales, Pinedo e 

Tschiptschin (2010) demonstraram esta eficácia para os aços inoxidáveis duplex UNS 

S31803 e austenítico S30403, como pode ser visualizado na Figura 28 .  

Uma comparação foi realizada por estes autores em relação a resistência à EC de 

dois aços inoxidáveis: duplex e austeníticos em diversas condições (nitretado a 

plasma - LTPN, nitretado à gás a altas temperaturas – HTGN, e nitretado a plasma 

após nitretação à gás a altas temperaturas - HTGN + LTPN). O melhor resultado obtido 

foi para a condição cuja amostra sofreu uma combinação de dois tratamentos 

termoquímicos (Figura 28). 

Figura 28 - Perda de massa acumulada por tempo de exposição no ensaio de cavitação vibratória do 
aço inoxidável duplex UNS S31803 na condição não nitretada, nitretado a gás a alta temperatura e 
nitretado a gás a alta temperatura e posteriormente a plasma; e do aço inoxidável austenítico UNS 

S30403 na condição não nitretado e nitretado a plasma. 

 

Fonte: Adaptado de Grajales, Pinedo e Tschiptschin (2010). 

Grajales, Ospina e Tschiptschin (2010) observaram que é possível indicar que a 

nitretação a plasma melhora um pouco a resistência à erosão por cavitação dos aços, 

enquanto a nitretação gasosa a altas temperaturas aumenta bastante esta resistência, 
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fato evidenciado pela grande diminuição da taxa de perda de massa conforme 

visualizado na Figura 28.   

Tal comportamento foi corroborado por Dos Santos, Garzón e Tschiptschin (2004). Os 

autores relatam que aumentar o conteúdo de nitrogênio na solução sólida (até 0,48% 

em peso) em um aço AISI 304L através do HTGN aumentou 4,6 vezes o tempo de 

incubação e diminuiu 8,6 vezes a taxa de erosão submetido ao desgaste por EC. 

Por sua vez, Espitia et al., (2015) demostraram a efetividade do tratamento 

termoquímico de nitretação a plasma em um aço AISI 410 temperado e revenido. A 

condição nitretada apresentou perda de massa de 1,5 mg, aproximadamente 27 vezes 

menor do que o material não nitretado, com 42 mg, quando submetido ao ensaio de 

cavitação vibratória por 20 horas. O gráfico perda de massa acumulada versus tempo 

de exposição está ilustrado na Figura 29. 

Figura 29 - Perda de massa acumulada em função do tempo de exposição para aço o AISI 410 
temperado e revenido sem nitretação e na condição nitretado. 

 

 

Fonte: Adaptado de Espitia et al., (2015). 

Da mesma forma, encontram-se outros relatos na literatura do efeito benéfico da 

nitretação em relação ao desgaste por EC em diversos materiais. Godoy et al., (2006), 

por exemplo, avaliaram a resistência à erosão por cavitação promovida pela nitretação 

a plasma em aço AISI 1045. O tratamento por nitretação a plasma aumentou o período 
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de incubação (de 1,23 horas para 3,4 horas) e diminuiu as taxas de erosão por 

cavitação no estágio de aceleração (8,4 mg para 5,2mg) em relação ao material não 

nitretado.  

Allenstein et al., (2014) verificaram que para o aço inoxidável martensítico Ca-6NM 

nitretado a plasma em baixa temperatura (24 horas a 350°C) houve um aumento no 

tempo de incubação de 120 minutos na condição não nitretada para aproximadamente 

660 minutos para a condição nitretada. 

Por outro lado, Espítia et al., (2015) relataram a formação de uma camada de 

martensita expandida acompanhada de uma camada mais externa de nitretos de ferro 

em um aço martensítico AISI 410 nitretado, a qual não foi resistente ao desgaste por 

EC. Porém, após o desgaste desta camada externa, a camada subsequente de 

martensita expandida foi responsável por uma redução da ordem de 3 vezes da taxa 

de perda de massa devido à sua resistência ao desgaste por EC.  

Ao contrário da eficiência deste tratamento termoquímico em relação ao desgaste por 

erosão cavitacional, alguns autores não encontraram resultados satisfatórios. 

Tomlinson e Talks (1990) relataram que a nitretação realizada por 45 horas em 510°C 

no Ferro Fundido Branco (16% Cr) diminui o período de incubação de 37 para 20 

minutos quando comparado ao material não nitretado. Allenstein et al., (2013), 

verificaram que um aço martensítico ASTM A 743 apresentou maior resistência ao 

desgaste por EC em comparação ao mesmo aço nitretado a plasma por duas horas 

em 500°C, cuja mistura de gases foi de 20%N2-80%H2. 

Estes efeitos dispares apresentados em relação a nitretação na resistência a EC 

podem estar relacionados a vários fatores. Da Silva et al., (2013) apontam essas 

divergências como sendo a microestrutura original do material nitretado, a presença 

de uma camada composta e os tipos de nitretos formados. 

Por conseguinte, é de suma importância uma análise rigorosa para melhor 
compreensão dos mecanismos atuantes. Por exemplo, a  Figura 30 ilustra a seção 

transversal de uma amostra de aço inoxidável UNS S31803 após o tempo de 

exposição de 64 h em um ensaio de cavitação vibratória. Apesar da menor espessura 

obtida em relação aos outros processos aplicados neste trabalho, 2,3 µm, a camada 

nitretada formada no aço UNS S31803 pela combinação dos tratamentos 
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termoquímicos HTGN e LTPN é contínua sobre os grãos mesmo após o final do 

ensaio. A continuidade é perdida apenas no contorno do grão, provavelmente devido 

à quebra do contorno de grão durante os primeiros estágios do dano de cavitação 

(GRAJALES, PINEDO e TSCHIPTSCHIN, 2010). 

Os mecanismos de desgaste por erosão cavitação, discutidos anteriormente, podem 

ser encontrados similarmente nos materiais nitretados. 

Figura 30 - Seção transversal do UNS S31803 (HTGN+LTPN) após o tempo de exposição de 64 
horas em um ensaio de cavitação vibratória. 

 

Fonte: Adaptado de Grajales, Pinedo e Tschiptschin (2010). 
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

3.1 MATERIAL 

Neste trabalho foi utilizada uma superliga fundida do ternário Co-Cr-Fe. Essa liga 

como recebida foi identificada como FUN. O material foi recebido na forma de discos, 

previamente retificados.  

Esta superliga foi denominada como Co-30Cr-19Fe devido à composição química 

analisada (Tabela 3). Marques et al. (2017b), realizaram a análise química do carbono 

por um analisador de carbono e enxofre, e dos demais elementos por espectrometria 

a plasma e espectrometria de absorção. 

Tabela 3 - Composição química da liga de Co-30Cr-19Fe (% em peso) 

ELEMENTO Co Cr Fe C W Mo Si 

Composição (%) 47,7 29,8 19,1 0,2 0,2 0,3 1,0 
 

Fonte: Adaptado de Marques et al., (2017b). 

Os discos recebidos foram seccionados em uma cortadeira metalográfica Labotom 

(Struers) do Laboratório de Tribologia, Corrosão e Materiais (TRICORRMAT) da 

Universidade Federal do Espírito Santo (UFES).  Após o corte, a geometria das 

amostras é de formato quadrado, com 3 cm de lado, cujo aspecto macroscópico está 

ilustrado na Figura 31. A espessura das amostras é de aproximadamente 2 cm. 

Figura 31 - Geometria final das amostras. 

 
Fonte: Autor (2019). 
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As amostras foram lixadas e polidas. No processo de lixamento foram utilizados 

papéis lixa de acordo com a seguinte sequência: números ASTM #180, #220, #320, 

#500, #800, e #1200. Por sua vez, o polimento fino foi realizado com alumina, com 

acabamento final em pano de 0,3 μm. Posteriormente, as amostras foram submetidas 

aos tratamentos térmicos e termoquímicos. 

3.2 TRATAMENTOS TÉRMICOS E TERMOQUÍMICOS 

3.2.1 Solubilização 

O tratamento térmico de solubilização foi realizado com o objetivo de homogeneizar a 

estrutura da amostra como recebida de tal forma que os possíveis problemas 

decorrentes do processo de fundição e heterogeneidade química da amostra possam 

ser removidos, e, adicionalmente promover a dissolução de carbonetos (ASTM A941, 

2018). 

As condições de tratamento térmico foram determinadas conforme análise do 

diagrama de fases da liga de Co-30Cr-19Fe que foi construído no software de 

termodinâmica computacional FactSage cuja base de dados utilizada foi FSteel, 

conforme Figura 32. 

Para o percentual de carbono (0,2%) e de outros elementos desta liga (Tabela 3) neste 

diagrama, não há temperatura de tratamento viável para obtenção de uma estrutura 

CFC livre de carbonetos. Porém, o tratamento foi realizado levando-se em 

consideração não só a termodinâmica, mas também a cinética e com o intuito de 

promover a dissolução parcial de quaisquer possíveis carbonetos.   

A Tabela 4 a seguir informa os parâmetros utilizados nesse tratamento. 

Tabela 4 - Condições do tratamento térmico. 

Temperatura (°C) 
Tempo (h) 

Taxa de aquecimento (°C/min) 

1200 

12 

20 

Fonte: Autor (2019). 
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Figura 32 - Diagrama de fases Liga Co-30Cr-19Fe desenvolvido no software FactSage. 

 
Fonte: Autor (2019). 

O tratamento foi realizado em Forno Mufla Digital (Jung - modelo LF0612) aquecido 

por resistências elétricas, localizado no Laboratório de Fenômeno de Transportes 

(LFT) do Departamento de Física da UFES. Ao fim do tratamento térmico, as amostras 

foram retiradas do forno e imediatamente resfriadas em água.  

Após o tratamento térmico, as amostras foram submetidas a preparação 

metalográfica. Os processos de lixamento e polimento foram realizados da mesma 

maneira que indicada na seção 3.1. 

3.2.2 Nitretação a plasma 

O tratamento termoquímico foi realizado nas amostras solubilizadas em um reator de 

nitretação a plasma com fonte pulsada SDS PULL, modelo THOR-NP 400, 

pertencente ao Laboratório de Engenharia de Superfícies do Instituto Federal do 

Espírito Santo (IFES) - Campus Vitória.  
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O reator é constituído de quatro sistemas: câmara, sistema de gases, sistema de 

energia e automação. A câmara cilíndrica, de aço inoxidável 316, tem as seguintes 

dimensões: 400 mm de altura e 300 mm de diâmetro útil. O diagrama de blocos deste 

reator pode ser visualizado na Figura 33.  

Figura 33 - Diagrama de blocos do reator de fonte pulsada SDSPUL. 

 
Fonte: Adaptado de SDS Plasma (2018). 

A Figura 34 seguir ilustra as amostras dispostas na porta amostra. Cada tratamento 

termoquímico foi realizado em quatro amostras conforme pode ser visualizado. O 

porta amostra é disposto no interior do equipamento e atua como o catodo, enquanto 

o anodo é a parede interna do reator durante o processo de ionização. A temperatura 

registrada durante o ensaio é da amostra de referência, indicada pela seta em branco 

na Figura 34. 

Os parâmetros deste tratamento termoquímico foram escolhidos baseando-se em 

trabalhos prévios com ligas do ternário Co-Cr-Mo e Co-Cr-Fe nitretadas (LIU et al., 

2013; VIEIRA, 2017; ROMERO, 2018).  
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Figura 34 - Amostras dispostas no porta amostra. 

 
Fonte: Autor (2019). 

Foram realizados três tratamentos diferentes mantendo-se os seguintes parâmetros: 

fração da mistura de gases, tempo de nitretação e a pressão de trabalho. Contudo, a 

temperatura foi diferente para cada tratamento. As temperaturas utilizadas para cada 

condição trabalhada foram as seguintes: 380°C, 400°C e 420°C. A Tabela 5 a seguir 

apresenta os principais parâmetros. 

Tabela 5 - Parâmetros dos tratamentos de nitretação. 

 
Temperatura 

(°C) 
Composição 

do gás 
Pressão 

(Torr) 
Tempo 
(horas) 

1 380 75% de 𝑁2 + 25% de 𝐻2 2,5 20 

2 400 75% de 𝑁2 + 25% de 𝐻2 2,5 20 

3 420 75% de 𝑁2 + 25% de 𝐻2 2,5 20 
 

Fonte: Autor (2019). 

A fração da mistura de gases foi de 75% de N2 e 25% de H2, o tempo de tratamento 

utilizado foi de 20 horas e a pressão de trabalho de 2,5 Torr. O fluxo total de gás 

utilizado nos experimentos foi de 400 cm³/min, compostos de 25% de H2 (100 cm³/min) 

e 75% de N2 (300 cm³/min).  
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As amostras foram resfriadas no próprio reator e retiradas no momento em que 

atingiam temperaturas próximas à ambiente (25-30°C) após o término de cada 

tratamento.  

Amostras de cada tratamento foram seccionadas transversalmente, embutidas a 

quente com baquelite e preparadas metalograficamente (conforme descrito no item 

3.1). As seções transversais das amostras nitretadas após ataque de 100% HCl + 5% 

H2O2, por 10 segundos, foram observadas por microscopia eletrônica de varredura a 

fim de investigar a ação do tratamento termoquímico. 

Adicionalmente, as espessuras das camadas nitretadas formadas foram medidas 

através de análises por microscópio eletrônico de varredura (MEV) e microscópio ótico 

(MO). Foram realizadas 2 medidas da espessura nas imagens realizadas por MEV e 

15 medidas nas imagens de MO. Todas as medidas foram realizadas na região 

central. 

3.3 ENSAIO DE CAVITAÇÃO VIBRATÓRIA 

Para avaliar a resistência à EC foram realizados ensaios de cavitação vibratória 

segundo a norma ASTM G32 (2016) em um equipamento ultrassônico vibratório, 

modelo Telsonic DG-2000, pertencente ao TRICORRMAT/UFES (Figura 35). 

Figura 35 - Esquema do equipamento utilizado no ensaio de cavitação vibratória. 

  
 

 
 

 

Fonte: Adaptado de Jiménez (2014); Romero (2018). 

1.a. Transdutor e atuador  
1.b. Gerador e controlador 
2- Suporte com braço articulado para 
encaixe e paquímetro  
3- Bécker de acrílico 

4- Porta amostras 
5- Banho termostático 
6- Suporte 
7-Câmara de isolação acústica 
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O dispositivo de banho termostático (item 5 da Figura 35), modelo TE-184, atua no 

controle da temperatura do banho por circulação de água refrigerada (bécker e 

reservatório). A fim de garantir maior controle deste parâmetro, um termômetro de 

mercúrio manual também foi utilizado. Esse e outros parâmetros do ensaio estão 

dispostos na Tabela 6 a seguir. 

Tabela 6 - Parâmetros do ensaio de cavitação vibratória. 

Frequência (kHz)  20 

Amplitude de vibração (μm) 50 

Distância entre ponta sonotrodo e amostra (mm) 0,5 

Temperatura do banho (°C) 25± 2 

Fonte:  Autor (2019). 

A frequência, amplitude de vibração e temperatura do banho foram mantidos em 

conformidade à Norma ASTM G32 (2016). Contudo, o método utilizado nos ensaios 

foi o indireto, em que o corpo de prova é posicionado a uma certa distância abaixo da 

ponta do sonotrodo e fica imerso no líquido (água destilada) preso à um suporte. 

O ensaio foi realizado de forma interrompida para que pesagem da massa das 

amostras fosse registrada de forma periódica. Este processo foi realizado em uma 

balança analítica com precisão de 0,01 mg, modelo Sartorius CP225D, disponível no 

TRICORRMAT/UFES. Cada pesagem incluiu cinco medições e o valor médio 

aritmético foi registrado. 

Assim que foram retiradas do equipamento de cavitação vibratória, as amostras 

passaram por dois processos prévios à pesagem: limpeza e secagem. O primeiro é 

uma limpeza ultrassônica em banho com acetona realizada por 3 minutos. E o 

segundo é secagem ao ar frio com secador comum.  

A etapa de interpretação de dados do ensaio foi realizada mediante análise da perda 

de massa cumulativa, taxa de erosão e MDPR. Este último foi calculado a partir dos 

dados obtidos conforme APÊNDICE A – PROCEDIMENTO PARA DETERMINAÇÃO 

DA DENSIDADEe APÊNDICE B – PROCEDIMENTO PARA ESTIMAR ÁREA 

CAVITADA  
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Foi realizado um planejamento experimental, detalhado na seção a seguir. 

3.3.1 Planejamento experimental 

As amostras foram identificadas e os ensaios foram realizados para cada condição 

até o tempo de exposição de 30 horas. A Tabela 7 apresenta informações sobre estes 

ensaios e a nomenclatura dada a cada condição ensaiada.  

Foram utilizadas três amostras de cada condição nitretada (N380, N400 e N420), duas 

amostras para a condição solubilizada (SOL) e uma amostra de aço inoxidável (AISI 

304). Ressalta-se que o aço inoxidável (AISI 304) foi utilizado como aferidor do 

equipamento, a fim de validar os resultados obtidos para as outras condições. 

Tabela 7 - Identificação e informação sobre as condições ensaiadas. 

Condição Tempo de exposição (h) Número de réplicas 
N380 30 3 
N400 30 3 
N420 30 3 
SOL 30 2 

AISI 304 30 1 

Fonte: Autor (2019). 

A ordem de realização dos ensaios foi arbitrária, conforme limitação de tempo e do 

ensaio. Os ensaios foram interrompidos a cada 3 horas, exceto pela primeira 

interrupção em 1,5 horas. O tempo necessário às interrupções foi baseado no indicado 

para amostras de Stellite, que é de 4 a 8 horas (ASTM G32, 2016). 

Adicionalmente, foram realizados outros ensaios com um tempo de exposição menor, 

de 45 minutos, a fim de se analisar o tempo de incubação para cada condição. O 

tempo de interrupção do ensaio para a medição de massa foi de 15 minutos. A Tabela 

8 dispõe informações sobre estes ensaios. 

Tabela 8 - Informação sobre os ensaios adicionais. 

Condição Tempo de exposição (min) Número de réplicas 
N380 45 1 
N400 45 1 
N420 45 1 

Fonte: Autor (2019). 
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3.4 CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL 

Com o auxílio da microscopia ótica, foi realizada a caracterização microestrutural das 

amostras. Esta foi conduzia em um microscópio Nikon, modelo Eclipse MA 200, 

pertencente ao TRICORRMAT/UFES. A solução utilizada para revelar a 

microestrutura foi de 100 ml de HCl e 5 ml de H2O2 e tempo de imersão foi de 10 

segundos (KLARSTROM, CROOK e WU, 2004). 

3.5 MICRODUREZA 

Os ensaios de microdureza foram conduzidos no microdurômetro Panambra modelo 

HXD-1000TM do TRICORRMAT/UFES, com indentador Vickers. Foram realizadas 4 

etapas de ensaio de microdureza com as seguintes finalidades: 

a) Analisar a dureza na superfície para as condições N380, N400, N420 e SOL, 

com carga variando de 10gf a 1kgf; 

b) Comparar a microdureza na superfície das condições N380, N400, N420 e SOL 

com carga de 10gf; 

c) Realizar um mapeamento linear da microdureza na superfície nas condições 

N380, N400 e N420 com carga de 10gf; 

d) Verificar a evolução da microdureza ao longo do ensaio de cavitação vibratória 

na região central até 45 minutos de exposição com carga de 10gf. 

Para cada carga utilizada foi obtido o valor médio de 15 medições e o tempo de 

aplicação de carga foi de 10 segundos, segundo a norma ASTM E92 (2017). 

3.6 DIFRAÇÃO DE RAIOS X 

A fim de identificar a estrutura cristalina das amostras, foram realizados ensaios de 

difração de raios X para cada condição. 

O equipamento utilizado foi um difratômetro de raios X Rigaku com fonte de radiação 

monocromática 𝐶𝑢𝐾𝛼 de comprimento de onda (𝜆 = 0,1542 nm), tensão de 40 𝑘𝑉 e 

corrente de 20 mA pertencente ao Laboratório de Difração de raios X do Centro 

Tecnológico (CT) da UFES.  

O tempo total de aquisição de dados para cada amostra foi de 14 horas, com ângulos 

entre 10° a 150° e passo angular de 0,04°. Para a análise de padrões de fases 
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cristalinas foi utilizado o banco de dados ICSD e as interpretações qualitativas foram 

efetuadas por comparação com esses padrões. 

O método usado para calcular a fração volumétrica percentual de uma fase (%) é dado 

pela Equação (3) segundo Balagna, Spriano e Faga (2012) que estabelece a seguinte 

razão, 

		𝑓CDEF	/(%) = 	
∑ IJKLMN	O

∑ IJKLMN	PMPQR
	𝑥	100          (3) 

onde A é a fase a ser considerada, ΣIpicosA é a soma das intensidades de todos os 

picos que pertenciam à fase A, ΣIpicosTot é a soma das intensidades de todos os picos 

no difratograma.   
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES 

4.1 CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL 

A microestrutura da liga Co-30Cr-19Fe fundida (como recebida) é apresentada na 

Figura 36. 

Figura 36 - Microestrutura da liga Co-30Cr-19Fe como recebida por MO. 

 
Fonte: Autor (2019). 

A amostra nesta condição tem uma microestrutura comum aos materiais provenientes 

do processo de fundição cuja estrutura dendrítica no interior dos grãos pode ser 

observada (1- seta em branco) tanto nas imagens por microscópio ótico (Figura 36) e 

por estereoscópio (Figura 37). Observa-se também contornos de grão bem definidos 

e possíveis maclas (2 – seta em branco).  

Destaca-se o tamanho grosseiro dos grãos de aproximadamente de 1,65 mm, valor 

calculado segundo o método de intercepto de Heyn, segundo a norma ASTM E112-

13 (2013) disposto no APÊNDICE C – PROCEDIMENTO PARA ESTIMAR TAMANHO 

DE GRÃO.  

(1) (2) 
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Figura 37 - Microestrutura da liga Co-30Cr-19Fe como recebida.  

  
Fonte: Autor (2019). 

Após a solubilização, o tamanho médio dos grãos diminuiu devido ao processo de 

recristalização primária, como pode ser visualizado na Figura 38. O tamanho médio 

dos grãos calculados é de aproximadamente 1,22 mm pelo método de intercepto de 

Heyn, conforme Apêndice C.  

Figura 38 - Microestrutura da liga Co-30Cr-19Fe solubilizada. 

 
Fonte: Autor (2019). 

(1) 
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Destaca-se que há uma distribuição bimodal e este tamanho médio calculado inclui 

valores grandes e médios. Desta forma, podem ser considerados como grãos duplex, 

segundo a norma ASTM E1181-02 (2015). 

Observa-se que, após o tratamento térmico, novos grãos foram formados (1- seta em 

branco) no interior dos grãos dendríticos grosseiros, como pode ser visualizado na 

Figura 39. Também se encontram maclas de recozimento (2 - seta em branco) no 

interior dos grãos. 

Figura 39 - Microestrutura da liga Co-30Cr-19Fe solubilizada por MO. 

 
Fonte: Autor (2019). 

4.2 DIFRAÇÃO DE RAIOS X 

O difratograma de raios X para a condição como recebida e solubilizada é 

apresentado na Figura 40 a seguir. 

O resultado do difratograma indica que a estrutura da liga de cobalto Co-30Cr-19Fe é 

mista tanto na condição FUN quanto na condição SOL, pois nota-se a presença de 

picos de difração referentes à estrutura CFC (fase α) e à estrutura HC (fase Ɛ): α(111), 

ε(100), ε(101), ε(102). Esse resultado encontra-se em conformidade com diversos 

autores em relação as ligas de cobalto (BALAGNA, SPRIANO e FAGA, 2012; 

WHANG, HUANG e ZHANG, 2012).  

(1) 

(2) 
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Ressalta-se que os picos foram identificados mediante análise de ficha catalográfica 

e, portanto, alguns picos podem não ter sido identificados. 

Figura 40 - Difratograma de raios X da liga Co-30Cr-19Fe como recebido e a condição SOL. 

Fonte: Autor (2019). 
 

O difratograma da condição SOL aponta que essa estrutura mista da liga, cobalto α e 

ε, continuou presente após o tratamento térmico. Contudo, os picos referentes à fase 

HC apresentaram maior intensidade que os da fase CFC. Ressalta-se que o tamanho 

dos grãos é de aproximadamente 2 mm e tal fator pode ter influenciado na intensidade 

da fase HC muito maior que as demais, pois a difração pode ter ocorrido localmente, 

em poucos ou em um único grão hexagonal com tal orientação. 

Além disso, Huang e López (1999) apontam que grãos maiores são mais susceptíveis 

à transformação martensítica que os menores, devido a menor de quantidade de 

contornos de grão. Adicionalmente é admissível considerar essa estrutura mista (CFC 

e HC) nos grãos recristalizados uma vez que fora demonstrado na Figura 39 

martensita e maclas de recozimento. Esse indicativo já fora apontado por Romero 

(2018) para essa mesma liga solubilizada. 

A Tabela 9 informa os valores calculados para a fração volumétrica das fases pela 

Equação 3. 
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Tabela 9 - Fração volumétrica das fases identificadas pelo difratograma. 

Condição % Co-ε (HC) % Co-α(CFC) 

Recebida (FUN) 84,25 15,75 

Solubilizada (SOL) 89,35 10,65 
Fonte: Autor (2019). 

 

As frações volumétricas da fase CFC, indicada pela Tabela 9, tanto da amostra na 

condição como recebida e da solubilizada, são maiores que os valores relatados por 

Souza, Júnior e Bozzi (2017) e Romero (2018) para a mesma liga. Isso pode ser 

devido a difração ter ocorrido em poucos ou em um único grão hexagonal com tal 

orientação. 

De acordo com Li et al., (2007), a formação de fase S em ligas Co-Cr é possível 

mesmo que a microestrutura inicial não seja totalmente constituída de fase α (CFC). 

A introdução de elementos intersticiais como o carbono e o nitrogênio (elementos 

fortemente estabilizadores da estrutura CFC em ligas Co-Cr) podem propiciar a 

transformação da fase Ɛ (HC) em fase α (CFC) e, posteriormente, a formação da fase 

S.  

O difratograma de raios X para as condições nitretadas é apresentado na Figura 41 a 

seguir. Observa-se que houve formação de fase S para todas as condições, ainda que 

as amostras demonstrassem maior fração Ɛ em condição prévia ao tratamento 

termoquímico, como visto anteriormente, em consequência do que fora apontado por 

Li et al., (2007).  

Ressalta-se que para todas as condições nitretadas analisadas verifica-se a ausência 

de picos referentes a fase HC. Evento o qual também foi observado por Wang, Huang 

e Zhang (2012) em uma liga CoCrMo que apresentou maior fração Ɛ antes do 

tratamento termoquímico e após a nitretação a partir de 500°C os autores analisaram 

que esta fase (Ɛ) praticamente desaparece. 

Adicionalmente a partir da análise da Figura 41, destaca-se os picos referentes a faixa 

de ângulos entre 44 a 47° os quais se encontram defasados do pico α (200), indicado 

pela reta tracejada em vermelho. Desta forma pode-se concluir que estes são 

referentes aos picos da fase S de forma consoante ao encontrado na literatura.  
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Figura 41 - Difratograma de raios X da liga Co-30Cr-19Fe nas condições N380, N400, N420 e SOL. 

 
Fonte: Autor (2019). 

Ainda, observa-se que a amplitude e a intensidade dos picos de fase S aumentam 

junto com a temperatura de tratamento assim como relatado por Liu et al., (2013). E 

também, o aparecimento de picos referentes a nitretos de cromo aumentam com o 

aumento da temperatura, conforme também foi verificado por outros autores. 

Por exemplo, Öztürk, Fidan e Mändl (2014) realizaram implantação iônica por imersão 

em plasma de nitrogênio em uma liga CoCrMo e a partir da temperatura de 450°C, os 

autores observaram surgimento de nitretos de cromo (CrN e Cr2N) os quais também 

aumentaram com o aumento da temperatura na faixa trabalhada (450-550°C).  

Contudo, somente a partir de temperaturas acima de 600°C que Wang, Huang e 

Zhang (2012) observaram formação de CrN em uma liga CoCrMo nitretada a plasma. 

É evidente que os parâmetros do tratamento termoquímico, os diferentes tratamentos 
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termoquímicos e condição do substrato previamente ao tratamento são alguns dos 

responsáveis por resultados distintos. 

Segundo Li et al., (2008), acréscimos em ambos os parâmetros temperatura e tempo 

de tratamento aumentam a espessura da camada nitretada e aumentam a 

possibilidade de formar camadas de CrN ou Cr2N devido à taxa de difusão mais rápida 

ou movimento intensivo de átomos de nitrogênio.  

Para todas as condições analisadas a influência do tamanho do grão deve ser 

considerada, visto que há apenas um pico de maior intensidade no difratograma para 

todas as condições.  

Noli, Pichon e Öztürk (2018) obtiveram fase S em ligas de CoCrMo cujo tamanho do 

grão variava entre 5 a 15 μm. E, Luo et al., (2013) relatam a formação de fase S a 

partir da cementação a plasma da liga Co–28Cr–10Mo cuja faixa do tamanho de grão 

era de 25 a 40 μm. É interessante destacar que são poucos os trabalhos relacionados 

a nitretação que relatam o tamanho do grão das ligas. 

4.3 CAMADA NITRETADA 

As seções transversais das amostras N380, N400 e N420 após ataque de 100% HCl 

+ 5% H2O2, por 10 segundos, foram observadas por MEV, conforme Figura 42.  O 

ataque químico permitiu revelar os grãos do substrato e a fase S, representada por 

uma camada clara e fina na superfície conforme caracterizado por Dong (2010). 

Observa-se uniformidade na espessura da camada da condição N380 e ausência de 

trincas perceptíveis para a região analisada (Figura 42 a). As condições N400 e N420, 

por sua vez, não se apresentam desta forma, conforme ilustrado na Figura 42 b) e c).  

Há uma certa uniformidade em relação a espessura em algumas regiões da camada 

nitretada formada nessas duas condições, porém não é ao longo de toda região. Isto 

pode ser relacionado ao desvio padrão encontrado para as medidas das espessuras 

calculadas no MO cujos valores são muito maiores para as amostras N400 e N20. 
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Figura 42 - Seção transversal para a condição: a) N380; b) N400; c) N420. 

   

      
Fonte: Autor (2019). 

Os resultados das espessuras médias calculadas por microscópio ótico e por 

microscópio eletrônico de varredura para cada condição das amostras nitretadas 

estão dispostos na Tabela 10. 

Tabela 10 - Espessura média da camada de fase S para cada condição. 

 Espessura MEV (µm) Espessura MO (µm) 

N380 5,529 5,00 ± 0,36 
N400 9,454 9,85 ± 1,39 
N420 15,925 12,09 ± 1,42 

Fonte: Autor (2019). 

É importante destacar que os valores médios de espessura obtidos por meio de 

análise no MO apresentam um número maior de medidas distribuídas na parte central 

da camada. Embora estes valores obtidos por MO apresentem alguma discrepância 

em relação aos valores obtidos por MEV, devido a análise ser proveniente de regiões 

e número de medições distintos, estes foram considerados valores mais consistentes 

e foram usados ao longo do trabalho. 

c) 

a) 

b) 
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Em relação à influência da temperatura de tratamento na formação da camada de fase 

S, observa-se que com acréscimos na temperatura há aumento nas espessuras das 

camadas de fase S.  

Para os resultados obtidos por MO, houve um aumento de aproximadamente 1,97 

vezes na espessura do tratamento termoquímico de temperatura 400ºC em relação à 

condição realizada a 380 °C. Para o tratamento termoquímico de maior temperatura, 

420°C, a espessura obtida foi 1,22 vezes maior que a condição realizada a 400°C e 

2,41 vezes maior que a 380°C. Essa diferença nas espessuras obtidas podem ser 

melhor visualizadas com o aumento de 2000x conforme pode ser visualizado na 

Figura 42 b), d) e f). 

Independentemente da técnica utilizada para análise da espessura da camada 

formada, MO ou MEV, a condição N380 apresentou menor espessura, seguida pelas 

condições N400 e N420. A correlação encontrada entre espessura e temperatura de 

tratamento pode ser justificada pela exponencial de Arrhenius, uma vez que há uma 

maior difusão atômica para maiores temperaturas (CHRISTIANSEN e SOMMERS, 

2005). 

Quando comparados os resultados com os de Liu et al., (2013) em uma liga de 

CoCrMo constata-se que todos os resultados obtidos no presente trabalho são 

maiores. Para sua maior temperatura de trabalho, 400°C, os autores obtiveram 2,5 

μm de espessura, enquanto que neste presente trabalho o tratamento com a menor 

temperatura teve uma espessura média de 5 μm.  

Esse valor encontrado é 2 vezes maior que o dos autores e pode ser justificado por 

dois fatores. O primeiro é a diferença de composição química da amostra. Observa-

se que há um maior teor de ferro da liga Co-30Cr-19Fe, 19%, em relação a CoCrMo, 

que possui apenas 0,75%. Williamson, Davis e Wilbur (1998) analisaram 16 ligas 

distintas (aços inoxidáveis austeníticos, ligas Fe–Ni e Ni puro) e concluíram todas as 

amostras ricas em Fe produziram camadas relativamente espessas (2,5 a 3,5 μm) 

com alto teor de nitrogênio em solução sólida. 

O segundo fator está relacionado à composição da mistura de gases utilizada ser 

diferente, pois todos os tratamentos foram realizados com uma fração parcial de 

nitrogênio de 75%, enquanto que Liu et al., (2013) utilizaram 25% de nitrogênio 

facilitando a difusão de tal elemento. 



78  

 

Vieira (2017) realizou o tratamento termoquímico de nitretação a 400°C na liga Co-

30Cr-19Fe e obteve 6,7 μm de espessura. O valor encontrado neste trabalho foi 1,47 

vezes maior. Ressalta-se que o tempo de tratamento e a pressão de trabalho 

utilizados por Vieira (2017) foram os mesmos que neste trabalho, contudo a 

composição da mistura de gases utilizada foi diferente. 

Por sua vez, Romero (2018) obteve uma espessura de 5,47 μm numa liga Co-30Cr-

19Fe tratada termoquimicamente a 400°C com os mesmos parâmetros desse trabalho 

(pressão, tempo, temperatura e fração parcial da mistura gasosa). Enquanto no 

presente trabalho, a espessura obtida em uma condição equivalente a esta (N400) foi 

de 9,85 μm, aproximadamente 1,8 vezes maior. Destaca-se que os reatores utilizados 

em ambos os trabalhos não são os mesmos, assim como o fluxo de gás, o que pode 

ter influenciado na diferença do resultado.  

4.4 MICRODUREZA 

4.4.1 Microdureza na superfície  

A Figura 43 apresenta os valores de microdureza com carga variando de 10 a 1000gf 

para todas as condições nitretadas e a amostra de comparação SOL.   

Figura 43 - Microdureza na superfície das amostras nitretadas. 

 
Fonte: Autor (2019). 
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Observa-se que há uma tendência em todas as condições dos valores de microdureza 

diminuírem com o acréscimo da carga aplicada. Indicativo de que há um efeito 

combinado do Indentation Size Effect (ISE) e da espessura do filme.  

O ISE foi considerado como um possível artefato causado por erros de medição ou 

procedimentos de preparação de superfície. Contudo, há uma variedade de 

mecanismos propostos que enfatiza a natureza bastante complicada do ISE (MANIKA 

e MANIKS, 2006). São alguns exemplos: propriedades do material, precisão da 

medição do tamanho da indentação, determinação da carga real aplicada e influência 

da geometria do penetrador (FARGES e DEGOUT, 1989; SANGWAL, SUROWSKA e 

BLAZIAK, 2002) 

Para minimizar a influência do substrato, a espessura da camada deve ser, no mínimo, 

dez vezes maior que a profundidade da indentação (HOLMBERG e MATTHEWS, 

2009). A profundidade de indentação pode ser calculada segundo a norma ASTM E92 

(2017). O procedimento encontra-se no Apêndice D. Para a carga de 10 gr, foi 

calculada profundidades de indentação de 0,59 μm, 0,53 μm e 0,51 μm, 

respectivamente a N380, N400 e N420, e a espessura aproximadamente 8, 18 e 24 

vezes maior. Logo para as medidas realizadas nesta carga há um efeito combinado 

do ISE e do substrato para a condição N380 e há pouca influência do substrato para 

as condições N400 e N420. 

Decorrente da sua menor espessura, 5 μm (Tabela 10), pode-se verificar uma menor 

capacidade de sustentação de carga para a condição N380. E que sua curva 

apresenta um decaimento mais pronunciado, de maneira que a partir das indentações 

com carga de 100 gf, o valor médio encontrado é próximo ao da condição SOL. Com 

aplicação de cargas maiores, trincas foram observadas. Consequentemente, para 

esta condição, não foi possível dar continuidade às indentações para maiores cargas. 

Por sua vez, a amostra N400 tem maior capacidade de sustentação de carga e há 

uma tendência do decaimento se igualar à condição SOL para cargas superiores à 

200 gf. Porém tais medidas não foram realizadas devido ao fato de que após a 

aplicação desta carga houve o aparecimento de trincas nas indentações realizadas o 

que impossibilitou validar as medidas realizadas. 

Destaca-se o decaimento mais suave para a condição N420. Somente para carga de 

1kgf a amostra encontra valores próximos aos do substrato. Nesta condição, somente 
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foram visualizadas trincas durante as indentações realizadas a partir de algumas 

medições com carga de 1kgf. 

Ressalta-se que essas medições contemplam apenas 1 amostra de cada condição. 

Visando uma análise mais completa dos valores de dureza na superfície com carga 

de 10gf, foram realizadas medidas em 3 amostras de cada condição.  

Os resultados dos valores de dureza encontrados, com carga de 10gf, na superfície 

das amostras antes do ensaio de cavitação vibratória para as condições N380, N400, 

N420 podem ser comparados a partir da análise da Figura 44.  

Figura 44 - Microdureza da superfície para a carga de 10 gf. 

 
Fonte: Autor (2019). 

Os valores encontrados para cada condição podem ser visualizados na Tabela 11. 

Tabela 11 - Resultados de Microdureza HV(0,01) para as condições N420, N400, N380 e SOL. 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Autor (2019). 
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A amostra N420 possui o maior valor médio de 1460,9 ± 3 HV, seguida pela N400, 

N380 e SOL. Os valores encontrados diferem razoavelmente dos indicados na Figura 

43 em consequência do número de amostras. 

Os valores de dureza obtidos para as amostras nitretadas são da ordem de 1000-

1500 HV0,01. Em todas as condições nitretadas observam-se valores de microdureza 

superiores aos de algumas literaturas que relatam fase S em ligas de Co-Cr. Liu et al., 

(2013) relataram dureza de 760 HV0,01 na liga de CoCrMo para a condição nitretada a 

400°C durante 20 horas. Enquanto que para esta mesma temperatura de trabalho, 

Vieira (2017) obteve valores próximos à 1200 HV0,01 e Romero (2018) 

aproximadamente 1000 HV0,01. Contudo ressalta-se que a composição da mistura 

gasosa não foi a mesma que a deste presente trabalho. 

Apesar da faixa de valores ser maior que o encontrado em outros trabalhos com ligas 

de Co-Cr, esses valores foram encontrados em outros materiais que não essas ligas. 

Por exemplo, Sun, Bell e Wood (1994) obtiveram 1400H0,01 em um aço inoxidável 

martensítico nitretado a plasma. A condição N380, com a menor temperatura de 

trabalho, apresenta valor próximo ao do aço AISI 316 nitretado que é de 1200 HV(0,01) 

(CHRISTIANSEN e SOMMERS, 2005). 

A partir da difração de raios X constatou-se mais picos referente à nitretos de cromo, 

CrN e Cr2N, na condição N420 do que nas outras condições (N380, N400). Os nitretos 

que surgem seriam responsáveis pelo aumento da dureza. Desta forma, os maiores 

valores de dureza encontrados para a amostra N420 são corroborados pela análise 

do DRX. De tal forma que os valores de dureza observados para todas as condições 

nitretadas correspondem ao efeito da formação dos nitretos e da fase S. 

4.4.2 Mapeamento linear da microdureza na superfície 

O mapeamento linear da microdureza na direção horizontal foi realizado antes do 

ensaio de cavitação vibratória para cada condição nitretada.  As FigurasFigura 45, 

Figura 46 eFigura 47 ilustram os valores de dureza encontrados, com carga de 10gf, na 

superfície das condições N380, N400 e N420. 

Adicionalmente a fim de contribuir para uma melhor visualização da região cavitada 

(círculo tracejado em vermelho) foram utilizadas imagens obtidas por estereoscópio 

após 15 minutos do ensaio de cavitação vibratória. 
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Figura 45 - Condição N380 a) Mapeamento linear da microdureza na superfície b) Imagem de 
estereoscópio após 15 minutos do ensaio de cavitação vibratória. 

   
Fonte: Autor (2019). 

Figura 46 - Condição N400 a) Mapeamento linear da microdureza na superfície b) Imagem de 

estereoscópio após 15 minutos do ensaio de cavitação vibratória. 

   
Fonte: Autor (2019). 

Figura 47 - Condição N420 a) Mapeamento linear da microdureza na superfície b) Imagem de 

estereoscópio após 15 minutos do ensaio de cavitação vibratória. 

   
Fonte: Autor (2019). 
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As medidas de microdureza foram realizadas linearmente conforme sentido e direção 

representados pela seta em vermelho. Observa-se que a microdureza da região 

posteriormente cavitada (círculo tracejado em vermelho) apresenta valores em uma 

faixa de 850-1050 HV para a condição N380, 1100-1300 HV para N400 e 1100-1500 

HV para N420. Como já foi analisado, para maiores temperaturas obteve-se uma 

camada com maior dureza. 

Verifica-se que não há uma certa uniformidade em relação à microdureza medida em 

alguns locais, principalmente na região central, da superfície da camada nitretada para 

todas as condições. Adicionalmente, maiores valores são encontrados nas bordas, 

devido ao efeito de borda do processo de nitretação.  

Ressalta-se que esses valores representam apenas uma medida, e por isso essa 

diferença pode ser atribuída aos erros associados às medições ou pode indicar que 

há a camada não é uniforme em toda amostra analisada. 

4.4.3 Evolução da microdureza durante do ensaio de cavitação vibratória 

Os valores de dureza, com carga de 10gf, na superfície das amostras para as 

condições N380, N400 e N420 ao longo de 45 minutos do ensaio de cavitação 

vibratória podem ser visualizados na Figura 48 a seguir. 

Figura 48 - Evolução da microdureza ao longo de 45 minutos do ensaio de cavitação vibratória. 

 
Fonte: Autor (2019). 
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Todas as condições apresentam uma diminuição de microdureza após 15 minutos do 

ensaio. Todavia os valores obtidos nas condições N380 e N400 mostram ser 

estatisticamente próximos, considerando o desvio padrão e esta redução ocorre de 

forma mais pronunciada para a condição N420.  

Com o prosseguimento do ensaio, é observado o mesmo comportamento para todas 

as condições: os valores de microdureza diminuem com 30 minutos de exposição e 

voltam a aumentar com 45 minutos. Mais uma vez este decaimento e posterior 

aumento é mais pronunciado para a condição N420.  

Logo há um indicativo de que algum mecanismo de endurecimento ocorreu durante o 

tempo de exposição analisado conforme observado por Wu, Lin e Yeh (2000).  E essa 

alternância entre os valores de microdureza encontrados pode indicar que ocorreu 

encruamento em uma fina camada superficial que foi fraturada em seguida. 

4.5 DESGASTE POR EROSÃO-CAVITAÇÃO 

Na Figura 49 podem ser visualizadas as curvas de perda de massa acumulada em 

função do tempo de exposição para um tempo máximo de 30 horas de liga de Co-

30Cr-19Fe nas condições SOL, N380, N400 e N420. E apresenta-se o resultado 

obtido para o AISI 304. 

Os valores de perda de massa acumulada encontrados para cada condição após 30 

horas do ensaio de cavitação vibratória estão descritos na Tabela 12. A menor perda 

de massa acumulada foi encontrada para a condição N380, seguida da condição SOL, 

N400, N420 e aço AISI 304.  

Tabela 12 - Valores de perda de massa acumulada para todas as condições após 30 horas de 
exposição ao ensaio de cavitação vibratória. 

 Perda de massa acumulada (mg) 

SOL 11,19 
N380 7,74  
N400 16,06  
N420 

 AISI304 
25,11 
56,71 

 

Fonte: Autor (2019). 

As condições SOL, N380, N400 e N420 apresentam menor perda de massa 

acumulada que o AISI 304. O tempo de incubação para o AÇO AISI 304 é de 
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aproximadamente 3 horas como obtido por Hattori e Mikami (2009) para esse mesmo 

aço 

Figura 49 - Perda de massa acumulada em função do tempo de exposição de um ensaio de cavitação 

vibratória em um tempo de 30 horas de exposição. 

 

Fonte: Autor (2019). 

Observa-se que a inclinação da curva (Figura 49) a qual reflete na taxa média de 

erosão durante o ensaio é aproximadamente a mesma para todas as condições 

nitretadas. Evento o qual é mais evidente após 9 horas do tempo de exposição, 

indicativo de que o comportamento dessas condições em relação ao mecanismo 

observado durante a evolução do ensaio de cavitação vibratória será similar. 

Ainda que as condições N420 e N400 demonstrem melhor resultado quando 
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à condição SOL para o tempo de exposição de 30 horas. Isso se deve ao fato de que 

apesar do tratamento térmico nessas temperaturas (400 e 420°C) tenha sido efetivo 

na formação da fase S e no aumento da dureza do material (Figura 41), a presença 

de nitretos conforme indicado pela difração de raios X compromete uma melhor 

resposta das amostras frente à EC, conforme apontado por Allenstein et al., (2013). 
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Romero (2018) relata que uma liga de Co-30Cr-19Fe solubilizada apresentou tempo 

de incubação de 9 horas e perda de massa acumulada de 15,2 mg para 40 horas de 

cavitação. Na Figura 49 verifica-se que nenhuma das condições da liga de Co-30Cr-

19Fe apresentaram tempo de incubação, inclusive a condição solubilizada.  

Em sua análise, Romero (2018) considera que no estágio de incubação há acúmulo 

de perda de massa devido a defeitos de fundição pré-existentes. Contudo a norma 

ASTM G32 define que o tempo de incubação apresenta taxa de erosão nula ou 

insignificante em relação aos estágios posteriores, e que não há uma medida exata 

para a duração deste período. Por isso no presente trabalho, o tempo de incubação 

foi considerado ausente devido a existência de perda de massa acumulada nos 

instantes iniciais. 

A curva taxa de erosão versus tempo de exposição apresenta os estágios do ensaio 

de forma mais definida e mais clara em termos de identificação dessas etapas. A 

Figura 50 ilustra essa curva para cada condição.  

Figura 50 - Taxa de erosão em função do tempo de exposição de um ensaio de cavitação vibratória 
em um tempo de 30 horas de exposição. 

 
Fonte: Autor (2019). 

Pode-se observar na Figura 50Figura 49 que o comportamento das curvas está 

delineado conforme o indicado pela norma, Figura 10, com os estágios de cavitação 
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bem definidos: taxa máxima de erosão após 1,5 horas de ensaio e estágio de 

atenuação a partir de 4,5 horas para todas as condições. Contudo, o tempo de 

incubação e aceleração não foram identificados mediante estes ensaios realizados 

em ambas as curvas da Figura 49 e Figura 50.  

Os valores de taxa máxima de erosão e taxa de erosão para cada condição após 30 

horas do ensaio estão descritos na Tabela 13. 

Tabela 13 - Valores de taxa máxima de erosão e taxa de erosão para todas as condições no ensaio 
de cavitação vibratória com tempo de 30 horas de exposição. 

 Taxa máxima de 
erosão (mg/h) 

Taxa de erosão (mg/h) 
em 30 horas 

SOL 1,44 0,37 

N380 1,07 0,25 

N400 2,69 0,53 

N420 5,12 0,83 

Fonte: Autor (2019). 

A taxa máxima de erosão verificada na Tabela 13 e visualizada na Figura 50 é muito 

maior do que o observado para a liga de Co-30Cr-19Fe por Romero (2018). O autor 

indica que a maior taxa máxima de erosão encontrada foi de 0,61 mg/h para a liga 

solubilizada. No entanto neste trabalho, a menor taxa encontrada é quase o dobro, 

1,07 mg/h para a condição nitretada N380.  

O gráfico da perda volumétrica acumulada no tempo máximo de exposição de 30 

horas pode ser visualizado na Figura 51. Observa-se que o menor valor encontrado é 

para a condição N380 no tempo final de exposição. 

O MDE encontrado para o tempo de 30 horas de exposição ao ensaio de cavitação 

vibratória é de 7,68 µm, 5,31 µm, 11,02 µm e 17,24 µm para as condições SOL, N380, 

N400 e N420, respectivamente (Figura 52). Esses valores obtidos para as condições 

N380 e N400 são próximos aos valores da espessura da camada nitretada (Tabela 

10). Já para a condição N420, o MDE é superior ao valor da espessura da camada.  
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Figura 51 - Perda volumétrica em função do tempo de exposição. 

 
Fonte: Autor (2019). 

A Figura 52 a seguir ilustra o MDE calculado em 30 horas de exposição para cada 

condição. 

Figura 52 – MDE calculado em 30 horas de exposição para cada condição. 

 

Fonte: Autor (2019). 
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Espitia et al., (2013) compararam o valor do MDE com da espessura da camada 

nitretada no aço martensítico AISI 410. Os autores relataram que após 7 horas de 

ensaio o MDE encontrado foi de 5,7µm, valor próximo a espessura da camada 

nitretada que continha nitretos aciculares de ferro, e, que a partir deste tempo de 

exposição, a martensita expandida ficou exposta. A partir desse tempo de exposição, 

7 horas, e do MDE relatado pelos autores, pode-se calcular o MDPR cujo valor é de 

0,81 µmh-1, superior a todas as condições deste trabalho, conforme pode ser 

visualizado na Tabela 14.  

A Tabela 14 resume os valores encontrados de MDPR para cada condição. Os valores 

utilizados de área e densidade são 1,82 cm2 e 8,004 g/cm3, respectivamente, 

parâmetros calculados segundo os Apêndices A e B. 

Tabela 14 - Valores de MDPR calculados para cada condição. 

 SOL N380 N400 N420 
MDPR (µmh-1) 0,256 0,177 0,367 0,574 

Fonte: Autor (2019). 

Os valores encontrados corroboram o comportamento em relação ao desgaste por EC 

da amostra nitretada na menor temperatura de trabalho, N380. Sendo que o maior 

valor de MDPR foi observado para a condição N420, indicativo de que o tratamento 

termoquímico nesta temperatura não foi tão efetivo para a resistência ao desgaste por 

EC em comparação com as outras condições trabalhadas. 

Ressalta-se que ainda que os valores encontrados são menores do que os valores 

obtidos em outros materiais. Por exemplo, em seu trabalho Bregliozzi et al., 2005, 

observaram que o AISI 304 apresentou MDPR (µmh-1) de 0,3 após 15 horas do ensaio 

de cavitação vibratória. Esse valor é maior que a condição SOL e N380, porém é 

menor que N400 e N20. Contudo, deve-se considerar que este trabalho utilizou tempo 

de exposição maior (30 horas) e o tamanho médio de grãos grosseiros informado 

pelos autores foi de 45 µm, aproximadamente 4 vezes menor do que o deste trabalho. 

A primeira interrupção nos ensaios foi realizada após 1,5 horas (Figura 49). A fim de 

determinar o tempo de incubação que não fora detectado, foram realizados ensaios 

adicionais com menor tempo de interrupção do ensaio, de 15 min até 45 minutos de 

exposição conforme ilustrado na Figura 53. Foram realizados ensaios com uma 

amostra de cada condição nitretada. 
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Figura 53 - Perda de massa acumulada em função do tempo de exposição em um ensaio de 
cavitação vibratória com tempo de ensaio máximo de 45 minutos. 

 
Fonte: Autor (2019). 

Observa-se que após 15 minutos de ensaio, na primeira interrupção realizada, há 

perda de massa para todas as condições. Após 30 minutos para a condição N420, a 

perda de massa acumulada é 5 vezes maior que em 15 minutos. Assim como nos 

ensaios com tempo máximo de 30 horas de exposição, a maior perda de massa 

acumulada foi verificada para a condição N420, seguida da N400 e N380. 

O tempo de incubação ainda não pode ser determinado, considerando que houve 

perda de massa significante. Deve-se, portanto, avaliar os mecanismos de desgaste 

atuantes para melhor compreensão dos eventos que ocasionaram a perda de massa 

nos instantes iniciais. 

4.5.1 Mecanismos de desgaste 

A Figura 54 ilustra a evolução do processo de desgaste por EC para a condição N380 

em certos tempos de exposição. 

A partir da análise da superfície durante a evolução do ensaio de cavitação vibratória 

observa-se que o principal mecanismo de desgaste por EC é o surgimento de crateras 

com remoção de material (círculo em branco na Figura 54) e descamação da 

superfície em regiões preferenciais (seta em branco na Figura 54). 
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Figura 54 - Evolução do processo de desgaste por erosão cavitacional na liga Co-30Cr-19Fe na 
condição N380 para: a) 1,5 h; b) 6 h; c) 9h; d) 15 h; e) 21h; f) 30 h. 

  

  

 
Fonte: Autor (2019). 

Não foram observados formação de ondulação, nem de bandas de deslizamento ou 

maclas de deformação. Allenstein et al., (2013) atribuíram a ocorrência de nenhuma 

ondulação no aço martensítico nitretado e submetido ao desgaste por EC como um 

indicativo de que a superfície foi fortemente endurecida por nitrogênio. 

Adicionalmente, os autores consideraram que quanto maior o teor de gás nitrogênio 

na mistura gasosa, maior a atividade do nitrogênio no plasma, e, por consequência, 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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camadas nitretadas mais profundas e mais duras podem ser esperadas. Como todas 

as condições N380, N400 e N420 foram nitretadas com a mesma mistura gasosa, 

75%N2 e 25%H2, esse comportamento é esperado para as outras condições. 

A precipitação de nitretos, conforme análise realizada em DRX (Figura 41) pode ter 

sido um dos motivos prejudiciais à resistência à erosão por cavitação. Espitia et al., 

(2013) observaram duas regiões na camada nitretada no aço martensítico AISI 410 

nitretado, composta de nitretos de ferro aciculares, Fe3N, e martensita expandida nos 

primeiros 5µm e abaixo dessa primeira região apenas martensita expandida até 25µm 

de profundidade. De tal forma que os autores concluíram que estes nitretos reduziram 

drasticamente o período de incubação, permitindo o desprendimento de grãos inteiros 

sem deformação plástica significativa devido ao impacto da onda de choque sobre a 

superfície durante o ensaio de cavitação vibratória.  

Na Figura 54 são observadas regiões lisas (quadrado em branco) que correspondem 

à superfície original da amostra (ESPITIA et al., 2013). Essas áreas isoladas lisas 

aparecem desde o início até o tempo final de exposição (Figura 54 a-f). Ou seja, após 

30 horas de exposição ainda há regiões que não foram completamente afetadas pela 

cavitação.  

Esse comportamento corrobora a análise dos parâmetros de perda de massa 

acumulada, taxa máxima de erosão, MDE e MDPR, onde a melhor resistência ao 

desgaste por EC foi obtida pela condição N380 em comparação as outras condições. 

A Figura 55 ilustra a evolução do processo de desgaste por EC para a condição N400 

em certos tempos de exposição. 

A superfície após 1, 5 e 6 horas de ensaio, Figura 55 a-b), apresenta áreas isoladas 

lisas não desgastadas (quadrado em branco). Entretanto, observa-se que a fração 

dessas regiões são menores do que as encontradas para a condição N380 para os 

mesmos tempos de exposição. 

Na sequência, após 9 horas de exposição, ainda é possível observar essas áreas 

isoladas, acompanhadas de crateras (círculo em branco). Contudo, a partir de 15 

horas, essas regiões já não são observadas conforme Figura 55 d). Comportamento 

diferente da condição N380 que apresentou fração dessa região lisa até o tempo final 

de exposição (Figura 54 f).  
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Figura 55 - Evolução do processo de desgaste por erosão cavitacional na liga Co-30Cr-19Fe na 
condição N400 para: a) 1,5 h; b) 6 h; c) 9 h; d) 15 h; e) 21 h; f) 30 h. 

  

  

  
Fonte: Autor (2019). 

Isto é um indicativo de que a condição N380 tem melhor comportamento em desgaste 

por EC em relação a N400. E isso pode ser corroborado, por exemplo, pela análise 

da perda de massa acumulada pois neste tempo de exposição, de 15 horas, os 

valores médios encontrados são de 6,08 mg e 12,11 mg, para as condições N380 e 

N400, respectivamente. 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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A partir da análise da evolução do processo de desgaste ilustrado na Figura 55 pode-

se conferir os mesmos mecanismos relatados para a condição N380: formação de 

crateras com remoção de material e descamação da superfície em regiões 

preferenciais, sem deformação plástica significativa ou ondulações . 

A evolução do processo de desgaste por EC para a condição N420 em certos tempos 

de exposição pode ser visualizada na Figura 56. 

Figura 56 - Evolução do processo de desgaste por erosão cavitacional na liga Co-30Cr-19Fe na 
condição N420 para: a) 1,5 h; b) 6 h; c) 9 h; d) 15 h; e) 21 h; f) 30 h. 

   

   

   
Fonte: Autor (2019). 

a) b) 

c) d) 

e) f) 
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A superfície desgastada após 1,5 horas de ensaio apresenta áreas isoladas lisas não 

desgastadas (Figura 56 a) e regiões de dano por lascamento preferenciais. Essa 

região de destacamento reflete na alta taxa de erosão observada, para este tempo de 

exposição de 1,5h, de aproximadamente 5 mg/h.  

E o valor médio da perda de massa acumulada em 1,5 horas de ensaio é de 

aproximadamente 11 mg, quase 7 vezes maior do que o da condição N380, com 1,6 

mg. Mesmo com essa expressiva perda de massa acumulada da condição N420, as 

regiões lisas podem ser atribuídas a não uniformidade da distribuição da erosão por 

cavitação na superfície, devido a muitos parâmetros como, por exemplo, a distribuição 

de bolhas e o fluxo radial no ensaio vibratório (AHMED et al., 1991).  

Essas regiões isoladas não aparecem a partir de maiores tempos de exposição cujo 

mecanismo de desgaste observado é a formação de crateras com remoção de 

material. E de forma similar as outras condições, também não foram observados 

mecanismos de deformação plástica significativos. 

Ainda que a condição N420 apresente maior valor de dureza, foi constatado nos 

difratogramas de raios X (Figura 41) que juntamente com a formação da fase S, 

ocorreu a precipitação de nitretos em maior intensidade que nas outras condições. E 

isto, somados aos outros fatores já discutidos, pode ter contribuído para sua menor 

resistência à EC. 

É relatado que muitas vezes a resistência à erosão por cavitação aumenta com a 

diminuição do tamanho dos grãos e com o aumento da dureza (ESCOBAR et al., 

2013). Contudo, neste trabalho não se pode inferir que o tamanho de grão ou a dureza 

influenciaram nos resultados obtidos. Ao contrário, a condição com menor valor de 

dureza, N380, apresentou melhor resistência ao desgaste por EC. 

A fim de contribuir a uma melhor análise do ensaio de cavitação vibratória, foi realizada 

uma ampliação nas imagens realizadas para o tempo de exposição final de 30 horas, 

conforme a Figura 57. Para todas as condições após as 30 horas de exposição ao 

ensaio de cavitação vibratória observa-se que crateras foram formadas. 

Krellaa et al., (2017) ressalta que na região de intensa cavitação, a superfície é muito 

degradada e crescimento de profundas crateras (tuneis de cavitação) são formados 

devido a alta velocidade dos microjatos. Essas crateras e sulcos profundos que foram 

a) 
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observados podem ser explicados com base na fratura frágil por fadiga sendo o 

principal mecanismo de remoção de material. 

Figura 57 – Crateras após 30 horas de exposição ao ensaio de cavitação vibratória para as 
condições: a) N380; b) N400; c) N420. 

 

   
Fonte: Autor (2019). 

Segundo Holmberg e Matthews (2009), a partir de sítios de nucleação de trincas, 

essas se propagam e liberam o material da superfície, resultando em grandes crateras 

com diâmetros de 1 a 2 milímetros e destruição rápida de toda a superfície,  

mecanismo característico de desgaste por fadiga. 

Observa-se que quanto maior o tempo de teste, maior é o dano por EC da superfície 

para todas as condições N380, N400, N430. Com a evolução do desgaste, há uma 

superfície com aspecto mais rugoso, devido à formação de crateras muito pequenas 

que crescem com acréscimos no tempo de exposição. A diferença entre as condições 

nitretadas está no tempo de exposição e na intensidade em que esse mecanismo de 

desgaste é observado. 

De forma complementar a análise do mecanismo de desgaste, verificou-se uma região 

com menor efeito da cavitação devido a distância a qual se encontrava da ponta do 

b) c) 
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sonotrodo, denominada de região de transição. A Figura 58 a seguir ilustra a região 

de transição de cavitação para cada condição nitretada. 

 Figura 58 - Região de transição de cavitação: a) N380; b) N400; c) N420.  

       

 
Fonte: Autor (2019). 

Observa-se que para todas as amostras, a região cavitada é bem definida e há duas 

regiões em tons de cinza. A área em cinza mais claro é a região onde houve maior 

efeito da cavitação e a região menos afetada é caracterizada pela área em cinza 

escuro, em conformidade com o comportamento já analisado de que a região menos 

afetada tem aspecto mais liso. 

4.5.2 Análise da seção transversal após o ensaio de cavitação vibratória 

A fim de melhor visualização após o ensaio, analisou-se a seção transversal da região 

cavitada em cada condição nitretada. A  

Figura 59 ilustra a seção transversal antes do ensaio de cavitação vibratória e após o 

tempo de exposição de 30 horas do ensaio visando comparação para a condição 

N380.  

b) 

c) 

a) 
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Ainda que a condição N380 tenha uma camada nitretada com menor espessura, após 

30 horas de cavitação observa-se uma diminuição na espessura ou remoção desta 

camada.  

Figura 59 - Seção transversal da liga Co-30Cr-19Fe para condição N380 a) antes do ensaio de 
cavitação vibratória; b) após 30 horas de exposição ao ensaio de cavitação vibratória. 

    
Fonte: Autor (2019). 

A seção transversal para as condições N400 e N420 após 30 horas do ensaio de 

cavitação vibratória se encontra na Figura 60 e na Figura 61, respectivamente. 

Figura 60 - Seção transversal da liga Co-30Cr-19Fe após 30 horas de ensaio de cavitação vibratória 
para condição: a) N400; b) N400 com zoom. 

    
Fonte: Autor (2019). 

Figura 61 - Seção transversal da liga Co-30Cr-19Fe após 30 horas de ensaio de cavitação vibratória 
para condição: a) N420; b) N420 com zoom. 

a) 

a) b) 

b) 
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Fonte: Autor (2019). 

Na condição N400 observa-se que há regiões com substrato e camada nitretada 

removida, assim como há regiões com camada nitretada. Por sua vez, na condição 

N420 houve uma maior remoção da camada nitretada, que está em conformidade com 

a menor resistência ao desgaste por EC encontrada em relação as outras condições.  

Ainda que não se possa afirmar que há camada nitretada na condição N380, observa-

se que para um mesmo aumento, a superfície das condições N400 e N420 são mais 

irregulares que a condição nitretada na menor temperatura de tratamento. 

Esse comportamento é corroborado pelo valor de MDE encontrado após 30 horas de 

ensaio para todas as condições que se encontra próximo ao valor da espessura da 

camada nitretada, conforme já foi citado. Ressalta-se que o valor de MDE para a 

condição N420, 17,24µm, é superior ao valor da espessura da camada, 12,09 ± 1,42 

µm, indicativo de que a camada foi removida como pode ser visualizado na Figura 61. 

4.5.3 Análise do tempo de exposição inicial do ensaio de cavitação vibratória 

A avaliação da perda de massa acumulada em função do tempo de exposição (Figura 

49) indica que não houve tempo de incubação detectável para todas as condições. 

Por isso fez-se necessário avaliá-lo com um menor intervalo de interrupção para cada 

uma das condições trabalhadas. 

A Figura 62 apresenta a evolução do desgaste por EC da liga Co-30Cr-19Fe na 

condição N380 durante os primeiros 45 minutos de exposição à cavitação. 

Na Figura 62 a) observa-se a microestrutura da liga na condição N380 antes do 

processo de cavitação. Não foram observadas trincas na superfície e apenas um 

pequeno defeito destacado pelo círculo em branco. 

a) b) 
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Após 15 minutos de exposição à cavitação (Figura 62 b), observa-se o surgimento de 

pites. Após 30 minutos de exposição ao ensaio, pode ser observado o surgimento de 

regiões de dano avançado que aparecem em maior fração com o acréscimo do tempo 

de exposição. De tal maneira que em 45 minutos de exposição ao ensaio, a condição 

N380 já apresenta perda de massa acumulada significativa de aproximadamente de 

2mg (Figura 53). 

A evolução do ensaio pode levar a formação das crateras, que segundo Chen e Wu 

(2008) é decorrente do aumento de tamanho e profundidade de alguns pites. Esse 

comportamento foi visualizado na Figura 54 a), pois crateras foram observadas após 

o tempo de exposição de 1,5 horas no ensaio. 

Figura 62 - Evolução do processo de desgaste por erosão cavitacional na liga Co-30Cr-19Fe na 
condição N380 a) antes do ensaio; após b) 15; c) 30; d) 45 minutos. 

  

 
Fonte: Autor (2019). 

Esse dano inicial com perda de massa relevante esta em conformidade com a 

avaliação do gráfico de perda de massa acumulada em função do tempo de exposição 

no qual o tempo de incubação não pode ser identificado para esta condição (Tabela 

12).  

3 

a) b) 

c) d) c) 
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A evolução do desgaste por EC da liga Co-30Cr-19Fe na condição N400 durante os 

primeiros 45 minutos de exposição à cavitação pode ser visualizada na Figura 63.  

A superfície da liga na condição N400 antes do processo de cavitação pode ser 

visualizada na Figura 63 a). Não foram observadas trincas na superfície assim como 

na condição N380.  

Figura 63 - Evolução do processo de desgaste por erosão cavitacional na liga Co-30Cr-19Fe na 
condição N400 a) antes do ensaio; após b) 15; c) 30; d) 45 minutos. 

  

  
Fonte: Autor (2019). 

Após 15 minutos de cavitação (Figura 63 b) pode ser observado o processo de dano 

superficial com pequenas crateras (círculo em branco) que acarretam em remoção de 

massa, conforme foi observado por Espitia e Toro (2010). Consequentemente, a 

evolução do desgaste para essa condição está em conformidade com a ausência do 

tempo de incubação em concordância com a Figura 49.  

Em 30 e em 45 minutos, verifica-se regiões de dano avançado, como indicado pela 

seta em branco na Figura 63 c) e d). A fração dessas regiões é muito maior na 
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condição N400 do que em relação a anterior, condição N380, e em consequência da 

sua formação, a região lisa diminuiu.  

A evolução do desgaste por EC da liga Co-30Cr-19Fe na condição N420 durante os 

primeiros 45 minutos de exposição à cavitação pode ser visualizada na  

Figura 64.  

A Figura 64 a) ilustra a condição N420 antes do ensaio de cavitação vibratória e 

verifica-se que não há indícios da presença de poros, assim como na condição N400.  
Figura 64 - Evolução do processo de desgaste por erosão cavitacional na liga Co-30Cr-19Fe na 

condição N420 a) antes do ensaio; após b) 15; c) 30; d) 45 minutos. 
 

  

  
Fonte: Autor (2019). 

Observa-se a irregularidade da superfície em comparação as outras condições 

nitretadas antes do ensaio, assim como relatado por Çelik et al., (2008). Os autores 

observaram por microscópio de força atômica (AFM) que o tratamento de nitretação 

em uma liga CoCrMo resultou em uma superfície mais rugosa, e, que essa rugosidade 

aumentou com acréscimos no tempo e na temperatura de tratamento devido ao 

bombardeamento iônico. 

a) b) 

d) c) 

1 

1 

1 

2 
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Nos primeiros 15 minutos de cavitação,  

Figura 64 b), há duas regiões bem definidas: uma região com aspecto liso (1) e uma 

região onde houve provável remoção de material (2). Com o acréscimo no tempo de 

exposição observa-se que a porcentagem da região (2) aumenta, conforme pode ser 

visualizado na  

Figura 64 c).  

As regiões de dano avançado estão indicadas pela seta em branco na  

Figura 64 d) e as regiões lisas, como indicadas por (1), ainda podem ser visualizadas 

para 45 minutos de exposição. Todavia, ao observar o mesmo tempo de exposição 

nas condições N380 e N400 constata-se que a fração relativa de área ocupada por 

essa região é muito menor quando comparada as condições nitretadas em menor 

temperatura.  

A evolução do desgaste para essa condição é similar as condições anteriores, com 

danos iniciais que acarretam em perda de massa prematura, de aproximadamente 13 

mg para esta condição nesse tempo de exposição. 

De forma resumida, ao comparar essas regiões lisas com o resultado de perda de 

massa acumulada pode ser estabelecida uma relação inversamente proporcional. Ou 

seja, a remoção de massa encontrada foi maior para a condição N420 em comparação 

as outras condições, seguida da condição N400 e N380, o que está em conformidade 

com o indicado pelo gráfico de perda de massa acumulada. 

De forma geral o mecanismo de desgaste observado para todas as condições foi 

ausência de mecanismos de deformação plástica, com formação de crateras e 

desprendimento frágil do material por fadiga. Todos os parâmetros analisados como 

a taxa máxima de erosão, a ausência do período de incubação e a evolução do 

desgaste por MEV corroboram essa fragilidade obtida pela camada nitretada. 
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5 CONCLUSÕES 
 
A liga de Co-30Cr-19Fe como recebida apresenta uma estrutura dentrítica típica do 

processo de fundição, tamanho médio de grão de 1,65mm e uma estrutura cristalina 

mista α-CFC e ε-HC. 

Após o tratamento térmico de solubilização, a estrutura cristalina permaneceu mista, 

porém com maior fração de fase ε-HC. Este tratamento promoveu a recristalização 

primária, distribuição de grãos duplex com tamanho médio diminuindo para 1,2mm.  

Os valores de microdureza na superfície nas condições como recebida e solubilizada 

são da ordem de 300-400 HV0,01. 

O tratamento termoquímico de nitretação a plasma em 380°C, 400°C e 420°C foi 

realizado posteriormente à solubilização e observou-se que houve formação de fase 

S e nitretos de cromo para todas as condições. 

Os valores de microdureza na superfície nas condições nitretadas são da ordem de 

1000-1500 HV0,01. A espessura, a microdureza na superfície das camadas e o 

percentual de nitretos formados são maiores para o tratamento em maior temperatura, 

420°C.  

No ensaio de cavitação vibratória, todas as condições nitretadas e a condição 

solubilizada apresentaram maior resistência à EC que o AISI 304. Contudo, somente 

a nitretação a 380°C resultou em menor desgaste por EC que a condição inicial (SOL).  

A formação de fase S foi efetiva em aumentar a resistência ao desgaste somente para 

a menor temperatura do tratamento termoquímico de nitretação. 
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Os mecanismos de desgaste observados para todas as condições nitretadas incluem 

dano prematuro com formação e coalescência de pites, formação de crateras, 

lascamento em regiões preferenciais e desprendimento frágil do material por fadiga.  

A remoção de material ocorreu logo nos primeiros instantes do ensaio, não se 

observando dessa forma o período de incubação para nenhuma das condições 

nitretadas da liga de Co-30Cr-19Fe. 
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6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 
 

- Realizar difratometria de raios X de todas as condições após o tempo de exposição 

de 30 horas ao ensaio de cavitação vibratória; 

- Realizar difratometria de raios X rotacionando a amostra a fim de avaliar influência 

do tamanho de grão; 

- Avaliar o perfil de profundidade de dureza da camada de fase S por nanodureza; 

- Verificar o perfil de profundidade de dureza após o ensaio de cavitação vibratória por 

nanodureza; 

- Utilizar a técnica de GDOES para traçar o perfil de profundidade de composição 

química; 

- Avaliar a influência da orientação cristalográfica dos grãos a partir do EBSD. 
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APÊNDICE A – PROCEDIMENTO PARA DETERMINAÇÃO DA DENSIDADE 

Neste procedimento foi utilizado um suporte disponível no laboratório TRICORRMAT, 
construído segundo a norma ASTM B3111-13 (2013). Três amostras foram utilizadas 

e os ensaios foram realizados de forma aleatória. 

Previamente às medidas, as amostras foram limpas com álcool etílico e secas com 

jato de ar à temperatura ambiente. A massa de cada uma das amostras foi medida 

em uma balança analítica, modelo SATORIUS CP225D, com resolução de 0,01 mg. 

O ar ambiente foi mantido com temperatura controlada (23 +/- 1°C).  

As medições foram realizadas em dois casos: massa A sem o suporte; e massa B 

com o suporte e com amostra imersa em água destilada. No primeiro caso, foram 

realizadas 15 medições para cada amostra em ambiente seco. Já no segundo caso, 

o número de medidas realizadas foi o mesmo, porém em ambiente úmido com auxílio 

de um suporte e um bécker com 500 mL de água destilada. Neste último, a tara da 

balança foi feita com o suporte e a temperatura de água destilada foi medida com um 

termômetro de mercúrio cuja resolução é de 0,5°C. A inserção das amostras foi feita 

de forma cuidadosa para evitar a formação de bolhas no interior do bécker. Desta 

forma, a densidade para cada réplica foi determinada conforme a Equação 4: 

ρ =
TUVM		WOXXXXX
WOXXXXX3WY

          (4) 

Onde ρZV[		é a densidade da água, 𝑚/é média da massa calculada no caso 1, e mB é 

a massa calculada no caso 2. 

A Tabela 15 apresenta os valores da densidade da água em função da temperatura. 

Tabela 15 - Densidade de água livre de bolhas em função da temperatura. 

Temperatura (°C) Densidade (g/cm3) 
22,5 0,9976 
23,0 0,9975 
23,5 0,9974 
24,0 0,9973 
24,5 0,9972 
25,0 0,9970 

Fonte: Adaptado de ASTM B311-13.  
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APÊNDICE B – PROCEDIMENTO PARA ESTIMAR ÁREA CAVITADA 

De acordo com a norma ASTM G32 (2016), a amostra a ser ensaiada deve ser 

usinada com diâmetro de 15,9 ± 0.05 mm a fim de ser enroscada na ponta do 

sonotrodo no método direto. Desta forma a área da região cavitada por ser calculada. 

Contudo, para o método indireto não há um procedimento definido pela norma para 

cálculo da mesma ou de tamanho de amostra padronizado.  

Por isso, neste trabalho o procedimento utilizado para estimar a área cavitada foi 

através de análise de imagem. As imagens das amostras após o ensaio de cavitação 

vibratória foram feitas por estereoscopia ótica com aumento de 5 vezes, conforme 

pode ser visualizado na Figura 65, destacado pelo círculo em vermelho. 

Figura 65 - Microestrutura da liga Co-30Cr-19Fe na condição nitretada N420 após 30 horas do ensaio 
de cavitação vibratória. 

 
Fonte: Autor (2019). 

Foi realizada análise da imagem da região cavitada para 3 amostras distintas após o 

tempo final de exposição ao ensaio de cavitação vibratória (30 horas). 
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APÊNDICE C – PROCEDIMENTO PARA ESTIMAR TAMANHO DE GRÃO 
 

O método do intercepto linear ou de Heyn foi utilizado com objetivo de determinar os 

tamanhos médios de grão apresentados pelas amostras em diferentes condições.  

Para estimativa do tamanho de grão, foram utilizadas imagens obtidas através do uso 

da Lupa Estereoscópica Digital, que se encontra no Laboratório de Caracterização de 

Superfície dos Materiais (LCSM) da Universidade Federal do Espírito Santo (UFES). 

A seleção ocorreu entre as imagens que possuíam aumento de 5x, tendo em vista a 

nitidez dos grãos e seus contornos. 

Sobre as imagens, foram traçados seguimentos de reta de comprimento Lt, conhecido, 

de modo que o número grãos (N) interceptados por esses segmentos pudessem ser 

contados com precisão. 

Para contagem dos interceptos foi considerado que o ponto final da linha de teste Lt, 

é contado como 0,5 interseção quando toca o contorno de grão. Quando a linha de 

teste aparentemente coincidir com a junção de três grãos é contado como 1,5 

interseção e quando a linha de teste tangencia o contorno de grão é contado como 1 

interseção. 

Desta forma, o número de interceptos por unidade de comprimento (NL), pode ser 

calculado de acordo com a Equação (5). 

𝑁\ =
𝑁
𝐿5

 

(5) 

Com o número de interceptos por unidade de comprimento (NL) conhecido, é possível 

calcular através da Equação (6) o comprimento do intercepto médio linear (𝐿X). 

𝐿X =
1
𝑁\

 

(6) 
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APÊNDICE D – PROCEDIMENTO PARA DETERMINAÇÃO DA PROFUNDIDADE 
DE INDENTAÇÃO 

Os valores para determinação da profundidade de indentação foram calculados 

segundo a norma ASTM E92 (2017). A diagonal da indentação d para o ensaio de 

dureza Vickers pode ser estimada a partir da Equação (7) abaixo.  

                                  𝐻𝑉 =	 ^
/
≅ 4,abcc	^

dV
                   (7) 

Onde F é a carga em kgf e d é dada em milímetros.  

A profundidade da indentação h pode ser calculada pela seguinte Equação (8): 

          ℎ = 	 d
e√e	 ghi(j/e)

≅ d
l,mmn

               (8) 

Os valores calculados pelas equações e com as medidas de espessura realizadas no 

MO, estão dispostas na Tabela 16. 
 

Tabela 16 - Diagonal e profundidade de indentação calculadas para cada condição nitretada. 

Condição HV(0,01) Espessura 
MO (µm) d h 

N380 1088,3 5 0,00412 0,589192 
N400 1357,8 9,85 0,00369 0,527489 
N420 1460,9 12,09 0,00356 0,508535 

Fonte: Autor (2019). 

 

 

 

 


