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RESUMO

Reduzir a emissdo de poluentes em conjunto com melhorias nos padrées de
seguranca € um alvo primordial em conceitos modernos de mobilidade. Para atender
essa necessidade cada vez maior, 0 desenvolvimento de acos de baixa densidade,
contendo Al, é uma nova fronteira de pesquisa no campo de aplicagBes automotivas.
Essas ligas de baixa densidade do sistema Fe-Mn-Al-C sdo promissoras, porém
apesar de parecer um conceito simples, as questdes metallrgicas subjacentes nao
sao triviais. De tal modo, que existe a necessidade de explorar a metalurgia fisica e
0s tratamentos termomecanicos, buscando entender as transformagdes de fases, com
intuito de desenvolver condi¢cdes otimizadas de processamentos e propriedades
mecanicas, para essas ligas de acordo com as aplicacbes almejadas. Nesta
perspectiva, esta tese buscou, a partir de uma composi¢cado quimica, pertencente a
esse sistema de ligas Fe-Mn-Al-C, com alto teor de aluminio e adicdo de nibbio, o
entendimento das possiveis transformacfes de fases e o comportamento mecanico a
guente. Foram realizados ensaios de dilatometria com distintas taxas de resfriamento
(1, 3, 5, 10, 15, 20, 30 e 50 °C/s) com intuido de compreender as transformacdes de
fases. O comportamento mecéanico a quente da liga em estudo foi investigado com
base em uma série de experimentos de compressao plana isotérmicos, com passe
unico de deformacédo, nas temperaturas de 850, 950, 1050 e 1150 °C e taxas de
deformacédo de 0,01, 1 e 10 s'*. Ambas as analises foram realizadas em um simulador
termomecanico Gleeble 3500. A composi¢do quimica escolhida permitiu uma reducéo
de 10% na densidade em relacdo aos ac¢os estruturais tipicos. As condicfes aplicadas
no ensaio de dilatometria permitiram a presenca de ferrita 6 e ferrita o pro-eutetdide
em todas as taxas avaliadas, em conjunto com austenita retida e NbC. Nas menores
taxas de resfriamento tem-se a presenca de coldnias lamelares do microconstituinte
eutetdide composto por ferrita a. e carboneto k. Nas maiores taxas de resfriamento, a
composicdo quimica juntamente com o0s ciclos térmicos aplicados permitiram a
formacdo de martensita. O diagrama de transformacdes em resfriamento continuo
evidencia a complexidade das transformacfes de fases nesse sistema de ligas. No
comportamento mecanico a quente da liga observou-se curvas de escoamento
caracteristicas, com a presenca de ponto de escoamento e multiplos picos. Essas
curvas mostraram que as temperaturas mais altas e as menores taxas de deformacéo
levaram a valores menores de tenséo de pico, o que significa que os mecanismos de
amolecimento ocorreram mais facilmente nessas condi¢cdes. Com base na fungéo do
seno hiperbdlico e no ajuste linear, a energia de ativacao térmica calculada para o aco
experimental foi de 297 kJ/mol. Os resultados mostraram que a microestrutura é
sensivel a temperatura e a taxa de deformacdo afetando fracdo volumétrica e
morfologia de cada fase. Durante a compressao a quente nas condicOes avaliadas a
fase ferritica exibiu uma tendéncia a recuperacdo dinamica, enquanto a fase
austenitica tem maior predominancia da recristaliza¢ao dinamica.

Palavras-chave: Agcos de baixa densidade; Acos Fe-Mn-Al-C; Transformacbes de
fase; Deformacéo a quente.
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ABSTRACT

Reducing the emission of pollutants together with improvements in safety standards is
a prime target in modern mobility concepts. To meet this growing need, the
development of low-density steel containing Al is a new frontier of research in
automotive applications. These low-density alloys from the Fe-Mn-Al-C system is
promising, but despite appearing to be a simple concept, the questions metallurgical
issues are not trivial. Thus, there is a need to explore the physical metallurgy and
thermomechanical treatments, seeking to understand phase transformations, in order
to develop optimized conditions for processing and mechanical properties for these
alloys according to the desired applications. In this perspective, this thesis sought, from
a chemical composition, belonging to this Fe-Mn-Al-C alloy system, with high
aluminum content and niobium addition, to understand the possible phase
transformations and the hot mechanical behavior. Dilatometry tests were carried out
with different cooling rates (1, 3, 5, 10, 15, 20, 30, and 50 °C/s) to understand phase
transformations. The hot mechanical behavior of the alloy under study was
investigated based on a series in single-pass compression experiments at the
temperature from 850, 950, 1050, and 1150 °C and strain rates of 0.01, 1, and 10 s-1,
respectively. Both were carried out in a Gleeble 3500 thermomechanical simulator.
The chosen chemical composition allowed a 10% reduction in density compared to
typical structural steels. As for the phase transformations, the conditions applied in the
dilatometry test allowed the presence of é-ferrite and a-ferrite pro eutectoid at all
evaluated rates, with retained austenite and niobium carbide. At the lowest cooling
rates, lamellar colonies of the eutectoid microconstituent are composed of a-ferrite and
k-carbide. At the highest cooling rates, the chemical composition and the thermal
cycles applied favored the formation of martensite. The continuous cooling
transformations diagram highlights the complexity of phase transformations in this alloy
system. In the hot mechanical behavior of the alloy, characteristic flow strain curves
were observed, with the presence of a yield-point-elongation-like and multiple peaks.
These curves showed that higher temperatures and lower strain rates led to lower peak
stress values which means that softening mechanisms occurred more quickly under
these conditions. Based on the hyperbolic sine function and the linear fit, the calculated
thermal activation energy for deformation the experimental steel was 297 kJ/mol. The
results showed that the microstructure is sensitive to temperature and strain rate,
affecting the volume fraction and morphology of each phase. During hot compression
under the conditions evaluated, the ferritic phase exhibited a tendency to dynamic
recovery, while the austenitic phase has a more significant predominance of dynamic
recrystallization.

Keywords: Low density steels; Fe-Mn-Al-C steels; Phase transformations; Hot
deformation.
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1 INTRODUCAO

A evolugdo nas diversas classes de materiais é constante, inclusive nos agos e
demais ligas ferrosas, mesmo sendo utilizados em inumeras aplicacdes, por
apresentarem propriedades atraentes e custos de producao relativamente baixos,
sempre surgem desafios que necessitam ser avaliados. Um setor que gera desafios
para o desenvolvimento dos acos € a industria automotiva, pois precisa satisfazer as
exigéncias na diminuicdo das emissdes de poluentes, a partir do aumento na
eficiéncia do consumo de combustivel, que pode ser obtido com a reducdo do peso
dos veiculos. Deste modo, uma avaliagdo minuciosa das classes de agos com grande
potencial para a indastria automobilistica € uma das formas que auxiliam o
desenvolvimento desses materiais, visando satisfazer essas exigéncias, além de
manter as propriedades mecanicas e, sobretudo, a seguranca do habitaculo.
Entretanto, esse potencial é limitado pela complexidade de unir ductilidade e
resisténcia. Uma reducédo na densidade dos acos, a partir da adicdo de elementos de
liga com baixa densidade, como o Al, € uma abordagem nova que podera permitir
uma reducdo direta de peso e, por conseguinte, atender as exigéncias do setor
automobilistico (BAUSCH et al., 2013; CHEN et al., 2017; JIANG; XIE, 2019; RANA,;
LAHAYE; RAY, 2014; ZAMBRANO, 2018).

O sistema Fe-Mn-Al-C é uma classe promissora de acos de baixa densidade que
oferece uma combinacédo de excelentes propriedades, tais como: alta resisténcia e
tenacidade (a temperatura ambiente e baixas temperaturas); elevada resisténcia a
fadiga e oxidacdo (em elevadas temperaturas), resisténcia ao desgaste, além da
possibilidade em aplicagBes criogénicas. Caracteristicas como a suscetibilidade ao
envelhecimento e a elevada capacidade de absorcdo de energia durante impactos
reforca o potencial para aplicagdo na industria automotiva, além da reducdo na
densidade (CHEN et al., 2017; MAPELLI et al., 2020; ZAMBRANO, 2018; ZHANG et
al., 2016).

A possibilidade de adotar ligas desse sistema para fins estruturais na industria
automotiva atraiu consideravel atencdo, visto que, esse tipo de aco pode ser
potencialmente usado para estruturas de carrocerias, por ser leve e ao mesmo tempo
resistente em colisbes. Um comparativo para varias classes de acos é apresentado

na Figura 1.1, em um diagrama alongamento total versus resisténcia a tracdo. Tal
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diagrama revela que os acos de baixa densidade sdo capazes de cobrir uma ampla

gama de propriedades mecanicas que sao obtidas pelo ajuste da composi¢cao quimica
e das fases presentes (RAABE et al., 2015).
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Figura 1.1 - Comparacgao do alongamento total versus resisténcia a tragéo para
distintas classes de acos (Adaptado de RAABE et al., 2015).

RANA, LIU e RAY (2013) com base em diversos trabalhos da literatura, para ligas

formadas a partir de solucédo solida com Fe, Mn, Al e C, construiram o diagrama

comparativo do alongamento total versus resisténcia a tracdo, apresentado na Figura

1.2. Como pode ser observado, os acos contendo austenita (Duplex e Triplex)

apresentam valores de resisténcia e

ductilidade superiores, bem como menor

densidade, quando comparados aos acos ferriticos. Portanto, essas ligas sao

promissoras para aplicacbes em carrocerias de automdéveis, nas quais 0s requisitos

de resisténcia sdo moderados, porém, devem apresentar uma boa conformabilidade,

propriedade essa de extrema importancia para o setor de estampagem de chapas.

Estes autores também observaram a

reducdo da densidade de acordo com a

composicao quimica, conforme destacado no canto superior esquerdo da Figura 1.2.
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Figura 1.2 - Diagrama de alongamento total versus resisténcia mecanica e
indicacdes na reducdo da densidade de alguns acos de baixa densidade (Adaptado
de RANA; LAHAYE; RAY, 2014; RANA; LIU; RAY, 2013).

O sistema das ligas Fe-Mn-Al-C possui caracteristicas que os distingue de outras
ligas a base de ferro como, por exemplo, a presenca na microestrutura de uma fase
denominada carboneto k, além de uma metalurgia fisica interessante e impar. A
austenita desempenha um papel importante nesses acos devido as suas possiveis
decomposicdes. Cada microestrutura proveniente da transformacédo da austenita
possui propriedades e/ou desvantagens especificas, que precisam ser dominadas
para desenvolver produtos de valor e interesse comercial. Essa diversidade das fases
presentes na microestrutura, que consiste na combinagéo de ferrita (o € 8), austenita
e carboneto k, torna possivel a versatilidade das aplicacdes dos acos desse sistema
(MAPELLI et al., 2020).

O potencial desse sistema de ligas para aplicacbes automotivas foi avaliado no
trabalho conduzido por ZUAZO et al. (2014), no qual a complexidade das adi¢des de
aluminio foi destacada do ponto de vista termodinamico, desde o desenvolvimento da
microestrutura até as propriedades fisicas e mecéanicas. A evolugdo da microestrutura
€ complexa, 0 que necessita de mais entendimento, a fim de promover melhorias e
assim aprimorar as propriedades mecanicas. A combinacdo das propriedades
mecanicas com a reducdo da densidade dessas ligas permite confirmar seu potencial
para aplicagbes automotivas, nas quais 0s niveis de resisténcia e ductilidade

necessarios variam de acordo com o tipo de componente estrutural. Tudo isso permite
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prosseguir com uma avaliacdo mais detalhada, no que se refere as transformacdes
de fase e ao processamento em escala industrial.

Conforme mencionado, os agos de baixa densidade podem proporcionar um
grande beneficio ao setor automotivo. Como exemplo, tem-se um estudo de
engenharia auxiliado por computador (Computer-Aided Engineering-CAE)
considerando a rigidez de um aco de baixa densidade em relacdo aos acos de alta
resisténcia e baixa liga (ARBL; HSLA - High Strength Low Alloy). A simulacao
computacional CAE envolve o modelo do carro Golf V, considerado no projeto do
consorcio SuperLIGHT-Car (SLC) da Comissdo Européia entre 2005-2009. Nesse
estudo, todas as chapas de acos de alta resisténcia e baixa liga (ARBL), usadas na
estrutura do carro, foram substituidas em simulagdo computacional por um aco duplex
a base de ferrita de baixa densidade contendo 6,57Al-3,3Mn (%p.). O ago de baixa
densidade selecionado possui densidade de 7,27 g/cm® e mdédulo de Young de
181 GPa. O médulo de Young e a densidade dos acos ARBL, que sédo basicamente
acos a base de ferrita, foram considerados como 210 GPa e 7,85 g/cm3,
respectivamente, pelos autores desse estudo. As espessuras das diferentes pecas
estruturais feitas de ARBL e acos de baixa densidade, proporcionaram 0s mesmos
valores de rigidez para toda a estrutura, conforme pode ser visto na Figura 1.3. Para
alcancar esse mesmo nivel de rigidez, a espessura das chapas do aco de baixa
densidade necessita de algumas alteragdes que permitam um incremento no modulo
de Young, o qual, por sua vez, é mais baixo que do ARBL. Porém, mesmo com o
incremento da espessura previa-se uma reducéo 14,5% do peso da estrutura para a
substituicdo de todas as chapas ARBL, pelas consideradas chapas de baixa
densidade. No entanto, embora outras consideracfes de projeto, além da rigidez,
possam influenciar na espessura das pecas e, consequentemente no peso final da
estrutura veicular, esta analise fornece indicativos sobre o potencial da reducdo do
peso com a utilizacdo de acos de baixa densidade sem comprometer o desempenho
(RANA; LAHAYE; RAY, 2014; RANA; LIU; RAY, 2013).
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Figura 1.3 - Resultados de um estudo via simulagdo computacional para substituir os acos ARBL por
um aco duplex a base de ferrita: (a) espessura com a¢os ARBL e (b) espessura com ago de baixa
densidade (Adaptado de RANA; LAHAYE; RAY, 2014; RANA; LIU; RAY, 2013).

Na literatura disponivel ainda ha uma enorme lacuna que precisa ser explorada
para a compreensao e o controle do processamento dos a¢os do sistema Fe-Mn-Al-C.
Do ponto de vista da pesquisa, vé-se a necessidade em explorar mais a metalurgia
fisica, os tratamentos termomecanicos, além dos efeitos das microestruturas na
conformabilidade e soldabilidade desses acos. J& em relacdo a frente tecnoldgica,
deve-se buscar desenvolver novas técnicas de processamento e fabricacdo visando
a producdo em escala industrial desses acos (CHEN et al., 2017; KIM; SUH; KIM,
2013; MAPELLI et al., 2020; RANA; LAHAYE; RAY, 2014; SOHN et al., 2014a;
ZAMBRANO, 2018).

Nesse contexto, essa Tese de Doutorado se justifica, tanto do ponto de vista
industrial, por se tratar de uma nova composi¢cao quimica que necessita de um
entendimento do que ocorre durante sua producao, quanto académico, pois destaca
aspectos ndo explorados de trabalhos que utilizaram ligas com composicfes quimicas
semelhantes ao aco em estudo, principalmente com foco nos fendbmenos metallrgicos
do comportamento mecanico a quente. Visto que, as caracteristicas microestruturais
obtidas durante o processamento sao responsaveis pelas propriedades mecéanicas, o
gue torna essencial esse entendimento.

As pesquisas sobre esses ag¢os no Instituto Militar de Engenharia (IME) foram
iniciadas a partir de um aco denominado 8-TRIP, com elevado teor de Al. BAETA
JUNIOR (2016) e NUNES (2019) realizaram algumas caracterizagbes que

contribuiram para a produgdo de novas composi¢des quimicas com base nesse aco.


https://www-sciencedirect.ez59.periodicos.capes.gov.br/topics/materials-science/physical-metallurgy
https://www-sciencedirect.ez59.periodicos.capes.gov.br/topics/materials-science/physical-metallurgy
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Em 2018, BOTELHO fundiu 4 composicbes de acos com variagcbes nas
quantidades de Al e C e com diferentes adicdbes de Nb. Foram realizadas
caracterizagOes dessas ligas objetivando verificar a influéncia de diferentes rotas de
tratamentos térmicos na microestrutura, textura cristalogréfica e seu comportamento
mecanico sob condi¢cdes de tracdo uniaxial. Esses tratamentos térmicos foram
realizados apos a rota especifica de processamento termomecanico via laminacéo a
guente e a frio. A escolha das composi¢cdes quimicas visou estabilizar a ferrita 6 e a
austenita retida na microestrutura com base nos estudos conduzidos com auxilio do
Thermo-Calc. Verifica-se que estas composi¢des apresentaram estabilidade da ferrita
8, segundo BOTELHO (2018). As ligas com adi¢cdes de niobio resultaram em maior
formacao de martensita e bainita, promovendo um aumento na ductilidade, enquanto
as ligas com maiores teores de carbono apresentaram incremento no limite de
resisténcia mecanica, em funcdo dos tratamentos térmicos adotados. As
caracteristicas interessantes dessas ligas com alto teor de Al, juntamente com o0s
resultados dos trabalhos citados acima mostraram que estes materiais Ssao
extremamente promissores.

BAETA JUNIOR (2020), a partir dos trabalhos anteriores e com base em estudos
termodinamicos estabeleceu 4 composi¢cdes quimicas promissoras, variando 0S
teores de Al e C, além da adicdo de Nb, fundidas em escala piloto, dentre elas a
estudada na presente Tese de Doutorado. Através dos calculos termodinamicos e
andlises de difracdo de raios X, o autor buscou diferenciar a ferrita o da ferrita 3,
verificando a influéncia da variacdo de Al e Nb sobre a formacdo das fases e
consequentemente da microestrutura. O autor concluiu que existe diferenca entre os
parametros das ferritas a e 3, sendo que a ferrita 6 possui maior parametro de rede e
menor densidade. A quantidade de Al alterou a fracdo de ferrita 6, além de contribuir
na variacdo da fragcdo e morfologia das fases provenientes da decomposi¢cdo da
austenita no resfriamento.

O presente estudo foi desenvolvido com a premissa de observar as modificaces
microestruturais que se fazem presentes e o comportamento mecéanico a quente, a
partir de ensaios em um simulador termomecéanico Gleeble 3500, para um ago do
sistema Fe-Mn-Al-C com alto teor de Al, baixo Mn e adi¢éo de Nb, este ultimo superior

ao teor presente em acos microligados. Com essas analises, pretende-se reunir
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informacdes para um maior entendimento dos processos de restauracao da estrutura
deformada a quente, a fim de otimizar posteriormente o seu tratamento
termomecanico para obtencdo de chapas, destacando seu ineditismo. Além disso,
pretende-se verificar as fases e possiveis transformacgdes de fases, na liga em estudo,
nas distintas condi¢des avaliadas, visando realcar as propriedades finais adequadas

as futuras aplicacdes.

1.1 POSICIONAMENTO DO ESTUDO

Apesar dos estudos da metalurgia fisica dos acos serem desenvolvidos h4 mais
de um século, estes ainda ndo permitiram compreender, completamente, os
mecanismos que controlam as relacbes entre as transformacbes de fases,
microestruturas e as propriedades mecéanicas de novas ligas metalicas que vem sendo
propostas, a citar o aco objeto do presente estudo. As diferentes formas alotropicas
do Fe, juntamente com artificios composicionais, fundamentados pela termodinamica
e cinética, para ajustes dos seus campos de estabilidade e dos multiplos mecanismos
de transformacdes de fases, conferem aos agcos uma enorme versatilidade, o que
permite uma variedade muito rica de microconstituintes e uma ampla gama de
propriedades. Assim, estudos em ac¢os necessitam ser explorados no ambito da
pesquisa, em escala laboratorial, e quando promissor, posteriormente, levado a escala
piloto, e logo em seguida para escala industrial, permitindo obter os melhores
resultados oferecidos pelo material investigado, objetivando uma determinada
aplicacéo.

Portanto, essa Tese de Doutorado possui como principal objetivo estudar e
compreender os fendbmenos de restauragdo da microestrutura que podem ocorrer
durante a deformacdo mecéanica a quente, de um aco em uma nova Composicao
guimica com alto teor de aluminio e adi¢do de nidbio, como também, verificar as fases
e suas possiveis transformagfes para a composicdo elaborada em condi¢cdes
avaliadas.

Este trabalho sera de fundamental importancia para a siderurgia, pois busca
contribuir no entendimento de uma nova liga com possibilidade de aplicacdo na

industria automotiva, podendo colaborar positivamente na realizacdo de trabalhos
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futuros, principalmente no que diz respeito ao entendimento da evolugéo

microestrutural e do comportamento mecanico a quente.

1.2 OBJETIVO GERAL

Avaliar uma liga do sistema Fe-Mn-Al-C de baixa densidade com adi¢éo de niébio,
guanto as possiveis transformacdes de fases em distintas condicdes de resfriamento
e ao comportamento mecanico a quente em funcédo dos fenbmenos de restauracdo

gue possam ocorrer nas condi¢des avaliadas.

1.3 OBJETIVOS ESPECIFICOS

Apoés selecionar uma composi¢cdo quimica de acordo com as caracteristicas
apresentadas pela simulacdo via Thermo-Calc, além de definir os campos de
temperaturas de estudo que foram utilizados, os objetivos especificos desta pesquisa

foram:

e Avaliar o resfriamento continuo a partir de ensaios de dilatometria, utilizando o
simulador termomecanico Gleeble 3500, com a finalidade de observar as fases
presentes e transformacdes de fases, durante o aguecimento, e nas distintas
taxas de resfriamento, a partir de uma dada temperatura, e assim obter a curva
de transformacéo por resfriamento continuo (TRC) para a liga em estudo;

e Avaliar o comportamento mecanico a quente via ensaio de compressao plana,
no simulador termomecanico Gleeble 3500, com passe unico de deformacao
em distintas temperaturas e taxas de deformacdo. A partir desse ensaio,
observar quais fendbmenos de restauragdo se fazem presentes, em fungéo das
curvas de escoamento (tensdo-deformacgéo) e da microestrutura obtida através
do resfriamento acelerado, aplicado com o intuito de reter evidéncias dos
contornos de gréos da austenita em alta temperatura. Com auxilio das curvas

de escoamento, buscar parametros para o calculo da energia de ativagdo para



35

deformacéo, do parametro de Zener-Hollomon, e com isso obter a equacao
constitutiva;

Caracterizar a microestrutura das amostras obtidas nos ensaios citados
anteriormente via microscopia Optica (MO) e microscopia eletrbnica de
varredura (MEV), fazendo uso dos detectores de elétrons secundarios (SE),
elétrons retroespalhados (BSE), e difracdo de elétrons retroespalhados
(EBSD), e difracao de raios X. Essas analises visaram avaliar/compreender as
transformacdes de fases (identificar os microconstituintes formados e a
morfologia) e os fendmenos de restauracéo presentes durante as condicdes de

deformagdes avaliadas.
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2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 ACOS DE BAIXA DENSIDADE - SISTEMA Fe-Mn-Al-C

O desenvolvimento dos acos de baixa densidade do sistema Fe-Mn-Al-C,
historicamente, teve sua origem a partir dos trabalhos de ROBERT HADFIELD em
1882 quando publicou sobre alta tenacidade e resisténcia ao desgaste de um acgo
Fe-13Mn-1,2C. A partir desse estudo ele patenteou alguns dos primeiros acos do
sistema Fe-Mn-Al-C. Porém, ao longo de 1950 a 1970, com o surgimento do efeito de
plasticidade induzida por transformagéo, efeito TRIP (Transformation Induced
Plasticity) apresentado por ZACKAY a partir dos seus estudos em acos inoxidaveis
Fe-Cr-Ni, as pesquisas se voltaram para o entendimento desse efeito TRIP, tirando o
foco do sistema Fe-Mn-Al-C (ZAMBRANO, 2018).

A partir da década de 80, ocorreu um incremento nos estudos do sistema
Fe-Mn-Al-C, visando entender e desenvolver esses a¢os, gerando uma quantidade de
publicacdes significativa, pois acreditavam ser possiveis substitutos dos a¢os inox
convencionais. O Prof. Dr. FROMMEYER, ex-chefe do Departamento de Tecnologia
de Materiais do Instituto Max Planck de Pesquisa (Dusseldorf, Alemanha), foi o
pioneiro nos estudos sobre os mecanismos de deformacéo e suas relagcdes com as
propriedades mecanicas, fornecendo uma base tedrica para futuros estudos (BRUX;
FROMMEYER; JIMENEZ, 2002; FROMMEYER; DREWES; ENGL, 2000). Os
trabalhos de FROMMEYER colaboraram para evidenciar a potencialidade desse
sistema de ligas para aplicacdes na estrutura da carroceria dos automoveis. A
principal razdo por tras do sucesso desse sistema esta relacionada ao fato de se
alcancar deformacdes plasticas que expressam valores de ductilidade superiores aos
usuais, isso sem qualquer tratamento especial ou elemento de liga caro, permitindo
obtencdo de geometrias mais complexas. Com isso, foi possivel gerar um grau de
deformacéo plastica elevado durante o processamento, até entdo desconhecido
(ZAMBRANO, 2018).

Esses acos apresentam menores valores de densidade quando comparados aos
acos que apresentam efeito TRIP e TWIP (Acos de plasticidade induzida por maclacao

mecanica - Twinning Induced Plasticity), alta resisténcia a corroséo, além de exibirem
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uma interessante combinacdo das propriedades mecéanicas, como um limite de
escoamento de 0,4 a 1,0 GPa, uma resisténcia a tracdo de 0,6 a 2,0 GPa e excelente
ductilidade (FROMMEYER; BRUX, 2006; GUTIERREZ-URRUTIA; RAABE, 2014;
KIM; SUH; KIM, 2013; RAABE et al., 2014; ZAMBRANO, 2018).

Portanto, os acos de baixa densidade Fe-Mn-Al-C por apresentarem excelentes
propriedades mecanicas, baixa densidade e resisténcia a corrosao, contribuindo para
a reducdo do consumo de combustiveis e a emissdo de poluentes tornaram-se
atraentes para producao de pecas estruturais na industria automotiva (FROMMEYER,;
BRUX, 2006; KIMURA et al., 2004; WOO; KIM, 2013; ZUAZO et al., 2014).

Com relacéo as fases presentes na matriz a temperatura ambiente pode-se ter
austenita, ferrita ou ambas, essa microestrutura final depende dos elementos de liga
adicionados (CHEN et al., 2017; GUTIERREZ-URRUTIA; RAABE, 2014; SOZANSKA-
JEDRASIK et al., 2020). Os elementos Mn e C atuam como estabilizadores da
austenita, enquanto o Al é estabilizador da ferrita. Além disso, uma reducédo de massa
especifica pode ser alcancada nestes acos por meio da adicdo de Al, visto que este
possui baixa massa atbmica e causa uma expanséo da rede (BAUSCH et al., 2013;
FROMMEYER; DREWES; ENGL, 2000). Segundo FROMMEYER e BRUX (2006)
havera uma reducéo de densidade de 1,3% por adicdo de 1% em peso de Al (CHEN,;
LI; YI, 2020; FROMMEYER; BRUX, 2006; RAABE et al., 2014).

Como os agos desse sistema apresentam uma variedade microestrutural e de
propriedades, o seu desenvolvimento visa aplicagbes em varias areas como: a
automotiva, a militar e a quimica (BARTLETT; VAN AKEN, 2014; HAN et al., 2017;
HOWELL, 2009; PENG et al., 2017a; YOO; PARK, 2008). Ademais, podem ser
adequados para atuarem em ambientes oxidantes de alta temperatura (PENG et al.,
2017b, 2017a; WANG; CHANG, 2002) e aplicacdes criogénicas (BAUSCH et al., 2013;
KAPUTKINA et al., 2017).

As pesquisas existentes forneceram iniUmeras contribui¢cdes para esse sistema de
ligas, como: o conhecimento de transforma¢des microestruturais, o papel do
carboneto k no comportamento de endurecimento por deformacéao, o efeito do teor de
Al nas propriedades mecanicas, os estudos dos processamentos para essas ligas, a
presenca do efeito TRIP nesse material, entre outros.

No entanto, o entendimento do ponto de vista da metalurgia fisica € obscuro, pois

envolve transformacdes em diferentes niveis, tais como: transformacdes da austenita,
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reacoes de ordem e desordem da ferrita, formacdo de carboneto k e decomposicao
espinodal que séo possiveis nesse sistema de ligas. A evolucao microestrutural € tdo
sensivel aos parametros do processamento e & composi¢cdo quimica, que uma parte
significativa dos avancos j& obtidos ainda necessitam ser certificada por investigacdes
adicionais (MAPELLI et al., 2020).

O processamento em geral, as evolugdes microestruturais e 0s mecanismos de
deformagé&o desses agos, devido ao alto teor de determinados elementos de liga, s&o
caracteristicos e diferem em alguns pontos dos ag¢os convencionais. Nesses acos
austenita e ferrita 6 podem coexistir em alta temperatura o que torna a deformacao a
quente mais complexa. Assim, do ponto de vista tecnoldgico, o processamento desses
acos em larga escala continua sendo um grande desafio (BAUSCH et al., 2013;
CHEN et al., 2017; HOWELL, 2009; ZAMBRANO, 2018).

As pesquisas nesse sistema de ligas no IME iniciaram-se com uma liga
denominada §-TRIP, com elevado teor de Al (BAETA JUNIOR, 2016; BAETA JUNIOR
et al., 2018; BOTELHO, 2018; NUNES, 2019). O aco 5-TRIP é um conceito recente
com o objetivo de combinar boa resisténcia mecanica e ductilidade, caracteriza-se por
apresentar ferrita o € 6 entre outras fases. Sua microestrutura final é constituida de
multiplas fases onde a austenita retida pode exibir efeito TRIP (CHATTERJEE, 2006;
SHIRI et al., 2016; YI; CHEN; BHADESHIA, 2014).

BAETA JUNIOR (2016) realizou a caracterizagéo das ligas §-TRIP que possuiam
composicdes variando entre 0,3 e 0,4 de C e 3,5 e 5,5 de Al (%p.), com a finalidade
de obter informacdes para a fusdo de novas ligas. Foram avaliadas relacdes entre
composicdo quimica, microestrutura, propriedades mecéanicas e textura
cristalografica. O autor observou que o aco avaliado possuia as caracteristicas
bésicas para um ago com efeito TRIP assistido, porém deve-se estudar formas de
caracterizar com maior precisdo as fases presentes e correlacionar com as
propriedades mecanicas das composicdes avaliadas.

NUNES (2019) buscou correlacionar a influéncia de tratamentos térmicos e
processamentos mecéanicos em amostras extraidas do ago o&-TRIP inicialmente
avaliado por BAETA JUNIOR (2016). As temperaturas utilizadas para o recozimento
promoveram a presenca de perlita degenerada, enquanto outras amostras exibiram

uma microestrutura composta por grandes fragdes de austenita em blocos. Os
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tratamentos térmicos e processamentos mecanicos foram eficientes para elevar o
alongamento uniforme das ligas, quando comparado ao material de partida, além de
manter elevado os limites de resisténcia. Essas ligas apresentaram excelentes valores
de alongamento uniforme (aproximadamente 35%) combinado com elevada
resisténcia mecanica (aproximadamente 900 MPa) no ensaio de tracdo uniaxial.
Entretanto, observou-se que a textura cristalografica ndo foi influenciada pelos
tratamentos térmicos e processamentos mecanicos aplicados.

BOTELHO (2018) produziu quatro ligas com variagbes nas composic¢des do Al, C,
com e sem adicao de Nb (0,2 a0,4C; 0,3a0,4Mn; 0a 0,6Nb; 4,5 a5 Al (%p.)), através
de um forno de refusdo a vacuo (VAR). Essas amostras foram forjadas por
martelamento, laminadas a quente e a frio e tratadas termicamente. As ligas com Nb
permitiram maior formacdo de martensita e bainita, promovendo aumento na
ductilidade, enquanto maiores teores de C resultaram no aumento do limite de
resisténcia mecanica. O autor observou que a adicdo de Al resultou em ligas com
baixa densidade e a presenca de ferrita 5. As amostras com Nb foram ainda mais
suscetiveis aos tratamentos térmicos, ja que as transformacdes da austenita sao
facilitadas pela retencdo de C devido a formacédo de carbonetos. A témpera foi mais
efetiva nas ligas com menos C livre, promovendo incremento nos limites de resisténcia
mecanica e de escoamento. Ja a ductilidade foi acentuada nas chapas com
transformacao bainitica.

BAETA JUNIOR et al. (2018), buscaram composi¢ées quimicas que resultariam
em propor¢des adequadas entre as fases, otimizando as microestruturas por meio de
métodos computacionais. Essas microestruturas foram projetadas para conter de 10
a 50% de austenita, 10 a 70% de ferrita o € 20 a 80% de ferrita 6 na temperatura
eutetdide. Os autores apresentaram graficos que descrevem as areas de interesse
dos microconstituintes em fungéo das variacdes dos elementos de liga através do
Thermo-Calc (TCFE6). Foi observado que a adicdo de Al aumenta a faixa de
coexisténcia simultanea das fases ferrita a, ferrita 6 e austenita. Porém, adi¢des
concomitantes de Nb e Al nesses acos requerem maiores teores de C para formar a
austenita, o que também promove a formacdo de precipitados dependendo do C
disponivel. O Nb causa a precipitacdo do carboneto de nidbio (NbC) e, como

consequéncia, o equilibrio do C livre entre o NbC e a austenita, favorece a
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estabilizacao da ferrita.

A partir dos estudos apresentados por BAETA JUNIOR (2016), BOTELHO (2018),
NUNES (2019) e avalia¢cdes termodinamicos, BAETA JUNIOR (2020) definiu 4 novas
composi¢des quimicas, conforme descricdo apresentada na Tabela 2.1, para serem
fundidas e processadas. O autor buscou, através de calculos termodinamicos e
andlises de difracdo de raios X, diferenciar a ferrita 6 da ferrita a,, assim como verificar
a influéncia da variacdo de Al e Nb sobre a formacédo das fases e microestruturas,
além dos efeitos da laminacdo a quente na microestrutura dessas novas ligas. Foi
possivel determinar através da difracdo de alta resolucdo com luz sincrotron
diferencas entre os parametros de rede das ferritas 6 e a, com 3 possuindo maior
parametro de rede e menor densidade. O teor de Al alterou a proporcao de ferrita 3, a
fracdo e morfologia das fases oriundas da austenita.

Tabela 2.1 - Composi¢des quimicas utilizadas por cada autor.
C Mn Al Si Nb
(SHIRI et 0,43 1,33 391 0,86 0
al., 2016) 0,43 1,35 3,87 0,86 0,03
(Yomassa) 0,44 1,31 3,97 087 0,07

0,18 031 504 0,28 0
(BOZE%HO’ 018 043 454 028 055
% pes)o) 0,41 043 503 0,32 0

0,40 036 485 036 0,63

(BAETA 0,44 075 508 051 0,12
JUNIOR, 0,45 0,73 6,75 0,52 0,11
2020) 0,45 0,78 512 051 0,30
(%peso) 0,45 0,77 7,10 0,52 0,30

Posto isto, nos proximos tépicos sdo discutidos pontos importantes para melhor
compreensao do tema, a saber, termodindmica, efeitos dos elementos de liga,
microestrutura e processamentos que s&o importantes para o entendimento das

analises que foram realizadas na presente tese de doutorado.

2.1.1 TERMODINAMICA

Nos acos do sistema Fe-Mn-Al-C as questbes metallrgicas subjacentes s&o

distintas dos agos convencionais, assim para melhor compreensao das possiveis
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microestruturas e  propriedades mecanicas € necessario entendé-lo
termodinamicamente. Como a liga avaliada na presente Tese possui alto teor de Al,
fez-se uma comparacédo de um diagrama Fe-C com um diagrama Fe-7AI-C (Figura
2.1).

No sistema de liga Fe-C, Figura 2.1(a), as fases sélidas basicas séo ferrita (o),
austenita (y) e cementita (M3C). Ja quando ocorre a adigdo de 7%p. de Al ao sistema
Fe-C, tem-se um grande efeito nos campos de fase e seus constituintes, como
apresentado na Figura 2.1(b). As faixas de composicdo e temperatura para a
transformacao peritética (L+S1—+>S2) em alta temperatura sdo ampliadas, o que indica
que um nivel mais alto de segregacéo elementar (micro e macro) pode ocorrer durante
0 processo de solidificacdo. A area (6+y) é ampliada e o campo monofasico de y €
deslocado para a direita a medida que as temperaturas e as concentracdes de C do
ponto S e do ponto E aumentam. A area (y+MsC) no sistema Fe-C é substituida pelas
areas (y+k) e (y+k+MsC). Duas linhas importantes precisam ser mencionadas: uma é
a temperatura de Solvus da formacéo do carboneto k (linha SE na Figura 2.1b) e a
outra € a temperatura de transicdo da ferrita desordenada para a ordenada (linha
tracejada na Figura 2.1b (a—B2)). A temperatura do limite de solubilidade do
carboneto k na fase y incrementa a medida que os teores de C e/ou Al sdo elevados.
A fase a (A2 desordenada) se transforma na fase B2 ordenada a uma temperatura
abaixo de 500 °C e, a medida que o teor de C, aumenta essa temperatura de transicao
diminui. Essa temperatura de transicdo ainda nao foi experimentalmente confirmada
e necessita de um maior entendimento (CHEN et al., 2017).

Uma particularidade da adicao de altos niveis de Al é a substituicdo da cementita
(FesC) pelo carboneto k. O carboneto k tem uma influéncia significativa nas
propriedades mecanicas, assim, é essencial entender e prever o equilibrio entre o
carboneto k e as outras fases presentes na microestrutura dos agcos de baixa
densidade (ZHENG et al., 2017). O carboneto k esta presente em uma ampla faixa de
temperatura e composicao, pode ser encontrado nos diagramas ternarios de Fe-Al-C,
Al-C-Mn e no quaternario Fe-Mn-Al-C. A precipitacdo desse carboneto nesses acos
pode ocorrer tanto na austenita quanto na ferrita, dependendo do teor de elementos
de liga (CHEN et al., 2017; ZAMBRANO, 2018; ZHENG et al., 2017; ZUAZO et al.,
2014).
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Figura 2.1 - Efeitos da adi¢éo de Al na formag&o dos campos de fases do sistema
Fe-C. (a) Fe-C; (b) Fe-7Al-C. A linha tracejada no diagrama b indica a temperatura
de transicdo A2 para B2 (fase o) causada pela adicdo de Al (CHEN et al., 2017).

Deste modo, algumas informacdes importantes observadas nos diagramas de
fase apresentados na Figura 2.1, estdo resumidas a seguir:

e A adicdo de Al aumenta o campo de fase da ferrita e suprime a regiao
monofésica austenitica. Nos acos Fe-Al-C, o carboneto k é formado quando o
teor de Al € superior a 2%, enquanto nos acos Fe-Mn-Al-C, esse teor precisa
ser superior a 5%, quando mais de 2% de Mn é adicionado. Isso indica que o
Mn restringe a formacédo do carboneto k e o Al restringe a formacao de outros
carbonetos, como M3sC e M23Cs.

e A temperatura de formacdo do carboneto k, indicando sua estabilidade,
incrementa a medida que os teores de C e Al aumentam.

e As previsdes nos diagramas mostram que a transicdo ordem-desordem de
ferrita A2 para B2 ocorre quando o teor de Al € maior que 2%. A temperatura
de transicdo ordem-desordem aumenta a medida que o teor de Al e Mn
aumenta, mas diminui quando o teor de C é incrementado. Isso indica que o
aumento do teor de Al e Mn promove a formacao de fases ordenadas dentro
da ferrita, enquanto o aumento do teor de C restringe a formacéo de fases
ordenadas.

Do ponto de vista microestrutural, os critérios do projeto da liga devem basear-se
na auséncia de carbonetos k em temperaturas de trabalho a quente, na prevencao da
precipitacdo de carbonetos k grosseiros, além de evitar a formacdo de outros

carbonetos, como M23Ces € M7Cs a temperaturas mais baixas (CHEN et al., 2017).
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Para entender o efeito dos elementos de liga na evolu¢do microestrutural, devido
as multiplas combinacdes possiveis, sdo utilizados célculos termodinamicos para
auxiliar esse entendimento. No entanto, existem limitagcbes nesses modelos que
impossibilitam prever como ocorre a evolugao microestrutural em processos reais de
producdo dos acos, onde as relacdes de fase de equilibrio geralmente ndo séo
estabelecidas. Para o uso mais pratico de calculos termodinamicos é necessario
examinar as informagdes fornecidas, juntamente com as anlises da evolucdo
microestrutural nesses acos, em uma ampla faixa de composi¢cdes. Os bancos de
dados termodinamicos disponiveis ainda nao permitem boas definicbes sobre os
efeitos do Al, com isso novos bancos de dados estdo sendo desenvolvidos, a fim de
suprir e melhorar os resultados obtidos. Entretanto, o conjunto de parametros
termodindmicos permite relacionar acordos aceitdveis entre os calculos e os
resultados experimentais para o sistema Fe-Mn-Al-C. Pelos trabalhos disponiveis na
literatura, os bancos de dados existentes sdo satisfatorios, entretanto, necessita-se
de mais pesquisas para consolida-los para esse sistema (CHEN et al., 2017
LEE et al., 2013; ZAMBRANO, 2018; ZHENG et al., 2017; ZUAZO et al., 2014).

CHIN et al. (2010) construiram uma descri¢do termodinamica do tipo CALPHAD
para o sistema quaternario Fe-Mn-Al-C, combinando uma descricdo ternaria de
Mn-Al-C avaliada e um banco de dados Fe-Al-C existente para acos parcialmente
modificados. A descricao termodinamica proposta permite uma previsao do equilibrio
de fases e estabilidade do carboneto k na liga com uma precisédo aceitavel e pode ser
usada para a interpretacdo da evolucdo microestrutural, durante 0S processos
industriais, para acos com elevado teor de Al e Mn.

Como descrito na subsecdo 2.1.1, a metalurgia fisica dos acos do sistema
Fe-Mn-Al-C difere dos acos convencionais, como exemplo, por apresentar o
carboneto k. Assim, a literatura estabelece o entendimento deste sistema de ligas
através de experimentos e de calculos tedricos fundamentados na termodinamica.
Esses resultados indicam que os bancos de dados e softwares disponiveis atualmente
podem fornecer informacgdes razoaveis sobre as fases no sistema Fe-Mn-Al-C, mas
nao podem fornecer/realizar previsdes precisas sobre os limites das fases e as faixas
de temperaturas, especialmente quando os teores de Al e Mn se tornam mais

elevados, embora os célculos das diferentes abordagens sejam semelhantes.


https://www-sciencedirect.ez59.periodicos.capes.gov.br/topics/materials-science/physical-metallurgy
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2.1.2 ELEMENTOS DE LIGA E CARACTERISTICAS MICROESTRUTURAIS

A reducédo da densidade é a principal forca motriz para o desenvolvimento de acos
do sistema Fe-Mn-Al-C, principalmente quando o foco séo as aplicagbes automotivas.
Com este intuito, alguns elementos de ligas sédo frequentemente adicionados, tais
como o Al (2,7 g/cm?3), Si (2,3 g/cm3®) e Mn (7,21 g/cm3), pois possuem densidades
menores que a do Fe (7,85 g/cm3). Um dos grandes desafios em relacdo a esse
sistema de ligas € a ampla faixa de composi¢cdo quimica possivel, existem trabalhos
na literatura variando os teores de 0 a 35%p. de Mn, de 0 a 12%p. de Al, e até 2%p
de C (CHEN et al., 2017; ZAMBRANO, 2018). A presenca desses elementos permite
controlar as possiveis transformacfes de fases, além de promover alteracbes no
parametro de rede, ao mesmo tempo que reduzem a densidade, em virtude de
possuirem massas atbmicas menores. O aumento no teor de Al na fracao de ferrita,
diminuira a densidade, devido ao menor peso atdbmico do Al em comparacao ao Fe,
bem como a diferenca na densidade (BAUSCH et al., 2013; CHEN et al., 2017,
FROMMEYER; DREWES; ENGL, 2000).

Os principais elementos de liga adicionados nos acos de baixa densidade sao:
carbono (C), manganés (Mn), aluminio (Al) e silicio (Si), e seus principais efeitos séo
descritos na Tabela 2.2, que consiste em uma compilacdo de diversos trabalhos
realizados por ZAMBRANO (2018).

As adicOes desses elementos ndo promovem apenas a reducdo de densidade,
mas questdes metallrgicas subjacentes mais complexas, como a formacdo do
carboneto k, pois influencia a estabilidade termodindmica dos al6tropos do Fe.
Portanto, o entendimento da influéncia dos elementos de liga € fundamental, pois a
partir desse conhecimento é possivel determinar fases que podem estar presentes na
liga e que interferem diretamente na producdo, no processamento e na utilizacao
desses acos (CHEN; LI; Y1, 2020; CHEN et al., 2017; ZAMBRANO, 2018).


https://www-sciencedirect.ez24.periodicos.capes.gov.br/topics/materials-science/ferrite
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Tabela 2.2 - Resumo dos efeitos dos principais elementos de liga adicionados ao
sistema Fe-Mn-Al-C (ZAMBRANO, 2018)
Elementos Principais efeitos
Estabiliza a austenita; pode promover a fase -Mn (que é fragil,
porém aparece apenas em acos com alto teor de Mn); a
transformacao y— martensita e~ martensita o’ € favorecida pelo
teor de Mn que pode variar entre 5 a 12%p. e y—*martensita ¢ €
Mn favorecida pelo teor de Mn entre 15 a 30%p.; melhora a
resisténcia a oxidagao através da formacéao de carepa (Fe,Mn)O;
aumenta a solubilidade do C na austenita e retarda a
precipitagéo dos carbonetos k; aumenta o parametro de rede da
estrutura CFC.
Estabiliza a austenita; forma carbonetos; diminui a resisténcia a
C fadiga de baixo e extremamente baixo ciclo; aumenta o
parametro de rede da estrutura CFC.
Estabilizador da ferrita (0 Al expande tanto a regido de ferrita o
qguanto da ferrita 8, e restringe a regiao de austenita no diagrama
de fases); promove uma camada protetora de alumina (Al203);
reduz a difusividade do carbono; reduz drasticamente a
Al densidade do aco; inibe a formacgédo de austenita; em grandes
guantidades no sistema Fe-Mn-Al-C forma carbonetos e
intermetalicos junto com o Fe; pode promover o incremento da
temperatura de inicio da formacdo de martensita; aumenta o
parametro de rede da estrutura CFC.
Melhora a formacdo de uma camada de alumina (Al203);
favorece a precipitacdo de compostos como (Fe, Mn)s(Si, Al) C
em acos a base de ferrita que reduzem a ductilidade; aumentam
Si a fluidez e diminuem o ponto de fusdo em 30 °C/%p. de Si;
favorece a resisténcia a oxidacdo formando uma pelicula
passiva protetora de SiO2, diminui o parametro da rede da
estrutura CFC.
Alto C e | Estabiliza o carboneto k.
Alto Al

Como o material em estudo da presente Tese possui elevado teor de Al dar-se-a
um maior enfoque nesse elemento. O Al embora seja um forte estabilizador de ferrita,
dependendo da quantidade adicionada, também tem a capacidade de se dissolver na
austenita. Assim, com a presenca do Al e a difusdo do C no interior da austenita que
€ rapida, ocorre a nucleacédo do carboneto k, levando a uma decomposicéo acelerada
da austenita. A formac&o desse carboneto € controlada pela segregacdo de C nessa
fase. A nucleagdo desse carboneto, que também pode ocorrer na ferrita, segui o
mesmo principio e depende da difusdo de C e particionamento de Al (KIM; SUH; KIM,
2013; SEOL et al., 2013; SHIN et al., 2010).
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Esse particionamento elementar nas transformacdes pode ser detectado pelo
monitoramento das alteracfes nas medidas dos valores de distancia interplanar
(TERASAKI; KOMIZO, 2011; ZHANG; TERASAKI; KOMIZO, 2012).

LU, ZHANG e QIN (2015) observaram a progressao dos valores medidos da
distancia interplanar da austenita (111) (Figura 2.2(a)) e ferrita (110) (Figura 2.2(b)),
em funcéo da temperatura. Nos estagios iniciais, os valores da distancia interplanar
da austenita e da ferrita exibem uma diminuigcdo constante, o que corresponde a
contracao da rede, devido a precipitacado do carboneto k. Nessa precipitacdo ocorre a
eliminacado de atomos de Al, que por possuir diametro atbmico maior que o do Fe,
promove essa reducdo na rede. Porém, os valores de distancia interplanar da
austenita e da ferrita exibem um aumento acentuado com o incremento da
temperatura, indicando que os carbonetos k comecaram a se dissolver na matriz (por
exemplo, esferoidizacao e/ou dissolucdo). Nesse caso, ocorre a absorcdo dos atomos
de Al gue promove uma expansado na rede. A dissolucéo desses carbonetos fornecer
elementos de liga (por exemplo, C e Mn) para a solucao soélida, promovendo a

nucleacdo da austenita ao aguecer continuamente esse ago.
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Figura 2.2 - Progressao dos valores medidos da distancia interplanar da: (a)
austenita (111) e (b) ferrita (110) em func&o da temperatura (Adaptado de LU;
ZHANG; QIN, 2015).

A eficacia do Al na reducdo da densidade desses acos pode ser observada na
Figura 2.3, onde reducdes da densidade de ligas Fe-Al e Fe-Mn-Al-C sé&o
apresentadas em funcédo do teor de Al. Cerca de 8% em peso de Al causa reducéo de
10% na densidade. A adicdo do Mn também contribui ligeiramente para a reducao da

densidade, visto que a linha vermelha das ligas com adi¢cdo de Mn é um pouco abaixo
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da linha azul, das ligas apenas com adicdo de Al (FROMMEYER; BRUX, 2006;
FROMMEYER; DREWES; ENGL, 2000; LU; ZHANG; QIN, 2015).
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Figura 2.3 - Reducao da densidade em sistemas de Fe-Al e Fe-Mn-AIl-C em funcgéo
do teor de Al (Adaptado de RANA; LAHAYE; RAY, 2014).

O Al também contribui para tornar as ligas binarias de Fe-Al basicamente
ferriticas, por ser um forte estabilizador da ferrita. Entretanto, a adi¢cdo simultanea de
C e Mn leva a presenca e estabilizacdo da austenita até baixas temperaturas. A adicdo
de Al promove, além das transformacfes ordem-desordem, outro fendmeno
metallrgico para esses acos: a decomposicdo espinodal. Essa decomposi¢ao ocorre
pelo surgimento de pequenas regides com diferentes composi¢cdes que nao possuem
uma interface bem definida. Essas regifes possuem dimensdes nanométricas e so
podem ser observadas através de técnicas de analise estrutural com alta resolucéo
(ZUAZO et al., 2014).

Outra consequéncia do Al em teores elevados é a supressao da formacéo de
cementita, promovendo a precipitacdo do carboneto k (SEOL, 2018). As
concentracfes de C e a estabilidade do carboneto k sdo garantidas em alto teor de C
e alto teor de Al. A cementita é estabilizada/favorecida em alto C e baixos niveis de
Al, ja a ferrita é estavel em alto Al e baixo C (KIM; SUH; KIM, 2013).

KAAR et. al. (2018) avaliaram diferentes conceitos em agos de baixa densidade,
com composigdes quimicas na faixa de 0,4%p. de C, 0,25%p. de Si, 1,1 - 2,5%p. Mn
e 2,8 - 5,5%p. Al. Em relacdo a microestrutura observaram uma influéncia significativa
da composicdo quimica, especialmente quanto ao teor de Al, como pode ser
observado na condicdo laminada a quente, apresentada na Figura 2.4. Para 0s acos

com baixo teor de Al, a microestrutura consistiu em ferrita e cementita, enquanto para
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agueles com alto teor de Al, os carbonetos k substituiam a cementita. Ja 0 Mn
contribuiu para diminuir a fracdo de carboneto k, promovendo a formacédo de
martensita em conjunto com a austenita retida. A composicdo quimica desses acos
(A,B,C,D - conforme descrito na legenda da Figura 2.4) permitiu obter uma reducao
na densidade de 4,2%, 4,8%, 7,4% e 7,5%, com o incremento do teor de Al,
respectivamente (KAAR et al., 2018).

Perlita

e

e N

Figura 2.4 - Micrografias de MEV das chapas laminadas a quente (a) A:
Fe-0,4C-1,1Mn-2,8Al; (b) B: Fe-0,4C-1,6Mn-3,3Al; (c) C: Fe-0,4C-1,5Mn-5,2 Al e (d)
D: Fe-0,4C-2,5Mn-5,2Al (Adaptado de KAAR et al., 2018).

KAAR et. al. (2018), também realizaram analises de EBSD das amostras
estudadas na condicao laminada a frio, conforme apresenta a Figura 2.5. Os mapas
de fases obtidos possibilitaram a distingdo da matriz ferritica (azul), das ilhas de
austenita retida (vermelha) e da martensita (verde), adjacentes a austenita retida. Para
0s acos contendo os menores teores de Al (acos A e B - Figura 2.5(a,b), a
microestrutura consistiu em ferrita e austenita retida, enquanto para os acos C e D
(Figura 2.5(a,b), com o maior teor de Al, além de ferrita e austenita retida tem-se a

presenca de martensita na microestrutura.
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Ferrita cc

Austenita Retida

Figura 2.5 - Mapas de fase EBSD na condi¢céo laminada a frio das ligas (a) A:
Fe-0,4C-1,1Mn-2,8Al, (b) B: Fe-0,4C-1,6Mn-3,3Al, (c) C: Fe-0,4C -1,5Mn-5,2Al, e (d)
D: Fe-0,4C-2,5Mn-5,2Al (Adaptado de KAAR et al., 2018).

el

LEE et al. (2013), observaram que os teores de Al variando de 4 a 6%p. promovem
um aumento da frag&o relativa de ferrita em comparagéo com o carboneto k, conforme
ja era esperado pelos célculos termodinamicos (Figura 2.6). O efeito do teor de Al na
estabilidade do carboneto k é maior do que os outros elementos de liga e o incremento

no teor de Al permite a formacdo de uma estrutura lamelar mais grosseira, como
apresentado nas micrografias da Figura 2.6.
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Figura 2.6 - Micrografias e diagramas de fracdo de fase calculados via Thermo-Calc
para acos Fe-0,3C-3Mn-(4,5,6) Al, respectivamente (Adaptado de LEE et al., 2013).

O controle do tamanho dos gréos, através da adicdo de elementos de liga, pode
ser usado para melhorar as propriedades dos acos Fe-Al (CHEN et al., 2017). A adicédo
de uma pequena quantidade de elementos de liga (<0,1% p.), como Ti, Nb, V ou B,
em funcdo das condicbes de processamento termomecéanico ou térmico adotadas,
promovem o refinamento dos grdos (BRUX; FROMMEYER; JIMENEZ, 2002). O Nb
gue foi adicionado ao material em estudo na presente Tese, é conhecido por segregar
fortemente nos contornos dos graos formando carboneto de niébio (NbC). O consumo
de C para formar esse carboneto promove um controle na formacéo de austenita, além
de colaborar como um elemento ferritizante. A interacdo do Nb com os contornos dos
graos resulta em uma reducdo importante da mobilidade desses contornos e
conseguentemente um retardo da recristalizacdo e do crescimento dos graos.

ZARGARAN et al. (2014) avaliaram os efeitos das adi¢cdes de 0,1%p. de Nb e
0,1%p. de C em um acgo Fe-8AI-5Mn. A microestrutura da liga Fe-8AI-5Mn-0,1Nb-0,1C
consistiu em particulas de carboneto k dentro da matriz ferritica e ao longo dos
contornos dos grados. Essa microestrutura apresentou-se muito mais alongada na
direcdo de laminacdo que a da liga Fe-8AIl-5Mn, devido ao efeito das particulas do
carboneto k e do NbC na inibicéo da recristalizacéo da ferrita durante a laminacéo a
guente. A liga Fe-8AI-5Mn-0,1Nb-0,1C tem um tamanho de grdo mais refinado que a

liga Fe-8Al-5Mn apds o recozimento final.
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KUCEROVA e BYSTRIANSKY (2017), investigaram o efeito da substituicdo
parcial do Si por Al em acos com adicdo de Nb (C-Mn-Si-Nb e C-Mn-Si-Al-Nb). Essas
ligas foram submetidas a tratamento térmico que consistiu em variar a temperatura de
encharque (850 °C ou 900 °C) e taxas de resfriamento de 14 °C/s para 30 °C/s. O ago
C-Mn-Si-Nb possuia uma fracdo volumétrica significativamente maior de ferrita e uma
guantidade ligeiramente menor de austenita retida do que o aco com substituicdo
parcial de Si por Al(C-Mn-Si-Al-Nb) apés os tratamentos com 0s mesmos parametros
de processamento. Esse fato estava de acordo com os diagramas TTT (Tempo-
Temperatura-Transformacéao) calculados pelos autores, onde a adicao de Al resultou
em uma mudanca da area de transformacéo da ferrita para tempos de transformacao
mais longos. Para todos os métodos de processamento, a substituicdo parcial do Si
pelo Al resultou no refinamento de todas as fases da microestrutura final. A
combinacdo da adicdo de Al e Nb promoveu um maior refino do grdo em todas as
condicBes processadas.

BALIGIDAD (2004) avaliou o efeito do C e Nb na microestrutura e nas
propriedades mecanicas de uma liga de Fe-10,5Al (%p.), variando os teores de C em
0,7 e 0,9 (%p.) e os teores de Nb de 0, 0,5, 0,8 e 2 (%p.). Nos lingotes refundidos por
eletroescoria e laminados a quente, a combinacdo desses elementos promoveu a
formacdo de precipitados de NbC na matriz de Fe-Al, além de uma grande fracdo de
carbonetos k. A adicdo de 0,5 e 0,8Nb (%p.) resultou na precipitacdo de uma fracao
muito pequena de precipitados de NbC na matriz de Fe-Al, além de uma grande fracédo
de precipitados de carboneto k. O aumento do teor de Nb de 0,8 para 2%p. resultou
na formacao de precipitados de NbC com morfologia cuboidal grosseiro, além de uma
fracdo de NDC refinada, juntamente com uma grande fragcdo de precipitados de
carboneto k. Os autores descrevem que esse alto teor de Nb promoveu baixa
ductilidade, devido a formacéo de precipitados grosseiros.

Diferentes configuracdes microestruturais sdo obtidas através da variacdo da
composicdo quimica e dos parametros de processamento. Uma ampla gama de
constituintes e mecanismos podem estar envolvidos durante o processamento desse
sistema quaternario (BAUSCH et al., 2013; CHEN et al., 2017; HOWELL, 2009;
MAPELLI et al., 2020; RAABE et al., 2015). Como uma descricdo completa dessas

fases ainda é desafiadora, no texto que vem a seguir € apresentada uma descricao
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geral das transformacdes de fase e quais fases podem estar presentes nesse sistema
(ZAMBRANO, 2018).

Os acos de baixa densidade podem apresentar uma matriz constituida de ferrita,
austenita ou uma mistura dessas fases dependendo dos elementos de liga e
processamentos aplicados. De acordo com diversos trabalhos da literatura,
dependendo das fases presentes na matriz em alta temperatura, onde se assume que
as condi¢des de equilibrio sdo aproximadas, as ligas do sistema Fe-Mn-Al-C podem
ser classificadas nas seguintes categorias: ferritica, ferritica-austenitica (ligas com
topologia Duplex a base de ferrita), austenitica-ferritica (ligas com topologia Duplex a
base de austenita), austeniticas ou austenitica-ferritica com carbonetos k (Figura 2.7)
(BAUSCH et al., 2013; CHEN et al., 2017; FROMMEYER; BRUX, 2006; GUTIERREZ-
URRUTIA; RAABE, 2014; HERRMANN; INDEN; SAUTHOFF, 2003; KIM; SUH; KIM,
2013; SOHN et al., 2013; SOZANSKA-JEDRASIK et al., 2020).

Duplex a base de Ferrita Duplex a base de Austenita

Ferritica (Ferritica-austenitica) {Austenitica-ferritica)
-5.90¢ o 05° Al~3-7%, Mn~2-12%, Al~5-10%, Mn~5-30%,
Al~5-9%, Mn<5%, C<0.05% C~0.05-0.5% C~0.4-0.79%
a | To———r == I )
G
| ~
\_\ J &
Ferritica-austenitica
com carbonetos k
Austenitica {Agos Triplex)
Al~5-12%, Mn~12-30%, Al~8-12%, Mn~18-35%,
C~0.6-2.0% C~0.5-1.3%

Carb‘oneto
Figura 2.7 - Classificagéo dos acos de baixa densidade de acordo com a
microestrutura em alta temperatura em fungéo da composi¢ao quimica (Adaptado de
SOZANSKA-JEDRASIK et al., 2020).

As ligas ferriticas podem conter até 12%p. de Mn, com uma quantidade
significativa de Al, que por ser um estabilizador de ferrita, reduz o campo austenitico
significativamente ao expandir o campo da fase ferritica (RANA; LAHAYE; RAY,
2014). Esse tipo de liga a base de ferrita tem uma microestrutura de y + ferrita 6 na
temperatura de trabalho a quente. Alguns trabalhos relatam que o teor de C desses
acos deve ser minimizado (ndo apresentando valores estimados) para evitar a

possivel formacao de carbonetos ordenados, Fes-yAlyCx(0,8<y<1,2; 0<x<1), que sao
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prejudiciais a conformabilidade (FROMMEYER; BRUX, 2006; RANA; LAHAYE; RAY,
2014).

Essas ligas ferriticas podem ser constituidas pelas fases A2 desordenada (Fe,Al)-
o, B2 ordenada (FeAl) ou DOs ordenado (FesAl) como fase dominante (KIM; SUH;
KIM, 2013). Por possuirem um teor médio de Mn, o carboneto k é basicamente livre
de Mn, esse carboneto é um potente fortalecedor da ferrita. A ferrita em ligas Fe-Al-C
também pode ser fortalecida significativamente pela presenca de uma pequena
quantidade de precipitado ordenado FesAl, aumentando o teor de Al. No entanto, estas
fases que contribuem para o endurecimento por precipitacado tém um impacto negativo
sobre a ductilidade do material (BALIGIDAD; PRASAD, 2007).

Os acos austeniticos de baixa densidade possui um maior teor de Mn, tipicamente
entre 12 e 35%p., com Al até 12%p. e C entre 0,6 e 2,0%p. Esse tipo de liga pode ter
uma microestrutura totalmente austenitica na temperatura de trabalho a quente, além
da possibilidade da presenca de austenita retida a temperatura ambiente apdés um
resfriamento rapido. Os acos de baixa densidade duplex a base de austenita
apresenta ferrita & e austenita na temperatura de trabalho a quente, com a fase
austenitica originando a matriz continua (CHEN et al., 2017; FROMMEYER,;
DREWES; ENGL, 2000; RANA; LIU; RAY, 2013; SOZANSKA-JEDRASIK et al., 2018).
A estabilidade da austenita tem grande influéncia do teor dos elementos adicionados
a liga. A austenita pode se estabilizar a temperatura ambiente, juntamente com a
precipitacdo do carboneto k formado dentro dos gréos de austenita. Assim, quando a
microestrutura final apresenta pequenas quantidades de ferrita 8, carboneto k e
austenita, tem-se o0s acos Triplex desse sistema de ligas (CHEN et al., 2017,
FROMMEYER; BRUX, 2006; PARK et al., 2013; SUH et al., 2010).

As transformacdes de fase dos acos do sistema quaternario Fe-Mn-Al-C vem
sendo investigadas por décadas. A medida que os teores de Mn e C dos acos
aumentam, a fragdo de volume da austenita também aumenta. Em contraste, maiores
concentragbes de Al causam maiores fracdes da fase ferritica. Esse sistema, a
temperatura ambiente, € caracterizado pela possibilidade da presenca de 5 principais
fases: ferrita 6/a, austenita, carboneto k, carbonetos do tipo HxCy e B-manganés

(quando houver alto teor de Mn). Além dessas fases, outras podem ser formadas,
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como martensita a'/e, bainita e carboneto k de ordem de curto alcance (CHEN et al.,
2017; MAPELLI et al., 2020; WANG; CHANG, 2002; ZAMBRANO, 2018).

Portanto, existem ligas constituidas por: ferrita+austenita; ferrita+carboneto k e
austenita+carboneto k e até mesmo com campo @ trifasico de
ferritat+austenita+carboneto k. A coexisténcia de multiplas fases pode assumir a forma
de colbnias lamelares, por exemplo, lamelas de ferrita + carboneto k aparecem com
frequéncia nesses acos. No entanto, as transformacdes de fases envolvidas na
formacdo dessas colbnias lamelares ainda ndo foram bem definidas.

A ferrita 6 se forma atraves da transformacéo do estado liquido em soélido e pode
ser parcialmente consumida através da reacdo peritética (L+6—y) durante a
solidificagdo. Uma vez formada a ferrita 6 apresenta uma mudanca insignificante na
fracdo de volume durante o processo subsequente de laminacdo a quente. Segundo
CHOI; SUH e BHADESHIA (2012), a retencdo do excesso de ferrita & em
microestruturas pode ser atribuida a dificuldade de nucleacdo dos graos de austenita,
consumindo menos ferrita & durante a reacao peritética. Eles avaliaram que a medida
gque a temperatura de bobinamento aumenta ao final do processamento a quente, 0s
graos de ferrita 6 sdo subdivididos em uma extensdo maior por meio da recuperagao
e recristalizagao, resultando em graos mais finos, geralmente com carbonetos.

Deve-se notar que a ferrita produzida a partir da fase liquida durante o processo
de fundicédo é denominada como ferrita 8, enquanto a ferrita proveniente da austenita
€ denominada como ferrita a.. A ferrita 5 cresce a partir da fase liquida e esta presente
na microestrutura até a temperatura ambiente, ndo sendo eliminada em tratamentos
térmicos, pois apresenta alta estabilidade termodinamica que prevé sua coexisténcia
com austenita, que se forma com composic¢ao distinta a partir de parte da ferrita 5. A
ferrita & possui diferentes composi¢cdes elementares/particionamentos e gradientes
qguimicos intrinsecos da ferrita o, embora possua a mesma estrutura cristalina (CCC)
(KRIZAN; STEINEDER; STAHL, 2018).

A compreensédo do comportamento da decomposicao da austenita nesses acos é
fundamental, pois o carboneto k estd sempre envolvido na decomposicdo da
austenita, aumentando a complexidade e a variedade de microestruturas. Os produtos
de transformacédo da austenita, apés um resfriamento lento, mudam de acordo com o

teor dos elementos de liga. Um bom controle dos parametros de processamento e a
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escolha da composicdo quimica facilitarA o entendimento das possiveis
transformacdes e permitira maior dominio da microestrutura final.

SOHN et al.(2014b) observaram o efeito na microestrutura de variagcdes no teor
de Mn em acos laminados a quente. Na liga Fe-3Mn-5AI-0,3C (M3), a austenita se
transforma completamente em estruturas lamelares de ferrita o e carboneto k (a+k) e
alguns carbonetos k sédo formados ao longo dos contornos de grédos da matriz ferritica
e/ou na interface o&/y, conforme indicado na Figura 2.8(a). Em uma liga
Fe-6Mn-5AI-0,3C (M6), a austenita se transforma parcialmente em estruturas
lamelares (a.+k) e se estabiliza parcialmente. Porém, em uma temperatura mais baixa
essa austenita se transforma em martensita (Figura 2.8(b)). Nos acos com teores de
Mn de 9 e 12(%p.) (M9 e M12, respectivamente) apresentam uma matriz ferritica sem
a formacéo de carboneto k, mas com a presenca de austenita retida. As estruturas
lamelares (a+k) sdo formadas ao longo dos contornos dos gréos da austenita ou nos

contornos da ferrita & e austenita.
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Figura 2.8 - Micrografias via MEV das amostras de a¢os laminados a quente com
diferentes, (a) M3; (b) M6; (c) M9; (d) M12. Ataque com Nital 2% (Adaptado de
SOHN et al., 2014b).

Cada configuracao derivada da fase austenitica possui propriedades especificas,
podendo apresentar vantagens ou desvantagens que precisam ser compreendidas
para desenvolver produtos com maior valor agregado. MAPELLI et al. (2020)
caracterizaram varias morfologias microestruturais em funcdo de diferentes
decomposic¢des da austenita, que pode ocorrer nesse sistema de liga:
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e Precipitacdo descontinua;
e Transformacéao celular;
e Decomposicao espinodal.

A precipitagdo descontinua, que ocorre em sistemas metalicos é uma
transformacao de fase no estado sélido, controlada por difuséo via contorno de gréo.
A fase vo, se difere da fase méae (y) devido uma alteracdo de composi¢do quimica, que
pode ser promovida pela precipitacdo, devido ao limite de solubilidade dos elementos
presentes na determinada fase, porém y e yo possuem a mesma estrutura. O contorno
de grédo atua como uma frente de reacao, avancando sobre a matriz supersaturada do
grao adjacente resultando em uma estrutura lamelar. As lamelas crescem de forma
cooperativa, decorrente do particionamento dos atomos de soluto. A migracao do
contorno de grdo delimita duas regides distintas: a matriz ndo transformada a sua
frente e uma estrutura lamelar (AARONSON; PANDE, 1998).

MAPELLI et al. (2020) apresentaram a precipitacdo descontinua que ocorreu em
ligas revenidas a 600 °C por 30 min. A austenita evoluiu por precipitacdo descontinua
para estruturas lamelares de y+k. Na liga 9Al-10Mn-0,4C, os graos de austenita foram
sujeitos a apenas precipitacdo descontinua parcial (Figura 2.9(a,b)), enquanto em
9AI-10Mn-1C quase todo o volume de austenita foi transformado na estrutura lamelar
de y+k, onde pode ser possivel que alguma fase o também esteja presente (Figura
2.9c,d). Na analise de MEV com aumentos maiores observa-se que em
9AI-10Mn-0,4C precipitacdo descontinua comec¢a nos contornos dos graos (Figura
2.9(b)).
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Figura 2.9 - Micrografias via MO e MEV dé pvr"écipit

revenidas a 600 °C, (a) e (b) 9AI-10Mn-0,4C; (c) e (d) 9AI-10Mn-1C (MAPELLI et al.,
2020).

A transformacédo celular, que é uma transformacéo de precipitacdo especial, €
uma forma de reacdo descontinua, envolvendo a migracdo de contornos de graos,
onde os precipitados nos contornos crescem como lamelas. A mistura lamelar da fase
de matriz recém-formada e as fases do precipitado crescem simultaneamente na
matriz. Essa transformacéo € como uma reacéao eutetdide, pois envolve a substituicdo
de uma fase de alta temperatura por uma mistura de novas fases de baixa
temperatura, sendo uma delas referente a transicdo alotropica do Fe de CFC para
CCC. Dessa forma, as transformacdes celulares promovem varios tipos de lamelas:
lamelas de (ferrita+carboneto k), lamelas de (austenita+ferrita+carboneto k) e lamelas
de (austenita+ferrita+carboneto k+M23Cs) (CHENG, 2014).

As fases do produto de precipitacdo descontinua e de transformacéo celular séo
estruturas lamelares que geralmente comecam a se desenvolver a partir dos
contornos dos graos. Nesse sistema de ligas, essas transformacdes podem gerar
carbonetos k intergranulares que podem se formar como particulas discretas ou
continuas / finas ou grossas (BAUSCH et al., 2013; CHENG, 2014). Quando essas
ligas sdo submetidas a tratamentos térmicos de envelhecimento por tempo
prolongado, os carbonetos k se formam primeiro nos contornos dos graos y/y e depois
crescem em direcdo aos graos de y adjacentes (CHENG et al., 2015). Devido a sua
morfologia e distribuicdo ao longo das interfaces, esses carbonetos k intergranulares
induzem uma fragilidade nessas ligas. Além disso, eles afetam a estabilidade
estrutural do material, resisténcia e a ductilidade, tanto durante o trabalho a quente,
guanto a frio e sob condi¢cdes de carregamento a temperatura ambiente (CHENG et
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al., 2014; HOWELL, 2009; KIMURA et al., 2004; LU; ZHANG,; QIN, 2015; SHIN et al.,
2010; SOHN et al., 2013). As reacfes de precipitacdo estdo associadas ao
aparecimento de segunda fase a partir de regides supersaturadas de alta temperatura.

A ocorréncia da decomposicdo espinodal nos acos Fe-Mn-Al-C resulta na
decomposicdo da austenita CFC de alta temperatura, em austenita de baixa
temperatura e na fase L12. Esta transformagé&o comeca quando as adigbes de Al e C
séo realizadas, formando a fase austenitica rica em C e a fase austenitica pobre em
C. Entéo, a regido enriquecida em C evolui para uma estrutura L12 ordenada de curto
alcance, em que esta apresenta na sua estrutura atomos de Al nos vértices do cubo,
Fe e/ou Mn nas faces. Depois disso, L12 passa por outras ordenac¢des dos atomos de
C, que se depositam no sitio octaédrico da rede cubica, resultando na formacéo de
estrutura E21 e L'12. A estrutura cristalina da fase L12 pode ser considerada cubica
simples, que ndo é a mesma apresentada pela austenita (CFC) (MAPELLI et al.,
2020). Como um dos requisitos da decomposicdo espinodal € que a fase mée e
produto tenham a mesma estrutura cristalina, a fase L12 ndo € o produto direto da
decomposicdo espinodal, mas provavelmente de uma transformacdo da fase
austenitica de baixa temperatura enriquecida com elementos de liga. Os estudos de
decomposicdo espinodal nos acos Fe-Mn-Al-C ndo apontaram que a reacdo de
decomposicdo e ordenacdo espinodal ocorra sequencialmente para produzir as
microestruturas caracteristicas resultantes, consistindo em uma fase desordenada de
austenita e uma fase ordenada de L12 (CHEN et al., 2017; CHENG, 2014; MAPELLI
et al., 2020; ZAMBRANO, 2018). Deste modo, a decomposicdo espinodal esta
envolvida na transicdo de uma fase. Ela ocorre uniformemente em todo o material que
produz uma estrutura modulada e é caracterizada no diagrama de fases com uma
lacuna de miscibilidade. A separacdo de fases ocorre espontaneamente quando o
material é resfriado na regido instavel da lacuna de miscibilidade, o chamado regime
espinodal, que ndo possui barreira energética quimica a reacdo. Um processo comum
que desencadeia a decomposicdo espinodal da austenita € o envelhecimento
(CHENG et al.,, 2015). Diversos estudos mostram que ligas com diferentes
composic¢des e parametros de envelhecimento ndo se comportam da mesma maneira,
devido a possibilidade dessa decomposi¢do (CHEN et al., 2017).

MAPELLI et al. (2020) verificaram em ligas Fe-9 a 12AI-10 a 30Mn-1C (%p.) que

foram revenidas a 800 °C a ocorréncia de transformacéao celular e/ou decomposicéo
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espinodal. Esta microestrutura foi caracterizada por estruturas lamelares de k+a+ty
derivadas da transformacgéo celular da y, grdos bandeados de ferrita 5 e regides
dispersas obtidas da decomposicéo espinodal da y. (Figura 2.10(a)). Incrementando
o teor de Al a microestrutura apresenta graos bandeados de ferrita & dispersos em
matriz lamelar de k+a derivados da transformacéo celular completa da austenita
(Figura 2.10(b)). O aumento da concentracdo de Mn para niveis médios a alto leva a
fases semelhantes, mas apresentam uma transformacdo menos desenvolvida se
comparados aos anteriores. Na Figura 2.10(c), alguns grdos de austenita
desenvolveram decomposicao espinodal em vez de transformacéo celular, entretanto,
ainda ocorre a predominancia da transformacéo celular. Ao incrementar o teor de Mn
para 30%p. ocorreu decomposicao espinodal em todos os grédos de austenita (Figura
2.10(d)).

- _,_?’;43:’ 4. i
Flgura 2.10 - Mlcrograflas via MO e MEV de Ilgas revenldas a 800 C onde
ocorreu transformacéo celular em (a) 9AI-10Mn-1C; (b) 12AI-10Mn-1C; (c)
12Al-20Mn-1C; e decomposicao espinodal em (d) 12Al-30Mn-1C (MAPELLI et al.,

2020).

Alguns pesquisadores propuseram que uma reacao espinodal causa modulagéo
de Al e C na austenita. O potencial quimico localizado na modulagéo pode aumentar
a formacéo de um precipitado L12 metaestavel que entéo se transforma em carboneto
k E21 por ordenacao do C. (HAN; YOON; CHOO, 1986; KIM; SUH; KIM, 2013).

RANA et al. (2014) descreveram os agos multifasicos Triplex Fe-Mn-Al-C como
uma estrutura composta por trés fases: austenita, ferrita e carbonetos k ((Fe,Mn)sAIC).
Os autores descobriram que os carbonetos k sdo formados a partir de areas

enriquecidas em carbono através da decomposicdo espinodal e sdo grandes
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responsaveis pelas propriedades desses acos (CHOO; KIM; YOON, 1997,
GUTIERREZ-URRUTIA; RAABE, 2014; RANA; LAHAYE; RAY, 2014).

CHENG et. al. (2014) avaliaram a reacdo eutetdide que envolve a substituicdo de
uma fase de alta temperatura por uma mistura de novas fases de baixa temperatura.
Na Figura 2.11 sdo apresentadas micrografias de um aco com lamelas de
(at+k+carboneto (M23Cs) - esse carboneto foi denominado de C na Figura 2.11),
formadas por uma reacdo eutetdide, em uma liga Fe-13,5Mn-6,3AI-0,78C, apds
tratamento a 1000 °C e envelhecimento isotérmico a temperaturas abaixo de 600 °C.
Essas fases lamelares sdo resultantes da decomposicdo da austenita durante a
reacao eutetdide da liga quaternaria, isto é, y—(a+k+carboneto (M23Cs)). Como a
concentracdo de Al no aco € maior que a da composicao eutetdide, ferrita pro-
eutetdide e carboneto k aparecem na austenita antes da reacdo eutetéide a fim de
reduzir o teor de Al da austenita retida. A austenita se decompde em ferrita, carboneto
k e carboneto M23Cs durante essa reacdo eutetdide. Os autores descrevem que a
diferenga entre o carboneto k e 0 M23Cs € que um tem alto teor de Al e o outro alto Mn
e baixo Al, respectivamente. O baixo teor de Al no carboneto M23Cs também foi
verificado por FROMMEYER et al. (2011). Trabalhos como de CHOO; KIM; YOON
(1997) e WANG et al. (2007) relatam que a existéncia de multiplas fases colabora para

a formagéo dessas colonias lamelares de ferrita e carboneto k (CHENG et al., 2014).

P
=~

100 pm Lim
Figura 2.11 - Microestruturas de um ago Fe-13.5Mn-6.3Al-0.78C apés tratamento a 1000 °C
seguido de envelhecimento a 600 °C por 100 h, (a) imagem do microscopio éptico mostrando grandes
colbnias ao longo dos contornos de gréo da austenita; (b) e (c) imagens de MET revelando a
presenca de carbonetos k e C que indica o precipitado M23Cs (CHENG et al., 2014).

No mesmo trabalho, também deixaram evidente que a ferrita lamelar e o
carboneto k sdo nucleados no contorno de grao e crescem lado a lado, de forma
cooperativa, avancando em direcdo a matriz de austenita formando colonias (Figura
2.11(a)). O crescimento da ferrita consome os atomos de Al e expele o excesso de

solutos de Mn e C da austenita. Assim, as areas adjacentes aos graos de ferrita séo
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adequadas para o crescimento de graos de carboneto k com alta concentracdo de Mn
e C. Durante o crescimento do carboneto k, os atomos de Al, Mn e C séo esgotados
das regifes adjacentes, enquanto as &reas com baixo teor de solutos de Mn e C serdo
locais favorecidos para o crescimento da ferrita. No entanto, tanto a ferrita quanto o
carboneto k exibem elevados teores de Al quando comparados a austenita. Dessa
forma, os atomos de Al migram da distante matriz austenitica para a borda de
crescimento da ferrita lamelar e do carboneto k, proporcionando baixo teor de Al na
austenita residual, cuja composicao é proxima a eutetoide. Apos o crescimento dessa
colonia pré-eutetdide, a composicao da austenita residual aproxima-se da composicéo
eutetdide, enquanto a austenita retida se decompde em ferrita, carboneto k, e
carboneto M23Ces. Durante a manutencdo isotérmica em temperaturas abaixo da
temperatura eutetéide, lamelas de ferrita e carboneto k, ou seja, as fases
pré-eutetdides, desenvolvem-se nos contornos de graos antes da reacao eutetodide, e
o carboneto M23Cs aparece na matriz de ferrita como gréos lamelares finos irregulares
ou pequenos graos isolados nas lamelas, apds as colbnias desse pré-eutetdide
crescer acima de certa fracdo volumétrica. Portanto, o carboneto M23Cs, 0 carboneto
k e a ferrita sdo fases de produto da reacéo eutetdide (CHENG et al., 2014).

Na Figura 2.12 é apresentado um esquema para o resfriamento continuo deste
tipo de aco com baixo teor de Mn. Durante o resfriamento continuo, inicialmente a
austenita é formada a partir da ferrita e, em seguida, os carbonetos k se formam na
interface da austenita/ferrita. Apesar de RANA; LAHAYE; RAY, (2014) indicarem a
fase de mais alta temperatura como o sabe-se que em alta temperatura trata-se da
ferrita 8. Com o decréscimo da temperatura, a austenita se decompde em ferrita o e
carboneto k através de uma reacéo eutetdide. A decomposicdo da austenita em ferrita
o e carboneto k pode ser total ou parcial (deixando vestigios de austenita retida na
estrutura), como também quando essa transformacéo estiver parcialmente completa,
0os carbonetos k podem precipitar na austenita originando uma estrutura modular.
Essa estrutura resultante da austenita e do carboneto k é considerada modular, pois
séo formadas com base em estruturas cristalinas semelhantes. Possivelmente, ocorre
uma precipitacdo do carboneto k na austenita devido ao limite de solubilidade

(y = yo+ carboneto k).
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Figura 2.12 - Representacao esquematica da transformacao de fase envolvidas na formacéao
do carboneto k, a partir da ferrita em ligas de baixa densidade do sistema Fe-Mn-Al-C no
resfriamento continuo (Adaptado de RANA; LAHAYE; RAY, 2014).

As quantidades de Al e C influenciam a forca motriz quimica e a energia de
deformacé&o coerente entre os carbonetos k e a austenita, podendo ou ndo promover
a precipitacdo do carboneto mesmo durante o resfriamento rapido, que sédo essenciais
para a decomposicdo da austenita. TSAY et al. (2011) indica que a supersaturacao
de C na austenita tenha um papel crucial no desencadeamento da formagéo dos
carbonetos k intragranulares durante o resfriamento rapido.

KIMURA et al. (2004) observaram, em ligas bifasicas (y+carboneto k), que o
carboneto k precipita preferencialmente nos contornos de graos da y e,
subsequentemente, o carboneto k, de forma fina, precipita homogeneamente na
matriz de y. Na liga trifasica y/k/a, 0os carbonetos k/a séo formados nos contornos dos
grdos de y. No entanto, € importante destacar que a incompatibilidade da rede y/k
depende fortemente da composicao da liga. Os autores descrevem que o tamanho do
parametro de rede do carboneto k tem uma tendéncia de aumentar com a
concentragdo de Al como um todo. No entanto, a concentracdo de Fe diminui,
enquanto as de C e Mn aumentam com o teor de Al, 0 que promove uma pequena
contracao no parametro de rede do carboneto k (KIMURA et al., 2004).

Pela literatura, dois tipos de precipitacdes do carboneto k sdo observados na
microestrutura, de acordo com a composi¢cdo e o tratamento térmico aplicado, que
apresentam caracteristicas distintas: carbonetos k intragranular em escala
nanomeétrica, coerentes com a matriz de austenita, e carbonetos k intergranular._A alta
particdo de Al na austenita e a rapida difusdo de carbono aceleram a decomposicao

da austenita através da reacdo eutetoide (y—a+k), levando a formacdo desses
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carbonetos nos contornos de grdo, denominados carbonetos k intergranular. Esses
carbonetos k podem facilmente levar a fragilizacdo por causa de sua localizacéo e
tamanho grosseiro. Além disso, os dois tipos de carbonetos k podem melhorar o limite
de escoamento, impedindo a movimentacéao das discordancias (BAUSCH et al., 2013;
CHEN et al., 2017; FROMMEYER; BRUX, 2006; HOWELL, 2009; LIU et al., 2019b;
RANA, 2014; WOO; KIM, 2013). Outras experiéncias revelaram a existéncia de finos
carbonetos k, dispersos homogeneamente em graos de austenita. Acredita-se que
eles tenham se formado durante um resfriamento acelerado, promovendo uma
precipitacdo adicional nos limites y/y durante o tratamento de envelhecimento
subsequente (CHENG et al., 2015; MAPELLI et al., 2020; WANG et al., 2007).

A precipitacdo dos carbonetos k nos acos do Fe-Mn-Al-C pode ocorrer tanto na
austenita quanto na ferrita, dependendo do teor dos elementos de liga e dos
processamentos aplicados.

Como o carboneto k é uma fase distinta das fases presentes em acos
convencionais, e de extrema importancia nos acos de baixa densidade do sistema
Fe-Mn-Al-C, ele é mais detalhado nos proximos paragrafos.

O carboneto k em acos de alto Al é formado por decomposi¢do espinodal ou
decomposicao eutetdide de y. A decomposicdo espinodal em acos de alto Mn com
alto teor de Al leva a reagédo y—y+L12, onde a fase L12 se forma a partir de uma reacao
da fase y de baixa temperatura enriqguecida com soluto e, subsequentemente,
transforma-se em carboneto k (CHENG et al., 2015). A decomposi¢cdo eutetdide da
austenita em aco com baixo Mn (normalmente um teor de até 10%p. de Mn) e alto
teor de Al leva a transformacgéo da y—a+k, mas pode conter uma fracdo de y. Além,
do carboneto k formado pela decomposi¢céo espinodal e/ou eutetbide, precipitados de
carboneto k, podem se formar no grdo da austenita ap6s longos periodos de
recozimento (SEOL et al., 2013).

Apesar dos diversos trabalhos desenvolvidos sobre o carboneto k, ainda existem
pontos que necessitam de um melhor entendimento. Alguns estudos encontrados na
literatura sugerem que esse carboneto possa ter uma estrutura de ordem L12 (Figura
2.13(a)) com uma férmula estequiométrica de FesAl. Outros trabalhos indicam que
possui uma estrutura cristalina ordenada L'12 (Fe,Mn)sAIC que é semelhante a éxidos

de perovskita (como BaTiOzs), como apresentado na Figura 2.13(b). Essas conclusodes
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sé@o baseadas em resultados obtidos via MET e célculos do fator de estrutura. No
entanto, a observacdo experimental da estrutura do carboneto k (Fe,Mn)sAIC permitiu
elucidar que ele é instavel, de acordo com o teor de Al e C, permitindo ter uma
estrutura CFC com atomos de Al ocupando os vértices, &tomos de Fe e Mn no centro
das faces e o atomo de C no intersticio octaédrico, como a apresentada na Figura
2.13(c,d). Outros trabalhos determinaram que os carbonetos k divergem da
composicdo estequiomeétrica, pois apresentam vacancias nos sitios octaédricos que
deveriam conter &tomos de C em estruturas de carbonetos avaliadas (Figura 2.13(e))
(CHEN et al., 2017; ZAMBRANO, 2018).
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Figura 2.13 - As possiveis células unitarias do carboneto k: (a) originalmente descoberta (L12);
(b) com a estequiometria ideal (L'12) e (c,d,e) a observagéo experimental de transigdes da estrutura

gue variou a estequiometria e a presenca ou nado de vacancias de carbono. As células unitarias foram
construidas a partir do software VESTA (MOMMA; IZUMI, 2008; ZAMBRANO, 2018).

Na Figura 2.14, é apresentada uma comparacdo da estrutura cristalina do
carboneto k com as possiveis estruturas da fase austenitica que esse material pode
apresentar. Na austenita, os atomos de Fe/Mn e Al estdo localizados aleatoriamente
em posicdes cubicas ou centralizadas na face em uma rede CFC, como apresenta a
Figura 2.14(a). Quando os atomos de Al estéo localizados nas posi¢des dos veértices
do cubo e os &tomos de Fe e Mn nas posic¢des de face, tem-se a formacdo de uma
austenita ordenada, também chamada de estrutura L12 e muitas vezes denominada
como ordem de curto alcance, conforme apresentado na Figura 2.14(b). Uma
ordenacé&o adicional com C para a posicéao intersticial octaédrica (Y2, Y2, %2) produz o
carboneto k, como visto na Figura 2.14(c). Na pratica, tem-se uma fase metaestavel
(Fe,Mn)sAICx(x<1) com a mesma estrutura cristalina do carboneto k, mas com uma
ocupagdo incompleta dos &tomos de C gerada, possivelmente, por uma
decomposicédo espinodal (CHEN et al., 2017; KIMURA et al., 2004; SATO; TAGAWA,
INOUE, 1988).
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Figura 2.14 - A célula unitaria da estrutura desordenada y (a), ordenada y (L12 ) (b) e carboneto k (c)
em ligas CFC, o carboneto k ilustrado aqui € com estequiometria ideal: Al ocupa cada canto, Fe e Mn
estdo localizados nos centros das faces do cubo e o &tomo C é colocado no centro da célula unitéria,
que também é um sitio octaédrico feito por Fe e Mn (CHEN et al., 2017; KIMURA et al., 2004).

Alguns trabalhos propbem que a estequiometria do carboneto k seria como
Fes-yAlyCx com 0,8<y<1,2 e 0<x<1. Outros estudos indicam que a estequiometria do
carboneto k & provavelmente proxima de FesAlCx=05 € que a formula é descrita como
sendo FesAICx, onde x varia de 0,5 a 1 (CHOO; HAN, 1985; YANG et al., 2004). Outro
ponto importante que vem sendo avaliado € o parametro de rede desse carboneto k
que muda de acordo com a composicdo quimica da liga. O valor desse parametro foi
calculado e medido em distintas pesquisas conforme apresentado na Tabela 2.3, em
uma sintese de diversos trabalhos realizada por CHEN,LI e YI, (2020). Nao existe um
consenso na literatura quanto um valor fixo para o parametro de rede do carboneto Kk,
pois devido ao teor dos elementos de liga presentes (C e Al) tem-se variacdo desse
parametro. Entretanto apesar de ndo se ter um valor fixo, os valores encontrados nas
distintas pesquisa, como descreve a Tabela 2.3, diferem na segunda casa decimal em
uma medida em Angstrém, ou seja, existe uma coeréncia nos valores encontrados.

Tabela 2.3 - Parametros de rede do carboneto k com base no compilado da
pesquisa de CHEN; LlI; YI, (2020).

Carboneto k ao (4)
3,75 (sp)
3,73 (np) @
FesAIC 3,72-3,78 @
3,78-3,79®
3,76 ¥
Fe2MnAIC 3,78 ™
FeMn2AIC 3,80 ¥
3,81 ™
MnsAIC 38756

) sp - spin polarizado, e np - sem efeitos de rotacéo
(M (CONNETABLE; MAUGIS, 2008); @ (CHOO; HAN, 1985; HUETTER; STADELMAIER, 1958); )
(JIMENEZ; FROMMEYER, 2011); » (NOH; KIM, 2013); ® (DIERKES et al., 2016) APUD (CHEN; LlI;
Yl, 2020)).



66

Tem sido relatado, que a dependéncia dos parametros de rede com a
concentracao de C pode ser descrita da seguinte forma:
acarboneto k = 3,7605+0,0295a% C, onde a & porcentagem em peso de Al (JIMENEZ;
FROMMEYER, 2011). A introducédo do &tomo de Mn no sistema Fe-Mn-Al-C, permite
com que ele ocupe a mesma posicao que o ferro na rede do carboneto k, e tenha um
espectro continuo ao variar o teor de Mn de FesAIC a MnsAIC, que é expresso como
(Fe,Mn)sAIC. O parametro de rede ao aumenta a medida que o teor de Mn aumenta,
pois esse elemento possui um raio atdbmico maior do que o Fe, 132 e 127 pm,
respectivamente (CHEN; LI; YI, 2020).

A observacéao do carboneto k na austenita (Figura 2.15) indica uma microestrutura
tipica obtida por decomposicdo espinodal, que € principalmente determinada pela
flutuacdo da composicéo de Al e C, e ndo ha estagio de nucleacdo. As relacbes de
orientacdo entre a matriz austenitica e o carboneto k sdo (011)k//(001)y e
[001]k//[001]y (Figura 2.15(c)), e a rede desajustada ao longo de [001]k//[001]y foi
calculado como sendo 2,70%. O pequeno desajuste na rede € decorrente de uma
baixa energia de deformacéo elastica, 0 que induz a decomposi¢do espinodal em
baixo sub-resfriamento e também € capaz de produzir excelentes propriedades
mecanicas (CHEN; LI; YI, 2020).
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Figura 2.15 - (a) Imagem MEV do carboneto k em austenita, (b) imagem de campo
brilhante via MET do carboneto k fino em austenita e (c) padréo de difracédo da area
y/K selecionada (MET) (Adaptado de CHEN; LI; Y1, 2020).

SEOL et al. (2013) examinaram a estrutura e a composi¢do quimica do carboneto
k gerado a partir de uma transformacdao isotérmica da liga Fe-3,0Mn-5,5AI1-0,3C por
meio de analises via microscopia eletrbnica de transmissao e tomografia por sonda
atdmica (Figura 2.16). Ambos os métodos revelaram a evolu¢cdo da morfologia das

particulas k, bem como a particdo do soluto na escala atbmica. Com o aumento da
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temperatura de retencdo isotérmica tem-se as seguintes variagdes: (i) aumento da
cinética de decomposicao da austenita; (i) aumento da largura da lamela do carboneto
k; (iii) diminuicdo do teor de Mn no carboneto k; e (iv) diminuicdo dos fatores de
enriquecimento para os solutos. Os autores também propuseram que o carboneto k €
formado por uma reacéo eutetéide. A nucleacédo do carboneto k, semelhante a uma
morfologia de agulha, é controlada, significativamente, pelo particionamento do Al na
austenita e pela difusdo de C a temperaturas elevadas.

As relacbes de orientacdo entre o carboneto k e a ferrita sdo (111)k//(110)a e
[011]k//[001]a (Figura 2.16(a)), que correspondem a conhecida relacdo de orientacdo
de Nishiyama-Wasserman (N-W). A interface entre o carboneto k e a ferrita é
semi-coerente e verificada por discordancias, resultando em uma morfologia do tipo
haste alongada do carboneto k. Além disso, o C e Al promovem e estabilizam a
precipitacdo desse carboneto. A baixa solubilidade do C na ferrita também facilita a
estabilizacdo do carboneto k. A nucleagéo/crescimento do carboneto kK é determinada
pela difuséo de C e Al (Figura 2.16) (CHEN; LI; YI, 2020; SEOL et al., 2013).
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Figura 2.16 - (a) Micrografia MET correspondente de [011] como eixo de zona da regido constituida
de o e k para analise 0 aco isotermicamente recozido a 600 ° C e (b) imagem de campo claro
corrigida por Cs (S) e os mapas elementares EDS correspondentes. D = discordancia; M = franjas de
moiré (CHEN; LI; Y1, 2020; SEOL et al., 2013).

SEOL (2018) em outro trabalho fez uma breve revisédo avaliando o carboneto k,
onde ele compara a diferenca desse carboneto em duas ligas, uma de
Fe-25Mn-16Al-5,2C e outra de Fe-3Mn-10Al-1,2C (%at.). O autor observou que as
variagbes composicionais na vizinhanca dos carbonetos séo significativamente
controladas pela fase de confinamento, seja austenita ou ferrita. De uma forma geral,
a ordenacgdo cooperativa do C e Al € um fator importante que contribuira na formacéo
do carboneto nos agos austeniticos de alto Mn e alto Al, enquanto o C e 0 Mn para 0s
acos ferriticos com baixo Mn e alto Al. Tanto a estabilidade da fase y em temperaturas

elevadas quanto as abordagens de processamento térmico, desempenham um papel
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substancial na morfologia e na composi¢cado quimica das particulas de carboneto k.
Nos acos austeniticos as particulas de carboneto k ttm uma morfologia mista de forma
cuboidal e lenticular. Os resultados da tomografia por sonda atdmica revelaram a
composicdo quimica das nanoparticulas correspondentes, permitindo compreender a
particdo cooperativa de solutos na vizinhanca do carboneto k. O envelhecimento dos
acos austeniticos de baixa densidade leva ao particionamento cooperativo dos atomos
de C e Al em particulas ordenadas de carboneto k, contribuindo principalmente para
a formacao desse carboneto na matriz austenitica. Como resultado, a microestrutura
totalmente austenitica consiste em zonas livres de precipitado e regides precipitadas,
incluindo lamelas empobrecidas de C entre as particulas (SEOL, 2018).

Usualmente a presenca do carboneto k é relatada em acos Fe-Mn-Al-C com alto
teor de Al (entre 6 e 11%p.) e C (entre 0,2 e 1,8%p.). Observa-se maior coeréncia nas
particulas das ligas austeniticas do que nas ferriticas (GUTIERREZ-URRUTIA,;
RAABE, 2014; SEOL, 2018; SEOL et al., 2013).

Assim, diferentes evolugdes morfolégicas foram relatadas. Por exemplo, para um
aco de baixa densidade ferritico Fe-3,0Mn-6,0AI-0,3C (%p.), apds a transformacao
isotérmica, o incremento na temperatura de recozimento de 500 °C a 600 °C permite
gue a espessura aumente, obtendo larguras médias das particulas k a 500 e 600 °C
de 17+7 nm e 45+£10 nm, respectivamente. Assim, a largura do espacamento entre as
particulas incrementa na maior temperatura devido a um processo de nucleacao-
crescimento, o que leva a diminuicdo na razdo de aspecto do carboneto k. A
morfologia do carboneto k muda do tipo haste extremamente alongada para tipo
cilindrica, de acordo com o aumento da temperatura de recozimento. Essa variacao
pode ser resultado do alto desajuste da rede entre os gréos de ferrita e carbonetos k
(SEOL et al., 2013).

Diversos trabalhos relatam que a adicdo de Al promove a precipitacdo do
carboneto k, que influencia nas propriedades mecanicas. Quando esse carboneto k
se encontra em escala nano pode contribuir no aumento dessas propriedades, porém
guando presente em regido intergranular, geralmente € indesejavel, pois ele age como
formador ou facilitador na propagacéo de trincas (KIM et al., 2013; LIU et al., 2018).

SHIN et. al. (2010) indicou que o carboneto k intergranular pode ser suprimido das
seguintes formas: aumento da temperatura de laminagcdo de acabamento durante a

laminacdo a quente (acima de 900 °C), reducdo da segregacao central durante o
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processo de fabricacao da placa ou reduzir a variacdo do material durante a laminacao
a quente

Depois dessas observagdes, quanto ao carboneto k pode-se concluir que séo
precipitados criticos em acos do sistema Fe-Mn-Al-C, pois eles tém uma influéncia
significativa sobre as propriedades mecanicas das ligas em que estdo presentes.

CHEN, LI e YI (2020) fizeram um compilado das principais caracteristicas do
carboneto k, apresentado na Figura 2.17. O carboneto k possui uma estrutura do tipo
peroviskita, que tem uma férmula descrita como (Fe,Mn)sAIC, enquanto os parametros
de rede variam com o teor de C e Mn. Esse carboneto é precipitado na matriz
austenitica em uma decomposicéo espinodal tipica, que é principalmente determinada
por flutuagdes na composicao de Al e C, e ndo h4 estagio de nucleacdo. Enquanto na
matriz ferritica, esse carboneto é formado por uma reacéo eutetdide tipica associada
a nucleacao e crescimento. Uma interface coerente € obtida entre o carboneto k e a
austenita com um baixo desajuste de rede, enquanto a interface carboneto k/ferrita é
semicoerente com um maior desajuste de rede. Os mecanismos de deformacéo
relacionados ao carboneto em acos Fe-Mn-Al-C foram descritos também por esses
autores. Eles observaram que o mecanismo de deformacdo dominante nas particulas
de carboneto k em acos Fe-Mn-Al-C a base de austenita, muda de cisalhamento, em
particulas de grande porte, para desvio de Orwan nas particulas menores. O nano-
carboneto k, uniformemente distribuido na austenita, € benéfico para o aumento
simultaneo da resisténcia e da ductilidade. Um tratamento térmico de esferoidizacdo
pode melhorar significativamente a ductilidade dos acos a base de ferrita, reduzindo
a concentracdo de tensdo nos carbonetos. Os carbonetos k nos contornos dos graos
séo desfavoraveis, sendo necessario um controle adequado da morfologia, tamanho
e distribuicdo do carboneto k, a fim de obter as propriedades mecanicas desejadas.

O efeito dos carbonetos k na plasticidade e nos mecanismos de fratura ainda é
um assunto importante e precisa ser melhor investigado. Outras propriedades, como
fadiga, conformabilidade, soldabilidade e capacidade de revestimento dos acos
Fe-Mn-Al-C também sdo importantes para sua futura industrializacdo. No entanto, as
informacdes disponiveis sobre essas propriedades ainda sdo bastante limitadas, e um
grande esforgco experimental precisa ser realizado a esse respeito para esclarecer o
impacto, provavelmente, positivo dos carbonetos k sobre essas propriedades (CHEN;
LI; Y1, 2020).
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Estrutura

SistemaFe-Mn-Al: um carboneto ternario com estrutura E2, ou conhecido
como estrutura Perovskita

Sistema Fe-Al-Mn-C: o0 atomo de Mn ocupa a mesma posigdo que os
atomos de ferro, expresso como (Fe, Mn) ;AIC
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Figura 2.17 - Visao geral da precipitagao e deformagéo do carboneto kK em agos
Fe-Mn-Al-C (Adaptado de CHEN; LI; Y1, 2020).

Embora diferentes mecanismos de precipitacdo tenham sido encontrados em

matrizes de austenita e ferrita, esclarecimentos adicionais sobre 0os mecanismos de
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precipitacdo do carboneto k ainda sdo necessarios para se obter um ajuste mais eficaz
das microestruturas.

Nos acos de baixa densidade do sistema Fe-Mn-Al-C, o0s constituintes
microestruturais sdo os mais diversos e a evolugdo microestrutural é bem mais
complexa que a dos acos convencionais. Isso se deve a alguns fatores, como: a
coexisténcia da ferrita 6 e da austenita, a diferenca no comportamento de
recristalizacéo entre as fases o e v, a transformacao parcialmente reversa de y em o
e 0 particionamento de elementos de liga entre a austenita e ferrita durante o
processamento, resultando em distintas microestruturas. Além do carboneto k ter
diferentes cinéticas de precipitacdo em austenita e ferrita, € necessario projetar e
entender 0 processo termomecanico para obter uma microestrutura adequada e com
isso as propriedades mecanicas desejadas (LU et al., 2016).

Portanto, a microestrutura final pode compreender uma combinacéo de diversas
fases como ferrita & e a, austenita, carboneto k, martensita e bainita ou algumas delas.
A constituicdo das fases, o tamanho, a fracdo volumétrica e a distribuicdo das mesmas
podem ser controladas ajustando os parametros durante todo o processamento,
desde a laminacdo a quente até o recozimento. Um aspecto importante € controlar a
estabilidade mecanica da austenita, otimizando a composi¢éo e o processamento do
aco (CHEN et al., 2017; ZAMBRANO, 2018).

2.2 COMPORTAMENTO MECANICO A QUENTE DOS MATERIAIS METALICOS

A laminac¢do a quente € um processo de conformacao plastica classico de diversos
materiais metélicos em alta temperatura, porém o desenvolvimento de novos acos
promove um estudo constante dessa etapa de processamento. Os parametros bem
definidos nessa etapa possibilitam obter materiais com as melhores caracteristicas,
além de promover uma reducdo no custo de producdo. A importancia das variaveis
operacionais torna-se ainda mais significativa, em fungdo da multiplicidade de
mecanismos de endurecimento envolvidos (solucdo solida, precipitacdo, refino de
graos e encruamento), além da complexidade dos fenbmenos metalldrgicos que

ocorrem nessa etapa, devido as distintas composi¢cdes quimicas. O trabalho a quente
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€ um processo termomecanico que envolve caracteristicas do fluxo difusional e
movimento de discordancias (CHOE, 2016).

Em geral, dois processos simultdneos sdo responsaveis pela formacdo da
subestrutura durante a deformacao. O primeiro envolve a criagao e a aglomeracgéo de
discordancias, que podem ser importantes em termos de energia acumulada e o
segundo inclui os varios processos de realocacéo envolvidos no movimento, rearranjo
e aniquilacao de defeitos na rede. Esses dois processos sdo complementares, porque
um aumento na taxa de aniquilacdo resulta em uma diminuigdo na quantidade de
energia armazenada e vice e versa. Uma diferenca suficiente de energia armazenada
€ observada entre o ndcleo e o entorno, essa diferenca aumenta com o aumento da
tensd@o e menor recuperacao. Além disso, esse requisito em funcao da energia € muito
maior para o crescimento sob condicfes dindmicas do que sob condi¢Bes estéticas.
A uma temperatura constante, a tensdo necessaria para atingir essa diferenca critica
aumenta com o incremento da taxa de deformacdo na faixa de trabalho a quente
(GROSMAN, 1997; SVYETLICHNYY, 2005).

Esse processamento de laminacdo a quente € definido pela aplicacdo de

deformac@es plasticas (¢) ao material, sob condi¢cdes controladas de temperatura (T)
e taxas de deformacao (%). A deformacgédo gera um aumento na densidade de

discordancia e no encruamento dos graos, porém esse processamento permite a
ocorréncia dos mecanismos de restauracdo simultaneamente ou logo apos a
deformacédo. Consequentemente, tem-se a eliminacédo do encruamento pela formacao
de novos graos resultantes da recristalizacdo, quando € energeticamente possivel a
ocorréncia desta, ou entdo ocorre o rearranjo dos defeitos gerados pelo encruamento
com a formacéo de subgraos resultante da recuperacao (DIETER, 1988). O trabalho
a quente origina produtos com propriedades mecéanicas especificas através do
controle das variaveis do processo, uma vez que a composi¢ao quimica ja foi definida
previamente, resultando em menores custos de produgédo (PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005).

Uma estratégia bem definida ndo s6 contribui com o aumento da resisténcia
mecanica, mas também possibilita reducdo significativa dos elementos de liga

utilizados (Nb, V e Ti), pois com o controle desse processo pode-se maximizar 0s
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efeitos desses elementos no tamanho de gréo, na formacéo de precipitados e nas
transformacoes de fases dos a¢os microligados.

Portanto, as estruturas dos materiais evoluem com a deformacéo através de
mecanismos de endurecimento (encruamento em conjunto ou ndo com a precipitacao
induzida) e de amolecimento (recuperacao dinamica e a recristalizacdo dinamica),
logo a evolucdo da tensdo com a deformacédo depende da competicdo entre esses
mecanismos. O progresso da tensdo com a deformacéao €é representado por curvas de
escoamento plastico (tensdo-deformacao) e pode ser descrita por meio de equagdes
evolutivas, cujos parametros representam os efeitos dos mecanismos que atuam
durante a deformacéao a quente.

A proxima secdo apresenta uma sintese dos fenbmenos metallrgicos que
ocorrem durante a deformacgéo a quente nos materiais metalicos em geral e em ligas
do sistema Fe-Mn-Al-C.

2.2.1 FENOMENOS METALURGICOS ASSOCIADOS A DEFORMACAO A
QUENTE

Este é um tema abordado em diversos trabalhos, pois embora haja evolug¢édo nas
pesquisas, novos materiais podem apresentar comportamentos caracteristicos que
necessitam serem compreendidos, tanto mecanicamente guanto
microestruturalmente. As condi¢des impostas como a quantidade de deformacao
aplicada, a taxa de deformacéao, a temperatura de deformacéo e o intervalo de tempo
entre passes sao extremamente importantes na conformagao mecéanica a quente, uma
vez que afetam a microestrutura obtida que influencia diretamente nas propriedades
mecanicas finais (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

Durante cada passe de laminacdo a tensao é transmitida ao material que causa
um aumento da densidade de discordancias e, consequentemente, um endurecimento
por deformacgédo (encruamento). Com o aumento da energia interna, mecanismos de
amolecimento, dindmicos e estéticos, comeg¢am a operar. A recuperacdo é marcada
por uma quantidade limitada de amolecimento, quando comparada com a
recristalizacéo que envolve a nucleacao de novos gréos livres de deformacao. Apés a

recristalizacdo pode ocorrer o crescimento dos graos, devido as altas temperaturas
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aplicadas (SAMARASEKERA, 2001).

Os processos de recuperacao e de recristalizacdo podem ser classificados como
dindmicos, quando ocorrem concomitantemente a deformacdo do material, ou
estaticos, quando ocorrem imediatamente apds a deformacdo. Ambos 0s processos
sao controlados tanto pelas condi¢cdes de deformacao impostas (tempo entre passe,
guantidade, taxa e temperatura de deformacéo) quanto pelas caracteristicas proprias
do material (como a composicdo quimica, que define a EDE da fase matriz a se
deformar e a possibilidade da ocorréncia de determinada segunda fase precipitada na
matriz, principalmente em materiais com microadicbes de Nb, V e Ti, no que diz
respeito aos a¢os) (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

A microestrutura final do aco é fortemente dependente das alteracBes
microestruturais que ocorrem de maneira simultdnea durante o processo de
deformacéo a quente (encruamento, recuperacao e recristalizacdo), bem como das
interacOes entre elas. Quando se conforma um material com determinada fase ou
combinacao de fases na matriz metélica, do ponto de vista termodinamico, a energia
livre de Gibbs interna aumenta e passa para um estado de ndo-equilibrio. Para
retornar ao estado de equilibrio ocorre uma diminuicdo da densidade de defeitos na
microestrutura através dos fenébmenos metallrgicos a quente. A reducéo progressiva
da temperatura ao longo do processo de deformacao a quente, a citar como exemplo
a laminacdo a quente, e a aceleracdo das cadeiras de deformacao resulta em um
intervalo curto entre passes, o que em geral, ndo favorece a completa recristalizacao
estética, apos a deformacéao plastica. Em consequéncia disso, pode-se ter o acumulo
de deformacdes entre 0s passes e o refinamento dos graos. Esse refinamento do grao
pode ocorrer devido a recristalizacao dinamica ou metadindmica em umas das etapas
de deformacdo a quente subsequentes (PANIGRAHI, 2001; SAMARASEKERA,
2001).

Sédo abordados nos préoximos tépicos os fendbmenos metallrgicos associados a

deformacédo a quente nos acos.
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2.2.1.1 ENCRUAMENTO

O encruamento consiste no seu endurecimento por deformacado plastica, onde
ocorre um incremento significativo do valor da tensdo em funcdo do aumento da
guantidade de deformacdo aplicada ao material. O aumento da tensédo acontece
porque os metais se deformam plasticamente, principalmente, por um mecanismo que
envolve o movimento de discordancias e estas interagem entre si ou com outras
imperfeicdes (defeitos pontuais) se multiplicando, o que promove uma reducéo de
mobilidade das mesmas. Entdo, para promover a deformacao plastica € necessério
um aumento na tensao, para permitir a continuidade da movimentacdo dessas
discordancias (DIETER, 1988).

Portanto, a temperatura (Td), quantidade e a taxa de deformacé&o, assim como a
maneira pela qual o metal é deformado afetam o encruamento. Um metal que é
deformado plasticamente a frio (Ta < 20% da temperatura de fusdo absoluta (Tr) da
liga), apresentara uma multiplicacdo do niumero de discordancias e uma probabilidade
maior dessas discordancias encontrarem obstaculos a sua movimentagéo, tornando
o material mais resistente a deformacao plastica. J& quando a deformacao é feita em
temperatura suficientemente alta (Td < 50 ou 60% da Trda liga), a estrutura do material
pode vir a ser alterada através da producao de novos graos, no estado solido, livres
de defeitos através dos processos de amolecimento. Desta maneira, os efeitos do
encruamento serdo parcialmente ou completamente revertidos reduzindo a tenséo
necessaria para movimentacdo das discordancias. Por outro lado, um aumento na
taxa de deformacéo tera a mesma influéncia no encruamento que uma diminuicdo na
temperatura, ou seja, o0 material fica normalmente mais resistente e menos ductil
guando incrementa a taxa de deformacéo ou diminui a temperatura de deformacéao.
Essa sensibilidade em relacdo a variacdo da taxa de deformacéo € influenciada
também pela temperatura. Nas taxas de deformacdo elevadas tém-se menores
tempos disponiveis para a agdo dos mecanismos de amolecimento, como a
recuperacao e recristalizacao dinamica, e esse fato € mais significativo em menores
temperaturas de deformacéao.

Portanto, quando se aplica deformag¢do em um determinado material metalico, a

principio tem-se uma maior mobilidade das discordancias, porém com o incremento
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dessa deformacdo formam-se barreiras de Lomer-Cottrell, onde sdo ancorados e
empilhados grupos de discordancias em anel gerados por fontes de Frank-Read. Essa
quantidade de discordancias empilhadas cresce, ocasionando o aumento da taxa de
encruamento. A energia necessaria para ativar o mecanismo de deslizamento cruzado
€ menor que a necessaria para ultrapassar as barreiras de Lomer-Cottrell. Assim, tera
inicio o deslizamento cruzado, ativado térmica e mecanicamente, onde um grande
namero de discordancias em espiral sdo aniquiladas, bem como um grau maior de
deformacdo é alcancado, promovendo uma reducdo na taxa de encruamento
(DIETER, 1988). O mecanismo de deslizamento cruzado, responsavel pela
recuperacdo dinamica, é ativado nos metais ou fases CFC, pela combinacdo de
discordancias parciais. A energia necessdria para essa ativacdo é inversamente
proporcional & EDE do material. Assim, materiais com baixa EDE apresentam a uma
mesma temperatura, taxas de recuperacdo menores que a de um material com alta
EDE. Para metais com alta EDE, que apresentam taxas consideraveis de recuperacao
dindmica, os mecanismos de ativacdo devem ser outros diferentes daqueles
relacionados com a interacdo e movimento das discordancias empilhadas em
barreiras, visto que tal estrutura foi somente observada em materiais com baixa EDE.
No caso de metais policristalinos com alta EDE, observa-se que durante a
recuperacdo dinamica forma-se uma estrutura celular, compostas por discordancias
em hélice que se movimentam por deslizamento cruzado e discordancias em aresta
que se movimentam por escalagem. Essa configuracdo € a de menor energia livre,
com alivio dos campos de tensdes. As células ou subgrdos apresentam-se como
regides cristalinamente perfeitas, com pequenos desvios de orientacdo e praticamente
isentas de discordancias. Logo, fatores como a redu¢ao da temperatura, 0 aumento
da taxa de deformacéo, a presenca de impurezas ou elementos de liga que interagem
com as discordancias e diminuem a EDE, além de defeitos de ponto, influenciam
diretamente a taxa de encruamento, pois dificultam a ativagdo dos mecanismos de
amolecimento (ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009; DIETER, 1988).
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2.2.1.2 RECUPERACAO

E um mecanismo de amolecimento que reduz a energia livre do sistema através
da aniquilacdo ou rearranjo das discordancias e outros defeitos pontuais. Ademais,
ocorre em elevadas temperaturas e nao produz mudanca consideravel na
microestrutura. A recuperacédo ndo promove movimento dos contornos de alto angulo
e sim um rearranjo das discordancias pela formacao/migracéo de contornos de baixo
angulo (subgraos). A extensdo da recuperagdo geralmente € muito dificil de ser
medida diretamente, devido as pequenas mudancas microestruturais que ocorrem,
mas desempenha um papel importante na cinética geral dos fenbmenos metallrgicos
a quente (DOHERTY et al., 1997; PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

Processos termicamente ativados, como deslizamento cruzado e escalagem,
também favorecem a formacao de subgrédos. Esse fenébmeno de recuperagéo elimina
as discordancias de forma coletiva com a nucleacédo de subgrédos, onde o material
restaura até certas proporcdes, sendo que a sua restauracao total s6 ocorre atraves
da recristalizacdo (HUMPHREYS; HATHERLY, 2004; PADILHA; SICILIANO JUNIOR,
2005; SELLARS, 1990).

A recuperacdo estatica é conduzida pela energia armazenada no processo de
deformacéo a quente, enquanto a recuperacado dinamica € conduzida pela ativacéo
térmica gerada durante o processo de deformacédo (GARCIA, 2017; HUMPHREYS;
HATHERLY, 2004; MCQUEEN; JONAS, 1985).

Na Figura 2.18, tem-se uma representacdo esquematica do mecanismo de
recuperacdo que ocorre durante a deformacdo a quente. Em baixos graus de
deformacéo ocorre apenas recuperacao dinamica na zona de deformacéo, o que néao
promove mudancas significativas na forma dos gréos. Apds a recuperacao dinamica,
0s metais com baixa EDE, podem apresentar recristalizacdo estatica (que forma graos
equiaxiais) (Figura 2.18(b)). J& os materiais com alta EDE apresentardo somente
recuperagao estatica, pois suas discordancias estdo mais proximas, possuem maior
mobilidade e com isso a taxa de recuperacao € alta, nesta sequéncia associada a
pequenos graus de deformacdo (Figura 2.18(a)). Nesta ultima condicdo, caso seja
submetido a sequéncias continuas de redugfes, as deformacdes entre os passes

serdo acumuladas, possibilitando a ocorréncia de recristalizagdo dindmica, seguida
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de estatica ou metadinamica, em etapas posteriores do processo de deformacéo a
quente (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

\ Laminag&o a quente
50% de redugéo

(a) Placa
=
. Cilindros
.ecuperaq;éo Laminagdo a quente
dindmica N 50% de redugéo
, —~—_

(b)

£ estatica
Figura 2.18 - Mecanismos recuperacao e recristalizacéo na deformagéo a quente. (a) durante a
laminacgéo (baixas deformacdes) para metais de alta EDE. (b) durante a laminacgdo para metais de
baixa EDE esquematica dos processos associados a deformacado a quente (Adaptado de PADILHA,;
SICILIANO JUNIOR, 2005).

A recuperacao nao ocorre apenas durante a deformacédo a quente, pois existe um
processo semelhante que ocorre durante o recozimento aplicado apds um processo
de deformacéo a frio (HUANG; LOGE, 2016).

2.2.1.2.1 RECUPERACAO ESTATICA

A recuperacao estatica inicia-se imediatamente apo0s cessar a deformacao.
Durante esse fenbmeno ocorre a aniquilacdo mutua de discordancias de sinais
opostos e alinhamento das discordancias de mesmo sinal, causando a poligonizacao,
gue da origem aos subgraos. A poligonizacdo promovida pela recuperacéo estatica €
influenciada pela EDE, devido esta ser responsavel pela formacdo de contornos de
baixo angulo, e quando a EDE for elevada tem-se uma maior facilidade na
movimentacgao das discordancias.

Quando a analise € realizada em relacéo as fases, no caso da ferrita, que possui
alta EDE, pode-se observar intensa recuperacdo. J4 a austenita, que possui baixa
EDE, apresenta uma recuperacdo bem limitada, o que favorece a ocorréncia do
processo de recristalizacdo subsequente. Sendo assim, esse processo depende de
caracteristicas do material como a quantidade de elementos de liga e parametros de
processamento (quantidade, temperatura e a taxa de deformag&do impostas).
Temperaturas menores e taxas de deformacgao maiores podem conduzir a uma maior

energia de deformacéo armazenada e, consequentemente, maior sera a for¢ca motriz
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para que ocorra a recuperacdo (HONEYCOMBE, 1984; PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005).

2.2.1.2.2 RECUPERACAO DINAMICA

Nesta etapa ocorre um equilibrio entre as taxas de geracdo e de aniquilacao de
discordancias, e se caracteriza por manter um patamar constante para a tensao na
curva de escoamento. Isso promove uma nao variacdo do tamanho médio dos
subgraos com a deformacéo, sendo esse tamanho agora dependente da temperatura
e da taxa de deformag&o. Deve-se observar que ndo ocorre migragdo de contornos
de alto angulo, os graos alongam-se devido a deformacédo aplicada.

Quanto menor a velocidade de deformacédo, maior a temperatura, menor a tenséo
do patamar constante, menor a densidade total de discordancias e maiores 0s
subgraos. Este comportamento é tipico de metais com alta EDE e com estrutura CFC,
logo deve-se observar que a adicdo de elementos de liga que entram em solucao
sélida e diminuem a EDE dificultam esse tipo de recuperacdo. Em materiais com baixa
ou moderada EDE essa recuperacédo progride mais lentamente, pois a densidade de
discordancia atinge um valor suficientemente alto para que a recristalizagéo dinamica
seja iniciada, permitindo com que a curva tenha outro perfil caracteristico.

Na Figura 2.19 é apresentado uma curva tipica de tensdo e deformacédo de um
material que se recupera dinamicamente, onde a tensdo aumenta progressivamente
até um estagio estacionario, determinado pelo balanco entre o encruamento e 0s
efeitos de restauracéo. No inicio da curva tem-se o estado pré-deformado onde tem a
presenca de discordancias dispersas no interior dos graos. Com o incremento da
deformagdo e o0 consequente aumento na tensdo devido ao encruamento, as
discordancias geradas neste momento, iniciam um processo de interacdo entre Si
resultando em uma subestrutura celular com subgréos caracterizados por contornos
de baixo angulo (DOBRZANSKI; BOREK, 2011; PADILHA; SICILIANO JUNIOR,
2005).
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Figura 2.19 - Representacdo esquematica da curva tensao versus deformacao de
um material que se recupera dinamicamente (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

As estruturas ferriticas geralmente tendem a amolecer por recuperacao dinamica,
que pode ser seguida por recristalizagdo dindmica continua com o incremento da
tensdo imposta. A ocorréncia de recuperacdo dinamica viabiliza a condensacéo de
discordancias em contornos de baixo angulo e a absorcdo de discordancias nos
contornos pré-existentes, possibilitando que os contornos de baixo angulo se
transformem em contornos de alto angulo. Essa interpretacdo € completamente
aceitavel quando as deformacdes aplicadas séo limitadas a valores mais baixos. No
entanto, ao impor maiores tensdes, a recuperacdo dinamica sozinha nao é capaz de
justificar o surgimento de uma microestrutura refinada. E geralmente aceito que os
subgraos possam girar devido aos processos de difusdo dos contornos até o ponto
em que os subgraos adjacentes atingiriam uma orientacdo semelhante, isso removeria
0s contornos de baixo angulo pré-existentes (HUMPHREYS; HATHERLY, 2004).

2.2.1.3 RECRISTALIZACAO

A recristalizacdo € um processo nos metais onde o material forma um novo
conjunto de gréos isentos de deformacdo. No caso de deformagbes a quente, com
reducdes consideravelmente altas em cada passe (Figura 2.20), havera a ocorréncia
do processo de recristalizacdo dindmica (materiais com baixa EDE) e em ambos, ap6s
cessada a deformacéo, dar-se-a inicio ao processo de recristalizacdo estatica. No
entanto, se ndo houver tempo necessario para a recristalizacédo estatica iniciar ou ter
sido concluida, e for procedido um novo passe de redugdo, ocorrera um acumulo de
deformacgdes entre os passes, precedido ou ndo dos processos de restauracao citados
anteriormente (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).
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Figura 2.20 - Mecanismos de restauracao (recuperacao e recristalizacdo) possiveis
durante a deformacéo a quente; (a) durante a extruséo (altas deformacgdes) para
metais de alta EDE. (b) durante a extrusdo para metais de baixa EDE (Adaptado de
PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

Uma caracteristica comum das recristalizacdes estatica e dinamica é o movimento
de contornos de alto angulo. Como 0 mecanismo para essas recristalizacbes é o
mesmo; a diferenca estd nas caracteristicas de sua implementacdo, seja apés a
deformacédo ser concluida (estatica) ou durante a deformacéo (dinamica), sob
condicBes de crescimento continuo do grau de deformacéo.

Elementos de liga, como é o caso do Nb, podem retardar a recristalizacado da
austenita de duas maneiras: i) uma é quando o efeito de arraste de soluto, provocado
pelo acumulo de atomos em solucao solida, gera uma ancoragem dos contornos de
grao, e outra ii) esta relacionada a presenca de particulas na forma de precipitados do

tipo Nb(CN) durante o tempo de preparacdo para a recristalizacao.

2.2.1.3.1 RECRISTALIZACAO ESTATICA

A recristalizacdo estatica € um processo de formacdo e crescimento de novos
graos isentos de deformacéo, separados por contornos de alto angulo, em conjunto
com a eliminacdo de discordancias, apés a deformacdo mecanica. Este processo
pode ocorrer mediante uma sucessao de migracdes de contornos de alto angulo e
liberagdo da energia armazenada durante a deformacdo. Os subgréos crescem ao
redor dos contornos pré-existentes, como aqueles de interface com inclusées e
particulas de segunda fase, até que se desenvolva um contorno de alto angulo que
possa ser considerado um nucleo de grao recristalizado (PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005).
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Em altas temperaturas € necessaria uma menor quantidade de deformacéo para
gue a recristalizacao estatica ocorra, ou seja, é necessaria uma quantidade de energia
minima armazenada (maior que um valor critico, que é caracteristico de cada
material), para ocorrer a recristalizagdo estatica. Além disso, o tamanho de gréo final
estd intimamente relacionado a quantidade de deformacdo, a temperatura de
processamento e o tamanho de grao original. A cinética da recristalizacédo estética &
uma relacéo da taxa de nucleacao e da taxa de crescimento, que pode ser descrita
em funcdo do tempo necessario para atingir certo nivel de recristalizagdo
(HONEYCOMBE, 1984).

Sendo assim, durante a recristalizacdo estatica tem-se a nucleacdo que ocorre
preferencialmente nos contornos de alto e baixo angulo, bandas de deformacéo e
inclusdes. O processo é termicamente ativado e exige um tempo de estabilizacédo
antes que os nucleos venham a ser detectados. Essa nucleacédo pode ser explicada
por trés mecanismos distintos (HONEYCOMBE, 1984; PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005):

a) Crescimento de subgréos: ocorre em uma area de grande deformacéo, na
gual as discordancias se rearranjam por poligonizacdo em estruturas
celulares. Assim, com o crescimento das células, mais discordancias séao
acumuladas nas paredes e, eventualmente, sdo formados contornos de alto
angulo.

b) Coalescimento de subgraos: ocorre quando um nucleo é formado pela rotacdo
de um subgrao, porém apenas quando a acomodac&o com 0s graos vizinhos
€ capaz de diminuir ou aniquilar os contornos comuns entre eles.

c) Migracao dos contornos de gréaos induzida por deformacéo: uma regiéao livre
de deformacdo é criada a partir da movimentagcao de contornos de graos.

Os parametros de processamento (temperatura, quantidade e taxa de
deformacgéo) e tamanho inicial do grdo da austenita tém um efeito significativo no
tamanho do grdo apoés a recristalizacdo estatica, que aumenta com o incremento da
temperatura em relagcdo ao tamanho inicial do grao da austenita e diminui com o

aumento da deformacao e da tensao (ZHOU; MA, 2017).
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2.2.1.3.2 RECRISTALIZACAO DINAMICA

Quando em um material metalico a escalagem e o deslizamento cruzado néo
operam mais de maneira efetiva, devido a baixa mobilidade de discordancias, surge
simultaneamente com a deformacdo a quente outro processo de restauracao,
denominado recristalizacdo dinamica.

Essa recristalizacao inicia-se pelo encurvamento dos contornos de graos, pelo
coalescimento de subgrédos ou pela nucleagdo em células com alta desorientacao
dentro dos grdos. A recristalizacdo pode ser entendida como um processo de
restauracdo que envolve a eliminacao coletiva de discordancias pela migracdo de
contornos de alto angulo gerando graos livres de deformacé&o, diminuindo a tenséo
necessaria para deformacgéo e permitindo que o material continue a ser deformado
sem fraturar, o que influencia também no tamanho de grao final e na textura resultante
no material. O principal potencial termodinamico para a recristalizacdo dinamica € a
energia armazenada durante a deformacao (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

Essa migragdo de contornos de alto &ngulo eliminam os defeitos cristalinos e é
um processo irreversivel devido a reducéo da energia livre entre os dois lados de um
contorno em migracdo. Promovendo assim uma regido livre de defeitos circundada
por um contorno de alto angulo, esse nucleo prossegue seu crescimento sobre a
matriz encruada resultando em um processo de nucleagédo e crescimento de novos
graos recristalizados. Muitos fatores importantes podem ter um efeito significativo no
inicio e propagacdo da recristalizacdo, estes incluem a EDE, as condi¢cdes de
processamento termomecanico (modo e condi¢cées de deformacédo), o tamanho do
grao inicial, composicdo quimica do material em termos de soluto e particulas de
segunda fase (BERNARD et al., 2011; HUMPHREYS; HATHERLY, 2004; SAKAI et
al., 2014; SAKAI; JONAS, 1984).

Os graos de austenita isentos de particulas de segunda fase, quando exposto as
altas temperaturas envolvidas na laminacdo a quente, resulta em um crescimento
acentuado dos seus graos, que limita o refinamento dos graos durante 0s processos
subsequentes. O controle do tamanho dos grdos em altas temperaturas de
austenitizagao requer a presencga de um determinado precipitado de contorno de gréo,
tdo fino quanto possivel, ou um que ndo se dissolva completamente na austenita,

mesmo em altas temperaturas (1200-1300 °C). Esses precipitados podem alterar a
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faixa de temperatura da recristalizacdo, e com isso promover um refino no tamanho
de grdo. Elementos que promovem o refinamento dos grdos sdo os formadores de
carbonetos e carbonitretos estaveis a alta temperatura como Nb, Ti, V. Além do
elemento adicionado que irh combinar com o C e/ou N € importante que o percentual
presente seja suficiente para permitir que ocorra uma precipitacdo durante a
laminacdo controlada. Portanto, a fina dispersédo de carbonetos e carbonitretos que
precipitam progressivamente durante a laminagdo controlada, & medida que a
temperatura decresce, tem como principal efeito o controle do tamanho dos gréos,
mas esses precipitados também podem promover algum endurecimento no material.
Entretanto ndo € tdo efetivo no endurecimento, visto que precipitados eficazes nesse
aumento de resisténcia geralmente precipitam em temperaturas bem mais baixas que
0s precipitados que controla o tamanho de grdo (BHADESHIA; HONEYCOMBE,
2017).

Existe uma deformacdo minima para o inicio da recristalizacdo dinamica definida

por meio de uma deformacéo critica (¢,), associada a uma tensdo critica (oc), cujo
valor € menor que a deformacdo de pico (&,) (Figura 2.21). Esta diferenca pode ser

associada ao fato de que os primeiros nlcleos restauram o0 material apenas
localmente, enquanto o material como um todo continua a encruar. Para deformagdes
menores que a critica, a recuperacao dinamica é o Unico mecanismo de restauracao
(HUMPHREYS; HATHERLY, 2004; MCQUEEN; JONAS, 1985; PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005).

Tanto a temperatura como a taxa de deformagdo interferem nas curvas de
escoamento plastico, pois aumentando a taxa de deformacédo, tem-se um incremento
na deformacéo de pico. Quanto maior a quantidade de deformacéo antes do pico de
tensdo maior sera a energia armazenada, que resulta em graos menores
recristalizados dinamicamente. Para altas taxas de deformacdo a curva de
escoamento apresenta um pico de tenséo correspondente a uma deformacéo de pico,
seguido de uma estabilizacdo da tensdo a medida que o material deforma. Para baixas
taxas de deformacado a restauracdo se processa em ciclos, apresentando diversos
picos periddicos em funcdo da deformacdo e recristalizagcdo dinamica, como
apresentado na Figura 2.21(a) (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

A tensdo e a deformacdo criticas podem ser determinadas analiticamente



85

interpretando as curvas de escoamento obtidas a partir de ensaios de deformacéo a
quente por meio de modelos matematicos (POLIAK; JONAS, 1996;
ZAMBRANO et al., 2017; ZENER; HOLLOMON, 1944). Um esquema da curva de
escoamento para altas temperaturas € apresentado na Figura 2.21(b). Para um aco
com alta EDE, a tensdo cresce progressivamente até uma tenséo estacionéria (oss).
O estado estacionario é caracterizado por um tamanho de subgrdo que depende da
taxa de deformacdo e da temperatura, permanecendo constante durante a
deformacédo (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005; MCQUEEN; JONAS, 1985). Em
acos com baixa EDE e para deformacdes maiores que a critica, a densidade de
discordancias atinge um valor elevado o suficiente para o inicio da recristalizacéo
dindmica. Esse ponto de mudanca de mecanismo de restauracao é definido como a
deformacdo e a tensédo criticas (oc € ). Nesse caso, a curva exibe um ponto de
maximo, que corresponde a deformacdo e a tensdo de pico (op € gp). Esse pico é
seguido por um decréscimo na tensao, que é devido a resisténcia reduzida dos novos
grdos formados até o inicio de um regime de estado estacionario (oss) (Figura
2.21(b))(MCQUEEN; JONAS, 1985).

G
inicio da €p op Gex
recristalizacéo
(a) alta taxa de deformacéo Oc
(o) recristalizagdo dinamica “continua” Ges
A | | |
Ec I ‘ |
|
(b) baixa taxa de deformagao | |
recristalizagdo dinamica “periddica” i |
' A (I ;
(a) 8 S Sp Ess E

Figura 2.21 - (a) Recristalizacdo dindmica durante a deformagéo a quente
(esquematico), (b) Comportamento de um aco durante a deformacéo a quente
destacando pontos caracteristicos da curva.

A recristalizacdo dinamica é uma abordagem eficaz para o refinamento dos graos
em processamentos termomecanicos de materiais metalicos. Esse mecanismo de
recristalizacdo é controlado pela EDE, mas espera-se que também seja influenciado
pela particAo de deformacdo nos contornos, a heterogeneidade de deformagéo e
subsequente interacdes entre fases constituintes e precipitados em ligas duplex em
alta temperatura (HUANG; LOGE, 2016; HUMPHREYS; HATHERLY, 2004;
MCQUEEN, 2004; MOZUMDER et al., 2020).
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2.2.1.3.3 RECRISTALIZACAO METADINAMICA

A recristalizagcdo metadindmica (metadynamic recrystallization - MDRX) é uma
recristalizacdo bem importante nos processos industriais de conformacéo a quente,
onde os nucleos aparecem simultaneamente ao processo de deformacdo, mas o
crescimento dos graos ird ocorrer apos a deformacao. Apresenta uma cinética muito
rapida que difere dos outros mecanismos de recristalizagcdo por ndo apresentar
periodo de incubacéo.

A cinética dessa recristalizacdo depende basicamente da taxa de deformacéo e é
pouco influenciada pelos elementos de liga e pela temperatura. De forma que quanto
maior a taxa de deformacdo, maior a quantidade de nucleos gerados, que
consequentemente formardo um tamanho de grao refinado, e mais rapidamente a
recristalizacdo metadinAmica se completa. Altas taxas de deformacgédo produzem um
aumento na densidade das discordancias e, consequentemente, aumenta a forca
motriz quando comparada as produzidas em baixas taxas (PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005).

Nessa recristalizacdo a deformacéo critica (ec) € atingida e os nucleos formados
dinamicamente crescem livres da deformacdo aplicada. Quando os tempos de
interpasse sdo curtos (geralmente entre 10 e 0,5 s) evita-se que o material amoleca
completamente, acumulando deformacdo para 0 seguinte passe, e
consequentemente, a deformacdo critica pode ser facilmente ultrapassada. Na Figura
2.22, é apresentado um esquema dessa recristalizacdo durante a laminacgéo a quente
(PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

De um modo geral, é realizada uma sequéncia de passes durante o processo de
conformacao mecanica a quente com a finalidade de se ter um amolecimento apos a
deformacdo no intervalo entre o0s passes, permitindo assim caracteristicas
microestruturais e dimensfes finais desejadas. Esse amolecimento entre passes
depende do material, da temperatura e das condi¢fes e estagio em que a deformacéo

foi interrompida.
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Figura 2.22 - Evolugéo da recristalizagdo metadinamica durante a laminagéo a
quente (PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

2.2.1.4 PRECIPITACAO

Os principais elementos microligantes usados em acos sao o Nb, Ti, V e B que
sao adicionados em baixas concentracdes (0,001-0,1%). Esses elementos tém grande
afinidade com C, N e S formando carbonetos, carbonitretos e nitretos. Uma vez
precipitados na matriz austenitica durante a laminacdo a quente eles interferem na
microestrutura e consequentemente nas propriedades mecanicas dos acgos
(HONEYCOMBE, 1980; MEYERS; CHAWLA, 1982).

Todas as influéncias dos precipitados se devem ao fato do mesmo promover o
ancoramento dos contornos de graos e de subgraos, e também das subestruturas de
discordancias, ou seja, uma fina dispersdo de precipitados retarda a recristalizacao
por bloguear os contornos de subgrdos e discordancias, além de restringir o
crescimento de graos (WEISS; JONAS, 1979). Para que os contornos de graos sejam
ancorados, a distribuicdo dos precipitados deve satisfazer dois critérios:

e O tamanho de particula e espacamento entre elas devem ser menores que 0s

valores criticos apropriados;
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¢ Uma fracdo volumétrica minima de precipitados € necesséria para manter o
espacamento abaixo do valor critico.

Os precipitados formados podem exibir uma grande variedade de tamanho e
morfologia, dependendo da composicdo quimica do a¢o, da natureza dos precipitados
e da temperatura de precipitacdo (MEYER,1987).

Portanto, deve-se observar, de acordo com a composi¢do quimica, como ocorrera
a precipitacdo durante o processamento mecanico a quente, pois 0s precipitados
influenciam os fenbmenos metallrgicos que ocorrem nessa etapa. Com o decréscimo
da temperatura durante o resfriamento, a precipitacdo dos carbonetos e carbonitretos
é favorecida pela redugdo da solubilidade dos elementos de liga presentes. E
importante observar que a dissolu¢céo e a precipitacdo além de terem forte influéncia
com o teor dos elementos de liga, é também influenciada pelos parametros utilizados
durante o processo de laminacdo (grau de deformacdo, taxa de deformacdo e
velocidade de resfriamento). Assim, os elementos adicionados podem prevenir ou
retardar o processo de recristalizagdo da austenita, seja pelo efeito da precipitacao ou
por estar em solucao sélida (LEBON; DESAINT-MARTIN, 1977; KANG et al., 2011,
MEYERS; CHAWLA, 1982).

VERVYNCKT, THIBAUX, VERBKEN (2012) descrevem que dependendo dos
parametros de processamento da laminagéo a quente, quantidade, taxa e temperatura
de deformacéo e o tempo entre passes, a precipitacdo do NbC, ndo € completa e ndo
atinge equilibrio termodinamico. Como resultado o Nb fica parcialmente em solucéo
sélida ap6s o final e pode também causar o aumento da resisténcia mediante
endurecimento por precipitacdo em decorréncia da formacgao desses carbonetos, a

partir do excesso deste elemento combinado com o C.

2.2.2 COMPORTAMENTO E PROCESSAMENTO DAS LIGAS DO SISTEMA
Fe-Mn-AI-C

Devido os agos de baixa densidade do sistema de Fe-Mn-Al-C possuirem uma
termodindmica bem complexa, diversos trabalhos relatam a utilizacdo apenas de

pequenos lingotes (< 50kg), usando a rota padrao de fuséo e lingotamento em escala
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laboratorial (KANG et al., 2011; LIU et al., 2019b; POURFAROKH et al., 2020; SHIN
et al., 2020; SOZANSKA-JEDRASIK; MAZURKIEWICZ; BOREK, 2018).

Geralmente, as etapas de processamento tipicas relatadas na literatura para a
producgédo de agos de baixa densidade Fe-Al e Fe-Mn-Al-C, descrevem que os lingotes
sdo homogeneizados a uma temperatura na faixa de 1100 a 1250 °C por1 a3 he
depois laminados a quente para obter chapas com 2 a 5 mm de espessura, com uma
temperatura de acabamento entre 850 e 1000 °C. Apds a laminacdo a quente, as
chapas séo resfriadas até uma temperatura entre 500 e 650 °C e mantidas por 1 a5 h
para simular o procedimento de bobinamento dos acos convencionais (ARBL), ou
diretamente resfriados em agua ou resfriados ao ar até a temperatura ambiente
(CHEN et al., 2017; RANA; LAHAYE; RAY, 2014).

RANA, LAHAYE e RAY (2014) também sugerem que para um aco duplex de alta
liga que o resfriamento com alta taxa até a temperatura ambiente, semelhante a uma
témpera em agua, é benéfico para melhorar a conformabilidade do material na
condicgéo final laminada a frio e recozida. Isso ocorre devido a alta taxa de resfriamento
suprimir a precipitacdo dos carbonetos k frageis durante o bobinamento. A selecdo da
temperatura de bobinamento também depende do tipo de liga que estd sendo
processada. As temperaturas de bobinamento mais baixas foram usadas
possivelmente para facilitar o processamento posterior (laminacéo a frio) e melhorar
a conformabilidade na condicédo final do processamento, minimizando a precipitacao
de carboneto. Ao controlar as variaveis de processo (taxa de resfriamento e
temperatura de bobinamento), uma quantidade elevada de deformacéo na laminacéo
a frio pode ser aplicada as ligas multifasicas Fe-Mn-Al-C.

Nesses acos ferriticos de baixa densidade e acos com topologia duplex baseada
em ferrita, ndo é pratico obter produtos laminados a quente, pois o tamanho de gréo
da ferrita 6 € muito grande e os graos sao altamente alongados apos a laminacéo a
quente. Assim, os acos ferriticos Fe-Al sdo geralmente laminados a frio e aquecidos
a uma temperatura na faixa de 700 a 1000 °C para o recozimento, a fim de controlar
o tamanho e a textura dos graos da ferrita 6 e da austenita, ajustando a estabilidade
e a morfologia da fase austenitica. Portanto, processos como laminacdo a frio e
recozimento s8o etapas necessarias para alterar a estrutura, o tamanho e a textura

dos graos em acos ferriticos de baixa densidade. Os autores indicam que uma
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microestrutura totalmente recristalizada, em um aco Fe-7%p. de Al, pode ser obtida
apos o recozimento final na faixa de temperatura de 700 a 950 °C, ap0s uma reducao
de 50% na laminacéao a frio (CHEN et al., 2017; RANA,; LIU; RAY, 2013).

Nos acos de baixa liga e baixo teor de C, a laminacdo a quente geralmente é
realizada em uma regido monofasica austenitica. Entretanto, as ligas desse sistema
Fe-Mn-Al-C podem apresentar topologia duplex nas temperaturas de reaquecimento,
onde coexistem a ferrita 6 e a austenita. Durante a laminacdo a quente, os graos
alongados da ferrita 6 se formam paralelamente a direcéo de laminacao, enquanto os
gréos de austenita y sao refinados por recristalizagdo. Como resultado tem-se uma
microestrutura em faixas paralelas a direcdo da laminagdo, consistindo em uma
mistura de ferrita & e austenita y. Para um determinado teor de Al, a fragdo volumétrica
de austenita e a espessura das bandas austeniticas possuem um aumento
diretamente proporcional ao teor de Mn e C (CHEN et al., 2017).

Durante a conformacgéo a quente desse sistema, a particdo dos elementos C, Mn
e Al ocorre entre as fases & e y acompanhadas por alguma quantidade de
transformacao de fase y—a. A fase o pode formar-se ao longo dos contornos de graos
entre a ferrita 6 e austenita ou dentro dos grédos da austenita, como apresentado na
Figura 2.23 para um aco Fe-3 a 4Mn-5,5 a 6,5 Al-0,3 a 0,5 C(%p.), onde a ferrita
aparece em meio as regides escuras das bandas da segunda fase. Devido ao
particionamento de elementos entre as duas fases (ferrita e austenita), a estabilidade
e os produtos de transformacao da austenita na microestrutura duplex dependem da
composicdo da liga e dos parametros de processamento (CHEN et al., 2017,
SHIN et al., 2010).
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Figura 2.23 - Micrografias (MO) das amostras obtidas apds a Iamlna(;ao a quente de um aco Fe-3 a
4Mn-5,5 a 6,5AI1-0,3 a 0,5C, (a) Micrografia de baixo aumento destacando a estrutura bandeada,;
(b)Micrografia das bandas de segunda fase evidenciando a presenca da ferrita formada a partir da
austenita (Adaptado de SHIN et al., 2010).

SHIN et. al. (2010) também observaram a microestrutura apos a compressao a
1200 e 900 °C (Figura 2.24(a,b)), além de apresentar um esquema do comportamento
inicial da transformacgéo da austenita nos agos de baixa densidade (Figura 2.24(c)).
Quando comprimida a 1200 °C, a microestrutura consiste em austenita e ferrita, e 0
tamanho de gréo é relativamente grande. Isso ocorre porque a banda contendo graos
de ferrita e carbonetos k se transforma em austenita grosseira (Figura 2.24(a)). Esta
austenita se transforma em martensita durante o resfriamento rapido, mas seu
tamanho de grédo ainda é grosseiro. Quando comprimidos em temperaturas entre 1000
e 1100 °C, mais graos de ferrita sdo nucleados nos graos de austenita ou contornos
de austenita/ferrita do que no caso da compressao a 1200 °C. Esses graos de ferrita
sao mais refinados do que os graos de ferrita existentes, e 0s existentes tornam-se
mais refinados de acordo com a quantidade de deformacgéo. Quando deformados a
900 °C, os carbonetos k comecam a se formar nos contornos de grdo da
austenita/ferrita, junto com graos de ferrita refinados. Esses carbonetos k sé&o
extremamente finos e formam uma zona complexa que compreende graos de ferrita
refinados ou existem continuamente ao longo dos contornos dos grédos da ferrita
(Figura 2.24(b,c)). Portanto, a microestrutura dos acos de baixa densidade avaliados
em alta temperatura continha austenita e ferrita. O processamento na laminacédo a
guente promoveu o alongamento desses graos na direcdo de laminacéo resultando
em bandas de ferrita e bandas de uma segunda fase contendo carboneto k e ferrita

de granulometria mais fina.
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Figura 2.24 - Micrografias (MEV) do aco Fe-3 a 4Mn-5,5 a 6,5A1-0,3 a 0,5C apés teste de compresséo
em alta temperatura em (a) 1200 °C e (b) 900 °C; (c) desenho esquematico que apresenta o
comportamento inicial da transformacdo austenita — ferrita em placas de acos de baixa densidade
(Adaptado de SHIN et al., 2010).

Quando os teores de C, e especialmente Mn, sdo relativamente baixos, por
exemplo, em composi¢des na faixa de 6 a 8%p. de Al, 2 a 6%p. de Mn, 0,1 a 0,3%p.
de C, a temperatura de decomposi¢cdo da austenita em ferrita oo e carboneto k é
bastante alta. Os carbonetos k podem ser formados, na interface entre austenita e
ferrita 6 mesmo em temperaturas de trabalho a quente. Ao resfriar a baixas
temperaturas o carboneto k precipita na interface entre a ferrita e a austenita formando
uma estrutura de concha ao redor da austenita. Na Figura 2.25(a) é apresentado um
exemplo da microestrutura, resultante de uma reacdo eutetdide, onde é possivel
observar o carboneto k e a ferrita o de uma forma n&o lamelar. Nota-se a
complexidade da morfologia na Figura 2.25(b), onde utilizaram um reagente nao
descrito no artigo para revelar a microestrutura com um efeito de profundidade. Esse
reagente promoveu uma dissolucdo mais significativa da fase matriz e assim foi
possivel destacar os microconstituintes da segunda fase (k e y). Nesse caso, o
carboneto k cresce ao longo do contorno de grdo da austenita. Com o aumento da
guantidade de Mn, evita-se a formacao dos carbonetos k grosseiros em acos duplex
de baixa densidade a temperatura de trabalho a quente (ZUAZO et al., 2014). Essa
mesma configuracdo de microestrutura do carboneto k e da austenita também foi
apresentada por RAHA, LAHAYE e RAY (2014), ja citado nesse trabalho (Figura 2.12).
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Figura 2.25 - Liga 2Mn-8Al-0.2C (%p.): a) Micrografia éptica ap6s resfriamento de 1400 °C a 10 °C/s
e témpera a partir de 870 °C; (b) Micrografia via MEV destacando o carboneto k formado ao longo
dos contornos de gréos da ferrita e da austenita (ZUAZO et al., 2014).

Quando o teor de Mn e C ¢é baxo, como nos agos
Fe-(3-6%p.)Mn-(5-7%p.)Al-(0,1-0,5%p.)C, a estabilidade da austenita é baixa e, se a
taxa de resfriamento for alta, a decomposicdo da austenita €& suprimida,
transformando-se completamente em martensita (CHEN et al., 2017).

No processamento desses a¢os em alta temperatura, o Al ndo apenas amplia o
campo da ferrita, mas também aumenta a temperatura de recristalizacdo da mesma.
O tamanho de grado da ferrita 6 ndo pode ser suficientemente refinado por
recristalizacdo dinamica durante a laminacdo a quente ou recristalizacdo estatica
entre os passes de deformacgéo. Portanto, a ferrita 6 é alongada na dire¢do de
laminacdo e forma estruturas bandeadas, embora possa haver algum grau de
recristalizacdo dentro das faixas de ferrita 8. No processo de resfriamento
subsequente, os precipitados grosseiros de carboneto k podem ser formados ao longo
dos contornos dos gréos da ferrita 8 se a taxa de resfriamento for lenta. Os carbonetos
k na matriz ferritica é semicoerente e apresentam morfologia na forma de haste
espessa e alongada (CHEN et al., 2017). Trabalhos como os de BAUSCH et al.,
(2013), FROMMEYER, BRUX, (2006), CHEN et al. (2017) descreveram estruturas de
um aco Fe-Mn-Al-C apds laminacdo a quente e observaram a formagdo das bandas
de ferrita 8. O alto teor de Al promove a formagéo dessas bandas paralelas a superficie
da chapa na direcdo de laminacgéo, juntamente com a austenita.

JEONG et al. (2013) avaliaram a microestrutura de um aco de baixa densidade
Fe-9,3Mn-5,6Al-0,16C (%p.) na condicdo laminada a quente, como apresenta a
Figura 2.26(a) via microscopia 6ptica e na Figura 2.26(b) via MEV. Os autores
observaram que a microestrutura era composta parcialmente de ferrita 8, austenita

retida, uma fase semelhante a ripa e pequenas regides de baixo relevo dentro da fase
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em ripas. Para identificar as fases da regido cinza da imagem de MEV, o valor da
dureza e composicado quimica de cada fase foi avaliado na temperatura ambiente
usando microdureza Vickers e EDS/MEV. Eles concluiram que a fase em ripas pela
morfologia, alta dureza e composicdo quimica se tratava da martensita ('), que &
resultante da austenita (y) menos estavel durante o resfriamento apés a laminacéo a
quente. Nas pequenas regides de baixo relevo néo foi possivel medir a dureza, porém
a composicao quimica era quase idéntica a ferrita 8. Consequentemente, 0 pequeno
tamanho e a composicdo dessa regido de baixo relevo indicam que as particulas séo
ferrita a, que se formou a partir da fase austenitica antes da transformacéo para
martensita durante o resfriamento apés a laminacéo a quente (Figura 2.26(a,b)). Nao
foi observado a presenca do carboneto k, talvez consequéncia da sua lenta cinética
de formacéao néo ter sido favorecida pelo resfriamento aplicado nessa condicdo. Esses
autores também fizeram um recozimento das amostras tiradas apds a laminacédo a
quente a 820 °C por 10 min usando um forno tubular e resfriando ao ar até a
temperatura ambiente e observaram as mesmas fases conforme destacado na Figura
2.26(c,d).

Figura 2.26 - Micrografias de um aco Fe—9Mn—6AIl-0,15C(%p.): (a) MO e (b) MEV na condicao de
laminado a quente; (c) MO e (d) MEV apés recozimento a 820 °C por 10 min (8=ferrita 8; a=ferrita a;
y=austenita; o’=martensita)
(Adaptado de JEONG et al., 2013).

Durante a deformacao a quente, a recristalizacéo dinamica é o fenbmeno que tem

maior influéncia no controle das caracteristicas microestruturais e propriedades
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mecanicas resultantes na liga. Além disso, o movimento das discordancias é
governado pelo valor da energia de defeito de empilhamento (EDE). Como a fase
ferritica geralmente exibe uma alta EDE e alta difusividade, a movimentagdo de
discordancias por escalagem e o deslizamento cruzado sdo predominantes,
favorecendo a ocorréncia de recuperacdo dinamica. Em relacdo a fase austenitica,
gue geralmente apresenta baixa EDE, o movimento das discordancias € limitado e a
distribuicdo da densidade de discordancia ndo é homogénea, 0 que permite a
presenca de locais favoraveis a nucleacdo de novos gréos, promovendo a ocorréncia
da recristalizacédo dinamica (HAMADA; KARJALAINEN; SOMANI, 2007; RENAULT et
al., 2020; ZAMBRANO et al., 2017). Os fenbmenos a quente dessas ligas sao
influenciados, tanto pelas condigbes e parametros do processamento, quanto por
caracteristicas do material, como a composi¢éo quimica.

CASTAN et al. (2013) estudaram o efeito da deformacéao, taxa de deformacao e
temperatura com os mecanismos de recristalizacdo em um aco Fe-8%p. de Al usando
testes de torcdo a quente. Os testes realizados na faixa de temperatura de
900-1100 °C, com uma taxa de deformacédo de 0,1-10 s, indica que dois tipos de
recristalizacdo dindmica podem operar durante a deformacéo a quente: a altas taxas
de deformacédo (ex: 1100 °C/ 5 s) ocorre recristalizacdo dinamica descontinua;
enquanto a baixas taxas de deformacéo (ex: 1000 °C/0,1 s1), tem-se um dominio da
recristalizacdo dinamica continua. No caso da recristalizacao dinamica continua, 0s
graos originais séo alongados na direcdo do cisalhamento, dando origem a subgréos
que se formam dentro dos graos, preferencialmente proximos aos contornos. Os
autores discutiram a influéncia do comportamento da recristalizacdo, descontinua ou
continua, na microestrutura durante a laminacdo a quente e acreditam que a
distribuicdo n&o homogénea da orientacdo conduza a formacdo de defeitos na
superficie durante esse processo. O comportamento da recristalizagdo também é
importante em relagéo ao controle da microestrutura, como o refinamento do tamanho
do gréo. Isso ocorre porque a fase ferritica é estavel em todas as temperaturas dentro
desta faixa de composicdo e, portanto, ndo € possivel utilizar a decomposicédo da
austenita como uma ferramenta para o controle da microestrutura, pois a ferrita
sempre estara presente (CASTAN; MONTHEILLET; PERLADE, 2013).

LIU et al. (2019a) investigaram o comportamento da deformagéo a quente de um
aco de baixa densidade duplex Fe-11Mn-10Al-0,9C (%p.), na condicédo laminada a
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guente, a partir de ensaios de compressao isotérmica a temperaturas de 800-1100 °C
e taxas de deformacéo de 0,001 e 10 s™*. Na microestrutura do aco laminado a quente
(Figura 2.27(a)) verificou-se bandas de ferrita (branca) e austenita (marrom) paralela
a direcdo de laminacao, em conjunto com alguma ferrita refinada no interior dos gréo
de austenita. Além disso, algumas particulas de carboneto k foram observadas na
interface da austenita e ferrita, bem como nos contornos de gréaos da austenita (Figura
2.27(b)). Antes dos testes de compresséao plana, todas as amostras foram aquecidas
a uma taxa de 30 °C/s para a temperatura de encharque de 1250 °C por 240 s antes
de ser resfriada com taxa de 20 °C/s até a temperatura de deformacdo. Apos o
encharque a 1250 °C por 240 s, a micrografia via microscopia optica demonstra a
ferrita semelhante a uma ilha isolada em meio a uma matriz de austenita (Figura
2.27(c)). Na Figura 2.27(d) é apresentado o difratograma que confirma a presenca de

picos das fases austenita (y) e ferrita (o).
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Figura 2.27 - Mlcrograflas de um aco Fe-11Mn-10AI-0,9C(%p.): (a) MO e (b) MEV da

amostra laminada a quente, (c) MO e (d) Difratograma da amostra apés encharque a
1250 °C por 240 s (A: austenita, F: ferrita) (Adaptado de LIU et al., 2019a).

Na Figura 2.28, sdo apresentadas as curvas tensdo-deformacéo obtidas no ensaio
de compresséo plana a quente em taxas de deformacédo de 0,001-10 s sob varias
temperaturas de deformacao no estudo realizado por LIU et al. (2019a). A tenséo de

escoamento € sensivel a temperatura de deformacdo e a taxa de deformacao.
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Observa-se na Figura 2.28 gque a tensdo de pico incrementa com o aumento da taxa
de deformacdo ou com a diminuicdo da temperatura de deformacédo. O
comportamento das curvas (Figura 2.28) pode ser classificado em duas categorias:

e Em temperaturas mais baixas de deformacdo (<900 °C), a tensdo de
escoamento aumenta acentuadamente durante o estagio inicial de
endurecimento por deformacao até atingir os pontos de pico e depois diminui
rapidamente com o aumento da tensao, sugerindo a ocorréncia de processos
dindmicos de amolecimento (recuperacdo dinamica ou recristalizacéo
dindmica). As curvas apresentam um extenso amolecimento sem qualquer
estado estacionario, o que também pode estar associado a transformacao
dindmica induzida por deformacgédo da austenita para ferrita e carboneto k
(LIU et al., 2019a);

e Em temperaturas de deformacdo mais altas (> 950 °C), a tensdo de
escoamento diminui gradualmente com a deformacédo apds o pico de tenséo,
atingindo um estado estacionario final, indicando uma recuperacao dinamica

tipica da austenita durante a deformacéo (LIU et al., 2019a).
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Figura 2.28 - Curvas de escoamento obtidas para as taxas de deformacéo de (a)
0,001 st e (b) 10 s (Adaptado de LIU et al., 2019a).

Os dois comportamentos distintos das curvas foram explicados com base na
caracterizagcao microestrutural (Figura 2.29) obtida, onde: em temperaturas mais
baixas de deformacdo, um amolecimento significativo foi atribuido principalmente a
recristalizacdo dinamica continua da ferrita fragmentada, juntamente com a
decomposicdo da austenita em ferrita e carbonetos k intergranulares (Figura

2.29(a,b)). Em altas temperaturas de deformacdo, a recristalizacdo dinadmica da
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austenita € o mecanismo dominante de restauracdo (Figura 2.29(c,d)) (LIU et al.,
2019(a)).

compressio "

Flgura 2 29 Micrografias (MO) correspondentes as amostras deformadas com taxa
de 0,001 s*: (a) 800 °C e (b) 1050 °C; e taxa de 10 s": (c) 800 °C e (d) 1050 °C
(Adaptado de LIU et al., 2019a).

LI et. al.,, (2016b) avaliaram o comportamento de deformacdo a quente e
recristalizacdo dinamica de um aco 27Mn-11,5AI-0,95C com densidade de 6,55 g/cm?,
a partir de ensaios de compressao na faixa de temperatura de 900 a 1150 °C e taxa
de deformacéo de 0,01, 0,1, 1 e 10 s". Nas curvas da Figura 2.30, foram observadas
caracteristicas de recristalizacdo dinamica em distintas taxas e temperaturas de
deformacéo, sob condic&o isotérmica de compressédo. A tenséo de pico do aco sob
compressdo aumentou significativamente nas temperaturas mais baixas e taxas de
deformagdo mais altas. Os pontos de escoamento superiores e inferiores
pronunciados foram observados. Esse fenbmeno do ponto de escoamento, onde
ocorre ancoramento das discordancias, pode ser explicado pela deformacdo né&o
homogénea entre as fases austenita e ferrita 5, marcado pelo asterisco na Figura 2.30.
Com base na func¢do seno hiperbdlico e no ajuste linear, a energia de ativacao térmica
de deformacédo a quente calculada para o aco experimental foi de 294,204 kJ/mol. A
recristalizacdo dinamica do ago experimental apresentou sensibilidade a temperatura
e a taxa de deformagéo. O aumento da temperatura de deformacédo ou diminui¢cdo da
taxa de deformacdo, permite uma maior tendéncia a recuperacdo dinamica
(LI et al., 2016b).
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Figura 2.30 - Curvas dé escoamento do aco deformado em varias temperaturas e
taxas de deformacéo de: (a) 0,01 s, (b) 0,1 s%, (c) 1 s, (d) 10 s (asterisco
referente ao fenbmeno do ponto de escoamento) (LI et al., 2016b).

LI et. al., (2017) investigaram o comportamento de deformacdo a quente de um
aco Fe-8Mn-6Al-0,2C. Os ensaios foram realizados por meio de compressao, com um
anico passe, em uma faixa de temperatura de 850 a 1150 °C e distintas taxas de
deformacéo de 0,01 a 10 s*. As curvas de escoamento obtidas sédo apresentadas na
Figura 2.31. Essas curvas podem ser divididas em trés sec¢des, incluindo estagio de
endurecimento, estadgio de amolecimento (recristalizacdo dinamica) e estagio de
compressao a quente constante. A maior temperatura e a menor taxa de deformacao
levam a uma tensao de pico menor, 0 que significa uma maior tendéncia para ocorrer
0S mecanismos de amolecimento nessas condi¢des. A recristalizagdo dinamica foi
promovida com o aumento da temperatura e diminuicdo da taxa de deformacé&o. Os
autores também observaram o fenébmeno denominado ponto de escoamento
(marcado por * na Figura 2.31.) que é atribuido a deformacdo ndo homogénea entre
as estruturas duplex (6+y) dentro do material no estagio de inicio de deformacédo. A
partir dos dados obtidos através das curvas, com base na func¢do seno hiperbdlica e
no ajuste linear, a energia de ativacdo térmica de deformacédo calculada para o aco
experimental foi de 335,024 kJ/mol.
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Figura 2.31 - Curvas de escoamento sob diferentes condi¢des de deformacéo a
guente de um aco Fe-8Mn-6Al-0,2C (a) 0,01s%;(b) 0,1s?; (c) 1s%; (d) 10s
(Adaptado de LI et al., 2017).

MOZUMDER et al. (2018) avaliaram o comportamento da deformacdo a quente
de um aco Fe-9Al-10Mn-4Ni-0,7C investigados na faixa de temperatura de 950 a
1150 °C (1227 e 1423 K), e taxas de deformacéo de 0,001-10 s. Antes de realizarem
0s ensaios de compressdo plana conduziram uma caracterizagdo da amostra na
condicao forjada que é apresentada Figura 2.32. Na Figura 2.32(a) esta representado
o diagrama de fase no equilibrio do aco obtido via simulacdo pelo software
Thermo-Calc com banco de dados TCFE7. Neste diagrama, observa-se que a liga
deve exibir uma microestrutura duplex consistindo em austenita (CFC )e ferrita &
(CCC) na temperatura de forjamento de 1100 °C (1373 K - marcada pela linha
pontilhada na Figura 2.32(a)).

O mapa de fase obtido da amostra na condi¢céo forjada a quente via EBSD/MEV
(Figura 2.32(b)), confirma a presenca das duas fases (ferrita & (branco) e austenita
(verde)) (MOZUMDER et al., 2018).

O tamanho de gréo na condicao inicial forjada € de aproximadamente 11 ym. Na

Figura 2.32(c) observa-se uma pequena fracdo (<2% conforme indicado pelos
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autores) de carbonetos k formada ao longo dos contornos dos gréos nos limites das
fases. Essas fases séo posteriormente confirmadas pela andlise de difracdo de raios
X (Figura 2.32(d)), que revela picos distintos de austenita, ferrita e carboneto k. Os
picos de carboneto k (marcados pelas setas vermelhas na Figura 2.32(d) estdo muito
préximos aos picos da austenita porque o carboneto k é basicamente uma estrutura
CFC, como indicado pela literatura (Figura 2.13). A partir da anéalise do difratograma
usando o método de comparacéo direta, os autores indicam que a fragcao volumétrica
da austenita e da ferrita sdo quantificados em aproximadamente 55% e 45%,
respectivamente. Quando os autores avaliam essa fracao via EBSD/MEV observaram
guantidades semelhantes, aproximadamente 52% e 48% de austenita e ferrita,
respectivamente (MOZUMDER et al., 2018).
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Figura 2.32 - (a) Fracdo de fase em equilibrio do aco duplex de baixa densidade com adi¢éo de Ni,
calculada pelo software Thermo-Calc; (b) mapa de fase obtido via EBSD/MEV; (c) Micrografia MEV e
(d) Difratograma (y-austenita, d-ferrita & e k-carbonetos k) (Adaptado de MOZUMDER et al., 2018).

As curvas de escoamento obtidas a partir das analises de compressao uniaxial
em um simulador termomecanico Gleeble 3800, pelo estudo de
MOZUMDER et al. (2018), sdo apresentadas na Figura 2.33. Essas curvas
normalmente exibem um pico amplo seguido por uma queda perceptivel na tensao de
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escoamento com o aumento da deformacao plastica. O aumento da tensédo de
escoamento é resultado do endurecimento iniciado pela geracdo e multiplicacdo das
discordancias durante a deformacgéo. Apoés o pico de tenséo, o declinio perceptivel na
tensdo de escoamento € devido aos fendmenos de amolecimento. Porém, essa queda
nao € evidente em algumas condicbes de deformacdo (como na temperatura de
1050 °C (1323 K) e taxa de deformacdo de 1 s?) onde a curva atinge um estado
estacionario (Figura 2.33(d)). Este estado estacionario pode estar relacionado com a
concorréncia entre o amolecimento dindmico e o endurecimento por deformacédo. Nas
curvas da Figura 2.33 os autores indicaram que a tensdo de escoamento para
algumas curvas (marcadas pelas setas pretas) primeiro aumenta e, posteriormente
diminui, marcando o inicio da deformacéao plastica. Tal observacao assemelha-se ao
fenbmeno do ponto de escoamento apresentados em acos inoxidaveis duplex (MA et
al., 2015) e também observado por LI et al., (2016b), Figura 2.30, e LI et al., (2017),
Figura 2.31. No entanto, ao contrario do aco inoxidavel duplex (que apresenta o
fendmeno do ponto de escoamento principalmente em taxas de deformag&o mais
baixas, como 0,01 s e 0,1 s (MA et al., 2015)), este comportamento tipico no aco
estudado ocorre aleatoriamente em taxas de deformagdo mais altas (= 0,1 s1). Além
disso, em alguns casos, em altas taxas de deformacao, as curvas exibem multiplos
picos em baixa deformacéo abaixo de 0,3 (apontado pelas setas vermelhas na Figura
2.33(d,e). Foi observado pelos autores que a fase ferritica nessas condi¢des foi mais
dificil de deformar que a austenita devido a presenca de particulas intermetalicas de
B2, conforme apresentado na Figura 2.33(f). Inicialmente, a austenita macia deforma
e acolhe mais deformacgdes plasticas enquanto a ferrita mais dura permanece elastica
0 que pode ter promovido esses multiplos picos.

Portanto, MOZUMDER et al. (2018) concluiram que as curvas de escoamento do
aco duplex estudado exibiram um comportamento ndo convencional, apresentando
ponto de escoamento e multiplas caracteristicas de pico no inicio da deformacgéo
plastica que ocorre nas maiores taxas de deformagdo. A influéncia sinérgica do
endurecimento por tensdo posterior e particao de deformacdo ndo homogénea entre

a ferrita e a austenita resultou nesses comportamentos.
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Figura 2.33 - Curvas de escoamento do aco duplex de baixa densidade contendo Ni

a uma taxa de deformacéo de (a) 0,001 s; (b) 0,01 s%; (c) 0,1 s°%; (d) 1 s'e (e)

10 s 'dentro da faixa de temperatura de 1223-1423 K; (f) Micrografia para destacar
as particulas intermetalicas B2 dentro da matriz ferritica (MOZUMDER et al., 2018).

MOZUMDER et al. 2018 também fizeram uma avaliacdo do mapa de fase

sobreposto com os contornos dos graos conforme apresentado na Figura 2.34. Na
taxa de 0,001s™* (Figura 2.34(a)) na temperatura de 1050 °C pode-se perceber que

graos de austenita recristalizada, juntamente com contornos de macla, séo

distribuidos dentro dos grdos de austenita ainda deformados, o que indica uma

recristalizacdo dindmica parcial na austenita. Em contraste com isso, a ferrita é

limitada parcialmente por contornos de baixo angulo e remanescente por contornos

de alto angulo (marcados pelas setas pretas na Figura 2.34(a)). Essa conversao tipica
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de baixo em alto angulo em taxas de deformacao mais baixa sugere a ocorréncia do
mecanismo de recristalizacéo dinamica.

Na Figura 2.34 é apresentado o mapa de fase para a mesma temperatura
(1050 °C) porém com taxa de 0,1 s. Nessa condicdo MOZUMDER et al. (2018)
observaram poucos graos recristalizados com contornos de alto angulo, entretanto
puderam encontrar contornos de alto angulo na ferrita indicado pelas setas pretas na
Figura 2.34(b). Esses graos sdo possivelmente evoluidos a partir dos subgraos
desorientados que estéo localizados predominantemente ao longo da interface ferrita
e austenita. Quando compara as duas condicdes, vé-se que o numero de contornos
de baixo angulo aumenta substancialmente com o incremento da taxa de 0,001 para
0,1 s, indicando uma menor evidencia da recristalizacdo dinamico com o aumento

da taxa de deformagéo.

X
[soum BBY IR e Rt
Figura 2.34 - Mapa de fase sobreposto pelos contornos de grados das amostras obtidas via ensaio de
compressao: (a)1050 °C na taxa de 0,001 s; (b)1050 °C na taxa de 0,1 s (Contorno de alto angulo=
linha preta; contorno de baixo angulo= linha amarela; contorno de macla >.3=linha vermelha)

(branco: ferrita 5 e verde: austenita) (MOZUMDER et al., 2018).

XU; WU; CHEN (2018) avaliaram o comportamento da deformacéo a quente de
um aco austenitico (Fe-4Al-24Mn-0,05C(%p.)) e outro duplex (6+y)
(Fe-6Al-26Mn-0,05C(%p.)) de baixa densidade do sistema Fe-Mn-Al, por meio de
ensaios de compressdo a quente em um simulador termomecénico Gleeble 3500,
investigados na faixa de temperatura de 800 a 1050 °C e taxas de deformacéo de
0,01-10 s. As curvas de escoamento do aco austenitico sdo apresentadas na Figura
2.35. A tenséo de escoamento diminui com o0 aumento da temperatura e diminui¢céo

da taxa de deformacdo. Quando a taxa de deformacéo é 0,01 s e a temperatura de
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deformacé&o € maior de 950 °C, as curvas exibem comportamento de recristalizacéo
dindmica tipico, apresentando pico de tensado, seguido por uma queda gradual em
direcdo a uma tensdo constante, que foi causado por um intenso efeito do
amolecimento dinamico durante a deformacdo. Com a diminuicdo da temperatura e o
aumento na taxa de deformacao, o amolecimento dinamico foi inibido, devido a baixa
energia cinética média dos atomos e curta duracdo de deformacdo e,
consequentemente, as energias de armazenamento durante a deformacgao

aumentaram e mais defeitos como discordancias foram acumulados.
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Figura 2.35 - Curvas de escoamento do aco austenitico, referente a uma liga
Fe-Mn-Al-C, deformado em varias temperaturas nas taxas de deformacéo: (a)
0,01s%; (b) 0,1s%; (c) 1s%;(d) 10 st (Adaptado de XU; WU; CHEN, 2018).

Na Figura 2.36, tem-se as curvas de escoamento do aco duplex, avaliado por
XU; WU; CHEN, (2018), onde nota-se varias caracteristicas distintas em comparacéo
com o acgo austenitico (Figura 2.35). Primeiramente, o nivel de tensédo no aco duplex
€ obviamente menor do que no aco austenitico, sob condicbes de deformacao
uniforme. Em segundo, a uma temperatura inferior a 900 °C, as curvas apresentam
endurecimento por deformacéao inicial, seguido por um unico pico de tensdo amplo e

um ligeiro declinio antes do estagio estavel, indicando a ocorréncia de recristalizacao



106

dindmica. Com aumento da temperatura, o endurecimento por deformacéao inicial
torna-se imperceptivel e as curvas de escoamento exibem um longo estagio estavel,
apos atingir um valor de pico, evidenciando caracteristicas de recuperacao dinamica.
Além disso, em alta temperatura e alta taxa de deformacao, verifica-se um indicativo
da presenca de ponto de escoamento, devido a picos pronunciados na area ampliada
da Figura 2.36(d). Além disso, as curvas de escoamento do aco duplex exibem um
serrilhado mais visivel em comparag¢do com o a¢o austenitico (Figura 2.35) em todas
as condicdes de deformacéo.
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Figura 2.36 - Curvas de escoamento do ago duplex (ferrita 6 e austenita), referente a uma liga
Fe-Mn-Al, deformado em vérias temperaturas e taxas de deformacéo de: (a) 0,01 s%; (b) 0,1 s%; (c) 1
s1; (d) 10 st (Adaptado de XU; WU; CHEN, 2018).

XU; WU; CHEN, (2018) também avaliaram a dependéncia das fragdes
volumétricas das fases com a temperatura de deformacdo dos acos em estudo,
calculada pelo software Thermo-Calc (Figura 2.37). A andlise revela que 0s processos
de compressao a quente do ago austenitico foram realizados em uma Unica fase, a
austenita. Esse fato ocorre dentro de toda a faixa de temperatura, enquanto o aco
duplex é comprimido em uma matriz bifasica, com uma composi¢éo de fase variavel.

Conforme a temperatura de deformacao aumenta de 800 °C para 1050 °C, a fracao
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volumétrica da austenita diminui de 77,3% para 45,6%, e a da ferrita & aumenta de
22,7% para 54,4%. Consequentemente, 0 comportamento distinto do escoamento em
alta temperatura, do aco duplex em comparag¢do com o0 a¢o austenitico, seja resultado

do grande impacto da presenca da ferrita 6 em alta temperatura.
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Figura 2.37 - Dependéncia das fragbes das fases na temperatura de deformacéo do
(a) aco austenitico e (b) do aco duplex (y: austenita; d: ferrita 8) (Adaptado de XU;
WU; CHEN, 2018).

Os autores também realizaram anélises de EBSD/MEV no ac¢o duplex deformado
em distintas condi¢cbes, conforme apresentado na Figura 2.38. A uma taxa de
deformacéo de 0,01 s e temperatura de 850 °C, os contornos de alto angulo dentro
dos gréos de ferrita 6 (Figura 2.38(a)) sdo uma indicacao de recristalizacdo dinamica
continua, que evoluiu a partir dos contornos de baixo angulo formados durante a
recuperacado dinamica. Os pequenos graos de austenita associados aos contornos de
alto angulo e distribuidos nos limites da austenita indicam um mecanismo de
amolecimento por recristalizacdo dinamica discreta, resultante da migracdo do
contorno induzido pela tensdo. Quando a temperatura aumenta para 950 °C, o nUmero
de gréos recristalizados dinamicamente na austenita diminui (Figura 2.38(b)), exibindo
uma resposta microestrutural diferente em relagéo ao ago austenitico. Enquanto isso,
a ferrita 6 € distribuida discretamente na matriz de austenita, o que implica que o
processo de recristalizacdo dinamica foi suprimido na austenita e promovido na ferrita
d. Conforme a temperatura aumenta ainda para 1050 °C, os contornos de macla
(marcados como linhas amarelas na Figura 2.38(c)) revelam que a recristalizacao
dindmica discreta da austenita ocorreu principalmente através da formacao de varias
cadeias de maclas. A medida que a taxa de deformacdo aumentou de 0,01 para

10 s'1, a particdo de deformacéo desigual entre ferrita e austenita foi ainda mais
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significativa, de modo que tanto o comportamento do ponto de escoamento quanto a
diferenca entre o comportamento da tensdo de escoamento em altas e baixas
temperaturas se tornaram mais evidente (Figura 2.38(d,e)). Quando a temperatura
aumenta para 1050 °C tem-se energia de distor¢do suficiente para estimular a
ocorréncia de um grande numero de contornos de macla nos grdos da austenita
(Figura 2.38(f)), o que indica uma recristalizacdo dinamica discreta (XU; WU;
CHEN, 2018).
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Figura 2.38 - Analise EBSD/MEV da microestrutura do aco duplex deformado na taxa de
0,01 s71:(a)850 °C;(b) 950 °C;(c) 1050 °C e na taxa de 10 s71:(d)850 °C;(e) 950 °C, (f) 1050 °C
(Austenita em azul; ferrita 8 em vermelho; contornos de alto angulo em preto; contornos de macla em
amarelo; DR-direcdo radial e DA-direcéo axial dos cilindros comprimidos) (Adaptado de XU; WU,;
CHEN, 2018).

XU; WU; CHEN, (2018) observaram que no aco duplex, devido a elevada EDE e

a maior taxa de difuséo dos elementos na ferrita 6, a deformacéo foi intensamente
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distribuida na ferrita 3 no estagio inicial de deformacdo, e o comportamento de
amolecimento dinamico, durante a deformacao a quente, ocorreu primeiro na ferrita 6
ao invés de ser em conjunto com os grdos de austenita. Como consequéncia, a
recuperagéo dinamica anterior na ferrita 6 causou um comportamento similar ao ponto
de escoamento, enquanto a distribuicdo da deformacgao entre a ferrita 6 e a austenita
resultou em um serrilhado visivel nas curvas de escoamento (Figura 2.36).

Devido aos efeitos combinados de endurecimento por trabalho mecanico,
recuperacao e recristalizacdo dinamica, a maioria das curvas de escoamento podem
ser classificadas em trés tipos: endurecimento por deformacéo, evidencia uma tenséo
crescente com o aumento da deformacdo; recuperacdo dinamica, exibindo uma
tensdo de saturacdo dentro de toda a faixa de deformacéo; recristalizacdo dinamica,
caracterizada pela presenca de um pico de tensdo seguido por uma tenséo
decrescente antes da tenséo constante (XIE et al., 2016).

KALANTARI et al., (2019) avaliaram as fases presentes via EBSD/MEV de
amostras deformadas a 800°C sob taxa de deformacdo de 0,001s?
(Figura 2.39(a,b,c)) e 0,1s* (Figura 2.39(d,e,f)) de um aco de baixa densidade com
matriz ferritica Fe-0,07C-11,15Mn-5,6Al-0,12Si-0,04Ti. Pelo mapa de orientacdo
observa-se na regido indicada pelo circulo tracejado preto na Figura 2.39(a) a
presenca da ferrita ultrafina em meio aos graos de austenita, confirmada pelo mapa
de fase (Figura 2.39(b)). Na regido destacada pelo retangulo preto tracejado tem-se a
presenca da fase ferritica com contornos de baixo angulo e subgraos bem definidos.
Visto que, ocorre uma variagéao da tonalidade o que indica uma pequena alteragéo da
orientacdo e um possivel novo grao ou subgrédo de acordo com o angulo do contorno
do grdo. O desenvolvimento de subestruturas de deformacdo homogénea é
acompanhado pela curvatura gradual da estrutura cristalina de gréos individuais em
contornos de alto angulo. Os valores baixos de desorientacao de kernel (cor azul na
Figura 2.39(c)) apontam para a baixa densidade de discordancias dentro da matriz
ferritica refinada. Isso pode indicar a ocorréncia de recristalizacdo dindmica durante a
deformacgéo nessa temperatura (800 °C). O valor médio de desorientacdo de kernel
da ferrita concorda com a ideia de que a evolugcdo microestrutural da ferrita foi
acompanhada por recristalizacdo dinamica. O (i) desenvolvimento intensificado da

subestrutura, (ii) a presenca de contornos de graos incompletos, indicados por setas
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pretas na Figura 2.39(b), e (iii) a microtextura aleatéria dos graos de ferrita
recristalizada Figura 2.39(a) sdo considerados como uma caracteristica distintiva de
recristalizacdo dindmica continua, onde a desorientagdo dos contornos de baixo
angulo é incrementada durante a deformagdo como resultado da absor¢cdo de
discordancias nos contornos preexistentes. Vale ressaltar que as interfaces
austenita/ferrita também podem aumentar a energia armazenada local e incrementar
a capacidade de recristalizagdo continua na ferrita. Nas regides destacadas por
retangulos tracejados A e B na Figura 2.39(d), observaram que os graos de austenita
retidos foram texturizados, apesar dos graos de ferrita induzida por deformacéo
possuirem uma textura relativamente aleatéria. Essa transformacao da ferrita induzida
por deformagéo (Deformation induced ferrite transformation — DIFT) descrita por
KALANTARI et al. (2019) vem sendo citada na literatura e pode ser aplicada como
método eficaz para produzir graos de ferrita finos ou ultrafinos. Pela termodinamica,
uma caracteristica que se destaca desse processo e diferencia da transformacao
estatica sem deformacdo € uma adicdo de energia de deformacdo armazenada na
forca motriz da transformacéo, que altera as temperaturas criticas. Do ponto de vista
da cinética, € um processo dominante de nucleacado, ao contrario, da transformacéao
de resfriamento continuo ou transformacédo isotérmica sem deformacdo que € um
processo dominante de crescimento de grdos. Segundo a literatura € mais provavel
que esses graos de ferrita induzida por deformacédo estejam localizados nas areas
altamente distorcidas da microestrutura e regides de cisalhamento. Entretanto esse
mecanismo de transformacao de ferrita induzida ainda necessita de mais estudo para
melhor entendimento (DONG; SUN, 2005; KALANTARI et al, 2019;
MOHAMADIZADEH et al., 2016; YADA; LI; YAMAGATA, 2000).

Portanto, um refinamento do grdo de ferrita foi alcancado por meio do
processamento termomecanico devido a recristalizacdo dinamica continua. A
ocorréncia de refinamento de grdo dentro da austenita também foi observada, o que
aumentou a estabilidade da austenita contra a transformacéo martensitica espontanea
induzida termicamente durante a témpera. A transformacao induzida por deformacéao
da austenita em ferrita também foi caracterizada como um dos mecanismos de
refinamento envolvidos, que foi intensificada sob as taxas de deformacdo mais
elevadas (KALANTARI et al., 2019).


https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/thermomechanical-processing
https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/austenite
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Figura 2.39 - Analise de EBSD/MEV dos resultados de um ago de baixa densidade a base de ferrita
Fe-0,07C-11,15Mn-5,6Al-0,12Si-0,04Ti analisado apds processamento termomecanico: (a,d) mapa de
imagem de orientagdo com figura de polo inversa de referéncia para a estrutura CCC e CFC em
destaque em (d), (b,e) mapas de fase e (c,f) mapas de desorientagdo de kernel na temperatura de
deformacéo de 800 °C com taxa de deformacgéo 0,001/s (a, b, ¢) e 0,1/s (d, e, f) (Adaptado de
KALANTARI et al., 2019)

Nos acos Fe-Al, com microestrutura composta por ferrita 8, pode ocorrer
endurecimento por solucéo sélida devido ao teor de Al. Dessa forma, a medida que o
teor de Al aumenta, a resisténcia aumenta e a densidade diminui. Como o tamanho
do grdo da ferrita 6 ndo pode ser efetivamente controlado durante a laminagéo a
quente, processamentos de laminacdo a frio e recozimento tornam-se necessarios
para modificar a estrutura, o tamanho e a textura dos graos.

O controle do tamanho dos graos também pode ser obtido através da adi¢do de
pequenas quantidades dos elementos microligantes como Ti, Nb ou V, que colaboram
também para um aumento na resisténcia. Como o material em estudo apresenta
adicdes de Nb, no texto que segue é dada maior énfase neste elemento.

SOZANSKA-JEDRASIK et al., (2018) avaliaram duas composi¢des experimentais
distintas, uma com adi¢do de Nb e Ti (X98: Fe-0,9C-24Mn-11AI-0,05Nb-0,02Ti (%p.))
e outra sem (X105: Fe-1,05C-24Mn-11AI(%p.)). Na condicéo forjada, constataram que
os graos de ferrita examinados nos acos sao alongados e distribuidos uniformemente

ao longo dos contornos dos grdos da austenita. Como, por exemplo, 0 aco
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X105MnAISi24-11 (24-11 se refere ao teor de Mn e Al, respectivamente), cujas regides
ferriticas, junto aos contornos de graos da austenita sdo maiores que 0s apresentados
pelo agco X98MnAISiNbTIi24-11. Esse fato se deve as frag6es de Nb e Ti presentes na
composi¢do quimica deste tltimo ago mencionado. Pequenas regides ferriticas dentro
dos gréos de austenita também foram observadas em ambos os acos. As analises
realizadas através de microscopia eletrbnica de transmissdo (MET) do aco
X98MnAISiNbTi24-11 revelaram que os carbonetos compostos em Nb e Ti existiam
na ferrita e na austenita. O carboneto k foi observado precipitado e disperso no interior
dos graos de austenita com uma rede cristalina regular CFC, e o carboneto M7Cs
disperso no interior de graos de ferrita com uma rede cristalina ortorrombica. Pode-se
destacar que a adicdo de Nb e Ti influenciaram no refinamento dos gréos, como pode
ser observado na Figura 2.40(a) ao comparar com Figura 2.40(b) sem adicao destes

elementos.

areas ferriticas dentro de | §
4 grdos austeniticos

areas ferriticas dentro de |©
graos austeniticos -~

v Y

Figura 2.40 - Micrografias (MO), () X98MnAISiNbTi24-11; (b) X105MNAISi24-11
(Adaptado de SOZANSKA-JEDRASIK et al., 2018).

SOZANSKA-JEDRASIK et al., (2019) submeteram os acos citados no trabalho
anterior (X98MnAISiNbTi24-11 e X105MnAISi24-11) a um tratamento termomecéanico
por laminacdo a quente em uma linha de processamento semi industrial, com o
objetivo de analisar alteracbes na microestrutura levando em consideragdo a
influéncia da microadi¢éo de Nb e Ti. O material em estudo foi aquecido até 1150 °C,
seguido de 4 passes de reducdo com taxa de deformacéo de 10 s nas temperaturas
de 850, 950, 1050 e 1100 °C variando a forma de resfriamento ao final do Gltimo passe
(1: resfriamento a agua; 2: resfriamento ao ar; 3: apds a deformacéo aguardou 30 s
antes de resfriar a agua) (Figura 2.41). A microestrutura do agco X98MnAISiINbTi24-11
apos a laminagcdo a quente é caracterizada pelo maior refinamento dos graos em

comparagao com o aco X105MnAlISi24-11, esse refino nos gréos tem relagdo com a
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microadicdo de Nb e Ti, conforme pode ser observado na Figura 2.41. Esses
elementos criam uma particula de disperséao de nitretos, carbonitretos e carbonetos
com uma rede regular durante a deformacdo plastica a quente, limitando o
crescimento dos gréos da austenita recristalizada. Além disso, o teor de Al nos agos
investigados afeta a formacéo de bandas de ferrita paralelas a direcdo de laminacéo.
No aco X98MnAISiNbTi24-11, os gréos de ferrita sdo 20% menores do que no acgo
X105MnAlISi24-11. No ago X98MnAISiNbTi24-11, a fragcdo volumétrica da ferrita € de
3%, enquanto no X105MnAlSi24-11 é de 10%.

X105MnAISi24-11 variando o resfriamento: 1 (a,d ); 2 (b,e); 3 (c,f) (SOZANSKA-
JEDRASIK et al., 2019).

KHAPLE et al., (2020) observaram o efeito da adi¢cdo de Nb (0,2, 0,4, 0,7 e 1%p.)
em acos de baixa densidade (Fe-0,35C-7Al % p.), na condi¢céo de laminacao a quente,
onde analisaram por elétrons retroespalhados, a presenca de dois tipos de
precipitados, um cinza e outro branco. Essa regido branca é rica em Nb e C, ou seja,
trata-se de carboneto de nidbio (indicada por seta vermelha na Figura 2.42). A fase
cinza é identificada como carboneto k (AlFesCos)(indicada por seta amarela na Figura
2.42). Em ligas contendo até 0,7% em peso de Nb, as micrografias de elétrons
retroespalhados (SE/MEV), revelam precipitados observados na tonalidade branca
com morfologia globular. Na liga com 1%p. de Nb, foram observados precipitados na
tonalidade branca e finos, em forma de agulhas, conforme apresentado na Figura
2.42(d). Os autores avaliaram que ndo havia presenca de Nb nos carbonetos k, pois
a medida que o teor de Nb aumenta, mais carbono é consumido na formagéo de NbC

e, em sequéncia, a fracdo volumétrica do carboneto k diminuiu.
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Figura 2.42 - Micrografias (SE/MEV) das amostras do aco Fe-7AI-0,35C com (a) 0,2,
(b) 0,4, (c) 0,7 e (d) 1,0%p.de Nb (KHAPLE et al., 2020).

KHAPLE et al., (2020) também constataram a medida que o teor de Nb aumenta,

a fracdo do precipitado branco também incrementa, como pode ser observado na

Figura 2.43. Eles concluiram que ocorreu uma crescente formacdo de NbC como

predito através das analises em Thermo-Calc e que mesmo apos a laminacao a 1100

°C os precipitados de NbC ainda foram encontrados na microestrutura.

Figura 2.43 - MicrografiasSEMV da amotra Iaminaa a quente, evidencia a
distribuicdo dos precipitados brancos (rico em Nb) com (a) 0,2, (b) 0,4, (c) 0,7 e (d)
1,0%p. de Nb (KHAPLE et al., 2020).

A andlise por difracéo de raios X revelou a presenca de FesAlCos (carboneto k) e
ferrita (o)) em todas as amostras. Em funcéo do teor de Al presente nessa ferrita da
liga em estudo, a mesma foi denominada de Fe-Al, como observa-se no difratograma
da Figura 2.44 (KHAPLE et al.,, 2020). Outros trabalhos na literatura também
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observaram picos de carboneto k, ferrita e austenita (FROMMEYER; BRUX, 2006;
KAAR et al.,, 2018; KHAPLE et al.,, 2020; LEE et al., 2013; LIU et al., 2019c;
LU; QIN, 2016; SATYA PRASAD; KHAPLE; BALIGIDAD, 2014; ZHOU et al., 2019).
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Figura 2.44 - Difratogramas usando radia¢ao Cu-k. indicando picos de Fe-Al e
FesAlCos em aco laminado a quente Fe-7Al-0,35C com (a) 0,2, (b) 0,4, (c) 0,7 e (d)
1,0%p. de Nb (Adaptado de KHAPLE et al., 2020).

KHAPLE et al., (2020) verificaram também que a microestrutura é
significativamente refinada no trabalho mecanico a quente (Figura 2.45). A medida
gue o teor de Nb aumenta, o tamanho dos graos da ferrita nos acos laminados a
quente diminui significativamente, onde o tamanho médio dos graos reduziu na
seguinte ordem de 320+15,6, 280+7,6, 140+7,6 e 80+4,4 um para os teores de 0,2,
0,4, 0,7, e 1 %p. de Nb, respectivamente. Isso ocorre devido a formacao de finos NbC
nos limites da ferrita que restringi o crescimento dos grdos promovendo uma reducao
significativa no seu tamanho. A temperatura de laminacdo de 1100 °C permitiu a
dissolucédo dos carbonetos k e parte do NbC. Entretanto, a manutencdo do NbC é
apoiada pela estabilidade relatada desse precipitado acima de 1200 °C.
ZARGARAN et al. (2014) também observou que a microestrutura em uma liga
Fe-8Al-5Mn-0.1Nb-0.1C (%p.) € mais alongada na direcédo de laminagéo, além de um
tamanho de grdo mais refinado apds o recozimento final que em uma liga
Fe-8Al-5Mn(%p.). Devido ao efeito das particulas de carboneto k e NbC durante a

laminagéo a quente.
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Figura 2. 45 Mlcrograflas (MO) do a(;o Iamlnado a quénte Fe-7Al-0,35C com
(a) 0,2, (b) 0,4, (c) 0,7 e (d) 1,0% p.de Nb (KHAPLE et al., 2020).

Em acos convencionais, a recristalizagdo dindmica da austenita é retardada pela
adicdo de elementos como Nb (DEARDO, 2003). Assim, pode-se esperar que a
adicdo de Nb também retarde a recristalizacdo dindmica no aco em estudo e em
outros acos de baixa densidade durante a laminacdo a quente, porém esse fato
necessita de uma melhor avaliacao, visto que a precipitacdo de NbC pode ocorrer bem
acima da temperatura de laminacéo a quente (KHAPLE et al., 2020).

Sendo assim, 0 processamento termomecéanico a quente € uma etapa importante
na conformacdo do metal, onde ocorre uma combinacdo de endurecimento por
deformacédo, recuperacdo dinamica e recristalizacdo dinamica. A ocorréncia da
recristalizacdo dinamica, que pode refinar os gréos e reduzir a resisténcia a
deformacéo, afeta significativamente a formacdo da microestrutura e propriedades
mecanicas dos materiais, em fungéo de uma maior homogeneizacao microestrutural
e composicional. A tensdo de escoamento pode refletr nas mudancas
microestruturais do material e pode ser utilizada para prever o comportamento da
deformacdo nos materiais metalicos em distintas temperaturas e taxas de
deformacé&o. Logo como os acos do sistema Fe-Mn-Al-C sdo materiais promissores
gue ainda necessitam de entendimento, um processamento a quente bem projetado
contribuira para resultados interessantes nas propriedades finais, além da reducéo de

custos no processamento industrial.
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3 MATERIAL E METODOS

3.1 MATERIAL

O material em estudo pertence ao sistema Fe-Mn-Al-C, sendo uma nova
composicdo quimica, com alto teor de Al e adicdo de Nb elaborada por BAETA
JUNIOR (2020). Na Tabela 3.1 esta descrita a composi¢do quimica fornecida pela
Villares Metals — Sumaré/ SP. Esta liga foi fundida, deformada a quente via
forjamento e submetida a laminacg&o prévia a quente até a espessura de 30 mm, em
escala laboratorial, com a colaboracdo da empresa Villares Metals — Sumaré / SP.

Tabela 3.1 - Composicdo quimica da liga em estudo (% em peso)
C Mn Al Si Nb

0,45 0,77 7,10 0,52 0,31

Essa nova composi¢cdo quimica foi fundamentada em trabalhos da literatura e
pesquisas desenvolvidas na linha de pesquisa em materiais metalicos com foco em
acos de baixa densidade do Programa de Pdés-graduacdo em Ciéncia dos Materiais
do IME, a partir de um aco denominado 8-TRIP com elevado teor de Al. Conforme
resumido no final da secao 2.1, vide composi¢des quimicas apresentadas na Tabela
2.1, foram realizadas simulacfes termodinamicas com auxilio do software
Thermo-Calc, com o banco de dados das ligas de Fe-TCFES8 Versio 8 por BAETA
JUNIOR (2020). Essas simulagBes possibilitaram a escolha de 4 composicdes
quimicas promissoras que foram fundidas e estudas por esse autor com variacao no
teor de Nb e Al (Fe-0,4C-0,7Mn-5 a 7AI-0,1 a 0,3Nb %p., vide Tabela 2.1). O
Thermo-Calc permite a obteng¢édo de uma descri¢do consistente do equilibrio de fases
e propriedades termodinamicas, de modo a prever o conjunto de fases estaveis e suas
propriedades termodinamicas em regides sem informacdes experimentais e para
estados metaestaveis durante simulacdes de transformacdes de fases.

Nesta tese, foi escolhida apenas a composicao descrita na Tabela 3.1 dentre as
apresentadas na Tabela 2.1, devido as caracteristicas que foram observadas na
comparacdo das simulagées obtidas por BAETA JUNIOR (2020). A composi¢ao com
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maior teor de Nb elevou a temperatura de precipitacdo do NbC para proxima da
temperatura final de solidificacédo e a formacao desse carboneto, por consumir C pode
promover um incremento na quantidade de ferrita 6, 0 que colabora para uma reducao
na formacdo da austenita e dos carbonetos formados por Fe, Al e C. A maior
qguantidade de Al promoveu um incremento da quantidade de ferrita 6 e alteracdes nos
intermetdlicos e carbonetos formados. Outro ponto observado foi a presenca de um
misto de fases (austenita e ferrita 8) na faixa de trabalho mecéanico a quente. Assim, o
conjunto dessas caracteristicas, juntamente com os objetivos propostos por essa tese
levaram a escolha dessa composi¢ao quimica.

Na Figura 3.1 séo apresentadas as previsdes termodinamicas da fracdo molar das
possiveis fases presentes no equilibrio da liga em estudo, em funcédo da temperatura
(BAETA JUNIOR, 2020). Primeiro, a fase liquida comeca a se solidificar como ferrita
d (CCC) a aproximadamente 1475 °C. Antes da solidificagdo completa, ocorre o inicio
da formacédo da austenita (CFC) a aproximadamente 1420 °C pela reacao peritética
(L+6—v), aléem da formacdo do NbC que se inicia a uma temperatura bem proxima a
linha liquidus. A fragdo de austenita apresenta um valor maximo, em
aproximadamente 1200 °C, coexistindo com a ferrita 6 e o NbC, e entdo diminui
gradualmente com o decréscimo da temperatura. Entre o ponto maximo da fracao de
austenita até uma temperatura aproximada de 840 °C ocorre um incremento na fracédo
de ferrita, além da formacg&o do NbC. Porém essa ferrita formada trata-se da ferrita o
pré-eutetdide (op) que se faz presente juntamente com a ferrita 6 estavel na liga e é
proveniente da austenita. A partir de 840 °C devido ao particionamento do C e Al inicia-
se a formacdo do constituinte lamelar proveniente da reacdo eutetdide (y—o+k),
permitindo um incremento significativo da ferrita e geracdo do carboneto k (AlFesC).
Com isso a fragéo de ferrita abaixo dessa temperatura compreende a ferrita 3, a ferrita
o pro-eutetoide (ap) € a ferrita o resultante da reacao eutetdide. Por volta de 800 °C,
o diagrama em equilibrio apresenta a formacdo de uma fase AlFes, porém aparenta
ser um composto que surge em uma faixa estreita de temperatura e logo € consumido,
possivelmente devido a combinacdo com o C, resultando no incremento da fracéo de
carboneto k (AlFesC). A aproximadamente 800 °C toda a austenita € consumida. Com
a continuidade do resfriamento, proximo a temperatura ambiente h4 a formacéo de

uma fase AlFe. Pode-se observar pelo diagrama que a liga avaliada apresenta um
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campo bifasico, com a presenca de ferrita & e austenita, que compreende o intervalo
de temperatura de, aproximadamente, 1040 a 1350 °C.

O diagrama encontrado por BAETA JUNIOR (2020) para a liga em estudo é
semelhante aos observados na literatura, que apesar de estar sendo desenvolvidos
bancos de dados focados nesse sistema de liga, os utilizados trazem resultados
satisfatorios (CHEN et al., 2017; CHIN et al., 2010; ZAMBRANO, 2018; ZHENG et al.,
2017; ZUAZO et al., 2014;RAWAT; PRAKASH; PRASAD, 2021).
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Figura 3.1 - Fragdo molar das possiveis fases presentes na liga em estudo obtida via
simulag&o no Thermo-Calc (BAETA JUNIOR, 2020).

Em resumo, as caracteristicas descritas pela composicdo quimica escolhida para
a liga em estudo podem propiciar resultados interessantes e auxiliar futuros

processamentos desse material.

3.2 METODOS

Os processamentos e as caracterizagdes experimentais realizados na liga de
baixa densidade (Fe-7Al-0,77Mn-0,45C-0,3Nb), avaliada nesta Tese de Doutorado,

sao sintetizados em um diagrama esquematico na Figura 3.2 e descritos a seguir.



120

Material como recebido Densidade

Esboco de laminacao

DRX
Dilatometria Compressdo
(Gleeble) plana (Gleeble)

MO DRX
DRX MEV
MEV

Microdureza

Figura 3.2 - Procedimentos experimentais realizados no presente estudo.

3.2.1 ANALISE DE DENSIDADE

Por se tratar de uma liga pertencente ao grupo dos acos de baixa densidade foi
feita a avaliacdo da densidade pelo principio de Arquimedes. Esse ensaio foi realizado
com base na norma ABNT NBR16661:2017, sem a utilizacdo do sistema de vacuo.
Foram realizadas dez leituras da amostra, uma chapa retangular (10 x 15 mm) com
aproximadamente 3 mm de espessura, em cada condicdo (seca, imersa e umida). A
amostra seca (ms) foi pesada utilizando uma balanca digital da marca METTLER,
modelo AE200 com precisdo de quatro casas decimais. A amostra imersa (mi) foi
avaliada em um bécher com agua destilada, cuja massa especifica (me) elegida foi de
1 g/cm? (de acordo com a norma). A amostra foi removida do bécher com auxilio de
uma pinca e envolvidas em um pano Umido para remover 0 excesso de agua e em
seguida eram transferidas para balanca, e assim realizar a leitura da amostra Umida
(mu). De posse dos valores de todas as massas, calculou-se o volume aparente (Va),

correspondente ao volume do material sélido mais o volume dos poros abertos e
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fechados; e a densidade aparente (pa), constituida pelo quociente da massa da
amostra seca pelo volume aparente.
Os calculos de Va e pa s@o dados pela Equacdo 3.1 e Equacdo 3.2

respectivamente:

v, [em?] = My =M Equacdo 3.1

m ~
palg/cm?] = 7s Equacéo 3.2
a
Sendo assim, substituindo a Equacao 3.1 na Equacéo 3.2, obtém-se a densidade
aparente (pa) da liga em funcéo das massas:

MM, Equacéo 3.3

31 —
palg/cm®] = e ——

3.2.2 ENSAIOS TERMOMECANICOS

Um equipamento de simulacédo termomecanica utilizado em diversas pesquisas é
o simulador Gleeble (Figura 3.3), que tem a capacidade de realizar diversos
experimentos. Apds o processamento das informacgdes, estas podem ser avaliadas e
aplicadas para a otimizag&o de processos em escala industrial. Esse simulador possui
um sistema capaz de executar ensaios com ciclos térmicos e mecanicos, com controle
digital completamente integrado a uma interface de interacdo com o usuario. Permite
também realizar analises dilatométricas, com ou sem componente mecanica, para
levantamento de dados e obtencéo de curvas de tempo-temperatura-transformacao
(TTT) para uma determinada liga metalica em estudo. Outros médulos e acessoérios
também possibilitam simular condi¢cbes de processos termomecanicos como, por
exemplo, a laminagdo a quente, a zona termomecéanica afetada associada a
processos de soldagem no estado sélido, entre outros. Cada uma dessas etapas
devem ser ajustadas e otimizadas para obter o maximo de beneficio em relagéo a
reducdo de adicbes de elementos de ligas, melhoria geral na qualidade e no
rendimento do material avaliado (KUMAR et al., 2011).
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O simulador termomecéanico utilizado nesse trabalho, Gleeble 3500, encontra-se
instalado no Laboratério Multiusuario de Conformacdo e Tratamentos
Termomecénicos (LMCT2), localizado no campus da Escola de Engenharia Industrial
Metalurgica de Volta Redonda — EEIMVR, da Universidade Federal Fluminense —
UFF. Nesse equipamento foram realizados ensaios nos moédulos General Purpose
(dilatometria) e Hydrawedge Il (compresséao plana a quente), que sao detalhados nos

topicos seguintes.

b ad \ &
Figura 3.3 Simulador Termomecanico - Gleeble 3500 (EEIMVR/UFF).

3.2.2.1 DILATOMETRIA

A dilatometria € uma técnica utilizada para o estudo das transformacdes de fases
em acos. Nesse ensaio, é possivel registrar curvas com evidéncias de eventos nao
lineares de contracdo e dilatagcdo ao longo do aquecimento e resfriamento, como
também ao longo do tempo em temperaturas fixas. Deste modo, torna-se possivel
obter as temperaturas de transformacdes de fases sob condicbes especificas e
estabelecer os diagramas de transformacao de fases para determinada composi¢céo
quimica, tanto sob condi¢cdes isotérmicas (Curvas TTT — Tempo-Temperatura-
Transformac&do) quanto por meio de resfriamento continuo (Curvas TRC -
Transformacéo por Resfriamento Continuo), sendo este Ultimo mais relevante para as
aplicacoes industriais de metalurgia relacionadas as transformacgdes de fases. A partir
dessa andlise € possivel obter as temperaturas e taxas criticas de inicio e fim das
transformacdes do material em estudo. Por meio de técnicas metalograficas, pode-se

confirmar os produtos das transformacgdes, geralmente indicados nestas curvas. As
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curvas obtidas nos ensaios dilatométricos, a partir da cinética das transformacdes de
fases, oferecem uma importante base de informacéo para objetivar uma determinada
microestrutura e, consequentemente, colabora para obtencdo das propriedades
mecanicas almejadas.

Para esse ensaio foram retiradas amostras do material como recebido, na
condicao de esboco da laminacéo a quente, que foram usinadas conforme o modelo
do corpo de prova padronizado para essa andlise na Gleeble 3500, apresentado na
Figura 3.4 (DYNAMIC SYSTEMS INC, 2014). Os corpos de prova foram retirados com
comprimento alinhado a direcao de laminacéo do esboco. Foram realizados 9 ensaios,
sendo 1 para cada condicdo de resfriamento. A quantidade de ensaios escolhida foi
em funcdo da reprodutibilidade da condicdo do aquecimento, o que permitiu

considerar 1 ensaio por cada taxa de resfriamento como sendo suficiente.
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Figura 3.4 - Desenho do corpo de prova empregado nos ensaios de dilatometria
(dimensdes em mm).

Durante o ensaio, a amostra cilindrica é aquecida por efeito Joule, pela passagem
de corrente elétrica através do corpo de prova, montado em garras de cobre
refrigeradas e ligadas a uma fonte de alta poténcia. As variacdes de dimensado no
diametro da amostra durante o aquecimento ou no resfriamento foram medidas pelo
transdutor modelo 39018 (39018 CCT Dilatometer User’s Manual, Dynamic Systems
Inc., 2014). Este transdutor eletromecanico tipo LVDT (Transformador Linear de
Tensao Diferencial Variavel), apresentado na Figura 3.5, é constituido por dois bracos
de contato feitos com barras redondas de quartzo. Assim, este transdutor relaciona as
medidas de expanséo/contracédo e temperatura em funcdo do tempo para um dado
ciclo térmico. A configuracéo padréo deste sensor € para diametros de 5a 12 mm com

uma gama linear de 2,50 mm e resolucéo de + 0,40 um.
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Figura 3.5 - Dilatbmetro modelo 39018 (39018 CCT Dilatometer User’s Manual,
Dynamic Systems Inc., 2014).

Para inferir as variacdes da expanséao/contracdo do volume a partir das curvas de
aguecimento e resfriamento foi utilizado tanto o método das tangentes, quanto o
método da derivada. No método das tangentes, traca-se uma reta tangente a curva
obtida no ensaio préximo a regido onde supde-se que esteja ocorrendo o inicio/fim da
transformacao de fase. A transformacao estara iniciando ou terminando quando a reta
tangente coincidir com os valores da curva de dilatometria em funcao da temperatura,
conforme apresentado na Figura 3.6(a). No método da derivada calcula-se a segunda
derivada da curva de dilatometria e os pontos onde ocorre a inflexdo na curva da
derivada s&o os pontos onde acontece as mudancas de fases, como apresentado na
Figura 3.6(b). Na Figura 3.6(c) € apresentada a regido do corpo de prova onde é
soldado o termopar do tipo K para controle da temperatura, nessa mesma regiao faz-
se todo monitoramento do ensaio de dilatometria pela medida da variacao do diametro
em fungéo da temperatura. Dessa forma, a dilatagao e a temperatura sdo relacionadas
em funcéo do tempo para uma grande variedade de perfis térmicos durante o ensaio.
Na Figura 3.6(d), é apresentado o corpo de prova de dilatometria montado na camara
da Gleeble 3500. Todos os ensaios foram realizados sob uma atmosfera de vacuo de
cercade 5 x 10 Torr.
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Figura 3.6 - (a) Método da‘tangente; (b) Método da derivada; (c)Termopar soldado
no corpo de prova; (d) Amostra posicionada na camara da Gleeble 3500 para o
ensaio de dilatometria.

O ciclo aplicado no ensaio de dilatometria € apresentado na Figura 3.7. Os corpos
de prova foram aquecidos com taxa de 1 °C/s até a temperatura de encharque de
1250 °C por 300 s. Depois, realizou-se um resfriamento com taxa de 1 °C/s até a
temperatura de 850 °C, seguido de um resfriamento controlado juntamente com a
aquisicao de dados de dilatometria, nas taxas de 1, 3, 5, 10, 15, 20, 30 e 50 °C/s, para
posterior identificacdo das temperaturas de transformacgfes no aquecimento € no
resfriamento. As escolhas dessas taxas de resfriamento, além de observar as
possiveis transformacdes de fase da liga, teve o intuito de verificar a partir de qual
taxa ocorreria evidéncias das transformacdes adifusionais, que permite observar
caracteristicas da austenita em alta temperatura, para aplicar apos os ensaios de

compresséo plana.
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Figura 3.7 - Ciclo térmico aplicado no ensaio de dilatometria do presente estudo

No aquecimento, o0 objetivo foi verificar a temperatura de inicio da decomposicao
eutetoide (Aci) e constatar se a liga apresenta ou néo a total transformacéo da ferrita
o em austenita até a temperatura de 1250 °C, pelo fato de apresentar-se, no equilibrio,
campo bifasico associado a austenita e ferrita 8, conforme as previsdes obtidas pela
simulacéo via Thermo-Calc (Figura 3.1). Por outro lado, o objetivo da identificacdo das
temperaturas de transformacdes de fases no resfriamento em funcdo da taxa de
resfriamento, foi reunir dados suficientes para tracar uma curva de Transformacéao por
Resfriamento Continuo (TRC) para o material, em funcéo do perfil de ciclo térmico
aplicado e auxiliar no estabelecimento de parametros térmicos nos experimentos de
compresséo plana.

Por se tratar de uma nova liga, essas temperaturas foram definidas de acordo com
as temperaturas usuais aplicadas em linha de producao industrial para a laminacéo a
guente de chapas. A temperatura de 1250 °C refere-se a temperatura utilizada para o
reaquecimento das placas e 850 °C € a temperatura de saida da etapa do laminador
de acabamento na laminacgéo a quente, essa também foi a menor temperatura definida
para a aplicagao de distintas taxas de deformacgao no ensaio de compresséo plana
(RANA; LAHAYE; RAY, 2014). Essa temperatura de 1250 °C, segundo a andlise
realizada por BAETA JUNIOR (2020) via Thermo-Calc (Figura 3.1) compreende uma
regido de campo bifasico, entre ferrita 6 e austenita. A temperatura de 850 °C, pela
simulacdo, estd antes do inicio da decomposicdo eutetdide da austenita no

microconstituinte lamelar ferrita o e carboneto k, apesar que ja possa ter uma pequena
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fracdo de ferrita o pré-eutetdide formada, visto que nessa temperatura tem-se uma
reducado da fracdo de austenita e um incremento da fracao de ferrita.

Nas transformacfes de fases no estado soélido, a nucleacdo de particulas/graos
de nova fase, envolve o movimento de atomos por difusdo no interior da regido que
sera transformada e o seu arranjo, de acordo com a estrutura cristalina da fase que
sera formada. Esse processo de difusdo é diretamente proporcional a temperatura e
ao tempo. Portanto, a nucleacdo e o crescimento ocorrem de forma lenta no estado
sélido. Além de uma eventual variacdo de volume durante a transformacéo
promovendo tensdes internas, que aumentam a energia local, exigindo raios criticos
maiores para queda dessa energia e retardando a nucleagdo. Com bases nesse
mecanismo, adotou-se em toda as analises um aquecimento com taxa de 1 °C/s até
1250 °C, com manutencéo por 300 s na temperatura maxima, para manter um padrao

da influéncia do tempo, temperatura e taxa de aquecimento em todas as amostras.

3.2.2.2 COMPRESSAO PLANA

O simulador termomecanico Gleeble 3500 disponibiliza uma tecnologia no modo
de compressao plana, por meio da unidade mével de conversdao denominada
Hydrawedge Il. Este médulo permite simular um ou multiplos passes de deformacéao
a guente, por meio de compressdo sob condic6es de estado plano de deformacéo,
além de controlar a deformacao e a taxa de deformacgéo impostas ao corpo de prova
ensaiado em uma temperatura especifica (DYNAMIC SYSTEMS INC, 2014).

A compressao por deformacdo plana é um ensaio que possui uma vantagem
importante: o estado das deformacgdes é semelhante ao que ocorre nos processos de
laminacdo de produtos planos, nos quais as dimensdes do corpo de prova e das
garras de contato do equipamento com o corpo de prova impedem a deformacao do
material na direcdo da largura. A influéncia das chamadas extremidades rigidas é
outro fator que restringe a propagacéo de material e envolve o estado de deformacéo
plana. Essas extremidades sdo as partes da amostra que estdo além da area sob as
garras e ndo sao compactadas, logo, ndo tém tendéncia a se espalhar. Aléem disso,

guando as amostras sao aquecidas por efeito Joule, essa extremidade esta em
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temperatura mais baixa do que a area sob as garras e sua resisténcia mecanica a
deformacédo € maior. Esse tipo de ensaio é bastante empregado em simulacbes
fisicas, por permitir alcancar valores de deformagdo maiores que nos testes de
compressao uniaxial de cilindros (AKSENOV et al., 2015). Devido as caracteristicas
descritas, esse ensaio é frequentemente usado como simulacgéo fisica do processo de
laminacédo de produtos planos. Quando o ensaio de compresséao plana é comparado
ao ensaio de torcéo, existe uma outra vantagem relacionada a menor dimenséo do
corpo de prova, razéo pela qual foi realizado esse ensaio na presente Tese, devido a
guantidade disponivel de material no estado como recebido.

Por meio dos ensaios de compressao plana realizados neste trabalho buscou-se
entender o comportamento mecanico a quente, avaliando as fases presentes em alta
temperatura e os fenbmenos metallrgicos de restauracdo da microestrutura
deformada que se fazem presentes nas condi¢des e ciclos estudados.

Para esse ensaio, utilizou-se corpos de prova retangulares com dimensdes de
20 mm x 15 mm x 10 mm, equivalentes & DT x DL x DN, que foram obtidos a partir do
processo de usinagem de alta precisdo, pois exigem perfeito paralelismo com uma
tolerancia de 0,025 mm, na lateral que ficara em contato com as bigornas/garras
simulando a area de contato do cilindro com a chapa na linha de laminacdo. Esses
corpos de prova foram retirados da condicdo de esboco da laminagéo a quente.

Na Figura 3.8(a), € apresentado o corpo de prova preparado para andlise de
compressao plana. Na Figura 3.8(b), tem-se o corpo de prova posicionado para iniciar
a analise entre as bigornas/garras e com 0s termopares ja soldados, na camara do
simulador Gleeble 3500. Essas bigornas/garras, destacadas na Figura 3.8(b), sdo de
carboneto de tungsténio (WC) e para evitar a aderéncia no corpo de prova utilizou-se
folhas de tantalo na regido de aplicacdo da carga, juntamente com uma pasta de
niquel, para reduzir o atrito. As folhas de tantalo com espessura de 0,1 mm sao fixadas
ao corpo de prova com auxilio da pasta de niquel que é um lubrificante de alta
temperatura, nas extremidades da amostra conforme apresentado na Figura 3.8(a).
Essa preparagdo garante a deformagdo homogénea e reduz o atrito, além de evitar
que a superficie de contato da amostra com a bigorna/garra seja “soldada” a mesma
em altas temperaturas (DYNAMIC SYSTEMS INC, 2014).



129

Folha de tantalo Termopares
Corpo de prova

Corpo
de prova

==

Figura 3.8 - (a) Aspecto do Corpo de prova preparado para analise de compressao
plana;(b) Corpo de prova posicionado na Gleeble 3500.

7

O corpo de prova preparado é inserido no equipamento e fixado entre as
bigornas/garras de aplicacao da carga na area especifica que resulta na deformacao
em funcdo da resisténcia mecanica do material, como apresentado na Figura 3.9.
Enquanto a deformacdao é aplicada, células de carga e sensores registram os valores
da carga e do deslocamento e o software faz os célculos da tensdo e da deformacao
impostas aos corpos de prova, de acordo com a frequéncia de aquisicdo de dados
estabelecida na programacéo do ensaio. O termopar soldado na superficie da amostra
(como destacado na Figura 3.9(b)) registra a temperatura instantanea, resultante do
aquecimento, mediante a passagem de corrente elétrica, através das bigornas/garras.
Na Figura 3.9 (b,c,d), € apresentado um esquema ilustrativo do comportamento da

amostra durante o ensaio.
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Figura 3.9 - (a) Representa¢éo esquematica da disposicao do corpo de prova durante o ensaio de
compressao plana, destacando detalhe da bigorna/garra; (b) forma do corpo de prova antes de
aplicar a carga; (c) aplicacdo da carga; (d) corpo de prova apos finalizado o ensaio.

a)

Na Figura 3.10 tem-se representado o ciclo termomecanico aplicado nos ensaios
de compresséao plana a quente na Gleeble 3500 para a liga em estudo. Os corpos de
prova foram aquecidos até 1250 °C com taxa de 1 °C/s com tempo de encharque de
300 s, idéntico ao ciclo aplicado nos ensaios de dilatometria. Posteriormente, estes
foram resfriados até a temperatura selecionada para impor a deformacdo com taxa de
1 °C/s. Realizou-se passe Unico de deformacgdo nas temperaturas de 850, 950, 1050
e 1150 °C com taxas de deformacédo de 0,01, 1 e 10 s* em todas as temperaturas,
respectivamente. Quanto ao controle do resfriamento das amostras apos a
deformacédo nos ensaios de compressao plana, ndo foi possivel obter-se uma alta taxa
de resfriamento (témpera) utilizando-se somente recursos de programagéo. Foi
realizado apenas um ensaio de compressdo com o sistema de resfriamento rapido por
agua (quenching). Contudo, a umidade residual que se encontrava, seja na camara
de ensaios ou na entrada do sistema de vacuo, acabou por contaminar o 6leo da
bomba mecénica de vacuo causando problemas em todo o sistema de vacuo. Apés
troca de 6leo desta bomba, o sistema voltou a operar em condicdes ideais (10 Torr),
seja em baixo vacuo ou em alto vacuo (10 Torr). Para evitar maiores prejuizos e/ou
atrasos nos ensaios programados, adotou-se para todos 0s ensaios, uma atmosfera
de alto vacuo utilizando o sistema de resfriamento rapido (quenching), porém,

somente com ar-comprimido como refrigerante.
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Figura 3.10 — Ciclo termomecanico aplicado durante o ensaio de compresséo plana
do presente estudo.

Com esses ensaios isotérmicos de deformacao a quente com Unico passe, obtém-
se curvas de escoamento para assim avaliar dados do comportamento mecéanico a
guente do material. Esses dados permitem determinar valores da tenséo de pico (op),
da deformacéo critica para o inicio dos fenbmenos metallrgicos de restauracao da
estrutura deformada a quente. Além disso, permite obter caracteristicas do perfil das
curvas de escoamento que possibilita inferir fendmenos como a recristalizagéo
dindmica ou recuperagdo dinamica, em funcdo do resfriamento ter-se iniciado
imediatamente apds a interrupcdo da deformacdo nas temperaturas e taxas de
deformacéo avaliadas.

As curvas de escoamento (tensédo-deformacédo) obtidas durante o ensaio de
compresséo plana, juntamente com as microestruturas resultantes, fornecem meios
para definir a natureza dos fenbmenos metallrgicos a quente e constituem uma
excelente ferramenta para a otimizacdo de processamentos industriais de larga
escala, pois permite definir equacdes empiricas que descrevem o comportamento dos
metais sob distintas condigcdes de conformacédo a quente. A equacdo constitutiva
obtida a partir das curvas de escoamento refere-se a relacéo funcional entre a tensao
de escoamento e os parametros de trabalho a quente, a saber: deformacao,
temperatura de deformacdo e taxa de deformacdo. Deste modo, a equacgéo
constitutiva relaciona o comportamento termomecéanico do material analisado e os
principais parametros de processamento. Os principais fatores que afetam a tenséo
sdo a composigao quimica do material, os parametros de processamento e a evolugéo
da microestrutura, entre outros (KANG et al., 2014; XU; WU; XIE, 2018).

As equacdes constitutivas que relacionam a tensdo com as taxas de deformacéo

e temperaturas sdo empregadas rotineiramente para estimar as cargas de
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conformacao a quente. De todas as equacles propostas na literatura, provavelmente
a mais empregada € a funcéo do seno hiperbdlico que relaciona o parametro de Zener-
Hollomon (Z) a tensdo. Esse parametro correlaciona a taxa de deformacéao (¢) pela
temperatura de deformacgédo, usado para prever a resisténcia a deformacdo em altas
temperaturas (LI; CAl;, MISRA, 2017; SAKAI; JONAS, 1984). A funcédo seno
hiperbdlico provou dar a maior aproximacdo em trés tipos conhecidos de funcdes
utilizando tensdes com célculo de regressédo (SELLARS; MCTEGART, 1966; ZENER,;
HOLLOMON, 1944). Portanto, foi utilizado neste trabalho a equagao constitutiva em
func@o do seno hiperbdlico e do parametro de Zener-Hollomon para investigar os
efeitos da temperatura de deformacdo e da taxa de deformagédo na tensao de
escoamento.

Essa equacéo constitutiva da tensao de pico aplicada na liga em estudo tem base
na equacao de Arrhenius, Equacao 3.4, que € comumente usada para correlacionar
tenséo, taxa de deformacéo e temperatura de deformacéao.

&= f(o)exp (;—g)

De acordo com os diferentes niveis de tenséo, a equacao de Arrhenius pode ser

Equacéo 3.4

expressa nas seguintes formas:

a) Em baixos niveis de tenséo (ac < 0,8), a Equacédo 3.4 pode ser simplificada

para:

¢ =Ac™ exp (;_g) Equacéo 3.5

b) Em elevados niveis de tenséo (ac > 1,2), a Equacao 3.4 pode ser simplificada

para:

& = Bexp (Bo) exp (;—g) Equacgéo 3.6

¢) No dominio completo das tensdes, a Equacéo 3.4 pode ser simplificada para a

forma de seno hiperbdlico:

¢ = C[sinh(as,)]" exp (;—g) Equagéio 3.7
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Sendo que os parametros o, f e m satisfazem a relacao:

a= E Equacéo 3.8

m

Nas equacdes acima: Q € a energia de ativacao térmica para a deformacado a
quente (J/mol); £ é a taxa de deformacéo (s1); R é a constante universal dos gases
(8,3145 J/K mol); T é a temperatura (°C); A, Be C (s?) e a (MPa?) sdo constantes do

material; n € uma constante intimamente relacionada a taxa de deformagao; o, € a

tensdo de pico (MPa); m e n expoentes de tensdo; a e f parametros de nivel de
tensdo. Em principio, a temperatura da amostra podera aumentar devido ao
aguecimento adiabatico durante a deformacéo, sobretudo especialmente em taxas de
deformacao mais altas (21 s™t). Porém, no presente trabalho, o efeito do aquecimento
adiabético na tensdo de escoamento ndo foi considerado.

Para a determinacao das constantes e da energia de ativacao para a deformacgéo,
foi utilizado o parametro de Zener-Hollomon conforme a Equacdo 3.9 (ZENER;
HOLLOMON, 1944):

7 = éexp (RQ_T> Equacéo 3.9

A partir da linearizagdo, em ambos os lados da equacgao e ajustes de regressao
linear em diferentes temperaturas e/ou taxas de deformacdo, obtém-se parametros
gue possibilitam descrever uma equacéo constitutiva (Equacéo 3.7) em funcao da taxa
de deformacao, tensdo de pico e temperatura permitindo extrapolar os resultados para
outras condigdes distintas das realizadas experimentalmente.

A precisdo da equacao constitutiva calculada foi verificada por meio da
comparacao dos dados experimentais com os valores que foram calculados, a partir
da equacao obtida para o material em estudo. Essa precisao foi verificada através da
aderéncia e do erro de previsao desses parametros, conforme trabalhos encontrados
na literatura (HE et al.,, 2017; LI et al., 2016a, 2018; XIE et al., 2016;
XU; WU; XIE, 2018; ZHANG et al., 2013).

Para avaliar a precisao da equacao constitutiva o erro relativo absoluto percentual
médio (Average Absolute Relative Error - AARE) e o coeficiente de correlagéo (R?)
foram calculados a partir da Equacao 3.10 e Equacgéo 3.11, respectivamente.
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E;—P Equagéo 3.10

N
1 _
0,) — 0
AARE (%) NZ| E, |x100/0
i=

RZ — iz ((E —E)(P = P) Equagéo 3.11

NJz;;l(Ei — E)(P, — P)?

Na Equacéo 3.11, E é o valor experimental da tenséo de pico; P o valor calculado
da tensdo de pico, enquanto E e P sdo os valores médios da tensdo de pico

experimental e a calculada, respectivamente.

3.2.3 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

3.2.3.1 PREPARACAO METALOGRAFICA

As amostras em estudo foram preparadas, metalograficamente, de forma
semelhante para as analises via microscopia 6ptica (MO), eletrénica de varredura
(MEV), microdureza e difracdo de raios X.

Os cortes para extracdo das amostras, a partir dos corpos de prova submetidos
aos ensaios de dilatometria e compressao plana, foram realizados em uma maquina
de precisdo Minitom da Struers com disco diamantado, carga de 200 gf, e velocidade
entre 100 e 150 rpm e uso de solucdo aquosa como liquido refrigerante/lubrificante
para este fim. Na Tabela 3.2 sdo destacados os croquis dos corpos de prova com
indicacdo das posicbes e como foram realizados os cortes. Somente as amostras
extraidas dos corpos de prova de dilatometria foram embutidas, o embutimento foi

conduzido com uso de uma resina acrilica de cura a frio.
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Tabela 3.2 - Representacédo do corte, embutimento e secdo de observacao das
amostras obtidas nos ensaios via simulador termomecanico.

= Corte

Dilatometria yﬂI j H=5mm

(com \ g
embutimento) "
embutida

[ Plano de corte |

Compresséo "], segiio observada
plana (sem A
embutimento)

Amostra deformada *

Posteriormente, as amostras passaram pelos processos convencionais de
preparacdo metalogréfica, via rota mecanica, da superficie a ser analisada. Essa
preparacao consistiu no processo de lixamento na sequéncia de 400, 600, 1200, 1500,
2000 e 2500 mesh, com polimento em pasta de diamante de 3 e 1 um, seguido de
outro polimento com Alumina de 1, 0,3 e 0,05 um. Para revelar a microestrutura
utilizou-se a solucéo de contraste de Nital 3% (3% em volume de &cido nitrico em
alcool etilico). Nas amostras que foram realizadas andlises de difracdo de elétrons
retroespalhados (Electron Backscatter Diffraction - EBSD), devido a exigéncia dessa
técnica, foi realizado um polimento mecanico complementar com uma solugéo a base
de silica coloidal com as seguintes propor¢des: 400 mL de dgua destilada, 80 mL de
silica coloidal (0,04 um), 205 mL de peroxido de hidrogénio (30% de concentracao,
PA), 3 gotas de &cido nitrico/100 mL de solugéo e 1 gota de &cido fluoridrico/100 mL
de solucdo. Nao foi utilizado nenhuma solucdo de contraste para revelar a
microestrutura, pois o polimento com esta solucédo de silica coloidal tem acdo dupla
de polimento mecéanico e quimico que resulta no contraste da microestrutura em

relevo pelo desbaste/ataque seletivo das fases.



136

3.2.3.2 ANALISES MICROESTRUTURAIS VIA MICROSCOPIA OPTICA E
ELETRONICA DE VARREDURA

A avaliacdo da microestrutura, via microscopia 6ptica (MO), teve por objetivo
avaliar a distribuicdo das fases em baixo aumento (100x). Essa andlise foi conduzida
com o auxilio de um microscopio 6ptico modelo BX53M do fabricante Olympus, com
sistema de aquisicdo de imagens através de camera digital modelo LC20, também
Olympus, acoplada ao microscopio, instalado no Laboratério de Metalografia do IME.

As quantificagbes de fase, realizadas tanto na amostra como recebida como nas
amostras obtidas apds ensaio de dilatometria nas taxas de resfriamento de 1 e 3 °C/s,
foram realizadas em micrografias obtidas via microscopia Optica com aumento de
100x, com imagens de 10 regides distintas da amostra. Essa andlise foi realizada com
intuito de observar a variacdo da fracdo de fase entre a matriz (clara e com baixo
relevo) e a segunda fase (escura e com alto relevo) a partir do software Image J.

Para visualizacédo dos detalhes microestruturais e morfologia das fases presentes
a fim de identifica-las, utilizou-se um microscopio eletrénico de varredura com canhao
de emissdo de campo (MEV-FEG), modelo QUANTA 250 FEG da marca FEI. As
analises de EBSD/MEV foram realizadas com auxilio de um detector EBSD e-flash
HR do fabricante Bruker, controlado pelo software ESPRIT 1.9 - Quantax CrystAlign,
acoplado ao MEV-FEG instalado no Laboratorio de Microscopia Eletrénica do IME.

Todas as caracterizagdes microestruturais foram realizadas na se¢éao de corte ao
longo da espessura do esboco, na direcdo de laminacéo (DL), para as amostras da
compressao plana. No que diz respeito a amostra obtida ap6s o ensaio de dilatometria
nao ha como garantir a secao especifica do corte em relacéo a espessura na direcao
de laminacgéo, pois a mesma foi extraida da porcéo central do corpo de prova com
secao transversal circular (Figura 3.4).

As micrografias obtidas com os detectores SE e BSE foram adquiridas com os
seguintes parametros: tensdo de 10 ou 20kV, distancia de trabalho (WD) de
aproximadamente 10 mm, spot size de 4,5 e 5, e abertura 5.

As anélises de EBSD/MEV foram conduzidas com 0s seguintes parametros:

- Tensao de aceleracgéo: 25 kV;

- Spot size: 5,5;
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- Distancia de trabalho (WD): 20 mm;

- Abertura: 6;

- Inclinagéo da amostra: 70°;

- Distancia do detector a amostra: 16 mm;

- Inclinacéo do detector: 10,5°;

- Resolucao do detector: 160 x 120

- Contraste da camera: 0,1;

- Ganho da camera: 96;

- Numero de frames: 1,

- Tempo de exposicdo da camera: 7 a 20 ms;

- Step size: 91nm (como recebida), 0,26 um (amostra obtida do ensaio de
dilatometria), 0,20 um (amostras obtidas apds compresséao plana).

Nas analises foram utilizadas para indexacéo das fases fichas cristalograficas do
banco de dados do software ESPRIT com as seguintes caracteristicas para cada
estrutura cristalina:

- CCC (grupo espacial: Pm3m; parametro de rede: ao=bo=co= 2,88 A);
- CFC (grupo espacial: Fm3m; parametro de rede: ao=bo=co= 3,657 A);
- TCC (grupo espacial: 14/mmm; parametro de rede ao=bo 2,846 A e co= 3,053 A).

Como os fendbmenos de recuperacao e recristalizagcdo podem ser indicados pela
presenca, em sua maioria, de contornos de baixo ou alto angulo foram realizados
tratamentos nos dados, diretamente no software ESPRIT, com angulo de orientacéo
critico entre os graos que permitisse diferenciar os possiveis grdos com os distintos
contornos de baixo e alto angulo. Ap6s algumas analises, com o intuito de verificar a
evolucdo em relacdo a orientacdo dos gréos foram definidos angulos de orientacéo
aplicados como dados de entrada no software ESPRIT. Assim, foi definido que o
software considerasse graos as regibes que tivesse acima de 1°, 5° e 15° de
desorientacéo entre si. Com isso seria possivel comparar as analises e verificar as
regides com provaveis contornos de baixo angulo (1<6<15) e contornos de alto angulo
(6>15°). Essa forma de avaliagéo foi escolhida devido a dificuldade em tratar os dados
do material estudado, pois a microestrutura encontrada e as distintas morfologias das

fases apds o ensaio de compressdo, ndo permitiram destacar apenas 0s contornos
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de baixo e alto angulo, como se observa na literatura (KALANTARI et al., 2019;
MOZUMDER et al., 2020; XU et al., 2017; ZHANG et al., 2020a).

Nas amostras obtidas apds o ensaio de compressao plana se observa linhas de
deformacéo caracteristicas do ensaio. Todas as amostras tiveram o comportamento
semelhante ao apresentado na Figura 3.11. Através da macrografia apresentada na
Figura 3.11(a) ndo se observa caracteristicas de deformacdes nas pontas do corpo
de prova e nas regides subsuperficiais que estavam em contato com a bigorna/garra
da Gleeble. Isso deve-se ao fato de existir atrito entre ambos (corpo de prova e
bigorna). Esse escoamento lateral, perpendicular ao percurso da bigorna, acarreta
tensdes de atrito cisalhantes nas superficies de contato da matriz. A presenca desse
atrito causa um desequilibrio de forgcas no material, na direcéo longitudinal (direcéo do
comprimento do corpo de prova), que deve ser acomodada pela mudanca de presséo
lateral ox) de um lado do elemento para o outro (DIETER, 1988). Devido a essas
observacdes, teve-se o cuidado de que todas as analises fossem realizadas bem ao
centro da regido deformada, conforme destacado na Figura 3.11(b), evitando as linhas

de fluxo caracteristicas do ensaio.

= (b)
Figura 3.11 - (a) Macrografia do corpo de prova (b) Regido onde foi realizada as
analises MEV (BSE/EBSD) e DRX das amostras obtidas via compresséao plana.

3.2.3.3 DIFRACAO DE RAIOS X

Para verificar as fases presentes nas amostras que foram submetidas aos ensaios
de dilatometria e compressao plana, realizou-se ensaios de difracdo de raios X no
Laboratério de Difracdo de Raios X do IME, em um difratbmetro de Raios X, modelo
X'PERT PRO MRD da PANalytical (Figura 3.12(a)), com o software Data Colector —
Absolute Scan. Para obtencdo dos difratogramas de raios X foi utilizada a

configuragcédo foco-linha, tensdo e corrente do equipamento de 40 kV e 40 mA,



139

respectivamente, além do filtro de ferro, tubo de cobalto (Co-Ka, radiagdo com A =
1,78901 A). Os parametros de medida para cada amostra foram na faixa angular de
40 a 110°, tamanho do passo de 0,02°, tempo por passo de 600 s.

As fichas cristalograficas utilizadas como referéncia para identificar os angulos de
difracéo (26) e assim os planos associados as estruturas cristalinas para cada fase
foram:

- CCC ((110), (200) e (211) —ficha PDF: 01-085-1410);

- CFC ((111), (200) e (220) — ficha PDF: 00-052-0513);

- TCC ((110), (211) e (200) — ficha PDF: 00-044-1289);

- Carboneto k (AlFesC - (111), (200), (220) e (311) — ficha PDF: 03-065-0543) e
- Carboneto de Nidbio (NbC-(111), (200) e (220) — ficha PDF: 03-065-8784).

Nas amostras obtidas apds o ensaio de compressao plana tomou-se o devido
cuidado para que na andlise de difracéo de raios X a varredura ocorresse somente na
regido central, onde aconteceu a deformacéo (destacada na Figura 3.11(a)). Para isso
as extremidades das amostras foram cobertas com o auxilio de uma fita adesiva do
tipo isolante, utilizada em instalacdes elétricas, em funcdo dos melhores resultados
em comparacgao a outros tipos de fitas adesivas, conforme Figura 3.12(b). Realizou-
se testes sobre a fita isolante observando que a mesma nao apresentou nenhum pico
de difracdo ou caracteristica, que fosse mascarar os resultados dos difratogramas
relacionados a microestrutura do material em estudo. Essa analise das amostras
provenientes da compressao plana foi conduzida apenas com enfoque qualitativo, em
funcdo de limitacdes como: pequena area irradiada pelo feixe de raios X (Figura
3.12(b)), caracteristicas microestruturais do material de partida como recebido (gréos
grosseiros) e a distribuicdo das fases ter influéncia das linhas de fluxo (Figura 3.11).
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(a) (b)
Figura 3.12 - (a) Difratbmetro de raios X modelo X’Pert PRO MRD da
PANalytical; (b) Amostra obtida do ensaio de compressao plana preparada para
analise de difracdo de raios X.

3.2.4 CARACTERIZACAO MECANICA VIA MICRODUREZA

A fim de verificar o comportamento da propriedade mecéanica de dureza apds cada
taxa de resfriamento aplicada ao ensaio de dilatometria, realizaram-se ensaios de
microdureza Vickers nas amostras. Esses ensaios foram realizados no Laboratério de
Ensaios Mecénicos do IME, com o intuito de obter informagfes quanto as possiveis
mudancas nessa propriedade mecanica, em funcdo da microestrutura resultante, das
taxas de resfriamento adotadas no ciclo térmico avaliado. Para esse ensaio a
temperatura ambiente, utilizou-se um microdurémetro SHIMADZU, modelo HMV-G,
de carga maxima de 500 gf, penetrador de diamante de base quadrada e tempo de
permanéncia na carga maxima de 15 segundos. Foram coletadas 10 medidas de
forma aleatoria, respeitando a exigéncia de distanciamento das endentagdes, devido
a superficie de andlise ter dimensdes de 5 mm x 5 mm, de modo a estimar valores

médios das durezas Vickers e seus respectivos desvio-padrao, pela equacao abaixo:

- 1,8544 * Fysy Equacéo 3.12
L2
Onde:
Fmax = Carga méxima (kgf);
L = Média das diagonais da impressao (mm);

HV = Dureza Vickers (HV, em N/mm? ou Kgf/mm?).
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 CARACTERIZACOES NA CONDICAO COMO RECEBIDA

Para dar inicio ao estudo dessa nova liga, pertencente a classe dos acos de baixa
densidade, realizou-se a avaliagdo da densidade média onde obteve um valor de
7,06 £ 0,01 g/cm3, 10% a menos que a densidade dos acgos estruturais tipicos
(7,86 g/lcm3). O teor de 7%p. de Al adicionado a liga em estudo é possivelmente o
responsavel por essa reducdo no valor da densidade, visto que o Al apresenta menor
peso atdbmico que o Fe (27u. e 56u., respectivamente), além da diferenca na
densidade (Al=2,7g/lcm® e Fe=7,87 g¢g/lcm3) (BAUSCH et al, 2013;
CHEN et al., 2017; FROMMEYER; DREWES; ENGL, 2000). RANA, LIU, RAY (2013)
descreveram que em ligas com baixo teor de Mn e alto Al (solucéo solida Fe-Al) podem
ocorrer reducdes de densidade de até 12,7% (vide Figura 1.2). Portanto, o valor obtido
na presente Tese estd coerente com os valores encontrados na literatura e permite
indicar um potencial para aplicacdo dessa liga na industria automotiva. Outros
trabalhos encontrados na literatura também confirmam reducdes na densidade,
entretanto, com composi¢des quimicas distintas da liga em estudo. Sabe-se que em
ligas que possuem, além da adicdo do Al, um teor significativo de Mn, tem-se uma
contribuicdo desse elemento também para a reducdo da densidade (Figura 2.3).
Contudo, a liga em estudo por ter baixo teor de Mn (0,77%p.) a reducéo da densidade
tem maior influéncia do teor de Al (JIANG; XIE, 2019; KAAR et al., 2018; LI et al.,
2016b; RANA; LIU; RAY, 2014; SOHN et al., 2013; SOZANSKA-JEDRASIK et al.,
2018, 2020).

Como a composigéo quimica em estudo é distinta das encontradas na literatura,
primeiramente foi realizada uma analise de difracdo de raios X, para auxiliar a
identificacdo das fases presentes. No difratograma apresentado na Figura 4.1
observa-se a presenca de picos de difracdo referentes aos planos de uma estrutura
CCC: (110), (200), (211) nos angulos de difracido de aproximadamente 51,9°, 76,6° e

98,7°, respectivamente. Os picos indexados com essa estrutura CCC compreendem
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a ferrita & e a que séo fases possiveis na liga em estudo, conforme indicado pela
analise de Thermo-Calc (Figura 3.1 - secao 3.1). Entretanto, como a técnica de
difracédo de raios X baseia-se na presenca de uma rede cristalina ou na periodicidade
do arranjo atdbmico ndo € possivel diferencia-las observando apenas os picos
difratados, visto que essas fases possuem mesma estrutura cristalina com uma
pequena diferenca no parametro de rede (a) e por consequéncia seus picos difratam
na mesma faixa angular a temperatura ambiente. Como a diferenca entre essas
ferritas estd relacionada ao particionamento de elementos de liga e gradientes
quimicos, utilizando-se somente a técnica de difracdo de raios X, na configuracdo
disponibilizada, ndo é possivel fazer essa distincdo (CHEN et al., 2017; KRIZAN;
STEINEDER; STAHL, 2018). Para diferenciar essas duas ferritas (a e 3), € necessario
a aplicacao da técnica de difracdo de raios X usando luz sincrotron com configuracdes
particulares. BAETA JUNIOR (2020) descreve que foi possivel verificar através da
difracdo de alta resolucdo com luz sincrotron, que existem diferencas entre os
parametros de rede das ferritas a e 8, sendo que a ferrita 5 apresenta maior parametro
de rede.

O difratograma apresenta picos de difracéo referentes aos planos do carboneto k:
(111), (200), (220), (311), respectivamente, nos angulos de difracdo de
aproximadamente 48,2°, 56,3°, 83,7° e 103°, que é uma fase presente nesse sistema
da liga em estudo, conforme descrito na revisdo bibliografica. Diversos trabalhos
desse sistema de liga identificaram picos de difracdo da fase CCC e do carboneto Kk,
como apresentado na Figura 2.44, o difratograma obtido no trabalho de KHAPLE et
al. (2020). Porém, estes trabalhos ndo descrevem quais fichas cristalogréficas foram
utilizadas (HAN et al., 2011; KAAR et al., 2018; LIU et al., 2019b; MAPELLI et al.,
2020; SINHA et al., 2020).

Também se observa nesse difratograma picos de baixa intensidade referentes aos
planos do carboneto de niébio: (111) e (200) nos éangulos de difracdo de
aproximadamente 40,7° e 47,4°, respectivamente. Esses picos se fazem presentes
devido a adicdo de Nb (0,3%p.), que juntamente com o carbono (0,45%p.) permitiu a
formacdo de uma quantidade significativa de NbC, resultando na identificacdo de
picos referentes a essa fase pela analise de difragdo de raios X. Esta identificacdo

esta coerente, visto que pela analise do Thermo-Calc esse carboneto se faz presente
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desde a temperatura proximo a linha liquidus e atinge a fracdo maxima no
resfriamento, sob condi¢cdes de equilibrio sem acdo mecanica, a aproximadamente
780 °C.
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Figura 4.1 - Difratograma da amostra na condigéo de como recebida (A NbC (111),
(200); m k (111), (200), (220) e (311); ®CCC (110), (200) e (211)), (radiacao: Co-Ka).
Na Figura 4.2 sdo apresentadas as micrografias obtidas via MEV/SE para a
condicdo como recebida. O material em estudo exibiu uma tendéncia a formacao de
bandas alinhadas no sentido da laminacédo prévia, evidenciada na micrografia em
menor aumento (Figura 4.2(a)). A justificativa para tal morfologia est4 associada a
evolugao estrutural na solidificacdo da liga, acompanhada pelas transformacgdes de
fases no estado sélido, que se deram nos processos de forjamento a quente e
posterior laminacdo prévia a quente de desbaste em escala semi-industrial. Ou seja,
a solidificacao inicia-se a partir da nucleagéo e crescimento da ferrita 6 na forma de
dendritas no liquido. Em seguida, a austenita € formada no liquido entre as células
dendriticas por enriguecimento de C. Finalmente, tem-se um inicio da
homogeneizagdo composicional/microestrutural e o alongamento da estrutura
fundida, pela primeira etapa de processamento termomecanico a quente. No caso
presente, forlamento a quente seguido da laminagéo prévia a quente promovendo a
estrutura em bandas, nas quais faixas de uma segunda fase (alto relevo) encontram-
se alinhadas com a direcéo de laminacé&o do esboco e estédo distribuidas na matriz
(baixo relevo). Essa microestrutura bandeada também foi observada por SHIN et al.
(2010) em um ago Fe-3 a 4Mn-5,5 a 6,5Al-0,3 a 0,5C (Figura 2.23) e por
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LIU et al. (2019) em um aco de baixa densidade duplex Fe-11Mn-10AI-0,9 (Figura
2.27), ambos apos serem processados via laminacéo a quente. Outros trabalhos como
os de BAUSCH et al., (2013), FROMMEYER, BRUX, (2006), CHEN et al. (2017)
também descreveram estruturas de um aco Fe-Mn-Al-C apds laminacdo a quente e
observaram a formacéo das bandas de ferrita 6 conforme a liga em estudo.

Na Figura 4.2(b,c,d) tem-se um maior detalhamento da microestrutura, onde
infere-se, pela morfologia e caracteristicas observadas de acordo com a literatura, que
a liga em estudo é constituida possivelmente de uma matriz ferritica (baixo relevo), e
uma segunda fase (alto relevo) que corresponde a ferrita a, carbonetos k na forma
lamelar e na forma globular, como pode ser observado nas Figura 4.2(c,d). Esse
carboneto k também se faz presente nos contornos dos gréos, indicados por setas
vermelhas na Figura 4.2(b), além da presenca de NbC. Os precipitados de NbC
possuem a mesma morfologia dos observados no trabalho de BAETA JUNIOR (2020).
E a formacdo desses precipitados também estd de acordo com a simulacdo via
Thermo-Calc que apresenta essa fase em toda faixa de temperatura avaliada.
Portanto, as fases observadas na condicdo como recebida corroboram com as
estruturas e fases encontradas na analise de difracdo de raios X (Figura 4.1), na qual
a estrutura CCC corresponde as possiveis fases ferriticas (o e 8) e o carboneto k &

observado na estrutura lamelar, conforme indicado na Figura 4.2.
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B e td

2 - Micrografias MEV/SE da amostra como recebida na se¢éo do corte ao
longo da espessura, na direcao de laminacgao (DL), (a) 100x; (b) 2000x; (c) 8000x;
(d) 15000x. Ataque: Nital (6 = Ferrita 6; a = Ferrita a; K = Carboneto K e NbC =

carboneto de nidbio).

Como observado nas micrografias acima, tem-se, um indicativo pela morfologia
resultante, que a composicdo quimica escolhida permitiu a estabilidade da ferrita
(grandes regibes em baixo relevo, identificada como & na Figura 4.2). Ao confrontar
com os trabalhos na literatura, alguns pontos podem justificar essa suposicéo. Sabe-
se que ferrita & é formada em alta temperatura e estara presente até a temperatura
ambiente, e a sua estabilidade tem forte relagdo com a composi¢cdo quimica. Logo, a
adicdo de Al na liga em estudo é provavelmente o principal responsavel para a
formacao dessa extensa matriz ferritica, visto que esse elemento estabiliza a ferrita e
restringe o campo austenitico, conforme pode ser observado no diagrama dos efeitos
do Al no sistema Fe-C (Figura 2.1(b) - Fe-7AlI-C) (CHEN et al., 2017,
ZAMBRANO, 2018).
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CHOI et al. (2012) sugerem que a presenca dessa grande fracao de ferrita 3, além
da dependéncia da composicado quimica da liga, pode ser atribuida a dificuldade de
nucleacdo dos graos de austenita, devido a estabilidade dessa fase, consumindo
menos ferrita & durante a reacdo peritética (6+L—y), permitindo assim a presenca
dessa fase até a temperatura ambiente em uma frac&o significativa.

Um ponto importante a se destacar para a presente Tese € a diferenciacao entre
as ferritas (6 e a), nestes acos que, em geral, é realizada por meio do
acompanhamento da evolucdo dos graos na microestrutura, desde a solidificacéo até
a temperatura ambiente. Na microestrutura proveniente do material laminado a
quente, a ferrita & € caracterizada por graos grandes e alongados. A ferrita a, por sua
vez, se nucleia a partir da austenita nos contornos dos graos ou participando de algum
microconstituinte. Essa distingdo, pela morfologia, entre a ferrita 6 e o foi utilizada ao
longo de toda a sec¢do 4 de resultados e discussao do presente estudo. A ferrita &
possui diferencas somente no particionamento dos elementos presentes na liga e
gradientes quimicos quando comparada com a ferrita o, pois possuem a mesma
estrutura cristalina (CCC), conforme ja discutido na analise de difracdo de raios X
(CHEN et al., 2017; KRIZAN; STEINEDER; STAHL, 2018). No caso da distribuicao de
Al nas fases (ferrita 6 e a), JIANG, XIE (2019) observaram em uma liga
Fe-0,4C-1,5Mn-4Al (%p.) pertencente aos acos de baixa densidade, que tanto a ferrita
d quanto a ferrita oo apresentaram concentragdo de Al, porém essa concentracao era
maior na estrutura bandeada correspondente a ferrita 9.

Quando se avalia a segunda fase (alto relevo) pela morfologia e caracteristicas,
supbe-se a formacdo da ferrita o em conjunto com o carboneto k com morfologia
lamelar e globular (Figura 4.2). Essas fases sdo provenientes da decomposicao
eutetdide da austenita. MAPELLI et al. (2020) indicam que para desencadear a
decomposicdo da austenita sdo necessarias uma for¢ca motriz e uma velocidade de
reacdo suficientes para permitir a difusdo. Isso pode ser garantido por uma
combinacdo especifica de composicdo quimica, entrada de energia térmica e
estabilidade termodinamica da fase em questéo. O teor de Al e C na austenita tem um
papel crucial no desencadeamento da formagdo do carboneto k intragranulares,

principalmente durante o resfriamento rapido.
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Como ja discutido ao longo desse trabalho (secdo 2.1), existem distintas
transformacdes de fases que podem ocorrer no sistema Fe-Mn-Al-C. Assim, buscou-
se na literatura justificativas para a obtencéo dessas fases na liga em estudo. Ao
correlacionar os resultados obtidos e a composi¢cdo quimica da liga em estudo com
trabalhos da literatura inferiu-se que a formacéo do carboneto k, em um aco com alto
teor de Al, pode ocorrer através da decomposicao eutetdide, decomposicao espinodal,
precipitacdo descontinua e mecanismo de transformacao celular. Entretanto, somente
com as andlises realizadas nao foi possivel definir quais das transformacdes
ocorreram ou foram mais significativas nessa condicéo.

A formacé&o do carboneto k pode ocorrer por decomposicdo eutetdide, na qual a
y—a+k, geralmente ocorre em acos com baixo teor de Mn, (Mn<10%p.), como é o
caso da liga em estudo (Mn=0,77%p.). O carboneto k tem maior tendéncia a ser
formado quando o teor de Al se torna significativo, ou seja, sua formacéo depende da
composicao e das condi¢cdes de processamento, podendo ser formado no interior e
no contorno do grao. Segundo Palm e Inden (1995) a quantidade de Al que pode ser
adicionada ao aco é limitada a 12%p. Em maiores adi¢cdes de Al, ha formacéo de fases
intermetélicas frageis, (FesAl e FeAl), levando a uma perda de ductilidade. Portanto,
o alto teor de Al adicionado a liga promoveu, através do particionamento, uma
concentracdo suficiente desse elemento na austenita, que juntamente com a difusao
do carbono possibilitou que a decomposicdo da austenita resultasse no carboneto k e
ferrita a.. Alguns autores indicam que devido a difusdo do C no interior da austenita
ser rapida, possivelmente a nucleacéo do carboneto k é controlada pela segregacao
deste elemento, permitindo o empobrecimento de regides adjacentes para a formacéo
da ferrita o associada a reacao eutetdide (CHENG et al., 2015; KIM; SUH; KIM, 2013;
LU et al., 2016; LU; ZHANG; QIN, 2015; MAPELLI et al., 2020; SEOL et al., 2013;
SHIN et al., 2010).

A forma globular do carboneto k, que aparenta ser vestigios em relagdo a
guantidade significativa de carboneto k na forma de lamelas, se faz presente em
regides onde observam-se mudancas na direcdo do alinhamento das lamelas. Essa
morfologia apresenta em aglomerados no interior e préximo a interface dos gréos,
além de ser observada nos contornos de graos da matriz ferritica da liga em estudo

(Figura 4.2(b,c,d)). Entretanto, segundo a literatura, o carboneto k com esta
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morfologia, quando presente/distribuido ao longo do contorno dos graos deve ser
evitado, pois induz uma fragilidade podendo afetar a estabilidade estrutural do
material, resisténcia e ductilidade, durante o trabalho a quente e a frio nessas ligas
(CHENG et al., 2014; HOWELL, 2009; KIMURA et al., 2004; LU; ZHANG; QIN, 2015;
SHIN et al., 2010; SOHN et al., 2013). MAPELLI et al. (2020) observaram que a
decomposicdo espinodal, possivelmente, seja a responsavel pela formacdo do
carboneto k com morfologia globular. Outros trabalhos relatam que os carbonetos k
séo formados a partir de areas enriquecidas em C, provavelmente via decomposicéo
espinodal, mas ndo descrevem qual a morfologia obtida a partir dessa transformacao
(CHENG et al., 2015; CHOO; KIM; YOON, 1997; RANA; LAHAYE; RAY, 2014; TSAY
et al., 2011; WANG et al., 2007).

Quanto aos carbonetos k com morfologia lamelar, autores como BAUSCH et al.
(2013), CHENG (2014) e MAPELLI et al. (2020) sugerem que sao produtos de
precipitacdo descontinua, onde as lamelas crescem de forma cooperativa decorrente
do particionamento dos atomos de soluto (Figura 2.9) (AARONSON; PANDE, 1998)
e/ou através de mecanismos de transformacéo celular. Essa transformacao celular
ocorre como uma reacao eutetdide, pois envolvem a substituicdo de uma fase de alta
temperatura por uma mistura de novas fases de baixa temperatura (Figura 2.10). Essa
estrutura lamelar, geralmente, comeca a se desenvolver a partir do contorno de grao
e avancam no sentido da matriz austenitica gerando colbnias (Figura 2.9 e Figura
2.11). O mesmo comportamento de formacao a partir do contorno dos graos também
foi observado na liga em estudo (Figura 4.2).

Além do carboneto k (alto relevo), tem-se a ferrita o que esta nas regides de baixo
relevo entre as lamelas (Figura 4.2). Os trabalhos de SEOL et al. (2013) e CHENG
(2014) confirmam, através de MET, que essa regido corresponde a ferrita a. SEOL et
al. (2013) a partir de analises via MET, em campo claro, de uma liga
Fe-3,0Mn-5,5Al-0,3C na condicdo de recozida a 600°C, observa que as lamelas
correspondem a ferrita o (coloragéo clara) e carboneto k (coloragao escura) (Figura
2.16). Os autores também indicam que o particionamento dos atomos de Al na
austenita juntamente com a difusao do C sao fatores significativos para a nucleagao
do carboneto k semelhante a agulha. CHENG (2014), também a partir de andlises via

MET, confirma que em uma liga Fe-13,5Mn-6,3Al-0,78C, apresenta na estrutura
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lamelar ferrita a. (campo claro), carboneto k (destacado como k), além do carboneto
M23Cs (destacado como C) (Figura 2.11) .

Devido a adicdo de Nb na liga em estudo verificou-se a presenca de precipitados
alinhados que possivelmente sejam carbonetos de niébio (NbC). Em algumas regides,
esses carbonetos se apresentam de forma grosseira, conforme destacado na Figura
4.2(c). Devido a concentracdo desse elemento estar acima dos valores considerados
para uma microadicéao (0,001-0,1%), além da formacé&o dos precipitados em fracbes
e dimensdes significativamente superior, esse elemento sempre estara presente em
solucao sélida. Assim, o Nb, em solucéo sélida, pode ter contribuido para a formacéao
da matriz ferritica, visto que também €& considerado um elemento alfagénico
(BHADESHIA; HONEYCOMBE, 2017). A concentracdo de 0,3%p. de Nb, deve ser
cuidadosamente avaliada, devido a geracéo de precipitados grosseiros, com base na
sequéncia de processamento que envolvem a solubilizacdo no aquecimento e
precipitagdo no resfriamento, verificando o que essa concentragdo favoreceu nas
propriedades mecanicas e no tamanho dos graos da liga em estudo.

Na Figura 4.3 sao apresentadas micrografias obtidas através da analise no MEV
(SE/BSE). A partir, da micrografia de BSE (Figura 4.3(b)) observa-se o contraste em
funcdo do nimero atémico, o ponto brilhante provavelmente seja o NbC, pois a alta
concentracdo de Nb, elemento de maior nimero atémico adicionado a liga em estudo,
promove esse contraste. JA na matriz e na regido lamelar ndo se observa diferenca
de contraste. BAETA JUNIOR (2020) confirmou via analise de EDS/MEV, para
amostras com a mesma composi¢cao da liga em estudo, que os precipitados com
essas caracteristicas morfolégicas possuiam um alto teor de Nb, ou seja, sdo
provaveis NbC. A presenca dessa fase também é confirmada pela analise de difracédo
de raios X (Figura 4.1), além de ser observada no diagrama em equilibrio da liga em
estudo (Figura 3.1).
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grafias MEV(SE/BSE) da amst co rcbi,(a)SE; (b) BSE;
2500x. Ataque: Nital (6 = Ferrita §; a = Ferrita a; K = Carboneto K; NbC = carboneto
de nibbio).

Outros trabalhos desse sistema de ligas Fe-Mn-Al-C com adi¢cdo de Nb também
descreveram a presenca do carboneto de nidbio, como de BALIGIDAD (2004),
KWON (2018), ZARGARAN (2014) e SOZANSKA-JEDRASIK (2020). No trabalho de
KHAPLE et al.(2020) ao avaliarem uma liga Fe-0,35C-7Al (%p.) com distintas adicdes
de Nb (0,2; 0,4; 0,7 e 1 (%p.), observaram que o incremento do teor de Nb promoveu
um aumento na fracdo de NbC (Figura 2.42). Além disso, os autores ressaltaram que
n&o havia presenca de Nb em conjunto com o carboneto k. A medida que o teor de
Nb aumenta, ocorre mais consumo de carbono para a formacéo do NbC, e isso pode
promover um empobrecimento de carbono dissolvido. Como a precipitacdo do
carboneto k requer C e Al dissolvido na austenita, esse empobrecimento de C, pode
prejudicar a formacao dos carbonetos com Fe e Al (HECHT; WEBLER; PICARD, 2018;
KHAPLE et al., 2020; KWON et al., 2018; RAY, 2017; SPEER et al., 2016).

BALIGIDAD (2004), em seu trabalho com ligas na condicdo laminada a quente
(Fe-10,5Al-0,7C e Fe-10,5Al-0,9C) também observou a presenca de NbC. A adicao
de 0,5 e 0,8% de Nb as ligas, resultaram na precipitacdo de uma fracdo de volume
muito pequena de precipitados desse carboneto na matriz de Fe-Al. O aumento no
teor de Nb de 0,8 para 2% resultou na formacédo de precipitados de carboneto de
niébio na forma cuboidal, além de uma pequena fracdo de NbC refinada. Em todas as
condi¢cbes o autor observou a presenca de carboneto k e mesmo com alta adicéo de

Nb esse elemento ndo estava presente na estrutura do carboneto K.
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De acordo com as analises de difracdo de raios X e microscopia, a composi¢cao
guimica escolhida, com alto teor de Al e adicdo de Nb, promoveu uma microestrutura
composta de ferrita 6 e o, carboneto k e NbC. Esses resultados corroboram com os
encontrados na literatura de acos de baixa densidade do sistema Fe-Mn-Al-C com
composicdes semelhantes (CHEN; LI; YI, 2020a; CHENG, 2014; KAAR et al., 2018;
KHAPLE et al., 2020; LEE et al., 2013; RANA; LAHAYE; RAY, 2014; SEOL, 2018).

Um ponto importante para se destacar nesse sistema de liga é quanto a definicdo
do carboneto k. Na literatura ainda ndo se tem uma definicdo concreta de formula
quimica e estrutura cristalina que esse carboneto pode se apresentar, devido as
variacdes que puderam ser avaliadas de acordo com a composicdo quimica e
processamento (Figura 2.13), como foi descrito na se¢do 2.1.2. Com apenas as
analises realizadas nesse trabalho ndo é possivel descrever de forma precisa as
caracteristicas quanto a estrutura cristalina e posi¢ces dos &tomos de cada elemento
presente no carboneto k da liga em estudo. As hipéteses em relacdo ao carboneto k
sdo fundamentadas em comparacfes morfolégicas dos resultados apresentados
(micrografias e difratogramas) com trabalhos encontrados na literatura, que utilizam
outras técnicas, como MET, e maiores aprofundamento no entendimento dessa fase
(CHEN; LI; YI, 2020; CHEN et al., 2017; CHENG et al., 2014; CONNETABLE;
MAUGIS, 2008; KIMURA et al., 2004; LU et al., 2016; MOMMA; 1ZUMI, 2008; RANA;
LAHAYE; RAY, 2014; SATO; TAGAWA; INOUE, 1988; SEOL et al., 2013; SEOL,
2018; ZAMBRANO, 2018)

Na Figura 4.4, sdo apresentados os resultados obtidos da anélise de MEV via
detectores de difracdo de elétrons retroespalhados (Electron backscatter diffraction —
EBSD). Com base nos resultados apresentados e discutidos na Figura 4.2, pode-se
constatar que a regido de baixo relevo da matriz (indicada como ferrita 3), juntamente
com a regido de baixo relevo das lamelas (indicada como ferrita o) da analise no
MEV/SE foi identificada por uma Unica ficha cristalogréafica, destacada em amarelo no
mapa de fase da analise de EBSD/MEV, apresentado na Figura 4.4(b). A regido em
amarelo corresponde a ficha cristalografica de uma estrutura cubica, com atomos de
Al no vértice e um atomo de Fe no centro da célula, particularmente um reticulo CCC
de Fe-Al, com parametro de rede (ao) de aproximadamente 2,889 A. Esse resultado

corrobora com a questao de que a ferrita o e & possuem as mesmas caracteristicas,
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nao sendo possivel diferencia-las, conforme ja foi descrito na analise de difracdo de
raios X. Visto que, a analise de EBSD/MEV também indexa em funcédo do parametro
de rede do material em estudo.

Foi indexado também no mapa de fase dessa condicdo uma regido com coloragao
azul, nos contornos dos grao, conforme destacado com um retangulo preto nas Figura
4.4(a,b,c) e em meio a regido com estrutura lamelar. Essa fase foi indexada com uma
ficha cristalografica de uma estrutura CFC, com parametro de rede (ao) de
aproximadamente 3,66 A. A principio, poderia ser austenita retida pelas caracteristicas
da fase (estrutura e morfologia), entretanto ndo foram observados picos da fase (CFC)
no difratograma (Figura 4.1). Supde-se que a fracdo volumétrica dessa fase esteja
abaixo do limite de deteccdo da técnica de difracdo de raios X, sendo somente
observada via EBSD/MEV que possui uma maior precisao entre as técnicas adotadas
no presente trabalho. Contudo, ndo se tem uma conclusdo, apenas indicativos em
relacao a essa regido com as técnicas utilizadas.

Nos resultados do mapa de imagem de orientacao cristalografica referente a fase
ferrita (Figura 4.4(c)), verifica-se uma nuance de coloracdo associada a distintas
orientacdes no interior de um mesmo grao associado, possivelmente, a ferrita 6 (graos
maiores e alongados) o que pode destacar a presenca de tensdes residuais fruto de
artefato de preparacédo do lixamento/polimento, em funcdo da diferenca significativa
de dureza entre a ferrita livre e o microconstituinte lamelar. Ja na regido com
morfologia lamelar, destacada com um retangulo tracejado branco na Figura 4.4(a,c),
nota-se uma distribuicdo aleatéria nas orientacdes, possivelmente relacionado aos
grdos de austenita que deram origem aos graos de ferrita o eutetdide que se forma

concomitante a precipitacdo do carboneto k em lamelas a partir da austenita.
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Figura 4.4 - Analise de EBSD/MEV em campo selecionado da microestrutura da
amostra como recebida: (a) Micrografia (b) Mapa de qualidade; (c) Mapa de imagem
de orientacao cristalografica (MIO) da ferrita e (d) figura de polo inversa de

referéncia de cores.

Trabalhos como o de KAAR et al. (2018) (Figura 2.5) e KALANTARI et al. (2019)
(Figura 2.39) que realizaram analises de EBSD/MEV em acos de baixa densidade em
distintas condigbes de processamento também identificaram as fases ferrita 6 e «,
porém nao descrevem nenhum parametro das fichas cristalograficas utilizadas.

Existem trabalhos na literatura deste sistema de ligas de baixa densidade que
apresentam a formacao de cementita, porém, esse composto nao foi observado nas
analises realizadas na amostra como recebida da presente tese. As ligas descritas na
literatura que possibilitaram a formacéo da cementita apresentam alto teor de C e
baixo teor de Al. Assim, a quantidade de Al pode ter grande influéncia em suprimir a
formacdo da cementita, promovendo a precipitacdo do carboneto k e com isso a
reducédo na atividade e difusividade de C na austenita (KAAR et al., 2018; KIM; SUH,;
KIM, 2013; MOLA et al.,, 2018; RANA; LIU; RAY, 2014; WANG et al., 2016).
KAAR et al. (2018) observaram em amostras na condi¢cdo laminada a quente que a
composi¢cdo quimica, especialmente o teor de Al, tem influéncia significativa na

evolugdo microestrutural. Nos agos avaliados, por esses autores, com maior teor de
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Al (Fe-0,4C-1,5Mn-5,2Al e Fe-0,4C-2,5Mn-5,2Al) a fracdo do constituinte cementita foi
menor que 0,3(%p.) e com maior fracdo de carboneto k 9,9(%p.) e 8,5(%p.),
respectivamente, na matriz ferritica. J& quando reduziu o teor de Al
(Fe-0,4C-1,1Mn-2,8Al e Fe-0,4C-1,6Mn-3,3Al) a fracdo de cementita foi de 5,4(%p.) e
5,7(%p.), respectivamente, enquanto a fracdo e carboneto k foi menor que 0,1(%p)
(Figura 2.4).

Portanto, a condicdo como recebida dessa nova composi¢cdo, € constituida pela
presenca de graos grosseiros de ferrita & (matriz ferritica) e uma segunda fase
proveniente da decomposicdo da austenita que compreende ferrita o e carboneto k,
além do carboneto de nidbio. Isto indica, pela classificacdo dos acos de baixa
densidade de acordo com a microestrutura em alta temperatura e em fungéo da
composicdo quimica, que a liga em estudo pertence ao grupo dos acos ferriticos-
austeniticos com topologia duplex de matriz majoritariamente ferritica (Figura 2.7) do
sistema Fe-Mn-Al-C. Para verificar esse indicativo, foi realizado a quantificacao de
fase onde obteve uma fracéo de ferrita igual a 66,5+1,9%, confirmando a fase ferritica
como maioria na liga em estudo. O teor de Al adicionado pode ser o grande
responsavel pela formacdo dessa matriz ferritica caracterizando a liga nesse grupo,
visto que o Al é um forte estabilizador dessa fase (BAUSCH et al., 2013; CHEN et al.,
2017; CHOI; SUH; BHADESHIA, 2012; FROMMEYER; BRUX, 2006; GUTIERREZ-
URRUTIA; RAABE, 2014; HERRMANN; INDEN; SAUTHOFF, 2003; KIM; SUH; KIM,
2013; SOHN et al., 2013; SOZANSKA-JEDRASIK et al., 2020; ZUAZO et al., 2014).

4.2 ANALISES DO ENSAIO DE DILATOMETRIA

O ensaio de dilatometria permite, pela variacéo da dilatacao do material, inferir as
transformacdes que irdo acontecer durante o aquecimento e resfriamento nas distintas
taxas, conforme o ciclo térmico aplicado (Figura 3.7). Devido as distintas etapas
avaliadas essa se¢do encontra-se subdividida em trés partes. A primeira parte,
destinada ao perfil de aquecimento, a segunda parte sobre as andlises
microestruturais das amostras obtidas a partir das distintas taxas de resfriamento. A

terceira parte, que consagra as analises do perfil da curva de resfriamento e a curva
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de resfriamento continuo obtida para o material em estudo, em funcdo das

transformacdes de fases detectadas.

4.2.1 PERFIL DE AQUECIMENTO

Ao avaliar o perfil da curva de aquecimento da liga em estudo observa-se uma
primeira inflexdo na temperatura de aproximadamente 790 °C, indicada na Figura
4.5(a) como Aci, que é a temperatura de reversao da transformacéo eutetoide. Essa
reversdo necessita de uma faixa de temperatura para ocorrer. Porém, ndo se observa
com o progresso do aguecimento uma segunda inflexao que define a Acs, esta sendo
a temperatura final da reversao da transformacao eutetdide, a partir da qual o material
se torna monofésico (y) para um ago comum.

Ao confrontar esse resultado com a literatura observa-se que a liga em estudo
apresentou um comportamento distinto dos acos classicos. Na Figura 4.5(b) é
apresentado o perfil caracteristico da curva de aquecimento para agos classicos, onde
a temperatura Aci corresponde ao inicio da decomposicao da cementita (FesC ou
outro carboneto) e formacdo da austenita pelo enriquecimento de C na ferrita a,
proveniente do microconstituinte lamelar. Com o incremento da temperatura ocorre
toda a decomposicao dessa segunda fase (ferrita o + FesC), resultando em um campo
monofasico de austenita, acima da temperatura Acs. Sendo assim, o perfil da curva
de aquecimento (Figura 4.5(a)) por ndo conter a segunda inflexdo, referente a
temperatura Acs (temperatura final da decomposicao eutetdide), indica que a presente
liga ndo possui um campo monofasico, ou seja, mesmo em temperatura elevadas
(acima de 1200 °C) coexistira duas fases (6+y).

Esse resultado vai ao encontro do resultado obtido por BAETA JUNIOR (2020) na
simulacdo computacional via Thermo-Calc (Figura 4.5(c)). Nesta simulacdo, a
composicdo quimica escolhida promove um campo bifasico, entre ferrita 5 e austenita
em altas temperaturas. Pelo diagrama de equilibrio, na temperatura acima de
aproximadamente 1040 °C até proximo a temperatura de 1350 °C, tem-se a
coexisténcia dessas fases (6+y), sendo que o maximo de austenita ocorre por volta de
1200 °C. O teor de Al, adicionado a liga em estudo, pode ser o principal responsavel

pelo deslocamento do campo monofasico da austenita para maiores teores de C. Do
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mesmo modo, que este elemento colabora para a extensdo do campo de estabilidade
da ferrita 6 até baixa temperatura. Esse campo pode ocorrer de forma monofésica (6)
para reduzidos teores de C, e forma bifasica (6+y) para os teores intermediarios. Esse
fato pode ser elucidado no diagrama apresentado por CHEN et al. (2017) (Figura
2.1/Figura 4.5(d)), que descreve uma liga Fe-7AI-C (com o mesmo teor Al da liga em
estudo). Ao correlacionar a porcentagem de carbono adicionada na presente liga
(0,45C%p.) com esse diagrama, observa-se que o resfriamento nédo permite a
passagem no campo monofasico da austenita, conforme destacado na linha tracejada
da Figura 4.5(d) para uma liga Fe-Al-C (CHEN et al., 2017; KRIZAN; STEINEDER,;
STAHL, 2018; RANA; LAHAYE; RAY, 2014).
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Figura 4.5 - (a) Perfil da curva dilatométrica durante o aquecimento da liga em estudo; (b) Perfil
dilatométrico no aquecimento de acos classicos que apresentam campo monofasico em alta
temperatura; (c) Diagrama das varia¢des das fragBes molares, no equilibrio, da liga em estudo via
simulag&o no Thermo-Calc (BAETA JUNIOR, 2020) e (d) Diagrama de fase para uma liga Fe-7AI-C
(Adaptado de CHEN et al., 2017).

Ao correlacionar a temperatura Ac1 de 790 °C obtida pela curva de aquecimento
com a simulacéo realizada por BAETA JUNIOR (2020) (Figura 3.1) observa-se, pelas

previsbes, que na faixa de temperatura, proximo a 800 °C, acontece a dissolu¢céo do
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composto lamelar formado de carboneto k e ferrita o em austenita. Nesta faixa de
temperatura tem-se também o inicio da transformacao da ferrita o pro-eutetdide em
austenita, o que promove um decréscimo na fracdo de ferrita e um incremento na
fracdo de austenita. Portanto, ocorrem processos concomitantes que sao
possivelmente responsaveis pela presenca de um patamar entre as temperaturas de,
aproximadamente, 900 e 950 °C no perfil de aquecimento da liga em estudo (Figura
4.5(a)). Esse comportamento diferenciado em relagcdo aos a¢os classicos é complexo,
pois envolve a contribuicdo de um misto de fases, conforme foi destacado na Figura
4.5(a). Além disso, ndo foram encontrados na literatura trabalhos que apresentassem
essa mesma caracteristica. Nessa regido, provavelmente, ocorrem fendmenos
concorrentes, que anulam a variagcado do diametro. Seguindo com o aquecimento, 0
fendmeno de expanséo € inibido por uma contracao significativa no diametro do corpo
de prova. Para suportar esses indicativos, foram encontrados trabalhos na literatura
que, com base na variacdo do volume da célula unitaria, descrevem fenémenos de
expansdo e contracdo da rede cristalina durante aquecimento. Por exemplo,
LU, ZHANG e QIN (2015), que a partir de analises da variacdo de distancia interplanar
da austenita e ferrita, observaram que durante o aguecimento continuo, isto €, durante
a dissolucdo dos carbonetos k, a absor¢cao dos atomos de aluminio nessas fases
promove uma expansao na rede cristalina. Isto ocorre, devido ao fato do Al possuir
maior diametro atébmico que o Fe (Figura 2.2). No trabalho de SOHN et al. (2013) que
avaliou as temperaturas de transformacfes de fases durante aquecimento e
resfriamento via dilatbmetro Béhr 805A de um aco Fe-0,35C-3,5Mn-5,8Al. Os autores
descrevem que a transformacéo da ferrita o, em funcéo de se enriquecer com o C e
Al da dissolugéo do carboneto k em austenita induz uma contragdo no volume da
célula unitaria, devido a transformacéo de uma estrutura CCC para a CFC que € mais
compacta. SOHN et al. (2013) relataram que o ponto onde ocorreu o desvio de
linearidade referente a temperatura de inicio da dissolugdo do carboneto k é de
760 °C, esses autores utilizaram uma taxa de aquecimento de 3 °C/s.

O apéndice A desta tese apresenta as curvas dilatométricas para todas as
amostras que foram aquecidas até 1250 °C com taxa de aquecimento controlada
(1 °C/s) para aplicagdo de distintas taxas de resfriamento apds 300 s de permanéncia

na temperatura maxima. O perfil da curva de aquecimento comportou-se de forma
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semelhante ao apresentado na Figura 4.5(a). As pequenas variacdes observadas no
perfil da curva podem estar relacionadas a fracdo volumétrica de cada fase, na regiao
em que ocorreu a medida da variagcao do diametro durante o ensaio de dilatometria
para cada corpo de prova.

Portanto, infere-se que na liga em estudo durante o aquecimento continuo e
controlado via dilatometria na Gleeble até 1250 °C, ocorre o inicio da decomposicéo
do constituinte eutetoide (a+k)e, juntamente com a transformacao da ferrita o pro-
eutetdide (ap) em detrimento a formacao da austenita, a aproximadamente 790 °C.
Em todo ciclo térmico a ferrita 3 é estavel confirmando que esse material ndo se
transforma totalmente em austenita nos campos usuais de deformacdo a quente,
coexistindo austenita e ferrita 8 mesmo em alta temperatura. Esse campo bifasico
contendo ferrita 6 e austenita também foi observado nos trabalhos de SHIN et al.
(2010), MOZUMBER et al. (2018) (Figura 2.32), XU, WU, CHEN (2018) e
KHAPLE et al. (2020) que realizaram estudos em ligas com composicdes
semelhantes e corrobora com os resultados do Thermo-Calc de (BAETA JUNIOR,
2020) (Figura 3.1).

4.2.2 ANALISE MICROESTRUTURAL DAS AMOSTRAS OBTIDAS EM DISTINTAS
TAXAS DE RESFRIAMENTO

Na Figura 4.6 sdo apresentadas as microestruturas obtidas para todas as taxas
de resfriamento avaliadas, via microscopia optica com aumento de 100x. De forma
geral, observa-se nas microestruturas resultantes das taxas aplicadas um aspecto
bandeado das fases, em funcédo da laminacdo prévia aplicada ao material, além de
uma segunda fase distribuida de forma grosseira. Esse bandeamento é caracteristico
de material laminado a quente e tem uma maior dificuldade para ser eliminado em
materiais com altos teores de elementos de liga e que possuem a presenca de
austenita e ferrita em alta temperatura. Pois a ferrita ndo se transforma limitando a
austenita a continuar com aspecto bandeado. Essas caracteristicas também foram
observadas na condicdo de como recebida (Figura 4.2). Todas as amostras
apresentaram uma matriz clara de baixo relevo (Figura 4.6), quando observadas em

campo claro no microscopio optico, sendo possivelmente a ferrita 5, conforme ja
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indicado pela morfologia na condigcdo como recebida (Figura 4.2(a)). Nas taxas de 1
e 3 °C/s (Figura 4.6(a,b)), a segunda fase apresenta-se escura, em alto relevo e
algumas regiées com um aspecto fragmentado, quando observadas em campo claro
no microscopio Optico. Entretanto, com o incremento da taxa de resfriamento para as
condic¢@es igual ou superior a 5 °C/s (Figura 4.6(c-i)), essa segunda fase (alto relevo)
assume um aspecto mais claro com caracteristicas lenticulares no interior dos graos.
Além disso, ndo apresentaram uma fragmentacéo significativa, conforme observado
nas taxas de resfriamento menores (1 e 3 °C/s). Essa variacao da segunda fase fica

evidente no incremento da taxa de resfriamento de 3 °C/s para 5 °C/s (Figura 4.6(b,c)).
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Figura 4.6 - Micrografias (MO) das amostras obtidas nas distintas taxas de

resfriamento aplicadas no ensaio de dilatometria via Gleeble. Ataque: Nital,
(aumento de 100x), (6 = matriz ferritica, SF = segunda fase).

A partir das analises de microscopia Optica fez-se a quantificacdo de fase nas
duas primeiras taxas de resfriamento, 1 e 3 °C/s. Essa quantificacao foi realizada

nessas taxas pois era possivel distinguir as fases com coloragéo escura e clara (alto
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e baixo relevo, respectivamente), em funcéo da sua coloracao solida e ndo em nuance
de tons de cinza como se faz nas taxas de resfriamento superiores. Com os resultados
obtidos, nota-se que essa pequena variagcao na taxa de resfriamento ndo promoveu
mudanca significativa na formacéo da segunda fase, para a qual foi verificada uma
fracdo de 24,7+7% e 22,2+6%, para as taxas de resfriamento de 1 e 3 °C/s,
respectivamente. Os valores sao semelhantes e quando se compara a dispersao
desses valores para cada campo, pela variacdo da média e amplitude do desvio
padrao, fica evidente que ndo ocorreu variacdo na fracdo volumétrica das fases. Nao
foi possivel realizar anélises de quantificacdo de fase com baixo erro significativo nas
taxas acima de 5 °C/s devido a dificuldade de distinguir a coloracédo clara e escura,
entre os distintos tons de cinza apresentados, pelo software de analises de imagens
utilizado. Entretanto, € notdrio do ponto de vista qualitativo e comparativo visual que
h& uma tendéncia ao incremento da fase com morfologia lenticular com o aumento da
taxa de resfriamento aplicada (Figura 4.6(c-i)).

De acordo com as caracteristicas da morfologia observada nas distintas
microestruturas, de maneira geral via microscopia 6ptica, tem-se um aspecto para as
taxas de 1 e 3 °C/s e outro para as taxas igual e superior a 5 °C/s. Devido a essa
similaridade dos aspectos de transicao das fases essa subsecéao foi dividida em duas
partes uma em funcédo das taxas de 1 e 3 °C/s e outra para as taxas de 5, 10, 15, 20,
30 e 50 °C/s, nas quais sdo abordados aspectos sobre as possiveis fases presentes
identificadas por andlises de difracdo de raios X e microscopia eletrénica de varredura
(MEV/SE).

4.2.2.1 TAXAS DE RESFRIAMENTO DE 1 E 3 °C/s.

Na Figura 4.7 sdo apresentados os difratogramas das amostras que foram
submetidas ao ciclo térmico no ensaio de dilatometria com taxa de resfriamento de 1
e 3 °C/s. As duas taxas de resfriamento revelam nos seus difratogramas picos de
difracdo referentes aos planos do carboneto k: (111), (200), (220), nos angulos de
difracdo de aproximadamente 48,2°, 56,3°, 83,7°, respectivamente. Também
apresentam os picos de difracdo referentes aos planos da ferrita (CCC): (110), (200),
(211) nos angulos de difracdo de 51,9°, 76,6° e 98,7°, respectivamente. Os picos de
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difracdo indicados como ferrita compreendem as distintas ferritas presentes nessa
liga, conforme discutido e descrito na curva de aquecimento da liga em estudo e nos
difratogramas da amostra na condi¢cdo como recebida (Figura 4.1) (CHEN et al., 2017,
KRIZAN; STEINEDER; STAHL, 2018). Além disso, observa-se picos de difracdo
referentes aos planos da austenita (CFC): (111), (200), (220), nos angulos de difracéo
de aproximadamente 50,1°, 58,5°, 87,4°, respectivamente (Figura 4.7), o que indica
que essas taxas ndo permitiram total decomposi¢cdo da austenita. Pela analise via
Thermo-Calc, dessa composicdo quimica em equilibrio, essa fase € totalmente
consumida até a temperatura de aproximadamente 800 °C. Outros trabalhos
encontrados na literatura observaram picos das mesmas fases (CFC, CCC e
carboneto k) (FROMMEYER; BRUX, 2006; KHAPLE et al., 2020; LIU et al., 2019c;
SINHA et al., 2020; ZHOU et al., 2019).
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Figura 4.7 — Difratogramas das amostras obtidas apos ensaio de Dilatometria: (a)
1°Cls; (b) 3 °C/s (m k (111), (200), (220); ® CFC (111), (200), (220); ®CCC (110),
(200), (211)),(radiacao: Co-ka).
Com o intuito de conferir as hipéteses levantadas em funcdo das andlises de
difracdo de raios X, foram realizadas analises com auxilio do MEV/SE para verificar a
partir da morfologia e demais aspectos microestruturais as fases presentes nessas

condicOes de resfriamento.
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Na Figura 4.8 sao apresentadas as micrografias via MEV/SE referentes a taxa de
1 °C/s (Figura 4.8(a,b,c)) e a taxa de 3 °C/s (Figura 4.8(e,f,d)). De maneira geral, as
amostras, das taxas avaliadas, apresentam uma microestrutura composta por uma
matriz em baixo relevo e uma segunda fase com regides lamelares e regides lisas em
alto relevo. A matriz, a partir de observacdes na literatura e pela morfologia infere-se
ser a ferrita 6 formada em alta temperatura, conforme ja discutido na secédo 4.1. Isso
também foi verificado nos trabalhos de KAAR et al. (2018) (Figura 2.4),
LEE et al. (2013) (Figura 2.6) e KRIZAN, STEINEDER, STAHL (2018). A segunda fase
é proveniente da decomposi¢do da austenita, possivelmente, seja a ferrita o (baixo
relevo) e o carboneto k (alto relevo) na morfologia do microconstituinte lamelar. As
areas de baixo relevo retidas em meio as regides lamelares também sé&o ferrita a,
conforme destacado na Figura 4.8(b,e), visto que essa regidao era parte de um gréo
de austenita em alta temperatura. Essa ferrita a livre, provavelmente é uma ferrita o
pro-eutetdide, conforme o diagrama em equilibrio, obtido via Thermo-Calc, indica que
essa composicao pode apresentar (Figura 3.1).

Observa-se também regides em alto relevo (lisa) (Figura 4.8(b,e)) que
possivelmente se trata de austenita retida, pela morfologia e estar localizada em
regibes que aparentemente sdo parte de um contorno prévio do gréo de austenita.
Esse fato é um indicativo que as condicfes de resfriamento ndo permitiram a total
decomposicdo da austenita. Isso talvez se deve a estabilidade da austenita ter
influéncia dos elementos de liga presentes (CHEN et al.,, 2017; FROMMEYER,;
DREWES; ENGL, 2000; RANA; LIU; RAY, 2013; SOZANSKA-JEDRASIK et al., 2018).
Ao correlacionar esse fato com os resultados do Thermo-Calc, observa-se que na
composicdo avaliada a austenita ndo se faz parcialmente estavel coexistindo com
outras fases a temperatura ambiente. O que indica que a taxa de resfriamento possa
ter influéncia no fato das fases coexistir com a austenita ndo transformada. Ao
confrontar com os resultados da condicdo como recebida, que apesar da presenca de
uma estrutura CFC na andlise de EBSD/MEV (Figura 4.4), ndo se observou essa
morfologia em alto relevo e lisa nas micrografias (Figura 4.2). Além, de ndo ser
observados picos dessa fase nas analises de difrac&o de raios X. O que pode suportar
o indicativo de que as taxas aplicadas tenham relacdo com a presenca dessa austenita

retida.
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Figura 4.8 - Microafias MEV/SE das amostras obtidas via dilatometria com taxa de
1 C/s: (a) 500x; (b) 3000x; (c) 8000x e taxa de 3 °C/s:(d) 500x; (e) 3000x; (f) 8000x.
Ataque: Nital (yr = Austenita Retida; 6 = Ferrita d; o = Ferrita o; k = Carboneto k).

A decomposicdo da austenita no constituinte eutetéide lamelar composto por
carboneto k e ferrita o provavelmente ocorreu com 0S mesmos processos de

transformacdes de fases ja discutidos na secao 4.1, para a amostra na condicdo como



164

recebida. Também observa-se em maiores ampliacées (Figura 4.8(c,f)) que a
precipitagdo do microconstituinte lamelar (a+k) inicia-se nos contornos dos gréos da
austenita e tem seu crescimento direcionado para o interior destes grdos, como
verificado na condigcdo como recebida e no trabalho de CHENG et al. (2014) (Figura
2.11).

Ao comparar, de maneira geral, as taxas de 1 e 3 °C/s (Figura 4.8) com a condic&o
como recebida (Figura 4.2) nota-se algumas diferencas. Nas amostras obtidas apés
dilatometria ndo se observa o carboneto k na forma globular em nenhuma regiéo,
conforme observou-se na condigdo como recebida (Figura 4.2(b,d)). Outro ponto que
pode ser observado, € que as lamelas do carboneto k, intercaladas pela ferrita o, nas
amostras que foram obtidas apds o ciclo da dilatometria, sdo mais finas que as
apresentadas na condicdo como recebida (Figura 4.1). Isto supostamente esta
relacionado com a capacidade de difusdo dos atomos (Al e C), de acordo com as
taxas de resfriamento, para cada condi¢cdo. Quando se tem um microconstituinte com
morfologia lamelar, hd um crescimento cooperativo, a partir do particionamento dos
elementos de liga. Provavelmente essa variacdo da espessura das lamelas tenha
relacdo com a taxa de resfriamento resultante no intervalo da transformacao. Quanto
menor for essa taxa maior é a distancia que os atomos de C e Al podem se difundir,
obtendo uma microestrutura com uma mistura de fases lamelar e grosseira, composta
por ferrita a e carboneto k. Com a diminuicdo da temperatura, a taxa de difusdo do C
também diminui, e as lamelas se tornam progressivamente mais finas. Portanto, a
taxa de resfriamento pode ser o principal responsavel por promover essa variacado de
espessura das lamelas nas distintas condicbes comparadas (Figura 4.2 - como
recebida e Figura 4.8 - dilatometria nas taxas de 1 e 3 °C/s). As diferencas citadas
entre essas analises indicam caracteristicas de que a taxa de resfriamento na
condicdo de como recebida foi mais lenta que a taxa de 1 e 3 °C/s aplicadas na
dilatometria. Esse indicativo, quanto a taxa de resfriamento, corrobora com o fato de
nao se ter observado, tanto nas micrografias quanto na difracdo de raios X, vestigios
da austenita retida para a condicdo como recebida. Devido a taxa de resfriamento
mais lenta permitir maior consumo da austenita, quando comparada a uma taxa de

resfriamento mais acelerada.
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O NbC nessas condi¢des, provavelmente esteja em uma fracdo reduzida em
funcdo das taxas de resfriamento adotadas, o que corrobora com as analises de
difracdo de raios X que nao apresentaram picos referentes a estéa fase, indicando que
sua fracao esteja abaixo do limite de deteccdo do equipamento.

Deste modo, a adoc¢éo das taxas aplicadas de 1 e 3 °C/s permitiram a formacéo
de colbnias lamelares, que infere ser o microconstituinte composto por lamelas de
carboneto k intercaladas pela ferrita o, juntamente com gréos de ferrita o pro-eutetoide
livre. As caracteristicas e propriedades resultantes de ter-se na microestrutura um
microconstituinte com morfologia lamelar tem forte influéncia da velocidade de
resfriamento. Os resultados podem ser considerados positivos, entretanto, ndo foi
encontrado na literatura trabalhos com condicbes semelhantes de ensaio e
composi¢cdo quimica que suportasse 0s comportamentos observados, porém as

andlises realizadas suportam as hip6teses descritas.

4.2.2.2 TAXAS DE RESFRIAMENTO DE 5 A 50 °C/s.

Nas Figura 4.9 e na Figura 4.10 sdo apresentados os difratogramas para as
diferentes taxas de resfriamento adotadas nos ensaios de dilatometria, de 5 a 50 °C/s.
Observa-se que essas taxas realmente suprimiram a formacgéo do carboneto k em
funcdo da inibicdo da decomposicao eutetdide da austenita, pois nenhum dos
difratogramas apresentam os picos referentes a esse carboneto. Os difratogramas
apresentam picos de difracao referentes aos planos da austenita (CFC): (111), (200),
(220), nos éangulos de difracdo de aproximadamente 50,1°, 58,5°, 87,4°,
respectivamente. Além, de ser possivel identificar picos de difracdo referentes aos
planos da estrutura CCC: (110), (200), (211) nos angulos de difracdo de
aproximadamente 51,9°, 76,6° e 98,7°. Como observado nas analises via microscopia
optica (Figura 4.6), essas taxas apresentam uma estrutura com morfologia lenticular
nas regides, que em taxas inferiores encontrava-se o microconstituinte lamelar. Essa
estrutura lenticular, devido as taxas de resfriamento aplicadas, provavelmente seja a

martensita, formada a partir da fracdo de austenita existente em alta temperatura.
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Figura 4.10 — Difratogramas das amostras obtidas apés ensaio de Dilatometria: (a)

20 °C/s; (b) 30 °C/s:(c) 50 °C/s (® CFC (111), (200), (220); 4 CCC (110), (200),

(211)) (radiacao: Co-ka).

Sabe-se que a martensita pode apresentar estrutura cristalina cubica de corpo

centrado (CCC) ou uma estrutura tetragonal de corpo centrado (TCC), e que a faixa

angular referente a estrutura CCC, compreende também os angulos de difracao de

uma estrutura TCC. Devido aos angulos de difracdo dessas estruturas se
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diferenciarem em casas centesimais para radiacdo adotada e, em fungéo do teor de
carbono na sua solucéo sdlida. Portanto, com apenas essa técnica nao € possivel
definir qual a estrutura da martensita nessa liga, visto que pode ter ocorrido a
sobreposicdo dos picos de difragdo dos planos cristalograficos dessas fases,
utilizando-se a radiacdo Co-ka produzida pelo tubo de cobalto. Sendo assim, os picos
identificados pela estrutura CCC ndo correspondem apenas a ferrita & e ferrita o pro-
eutetdide presentes nessa liga, mas também aos picos da suposta martensita,
independente da sua estrutura ser TCC ou CCC, devido a possivel coincidéncia
desses picos. Ao buscar na literatura trabalhos para suportar essas analises nao foi
encontrada nenhuma descricdo sobre a martensita, com respeito, a qual dessas
estruturas seria mais provavel para o sistema da liga em estudo. Assim, os resultados
guanto as estruturas identificadas nas andlises obtidas via difracao de raios X (Figura
4.9 e Figura 4.10) indicam que essas condigdes de resfriamento possibilitaram a
presenca de uma estrutura CFC que provavelmente seja austenita retida. Além desta,
uma estrutura CCC gue supostamente esteja relacionada a ferrita 8 e o pré-eutetdide,
juntamente com a martensita, que pode ter estrutura CCC ou TCC (devido a
sobreposicao dos picos destas fases).

Com intuito de averiguar a natureza das estruturas das fases presentes e
disposicOes destas nas microestruturas obtidas, nas condi¢cdes de resfriamento
avaliadas, realizou-se analise de EBSD/MEV da amostra com taxa de resfriamento de
50 °C/s, conforme apresentado na Figura 4.11. A escolha da amostra dessa Unica
taxa, para analise de EBSD/MEV, foi devido ao fato de que nessa condi¢do exista a
probabilidade de uma maior fracdo da martensita, em detrimento a ferrita o pro-
eutetdide e qualquer resquicios de microconstituinte eutetoide, o que contribuiria para
o entendimento quanto a estrutura dessas fases.

No mapa de qualidade (Figura 4.11(a)), resultante da andlise no EBSD/MEV,
observa-se a morfologia lenticular nas regides de grdos de austenita em alta
temperatura, em meio as lamelas da ferrita 5.

Ao analisar o mapa de fase, apresentado na Figura 4.11(b), tem-se a indexacé&o
de uma fase CCC na cor amarela, com parametro de rede de aproximadamente 2,889
A. Entretanto, a ficha cristalografica da estrutura CCC n&o indexou somente a regido

da ferrita 6 e a pro-eutetdide. Essa ficha cristalografica também indexou areas
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significativas da regido de aspecto lenticular, que seria uma fase resultante da
decomposicdo da austenita. Isso leva a indicar que a martensita formada tenha uma
estrutura CCC, suportando a discussao de que os picos referentes a essa estrutura
nos difratogramas (Figura 4.9 e Figura 4.10) sdo uma contribui¢céo das fases ferriticas
(o pré-eutetoide e 8) e dessa martensita (CCC) presentes na liga em estudo.

Porém, a andlise de EBSD/MEV também indexou de forma significativa, nessa
regido com morfologia lenticular, uma fase tetragonal de corpo centrado (TCC) com
parametros de rede de aproximadamente a e b = 2,846 4 e ¢ = 3,053 4, identificada
em azul claro na Figura 4.11(b). Sabe-se que em a¢os convencionais, a formacao da
martensita tem grande influéncia tanto da taxa de resfriamento quanto do teor de C.
As transformacgfes martensiticas ocorrem sem difuséo, processo no qual o teor de C
fica aprisionado em vazios octaédricos da estrutura, o que pode promover uma
deformacéo na estrutura CCC (que pode ficar alongada no eixo ¢ e contraida na base
do cubo) resultando em uma estrutura TCC. A quantidade de C afeta a microestrutura
da martensita que se distingue pela morfologia (ripas, placas e agulhas), cristalografia,
estrutura interna e sua cinética de transformacdo. Dependendo da taxa de
resfriamento, a maioria dos atomos de C em solugcdo na estrutura cubica de face
centrada do ferro (y) permanece em solugdo em uma estrutura cristalina semelhante
a fase cubica de corpo centrado do ferro (o). No entanto, em funcao do teor de C na
fase mée e fase produto, os eixos da estrutura CCC podem ser deformados resultando
numa estrutura TCC, que se origina de um processo ndo difusional
(PORTER; EASTERLING, 1992).
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Figura 4.11 - Andlise de EBSD/MEV da amostra obtida ap6s dilatometria com taxa de resfriamento de
50 °C/s: (a) mapa de qualidade; (b) mapa de fase; (c) mapa de orientacao cristalografica (MIO);
Figura de polo inversa de referéncia de cores: (d)para a fase TCC (azul no mapa de fase); (e) para a
fase CCC (amarela no mapa de fase).

Nas ligas metélicas cujo elemento Fe esta em maior concentragdo, geralmente a
transformacao martensitica é obtida por uma deformacdo homogénea da estrutura
original da austenita, em uma martensita com estrutura cubico de corpo centrado,
valido para as ligas com teor de C abaixo do limite de solubilidade para a estrutura
CCC. Ja a martensita com estrutura TCC é formada quando a liga apresenta maiores
concentracdes de C, ou seja, quando o teor deste elemento se coloca acima do limite
de solubilidade na estrutura CCC. Quanto maior for esse teor de C maior sera a
distorgdo tetragonal observada. Trabalhos da literatura destacam que a cinética geral
da transformacgado martensitica tem influéncia da composicéo quimica da austenita, e
sua homogeneidade no interior do grao austenitico, principalmente em relagéo ao teor
de C, e a acdo de outros elementos de liga na difusividade deste elemento na
austenita, além da taxa de resfriamento aplicada e do tamanho do grdo austenitico
que pode afetar a temperatura inicial de formacdo da martensita (DA SILVA DE
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SOUZA; MOREIRA; DE FARIA, 2020; GAO et al., 2014; JIMENEZ-MELERO et al.,
2007; VAN BOHEMEN; SIETSMA, 2014).

Portanto, ao confrontar as observacdes citadas acima com a liga em estudo pode-
se indicar que a formacao dessas distintas estruturas para a martensita (CCC e TCC),
verificada através da analise de EBSD/MEV (Figura 4.11(b)) sdo provenientes de uma
heterogeneidade composicional no volume do grédo da austenita. O tempo de 300 s
deixado na temperatura de encharque (1250 °C), no ciclo térmico avaliado,
provavelmente n&o foi suficiente para a completa homogeneiza¢gdo composicional no
volume do grdo em cada fase (y+0), visto que a liga apresenta alto teor de Al e Nb e
teor médio de C. Outro fenbmeno que pode ter colaborado para essa heterogeneidade
da composicdo no volume dos grdos de austenita, durante o aquecimento e
temperatura de encharque (1250 °C ) do ciclo térmico aplicado, € a decomposicao do
NbC, pré-existente da condicdo como recebida (Figura 4.3). Essa decomposi¢ao
libera o C e o Nb para a solugéo sélida do interior do grdo da austenita, deixando a
regido proxima a interface dos precipitados parcialmente consumidos enriguecida
desses elementos (Nb e C), resultando em uma variacdo de composicao local, que
favorece a formacédo da martensita TCC. Visto que a precipitacdo de NbC, pelo
diagrama de equilibrio (Figura 3.1), tem seu inicio proximo a temperatura liquidus, e
ocorre em toda a faixa de temperatura avaliada e sua dissolucdo da-se de forma
inversa a partir do aquecimento da liga na concepc¢éo do equilibrio (DA SILVA DE
SOUZA; MOREIRA; DE FARIA, 2020; GAO et al., 2014; VAN BOHEMEN; SIETSMA,
2014).

Sendo assim, os fatores resultantes da composi¢édo quimica da liga e condicbes
aplicadas no ciclo térmico, possivelmente, promoveram essa heterogeneidade no
volume dos gréos de austenita resultando na formagdo da martensita com duas
estruturas cristalinas distintas, CCC e TCC. VAN BOHEMEN (2014) e DA SILVA DE
SOUZA; MOREIRA e DE FARIA (2020) descrevem que a temperatura € o tempo
aplicados no encharque ndo afeta diretamente a cinética de transformacdo da
martensita. Porém, as alteracdes produzidas neste encharque, seja na composi¢cao
quimica da austenita (precipitacdo/dissolucdo de fases) ou na granulometria da

austenita, influenciam a formacao da martensita e devem ser considerados.
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Essa analise corrobora com o fato de que nos resultados de difracdo de raios X
0s picos referentes a estrutura CCC também possuem a contribuicdo da difracéo da
estrutura TCC, pois os picos de difracdo dessas estruturas se sobrepbem na condi¢éo
de andlise utilizada. Essas fases difratam em faixa angular bem préximas e com isso
nao permitiu a distingdo pela analise de difracdo de raios X. Porém, como a técnica
de EBSD/MEYV é pontual e precisa foi possivel verificar a localizacéo das regides com
essa distincao de estrutura cristalina em meio a morfologia lenticular (Figura 4.11(b)).

Nos resultados do mapa de orientacao cristalografica (Figura 4.11(c)) associado
a figura inversa de polo de referéncia de cores (Figura 4.11(d,e)) para a regido com
caracteristica lenticular do mapa de qualidade (Figura 4.11(a)), nota-se uma
distribuicdo aleatdria quanto a orientacdo. Esse fato pode ser indicio de mdltiplos
graos de austenita prévia nas duas regides em destaque com aglomerados de graos
lenticulares de martensita TCC e CCC (Figura 4.11(c)). Na fase CCC, regido da ferrita
8, tem-se uma orientacao preferencial acentuada na direcao [101], de acordo com a
coloracdo mais intensa no tom de verde e verde azulado da Figura 4.11(c) conforme
indicado pela Figura 4.11(e), destacando e confirmando que a ferrita 6 é basicamente
constituida de graos alongados formados na solidificagdo e alinhados no
processamento termomecanico a que o material foi submetido.

Da Figura 4.12 a Figura 4.14 tem-se as micrografias obtidas via MEV/SE das
amostras submetidas ao ciclo térmico de dilatometria, nas taxas de resfriamento igual
e superiores a 5 °C/s, a partir de 850 °C. E evidente, pela morfologia, que néo se
observa a decomposicdo eutetdide da austenita no microconstituinte lamelar
composto de ferrita o e carboneto k, e sim, em uma estrutura lenticular que também
foi observada na andlise conduzida via microscopia o6ptica (Figura 4.6). O que
corrobora com as analises de difracdo de raios X que nao apresentaram picos
referentes ao carboneto k (Figura 4.9).

Ao observar as micrografias referente as taxas de resfriamento de 5, 10, 15, 20,
30 e 50 °C/s a partir de 850 °C (Figuras 4.12 a 4.14) infere-se uma microestrutura
bandeada, resultante da laminacéao prévia a quente, associada a uma matriz de ferrita
o (baixo relevo), juntamente com uma combinacao de fases vinculada a segunda fase
em alto relevo. Essa regido de segunda fase quando observada em maiores aumentos

apresenta caracteristicas que elucidam a ocorréncia de fragmentacdo dos graos de
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uma mesma fase e de fases distintas, resultando em um misto de regifes de baixo
relevo em conjunto com regides de alto relevo, uma parte lisa e outra com morfologia
lenticular. Essa morfologia lenticular é proveniente de uma transformacao adifusional
resultando em uma fase denominada martensita. Entretanto, conforme foi confirmado
pela analise de EBSD/MEV (Figura 4.11) a martensita presente nessa liga pode
apresentar estrutura CCC, que sera descrita como o’ e a martensita TCC que sera
descrita neste trabalho como o”. A parte lisa provavelmente trata-se de austenita
retida (yr). O aumento da taxa de resfriamento suprime as transformacdes difusionais
e favorece a formacéo da martensita.

Pelo aspecto morfoldégico a austenita prévia tratava-se unicamente de grandes
blocos subdivididos em gréo grosseiros (alto relevo) formados entre as bandas de
ferrita 6 (baixo relevo). Na austenita prévia ocorre uma fragmentagdo que permite a
formacao de uma area em baixo relevo, que pode ser atribuida a ferrita o pro-eutetoide
(ap) que pode estar presente nessa liga, conforme ja foi observado pelo diagrama de
equilibrio (Figura 3.1). A formacéo destas areas de baixo relevo em meio ao provavel
grao de austenita prévia também foi observado por JEONG et al. (2013) em amostras
de uma liga 9Mn-6AI-0,15C na condicao de laminada a quente. Os autores descrevem
gue as regides de baixo relevo em meio a martensita e austenita retida sdo de ferrita
a pré-eutetdide, formadas antes do inicio da transformacdo martensitica, conforme
destacado na Figura 2.26.

Segundo MAPELLI et al. (2020) e TSAY et al. (2011) a decomposi¢ao da austenita
necessita de uma forga motriz e velocidade de reacéo, que sdo garantidas por uma
combinacdo da composi¢cdo quimica, da entrada de energia térmica e da estabilidade
termodinamica (tamanho, morfologia e orientacéo do gréo prévio da fase em questao).
Fatores como gréos grosseiros de austenita prévia, C e Al (alfagénico) em solucéo
soélida que influenciam na estabilidade e temperabilidade desta fase, juntamente com
as condi¢cdes aplicadas no ensaio de dilatometria podem ter contribuido para a
formacdo dessa ferrita a pro-eutetoide. Aparentemente, apenas com observacéo
visual, o aumento da taxa de resfriamento resulta em uma menor fracdo dessa ferrita

a livre.
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Figura 4.12 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas via dilatometria com taxa
de 5 °C/s: (a) 500x; (b) 2500x; (c) 5000x e taxa de 10 °C/s:(d) 500x; (e) 2000x; (f)
8000x. Ataque: Nital (yr = Austenita Retida; & = Ferrita 5; ap = Ferrita a pro-eutetoide;
o’ = Martensita CCC; o’ = Martensita CCC; NbC = Carboneto de nidbio).
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Figura 4.13 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas via dilatometria com
taxa de 15 °C/s: (a) 500x; (b) 1000x; (c) 5000x e taxa de 20 °C/s:(d) 500x; (e) 1000x;
(f) 5000x. Ataque: Nital (yr = Austenita Retida; 6 = Ferrita 3; ap = Ferrita a pro-
eutetoide; o’ = Martensita CCC; o’ = Martensita CCC; NbC = Carboneto de nidbio).
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Figura 4.14 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas via dilatometria com
taxa de 30 °C/s: (a) 500x; (b) 2000x; (c) 4000x e taxa de 50°C/s:(d) 500x; (e) 2000x;
(f) 8000x. Ataque: Nital (yr = Austenita Retida; 6 = Ferrita 3; ap = Ferrita a pro-
eutetoide; o’ = Martensita CCC; o’ = Martensita CCC; NbC = Carboneto de nidbio).
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A austenita prévia, além de formar a ferrita o pro-eutetdide livre, transformou-se
em martensita em meio as regibes de austenita retida em todas as taxas de
resfriamento avaliadas nessa sec¢éo (5 a 50 °C/s). O aumento da taxa de resfriamento
suprime as transformacdes difusionais e possivelmente promove a formacdo de uma
maior fracdo de martensita. A formag&o da martensita pode ter sido influenciada pelo
teor de C e Al na austenita e as condi¢cdes de cada taxa de resfriamento avaliada (KIM,;
SUH; KIM, 2013). Esse comportamento também foi observado no trabalho de SOHN
et al. (2014), no qual amostras de um ac¢o 0,3C-3,5Mn-6Al, apos a laminacao a quente,
submetidas ao resfriamento rapido, promoveram a transformacdo da austenita em
martensita. A presenca dessa fase confirma que os picos referentes a estrutura CCC
na difracdo de raios X tem a contribuicdo da difracdo dessa fase. A analise de
EBSD/MEV evidencia que essa fase pode apresentar duas estruturas cristalinas, CCC
(') e TCC (o), porém nédo € possivel distinguir com as micrografias essas duas
estruturas com isso a regido lenticular foi indicada com a presenca de o’+a” (Figura
4.12 a Figura 4.14).

Também existe evidéncia, nas taxas avaliadas, da presenca de austenita retida
(yr) nas regides proxima a interface dos grédos de austenita prévia com a ferrita 5,
regioes lisas em alto relevo. A razdo da existéncia da austenita retida pode ser
atribuida a estabilidade dessa fase, devido a influéncia dos elementos de liga
dissolvido na mesma, além de alguma contribuicdo do efeito do tamanho de gréo na
temperatura final de transformacdo martensitica para as duas estruturas formadas
(CCC e TCC). JIMENEZ-MELERO et al. (2007) monitoraram a transformacao
martensitica em acos multifasicos de baixa liga, a partir de analises de difracdo de
raios X in situ, em um acelerador sincrotron, e observaram evidencias de que a
estabilidade dos graos de austenita € controlada, ndo apenas pela concentracao de C
local, mas também pelo tamanho do grdo. A austenita retida (yr) observada nas
micrografias suportam as analises de difracdo de raios X que apresentam picos de
difracdo referentes a uma estrutura CFC, que provavelmente seja resultante desta
fase. Portanto, como na liga em estudo, observou-se graos grosseiros de austenita
prévia, € provavel que essa morfologia tenha contribuido para a estabilidade da
austenita, aléem do teor de C e Al que esta dissolvido nessa fase. Nas taxas menores

de 1 e 3 °C/s também foi observado a presenca dessa austenita retida conforme
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discutido na secédo 4.2.2.1 (CHEN et al.,, 2017; FROMMEYER; DREWES; ENGL,
2000; RANA; LIU; RAY, 2013; SOZANSKA-JEDRASIK et al., 2018).

Em todas as amostras avaliadas, observou-se o NbC, resultante da quantidade
de Nb adicionada, combinada com o carbono presente na liga, e estd destacado da
Figura 4.12 a Figura 4.14.

Devido a presenca de ferrita e austenita neste material, em alta temperatura, as
transformacdes de fases que ocorrem durante o aquecimento e resfriamento dessa
liga sdo complexas e dependem de uma série de variaveis, como particionamento dos
elementos de liga, tempo e temperatura de encharque, entre outros. Portanto, infere-
se que as taxas aplicadas de 5 a 50 °C/s permitiram que a microestrutura resultante
apresentasse austenita retida, martensita (o’ e o), além da ferrita o pro-eutetoide,

ferrita 6 e NbC (Figuras de 4.12 a 4.14).

4.2.2.3 PERFIL DA CURVA DE RESFRIAMENTO OBTIDA VIA DILATOMETRIA E
DIAGRAMA DE RESFRIAMENTO CONTINUO

A partir da correlacédo das observacdes dos diagramas em equilibrio (Figura 2.1 e
Figura 3.1), dos dados da reviséo bibliografica (secéo 2) e dos resultados das analises
microestruturais obtidas via difracao de raios X ( Figura 4.7,Figura 4.9 e Figura 4.10)
e microscopia (Figura 4.6, Figura 4.8, Figura 4.11, Figura 4.13 Figura 4.14), realizou-
se uma minuciosa analise do perfil das curvas de resfriamento das amostras obtidas
via ensaio de dilatometria na Gleeble. Essa andlise teve por finalidade estabelecer a
relacdo entre os pontos de inflexdes (devido a diferenca no volume da estrutura tem-
se um desvio da linearidade) gerados pela variagdo do diametro do corpo de prova
(expanséao/contracédo) com as possiveis transformacdes de fase da liga em estudo.

Na Figura 4.15(a,b,c) tem-se o perfil da curva de resfriamento obtida a partir da
temperatura de encharque (1250 °C) até a temperatura de 850 °C com taxa de
resfriamento de 1 °C/s. Abaixo da temperatura de 850 °C ocorre a variagao da taxa
de resfriamento para 1 °C/s (Figura 4.15(a)), 5 °C/s (Figura 4.15(b)) e 50 °C/s (Figura
4.15(c)), em funcéo da selecdo das taxas exploradas no presente estudo. Essas
curvas foram confrontadas com os resultados obtidos via simulagdo no Thermo-Calc
(Figura 4.15(d)).
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Figura 4.15 - Perfil das curvas de resfriamento obtidas via dilatometria para as taxas de resfriamento
selecionadas abaixo de 850 °C: (a) 1 °C/s; (b) 5 °C/s e (c) 50 °C/s, em todos os casos da temperatura
de 1250 °C até 850 °C a taxa de resfriamento foi de 1 °C/s; (d) Fracdo molar das possiveis fases
presentes na liga em estudo obtida molares das possiveis fases da liga em estudo via simulag&o no
Thermo-Calc (BAETA JUNIOR, 2020)

Observando o diagrama, no equilibrio, a aproximadamente 1420 °C tem-se uma
diminuicdo significativa da fragédo de ferrita 6 em detrimento a formagao da austenita
(Ponto 1-Figura 4.15(d)). Além do indicativo de que a austenita comeca a rejeitar C e
Nb da sua solucéo sélida, visto que também se inicia a formacdo do NbC. Com a
continuidade do decréscimo da temperatura, a aproximadamente 1200 °C, tem-se a
maxima fracao de austenita possivel para a liga em estudo (Ponto 2 - Figura 4.15(d)).
Seguindo o resfriamento, tem-se um decréscimo da fracdo de austenita concomitante
com um aumento da fracdo de ferrita, além da formacdo do NbC. Entretanto, essa
ferrita formada trata-se da ferrita o pro-eutetoide (op) que € proveniente da austenita
e se faz presente juntamente com a ferrita 6 estavel na liga em estudo. Essa
transformacao parcial da austenita em ferrita op justifica a inflexdo destacada na
Figura 4.15(a,b,c) com uma seta vermelha, além de corroborar com a microestrutura
que indica presenca de ferrita op livre retida em meio aos grédos de austenita

(destacado nas Figura 4.12 a Figura 4.14). No perfil de resfriamento essa
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transformacao ocorre por volta da temperatura média de 1080 °C, abaixo do valor
encontrado no diagrama em equilibrio (1200 °C) o que ja era esperado, devido ao
perfil de resfriamento ser obtido fora do equilibrio termodinadmico.

Avaliando a continuidade do resfriamento, pelo diagrama em equilibrio, por volta
de 800 °C toda a fracéo de austenita deveria ser consumida. Essa austenita particiona
o C e Al para iniciar a formacéo do constituinte lamelar, a partir da reacao eutetoide
(y—a+k), que compreende a ferrita o. e 0 carboneto k em aproximadamente 830 °C.
Logo, nessa temperatura deixa de formar a ferrita ap € forma a ferrita o juntamente
com o carboneto k, do composto eutetdide. O C e o Nb rejeitados pela austenita
também continuam permitindo a formacéo do NbC.

Ao confrontar essas observacdes com as andlises do perfil da curva de
resfriamento podemos verificar inflexdes destacadas por setas verdes em
temperaturas inferiores a 850 °C na Figura 4.15(a,b,c). Essa regido apresenta
oscilagdes o que dificultou uma analise precisa das temperaturas, esse fato pode ser
indicativo da competicdo entre as possiveis transformacdes de fases, ou seja, esta
ocorrendo a formacdo de um misto de fases nessa faixa de temperatura.

Na decomposicao da austenita no microconstituinte lamelar tem-se a competicéo
entre a formacao de ferrita o e carboneto k, para o perfil de resfriamento com taxa de
1 °C/s (Figura 4.15(a)). KIMURA et al. (2004) descrevem que o tamanho do parametro
de rede do carboneto k tem uma tendéncia a incrementar com o aumento do teor de
Al como um todo. No entanto, a concentragéo de Fe diminui, enquanto a de C aumenta
com o teor de Al, o que promove uma pequena contracdo no parametro de rede do
carboneto k (CHEN; LI; YI, 2020). A ferrita oo € o carboneto k provavelmente sdo
formados pelo processo de difusdo controlada e tem influéncia de outros tipos de
transformacdes ja descritos ao longo da revisdo, como precipitacdo continua e
transformacao celular (AARONSON; PANDE, 1998; CHEN et al., 2017; CHENG,
2014; MAPELLI et al., 2020; ZAMBRANO, 2018).

Quando avalia a decomposicao da austenita em martensita para o perfil de
resfriamento com as taxas de 5 e 50 °C/s (Figura 4.15(b,c)), essas oscila¢cdes podem
estar relacionadas com a formacdo das distintas estruturas para a martensita
(CCC - o’ e TCC - a”), conforme foi observado e discutido na analise de EBSD/MEV

(Figura 4.11), e acredita-se que essa formacgdo de martensita CCC e TCC também
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ocorra nas taxas intermediarias de 10, 15, 20 e 30 °C/s, mesmo ndo sendo realizadas
analises de EBSD/MEV para todas estas taxas de resfriamento. O apéndice B
apresenta o perfil das curvas de resfriamento para todas as taxas aplicadas nesse
estudo, que apresentam comportamento semelhantes aos destacados na Figura
4.15(a,b,c).

A precipitacdo de NbC ocorre ao longo de toda essa faixa de temperatura avaliada
no resfriamento, porém para que seja observada a partir de andlises térmica é
necessario que ocorra de forma significativa capaz de gerar dilatagdo volumétrica, que
nao foi o caso da liga em estudo.

De posse dessas informacdes e apos uma delicada analise do perfil de
resfriamento obtido pelo ensaio de dilatometria, elaborou-se o diagrama de
transformacdo por resfriamento continuo apresentado na Figura 4.16. Essa
temperatura para inicio do resfriamento controlado (850 °C) em distintas taxas, foi
definida por ser considerada a menor temperatura de acabamento adotada em linhas
de laminacgéo a quente para producao de chapas de acos. Com isso esses resultados
podem auxiliar estudos futuros para inferir uma microestrutura que possibilitar4 as
propriedades mecanicas almejadas, em funcao dos produtos a ser produzidos a partir
dessa liga.

Destacou-se a temperatura Aci na Figura 4.16, de aproximadamente 790 °C, a
qual foi obtida a partir da média dos valores de variacdo da inclinacdo da curva do
perfil de aquecimento, como discutido na secéao 4.2.1.

Ao avaliar o resfriamento da temperatura de encharquel1250 °C até 850 °C, em
todas as analises, com taxa de 1°C/s conclui-se que: (i) a liga em estudo apresenta
em alta temperatura um campo bifasico (6+a), ou seja, a ferrita 6 estara presente ao
longo de todo resfriamento até a temperatura ambiente; (i) o perfil de resfriamento,
como discutido no inicio dessa secao, indica que ocorre a formagédo de uma ferrita o
pro-eutetdide (o), por volta de 1080 °C. Ou seja, antes de ocorrer a variagdo das taxas
de resfriamento a partir da temperatura de 850 °C, ja coexistiam a ferrita 9, ferrita o
pro-eutetdide (o) € austenita na microestrutura da liga em estudo. Essa ferrita o pro-
eutetdide foi formada durante o resfriamento com taxa de 1 °C/s, entre a temperatura
de 1250 °C e 850 °C em todas as condi¢cOes avaliadas. Como a variacdo da taxa de

resfriamento so foi aplicada abaixo de 850 °C, essa ferrita o pro-eutetdide j& estava
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presente, o que explica a presenca dessa fase mesmo em altas taxas de resfriamento
(taxa de 1 e 3 °C/s (Figura 4.8); taxas de 5 a 50 °C/s (Figura 4.12 a Figura 4.14). Essa
ferrita o livre também foi observada em meio a regibes de austenita no trabalho de
JEONG et al. (2013) (Figura 2.26).
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Figura 4.16 - Diagrama de Transformacé&o por resfriamento continuo (TRC) obtido apés anélises do
perfil de resfriamento da temperatura de 1250 °C até 850 °C com taxa de 1 °C/s e abaixo de 850 °C
com distintas taxas de resfriamento com destaque para as fases presentes em cada regido e medidas
de dureza Vickers para cada taxa avaliada.

Quando se avalia o resfriamento da temperatura de 850 °C, nas taxas de
resfriamento mais lentas (1 e 3 °C/s) a austenita se decompde no microconstituinte
lamelar eutetéide de carboneto k e ferrita o ((atk)e), conforme destacado na Figura
4.16. Esse constituinte € proveniente da decomposicédo da austenita, a partir de um
crescimento cooperativo gerando lamelas do carboneto k juntamente com a ferrita o.
A presenca desse microconstituinte suporta o que foi observado nas microestruturas

obtidas via MEV/SE (Figura 4.8),nos difratogramas (Figura 4.7) e em outros trabalhos
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da literatura (BAUSCH et al., 2013; CHEN et al.,, 2017; CHENG et al., 2014,
FROMMEYER; BRUX, 2006; KIM; SUH; KIM, 2013; RANA, 2014; ZAMBRANO, 2018).
Devido a distingdo das fases obtidas entre a taxa de 3 e 5 °C/s foi feita uma linha
preta tracejada na Figura 4.16. Nessa regido serd necessario um estudo mais
aprofundado em taxas intermediarias para melhor identificar a interface entres essas
transformacdes de fases. Em virtude de que nas taxas maiores (a esquerda da linha
tracejada) so foi observada a formacdo de martensita (o’+a”’) e nas taxas menores (a
direita da linha tracejada) tem-se a formacgédo do microconstituinte eutetéide (a+k)e.

As taxas de resfriamento igual e superiores a 5 °C/s impediram qualquer processo
difusional, favorecendo a formacdo da martensita, que foi observada nas anélises
microestruturais com morfologia lenticular (Figura 4.12 a Figura 4.14). Conforme ja
discutido na secao 4.2.2.2, as condi¢cBes aplicadas no ciclo térmico de dilatometria,
juntamente com a heterogeneidade composicional ao longo dos graos de austenita,
resultante do encharque a 1250 °C por 300 s, promoveram a formacgao da martensita
com estrutura cristalina CCC (a’) e com estrutura cristalina TCC (o). Primeiramente,
ocorre a formacao da martensita CCC (o) abaixo da linha vermelha, pelo fato de que
um menor teor de C na austenita resulta em valores superiores de Mi. Entretanto,
mesmo com a analise minuciosa das curvas de resfriamento ndo foi possivel
determinar com precisédo, se a linha verde pontilhada da Figura 4.16 € o inicio de
formacdo da martensita TCC (a”), mas pode-se inferir, pelo seu superior teor de
carbono, que a temperatura Mi desta é inferior a da martensita CCC. A linha azul
representa o final da transformacao martensitica.

Como essa composi¢cdo quimica permitiu transformacfes de fases complexas,
ser@o necessarias avaliagfes utilizando outras técnicas, para melhor entendimento
das transformacdes que ocorrem e como elas promovem essa variagao captada pelo
ensaio de dilatometria. Essas variagfes podem estar relacionadas com os parametros
de rede das fases formadas a partir do Fe e Al (GHOSH, 2008). Um fator que precisa
ser avaliado e que pode ter influéncia nas temperaturas obtidas no diagrama de
transformacao por resfriamento continuo, além da composi¢cao quimica, é o tamanho
de gréo, pois o material em estudo na condicdo como recebida, apos laminagéo prévia
a quente, apresentou uma granulometria bem grosseira, isso pode retardar o inicio

das transformacdes de fases.
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A elaboracéo do diagrama de resfriamento para essa composi¢cao quimica nao foi
trivial, além de n&do encontrar na literatura trabalhos para corroborar com as
suposic¢oes descritas na Figura 4.16. O tratamento das curvas de resfriamento obtidas
no ensaio de dilatometria foram realizados tanto por andlise pelo método das
tangentes quanto pelo método da derivada (descrito na secéao 3.2.2.1, Figura 3.6). As
transicbes eram bem sutis, 0 que dificultava a determinacdo das temperaturas de
forma precisa em que poderia estar ocorrendo algum fenémeno na liga em estudo.
ZHANG et al. (2018), para ligas Fe-10Mn-xAl-yC (x=3, 6, 9,12%p., e y=0,2; 0,4; 0,8 e
1,2%p.), descrevem que muitas dificuldades foram encontradas na interpretacao do
efeito de dilatacdo nas curvas de dilatometria. A dilatacdo era muito pequena para
apontar as temperaturas iniciais exatas para as ligas estudadas. Esses autores
compararam dados de simulacdo com dados experimentais disponiveis para esse
sistema de ligas e sugerem que mais informacdes sédo necessarias para melhorar a
previsibilidade dos parametros disponiveis atualmente.

O material em estudo possui diversas variaveis que podem colaborar com o0s
distintos comportamentos das transformacfes de fase, o que deixa claro que é de
grande importancia a compreensédo dos parametros e fenbmenos que regem estas
transformacdes. Portanto, a elaboracdo desse diagrama de transformacdo por
resfriamento continuo é de extrema importancia para a evolucdo dos estudos nesse
sistema de ligas, pois permite colaborar com maior entendimento das possiveis
transformacdes de fases presentes nessa liga. Esse diagrama pode auxiliar trabalhos
futuros na otimizacdo da composi¢ao quimica e no processamento para obtencdo das
melhores caracteristicas do produto dessas ligas.

Nas andlises de dureza Vickers realizadas, em todas as taxas de resfriamento,
observa-se uma coeréncia nos valores da dureza encontrados com 0 incremento
desta taxa (Figura 4.16). Entretanto, ao avaliar o desvio padrdo observa-se uma
discrepancia significativas nesses valores. Isso pode estar relacionado a fatores
como: (i) o tamanho da amostra analisada, pois ndo permitiu um namero maior de
medidas por amostra na analise de microdureza ou o uso de macrodurémetro para
conducdo das medidas; (ii) a estrutura bandeada e a microestrutura grosseira, pois
como as andlises foram feitas de maneira aleatéria a indentacdo pode ser realizada
sobre a matriz ferritica (macia), entre a matriz e a segunda fase e sobre a segunda

fase, o que pode variar de forma significativa os valores de dureza e resultar em altos
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valores do desvio padrdo. Esse ultimo fator foi evidente durante as analises ao
observar irregularidades no formato das endentacdes, em funcdo da zona de
deformacéo para uma Unica endentacdo envolver um misto de fases.

A maioria dos estudos sobre os acos ferriticos de baixa densidade usam o
software Thermo-Calc para identificar temperaturas de transformacao de fase em ligas
do sistema Fe-Mn-Al-C, entretanto, ndo apresentam uma confirmacédo experimental
(LIU et al., 2019c; SEOL et al., 2013; SOHN et al., 2014b). Este presente trabalho
investigou as temperaturas das transformacdes de fases e a microestrutura de uma
liga com alto teor de Al e adicdo de Nb de forma experimental, as distintas taxas
aplicadas na dilatometria, de acordo com a variacao dos elementos de liga presentes
na austenita, reflete significativamente na decomposicdo da austenita.
Chen et al. (2017) relatou que em uma liga Fe-6Mn-5AI-0,3C a austenita transforma-
se parcialmente em ferrita e carboneto k, dependendo da taxa aplicada, o que
possibilita a presenca de austenita retida. Como também essa austenita pode
transformar em martensita, devido as condi¢des aplicadas.

As condi¢Oes de resfriamento avaliadas entre 1 e 50 °C/s, juntamente com a
combinacéo dos elementos de liga dessa nova composicdo quimica, permitiram que
ocorresse a supressdo da formacdo de cementita, pois essa fase ndo foi observada
em nenhuma analise realizada nas amostras obtidas apds os ensaios de dilatometria,
conforme j&4 foi discutido na amostra como recebida (JIN; LEE, 2012,
KAAR et al., 2018; KIM; SUH; KIM, 2013; SEOL, 2018).

4.3 ANALISES DO ENSAIO DE COMPRESSAO PLANA A QUENTE

Os principais desafios da producdo e comercializacdo dos acos de baixa
densidade surgem das dificuldades de processamento e questdes econdmicas
(RANA; LAHAYE; RAY, 2014). Embora se verifique na literatura importantes estudos
nessas ligas, o processamento em grande escala necessita de maior compreensao.

Os tratamentos termomecanicos podem ser avaliados para obter maior controle
no processamento dessas ligas. Com o intuito de verificar como ocorre o
comportamento mecanico a quente e agregar novas perspectivas a literatura, foram

realizados ensaios de compresséo plana a quente em distintas taxas de deformacgao
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nominal (0,01, 1 e 10 s) nas temperaturas de deformacédo de 850, 950, 1050 e
1150 °C. A partir desse ensaio obteve-se as curvas de escoamento e, em seguida,
foram determinados os parametros para definicdo das equacdes constitutivas que
podem descrever o comportamento termomecanico da liga em estudo. Do mesmo
modo, avaliou-se a evolucdo da microestrutura de acordo com o incremento da taxa
e temperatura de deformacdo, em funcdo dos fendmenos de recuperacdo e
recristalizacdo, ambas dinamicas, para restauracao da estrutura deformada a quente,
em funcdo do resfriamento imediato das amostras, tdo logo, foram cessadas a

deformacéo aplicada no simulador termomecanico Gleeble.

4.3.1 CURVAS DE ESCOAMENTO

Na Figura 4.17 sao apresentados os resultados dos ensaios de compressao plana
realizados nas temperaturas de 850, 950, 1050 e 1150 °C e taxas de deformacéao
nominal de 0,01, 1 e 10 s. Esses resultados estdo na forma de curvas de escoamento
(tensdo-deformacéo verdadeira) e foram obtidos em ensaios com passe Unico de
deformagé&o, conforme descritos na segéo 3.2.2.2.

De forma geral, as curvas do aco em estudo (Figura 4.17) exibem um
comportamento ndo convencional quando comparado a um aco austenitico em alta
temperatura (Figura 2.35). Nas curvas obtidas sob a menor taxa de deformagéo
(0,01 s?) nas temperaturas de 1150 e 1050 °C observa-se um pico notério no inicio
da deformacao plastica (Figura 4.17(a)). Ja nas temperaturas de 850 e 950°C, obtidas
sob a mesma taxa de deformacdo nominal verifica-se curvas com multiplos picos,
destacados por setas vermelhas na Figura 4.17(a). Além destes aspectos, curvas de
escoamento sem a presenca de um estado estacionario bem definido e com uma
diminuicao da tensédo em funcéo do incremento da deformacéo séo observadas para
a liga em estudo.

Em todas as condic¢des aplicadas, primeiramente a tenséo de escoamento (Figura
4.17) aumenta ao passo que ha um incremento da deformacéo até alcancar um valor
de pico. Em seguida, devido aos mecanismos de amolecimento, a tensao diminui de
diferentes maneiras, de acordo com as condicbes de temperatura e taxa de
deformacédo aplicadas. Esse incremento da tensdo pode ser atribuido ao efeito

dominante dos mecanismos de endurecimento, em detrimento aos mecanismos de
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amolecimento. Quando os mecanismos de endurecimento predominam, a resisténcia
mecanica do material se eleva, enquanto a ductilidade decresce.
McQUEEN et al. (2004) sugerem que esse endurecimento promovido pelo soluto seja
uma das possiveis razdes do aumento da tensdo de escoamento. Os solutos
presentes na solucado solida podem diminuir a recuperacao dinamica, aumentando a
densidade de discordancias, por meio da ancoragem, fato que se deve ao efeito da
atmosfera de Cottrell ou reducéo na EDE (DIETER, 1988). Segundo BHADESHIA e
HONEYCOMBE (2017), os precipitados gerados durante a laminagcao (precipitagao
induzida por deformacédo), de forma bem refinada e dispersa tem grande efeito no
controle do tamanho dos grdos, mas também podem promover certo grau de
endurecimento ao material. Entretanto, quando os mecanismos de amolecimento
predominam, a resisténcia decresce, enquanto ocorre um incremento na ductilidade
(DIETER, 1988; PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

Quando comparadas as condicGes aplicadas ao ensaio de compresséo plana,
observa-se que o valor da tenséo de pico diminui com o aumento da temperatura para
a mesma taxa de deformacgdo. Ao incrementar a temperatura de deformacéo ocorre
uma maior mobilidade dos contornos dos gréaos e discordancias, o que facilita anular
os efeitos do endurecimento por deformacédo, resultando em uma diminuicdo da
tensdo de escoamento (SOZANSKA-JEDRASIK; MAZURKIEWICZ; BOREK, 2018).

Em temperatura constante, a tensdo de pico aumenta com o incremento da taxa
de deformacédo. Esse fato ocorre devido a reducdo da duracdo da deformacdo com o
aumento da taxa, favorecendo os mecanismos de endurecimento, como acumulo de
discordancias, enquanto os mecanismos de amolecimento séo inibidos, por ndo terem
tempo para ocorrer resultando nesse incremento da tensédo (XU; WU; CHEN, 2018).
Deste modo, essa tensdo de escoamento € sensivel a temperatura e a taxa de
deformacéo. Esse comportamento também foi observado nos trabalhos de LIU et al.
(2019) (Figura 2.28), LI et al. (2017) (Figura 2.31), LI et al. (2016) (Figura 2.30) e
XU,WU,CHEN (2018) (Figura 2.36).
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Figura 4.17 - Curvas de escoamento obtidas apos ensaio de compressao plana.

Nas curvas de escoamento para as menores temperaturas (850 e 950 °C)

aplicadas, apos atingir a tensdo de pico tem-se uma reducdo gradual da tensao,
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resultante da atuacdo dos fendmenos de amolecimento, devido a possivel eliminacao
de um grande namero de discordancias. Esse comportamento indica a ocorréncia de
recristalizagcéo dinamica, que fica mais evidente nas curvas dessas temperaturas e na
maior taxa de deformacdo nominal de 10s?' (Figura 4.17(c)). A cinética da
recristalizacdo dinamica depende de diversos fatores externos e intrinsecos ao
material, entre 0s quais estdo a temperatura, taxa de deformacéo, tamanho do gréo
inicial e o percentual de elementos de liga. Esses fatores atuam de forma direta no
nivel de tenséo alcancado na curva tensdo-deformacéo critica para a recristalizagdo
dindmica (HAGHDADI et al., 2017; XIE et al., 2016; XU; WU; CHEN, 2018).

A reducdo dessa tensdo de pico com o incremento da deformacdo foi menos
acentuada até um estagio proximo ao equilibrio, nas maiores temperaturas (1050 e
1150°C), o que pode indicar uma possivel recuperagcdo dindmica (Figura 4.17). Em
altas temperaturas, a deformacéo provoca o surgimento de uma alta densidade de
discordancias na estrutura celular, levando ao surgimento de subgréos (contornos de
baixo angulo), que caracterizam a recuperacao dinamica. Conforme a deformacéo vai
se desenvolvendo, a alta temperatura, ha ocorréncia de mecanismos de deslizamento
cruzado e escalagem. Estes efeitos sdo normalmente observados em materiais com
alta EDE, que auxiliam na constricdo entre as discordancias dissociadas e das
consequentes mudancas nos planos de deslizamento, nos quais ha uma progresséao
da deformacdo plastica com menor resisténcia, reduzindo os valores de tensdo de
pico (DOBRZANSKI; BOREK, 2011; LI et al., 2017; LIU et al., 2019¢c; PADILHA;
SICILIANO JUNIOR, 2005).

Um comportamento distinto observado, porém, sob forma aleat6ria, nas curvas de
escoamento, foi um pico significativo no inicio da deformacéo plastica denominado
aqui como ponto de escoamento, destacados com asteriscos na Figura 4.17. Os
pontos de escoamento superior e inferior bem pronunciados podem ser observados
na taxa de 0,01 s' nas temperaturas de 1050 e 1150 °C (Figura 4.17(a)). Tal
fendbmeno primeiramente foi abordado em acos inoxidaveis duplex (MA et al., 2015).
Entretanto, outros trabalhos do mesmo sistema da liga em estudo apresentaram esse
comportamento como LI (2016) (Figura 2.30), LI (2017) (Figura 2.31),
MOZUMDER et al. (2018) (Figura 2.33) e XU,WU,CHEN (2018) (Figura 2.36). O ponto
de escoamento pode ser explicado pela deformacdo ndo homogénea entre as fases
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presentes em alta temperatura (ferrita 6 e austenita). Os mecanismos de
endurecimento e amolecimento atuam de forma distinta em cada fase. Quando
deformada isoladamente a ferrita 6 (CCC), € amaciada significativamente por meio de
recuperacdo em baixas deformacdes, formando rapidamente uma estrutura de
subgraos. Ja na austenita (CFC), a regido de encruamento € mais extensa e promove
um acumulo de energia interna, conduzindo o material a uma recristalizagédo dindmica.
Sabe-se que existem sistemas de deslizamentos pelos quais ocorrera mais facilmente
a movimentacao das discordancias por deslizamento cruzado e/ou escalagem. Apesar
da estrutura CCC, em temperaturas mais baixas ao redor da temperatura ambiente
para 0s acos, possuir um sistema de deslizamento formado por 12 combinagdes de
direcbes e planos menos compactos que os da estrutura CFC. Quando em alta
temperatura outros planos e direcfes, ndo tdo compactos, se ativam resultando em
48 sistemas de deslizamentos, que se tornam operacionais na estrutura CCC
permitindo maior movimentacéo das discordancias, por deslizamento e escalagem, e,
consequentemente, a tensdo para iniciar a deformagéo vai ser menor. Enquanto a
estrutura CFC, mesmo possuindo um sistema de deslizamento mais compacto, possui
apenas 12 sistemas de deslizamento, em qualquer temperatura de estabilidade da
estrutura que a deformacéo ocorra, necessitando de uma maior tensao para iniciar
essa deformacao. Entdo, em elevadas temperaturas, quando ocorre a deformagéo em
materiais que coexistem fases CCC e CFC, em funcado da limitacdo dos sistemas de
deslizamento nessas estruturas, a distribuicdo da deformacdo ndo € uniforme.
Inicialmente, a deformacdao plastica se concentra na ferrita mais macia, ou seja, menos
resistente a deformacdo plastica, acomodando a maior parte da deformacéo,
enquanto a austenita mais dura, ou seja, mais resistente a deformacédo plastica,
permanece elastica, promovendo um gradiente de deformacao proximo aos contornos
dos gréos. Esse gradiente acumulado, devido a formacéo de discordancias, torna a
ferrita 6 tdo dura quanto a austenita promovendo a transferéncia da carga para a
austenita que ainda esta se deformando elasticamente. O particionamento dessa
deformacgéo promove uma reducdo na tensédo de escoamento, gerando, portanto, o0
ponto de escoamento (ABEDI et al., 2017; HAGHDADI et al., 2017; WU; ZHU, 2017;
YANG et al., 2016).
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Nas curvas resultantes da aplicacédo de baixa taxa de deformacéo (0,01 s*1) e nas
menores temperaturas (850 e 950 °C) foram observados multiplos picos, destacados
por setas vermelhas na Figura 4.17. Como a liga em estudo apresenta campo bifasico
em alta temperatura (5+y), € possivel que as seguintes etapas possam ocorrer: ambos
0s graos destas fases deformam elasticamente, a fase macia deforma plasticamente
enquanto a mais dura deforma elasticamente e a etapa que ambas deformam
plasticamente. A relacdo de deformacédo elasto-plastica, entre os graos, pode ser a
responsavel pela formacdo desses multiplos picos observados de forma aleatoria
(Figura 4.17(a)). Outro fato que pode ser responsavel pela formacao desses multiplos
picos é a ocorréncia de um ciclo completo de deformacao-recristalizacao dinamica. A
baixa taxa de deformacé&o permite que a restauracéo se dé em ciclos completos, antes
gue o material seja encruado suficientemente para iniciar o préximo ciclo, gerando
esses picos de tensdo com uma certa periodicidade. Entretanto como a liga possui
austenita e ferrita 6 em alta temperatura € dificil definir qual fenémeno e fase foi a
principal responsavel por essa caracteristica na liga em estudo (PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005; SELLARS, 1990).

Desde modo, muitos fatores influenciam a natureza e a cinética dos fenébmenos a
guente, como a estrutura cristalina, composi¢cao quimica, EDE, tamanho inicial dos
graos, textura inicial e precipitados. Esse comportamento a quente fica mais dificil de
ser avaliado quando se trata de materiais com campo bifasico em alta temperatura
(XU et al., 2019).

No material em estudo, ao avaliar o perfil das curvas de escoamento (Figura 4.17),
observa-se um comportamento plastico ndo convencional e complexo apresentando
ponto de escoamento e multiplos picos. Esses comportamentos séo resultantes do
particionamento ndo homogéneo da deformacao aplicada entre a fases presentes
(6+y) em funcéo do comportamento elastico e plastico de cada fase. Além da possivel
influéncia da precipitacdo induzida por deformacdo. Nas menores temperaturas (850
e 950 °C), em todas as taxas de deformac&o avaliadas, o perfil das curvas de
escoamento indicam a predominancia do efeito da recristalizagdo dinamica. Ja nas
temperaturas de 1050 e 1150 °C tem-se uma maior tendéncia a predominancia do

fenbmeno de recuperacdo dinamica (LI et al., 2017, 2016; LIU et al.,, 2019c;
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MOZUMDER et al.,, 2018; PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005; XU; WU,
CHEN, 2018).

Na Figura 4.18, sdo apresentadas algumas relacdes entre a tenséo e a
deformacéo de pico juntamente com a temperatura e a taxa de deformacéo. Na Figura
4.18(a) observa-se que o valor da tensdo de pico diminui com 0 incremento da
temperatura e com o decréscimo da taxa de deformacdo. O incremento da
temperatura permite maior quantidade de energia armazenada o que facilita a
movimentagdo das discordancias, favorecendo os efeitos de amolecimento que
promovem a reducdo no valor da tensdo de pico. Na Figura 4.18(b), observa-se que
o incremento da taxa de deformacg&o promove um aumento nos valores da tenséo de
pico. Esse fato pode estar relacionado com o tempo de duragdo da deformacgao
aplicada. Nas maiores taxas de deformacao, o tempo de atuacdo da deformacao é
curto, o que dificulta as modificacdes dos fenbmenos de amolecimento resultando em
altos valores da tenséo de pico. Na Figura 4.18(c,d) tem-se a relacdo da deformacéo
de pico em funcdo da temperatura e da taxa de deformac&o. Os valores da
deformacéo de pico variaram mais significativamente nas menores temperaturas (850
e 950 °C) e na taxa de deformacédo de 0,01 s, enquanto segue uma tendéncia de
incremento com o incremento da taxa e da temperatura de deformacéo. Entretanto,
essa deformacdo de pico pode ser influenciada por diversos fatores como as
condicdes da deformacédo, estados de tens6es mais complexos (como é o caso de
materiais bifasicos no processamento a quente), composicéo quimica, EDE, tamanho
dos graos iniciais, e existéncia/natureza precipitados, ndo sendo possivel justificar
qgual desses fatores tiveram maior influéncia nessa variacdo (PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005).
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Figura 4.18 - Relac&o entre a temperatura e a taxa de deformacao com: (a,b)
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4.3.2 EQUACOES CONSTITUTIVAS

As curvas de escoamento plastico da Figura 4.17 indica que o nivel de tenséo
depende das condicfes de deformacado. A partir dessas curvas gerou-se uma relacéo
dos parametros de processamento utilizados com a taxa de deformacgédo (¢),
temperatura de deformacéao (T), tenséo de pico (op) e deformagéo de pico (gp), cOm 0
intuito de identificar a equacédo constitutiva do material em estudo Estes parametros
estao listados na Tabela 4.1. Pelos valores descritos na Tabela 4.1 pode-se observar
gue existe uma sensibilidade entre os valores de tensédo de pico e temperatura de
deformacédo em funcéo das taxas de deformacdo avaliadas. Nas maiores taxas e
menores temperaturas tem-se 0s maiores valores de tensdo de pico. Quanto a
determinacdo desses valores € importante salientar, que nas curvas que
apresentaram ponto de escoamento, destacado com o asterisco na Figura 4.17, os
valores da tenséo de pico foram obtidos ap0s esse pico significativo. Visto que nesse

ponto de escoamento a deformacdo ainda era muito baixa. Nas curvas que nao
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apresentaram esse ponto de escoamento foi utilizado o maior valor da curva para a
tensdo de pico (POLIAK; JONAS, 1996; ZAMBRANO et al., 2017; ZENER;
HOLLOMON, 1944).

Tabela 4.1 - Valores das tensdes e deformacdes de pico obtidos a partir das curvas
de escoamento da liga em estudo.

Taxa de deformacdo (s™?) T (°C) op (MPa) €
850 134,61 0,088
950 82,26 0,092
0,01
1050 56,37 0,198
1150 37,11 0,199
850 258,11 0,168
950 177,80 0,204
' 1050 123,79 0,210
1150 95,36 0,243
850 349,70 0,184
950 257,62 0,213

10
1050 185,78 0,234

1150 124,40 0,256

Usando os dados da tensao de pico da Tabela 4.1, as constantes materiais (A, B,
C,men, ae pB)foram calculadas a partir das equacgdes 3.4 a 3.1 descritas na secéo
3.2.2.2.

Aplicando-se logaritmos em ambos os lados das equacdes 3.5 (ac < 0,8) e 3.6

(ao > 1,2), tem-se as seguintes equacgoes:

1né=mln0+lnA—g Equacao 4.1
RT
ln£=[3c7+ lnB—% Equagéo 4.2

Os valores da tensao de pico e a taxa de deformacédo apresentados na Tabela 4.1
em diferentes temperaturas, foram aplicados na Equagéo 4.1 e Equagéo 4.2, com

auxilio do Software Origin, onde os dados foram ajustados por meio de regressdes
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lineares obtendo as relagdes de In (¢)-In(c) (equacéo 4.1) e In (¢)-c (equacdo 4.2),

conforme apresentado na Figura 4.19.

S 3
a ; ® 850°C
(@) = 850 C . e 5. 5| BTl __ . "
~ 24| » 950°C / ~ 2 = ;
- . 1050 °C < s 1050°C| /
Lo 3 0°C ) v 1150°C|/
= "9l v 1150°C = 1
lg ) ) 4 18
gn 0 v . ] g 0 v L] [ ]
s 11 5 -1
- e
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T .2 .g 2
3 3
% =34 . 2 o
4 o
= M=Q 1k, | ey ; b 0,056
= v . o . Ri=0908 | £ v ae . R2=0,968
51 5
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35 40 45 50 55 60 50 100 160 200 280 200 350
In (o) (MPa) o (MPa)

Figura 4.19 - As relagdes lineares de (a) In (&) vs In(c)(equacéo 4.1); (b) In € vs &
(equacao 4.2) da liga avaliada no presente estudo.

A partir do processo de regressao linear foi possivel determinar os valores dos
parametros m e S, os quais correspondem as inclinacdes das retas ajustadas Ing-Inc
e Ine-o, respectivamente. Esses valores foram de m = 6,135, = 0,056. Portanto, pela
Equacdo 3.8 (a. = B/ m), tem-se que o = 9,128 x10°MPa™ 1.

Em seguida, o logaritmo foi aplicado em ambos os lados da Equacéo 3.7, obtendo:

Q

— Equacéo 4.3
RT quacg

Iné =InC + nln[sinh(a’ap)] -
Para uma temperatura de deformacao constante,a Equacgéo 4.3 pode ser ajustada
para:

dlné

n= Equacédo 4.4
Oln[sinh(aap)]

Por outro lado, quando a taxa de deformacéao for constante tem-se:

2 B aln[sinh(aap)]
Rn 6(%)

Equacéao 4.5

Os dados obtidos foram submetidos ao ajuste de regressao linear em

temperaturas constantes, obtendo-se a relacéo linear de In (¢)-In[sinh(ao)], conforme
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apresentado na Figura 4.20. O expoente de tenséao n = 4,3628 foi obtido através da

inclinacdo da Equacéo 4.4.

In (taxa de deformagao) (5'1)

" 850-0 v * L
e g950°C
4 1050 °C|
v 1150°C| /
v . [ ]
J n =4 363
¥ e = R*= 0,995
T 1 P o T TR
i5 -0 05 00 05 10 15 20 25
In [senh({ao)]

Figura 4.20 As relacdes lineares entre In (¢) e In[senh(ao)] da liga avaliada no

presente estudo.

A partir da Equacao 4.5, fez-se 0 ajuste dos dados para a regressao linear em

taxas constantes, onde obteve a relagdo linear de In[sinh(aoc)]-1.000/T, conforme

apresentado na Figura 4.21. Combinando-se a Equacdo 4.3 e a Equacédo 4.5,

determina-se a inclinacdo das retas que corresponde a Q/(Rn).

In[senh{ac)]

= 001s!
s 15"
v 108!

Q/(Rn)= 8187,8
R?= 0,992

Figura 4.21 As relacoes lineares de1.000/T e In[sinh(a.c)] da liga avaliada no

T
070

0.‘75 0.;30 ' 0.T85 0.:90
1.000/T (K1)

presente estudo.

Com o valor da constante universal dos gases, R = 8,3145 mol “1K™! e 0 expoente

de tensdo n= 4,363 obtido pela relacao linear apresentada na Figura 4.20, determinou-

se a energia de ativacdo térmica para deformagéo a quente da liga em estudo que foi

de Q=297 KJ/mol. A energia de ativacdo aparente da uma indicacéo sobre a resposta

da tenséo de escoamento em relagéo ao trabalho mecéanico a quente do material. O
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teor de elementos de liga pode influenciar o valor dessa energia de ativacdo térmica
para deformacéo. Na Tabela 4.2 é apresentado um compilado de valores da energia
de ativacéo térmica para deformacao a quente encontrados na literatura para ligas do
sistema Fe-Mn-Al-C, com mesmo estado de deformacdo a partir de ensaios de
compressdo. Porém, estas ligas possuem composicdes distintas do material em
estudo, algumas que apresentam somente y e outras com y+6 em alta temperatura.
Sabe-se que o valor da energia de ativacdo para a deformacédo € um indicativo da
resisténcia mecanica do material, pois sugere a energia necessaria para a ativacao
dos mecanismos de amolecimento, que reduzirdo sua resisténcia a deformacédo a
quente.

Comparando o valor obtido na presente tese com os valores encontrados na
literatura (Tabela 4.2) para a energia de ativacao para deformacéo (Q), verifica-se que
0 mesmo é relativamente baixo, quando comparado aos outros valores, o que indica
gue a liga tem menor resisténcia em relacdo a deformacdo a quente, que as outras
ligas listadas na Tabela 4.2. Além de apresentar uma certa proximidade quando
comparado aos demais, em termos de ordem de grandeza, principalmente utilizando
as mesmas condi¢cbes de deformacao, como o trabalho de LI et al. (2017). Quanto
menor for o valor da energia de ativacao para deformacdo, mais atuantes seréo os
mecanismos de amolecimento que, por consequéncia, acarretariam uma menor
tensdo de escoamento e isso refletiia em maior facilidade de realizar o
processamento a quente.

KALANTARI et al. (2021) justificam que a ampla faixa de variagao dos valores da
energia de ativacdo para deformacdo esta relacionada com os mecanismos de
deformacédo/restauracdo dominantes em cada condicdo. Os autores descrevem a
partir de mapas de processamento que podem ocorrer influéncia da faixa de
temperatura e taxa de deformacdo em cada dominio avaliado, resultando em uma

variagao significativa no valor dessa energia de ativacao para deformagao a quente.
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Tabela 4.2 - Valores da energia de ativacdo para a deformacéo a quente de alguns
acos encontrados na literatura em comparacao com 0 aco em estudo.

Condicdo de

. Q A.
Material deformaco Fase (kJ/mol) Referéncia
Fe(—)OA,f752|\_/IOn -371,,{1%AI- 805 8_11_115005_? v+3 297 Presente estudo
Fe-8Mn-6A1-0,2C 8058'11_115005_? 45 335 (Ll et al.,, 2017)
Fe-26MN-8AI-1C 350%'11_15’8 S(_jl v 394 (WU et al., 2019)
Fe-26MN-10AI-1C 258(5%}‘;’8 SS 45 443 (WU et al., 2019)
Fe- 900-1150 °C
27Mn11,5A10,95C  0,01-10 s 7+d 294 (LI etal., 2016b)
Fe‘llo'\"gnc'loA" (;388'19_0100 gl ok 601 (LIU et al., 2019c)
Fe‘llo'\"gnc'loA" gi?dﬁcl’g SE 45 356 (LIU et al., 2019c)
P (HAMADA
Fe-25Mn-3A1-0,1C 9830151_05055 v 397 KARJALAINEN:
’ SOMANI, 2007)
Fe-11,15Mn-5,6A-  800-1100 °C s 405 (KALANTARIetal,
0,07C 0001015t 7 2021)

A partir das curvas de escoamento pode-se avaliar diretamente a resisténcia do
material. Todavia, a determinacdo da equacao constitutiva do material é bastante (til
na avaliacdo dos parametros a serem aplicados em processos industriais, além de
auxiliar em calculos que permitam inferir outras condicdes que podem ser aplicadas.
Dessa forma, realizou-se a determinacdo da equacao constitutiva a partir da equacgéo
de Arrhenius para todo o dominio de tenséo que foi simplificada para a forma de seno
hiperbdlico descrito na Equacédo 3.7 baseada nos célculos apresentados por alguns
trabalhos da literatura como LI et al. (2016) e WU et al. (2019).

Os dados obtidos anteriormente e a fungéo do seno hiperbdlico, Equacgéo 3.7, que
relaciona o parametro de Zener-Hollomon (Z) com a tensao, foram utilizados para
descrever a equacao constitutiva para a liga em estudo. Apés todos os calculos, a
expressdo do parametro Zener-Hollomon (Z) da liga investigada em funcdo da

temperatura (T) e da taxa de deformacgéo (¢) é:

297008) Equacéo 4.6

Z= éexp(g) = éexp(—
RT 8,3145T

O valor de Z em diferentes temperaturas e taxas de deformacgé&o pode ser obtido

a partir da Equacéao 4.6.
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Aplicando-se o logaritmo em ambos os lados da Equacéo 3.7.

InZ=InC+ nln[sinh(aap)] Equacio 4.7

A partir da Equacgéo 4.7 foram obtidos In[sinh (ao)] e In(Z), e estes dados foram
submetidos ao ajuste de regressao linear em diferentes temperaturas, conforme
apresentado na Figura 4.22. Combinando-se com a Equacéo 4.7, obtém-se In(C) que
€ a intersecao da reta. Essa intersecéo foi determinada pelo ajuste In(C) = 25,997, e
o valor de C = 1,952 x 10,

344 = B50°C //-
» 950°C e
324 1050 °C
¥ 1150°C /
30 b
o
28 -
N b 4
=2 /
o
24
e
22 / InC = 25 997
; R? = 0,995
20

15 10 05 00 05 10 15 20 25
Infsenh{oo)]

Figura 4.22 - As relacdes lineares entre In (Z) e In[senh(ac)] da liga avaliada no
presente estudo.
Com as propriedades da funcdo do seno hiperbdlico, a Equacdo 4.7 pode ser

reescrita como:
1

Z\n S ao Equacéo 4.8
(E) = senh(cwp) = E(e P — e %)
A qual pode ser resolvida para a tensao de pico, ou seja:
2 E a0 4.9
1 2 2 uacgéao 4.
—1l (Z)E_I_ (Z)E_I_l quag
»=5™M\C C

A partir dos valores de C, a, n e Q aplicados na Equacéo 4.9 e combinando-se a
Equacéo 4.6, a equacao constitutiva em funcéo da tensao de pico e temperatura para

a liga em estudo foi obtida:

—297008)

- Equacao 4.10
8,3145T quae

¢ = 1,952 x 10 [senh(0,0090,)]*3%3 exp(

Com: ¢ = Taxa de deformacéo (s™); o = Tenséo de pico (MPa); T = Temperatura (K).
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A precisdo da equacao constitutiva calculada (Equacéo 4.10) foi verificada por
meio da comparacdo dos dados experimentais com o0s valores obtidos por esta
equacao. A partir da aplicacdo de célculos, no sentido de avaliar a aderéncia e o erro
de previsédo desses parametros, conforme trabalhos encontrados na literatura (HE et
al., 2017; LI et al., 2016a, 2018; XIE et al., 2016; XU; WU; XIE, 2018; ZHANG et al.,
2013).

A partir da Equagéo 4.10 foram calculadas as tensdes de pico respectivas para
cada taxa de deformacdo e temperatura aplicada no ensaio experimental, como
apresentado na Tabela 4.3.

Tabela 4.3 - Valores da tenséo de pico obtidos nos ensaios experimentais e
calculados a partir da equacao constitutiva obtida para a liga em estudos.

Tensdéo de pico (MPa)

Taxa de deformacdo(s?) T (°C)

Experimental Calculada
850 134,61 121,09
950 82,26 74,91
0,01

1050 56,37 47,23

1150 37,11 31,09

850 258,11 226,92

950 177,80 164,68
1

1050 123,79 116,99

1150 95,36 82,68

850 349,70 284,34

950 257,62 219,59
10

1050 185,78 166,87

1150 124,40 125,21

A tenséo de pico calculada foi comparada com a tens&o de pico obtida a partir da
curva de escoamento ap0s ensaio de compressao plana (Tabela 4.3) para encontrar

0 erro relativo percentual, apresentado na Tabela 4.4.
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Tabela 4.4 - Erro relativo percentual determinado entre os valores experimentais e
calculados para as tensdes de pico nas diferentes condicdes de ensaios.
Temperatura (°C)

850 950 1050 1150

£(s?) Erro relativo percentual (%)
0,01 10,04 8,94 16,21 16,22
1 12,08 7,38 5,49 13,30
10 18,69 14,76 10,18 0,65

A correlacéo entre a tensédo de pico experimental e a tensédo de pico calculada
pela Equacdo 4.10 é apresentada na Figura 4.23. A partir dos dados dos erros
relativos da Tabela 4.4 foram calculados os valores do erro relativo percentual médio
(Equacédo 4.11) e o coeficiente de correlacdo (R?), obtendo-se AARE =11,16% e
R2 = 0,9903, respectivamente. O valor de Rz indica uma boa correlacéo entre os dados
previstos e experimentais. E amplamente admitido que o valor de R2 seja utilizado
para explicar a relevancia do ajuste linear entre o experimental e os dados calculados.
Ja o valor AARE é calculado por meio de uma comparacdo termo a termo do erro
relativo e € um parametro estatistico imparcial para medir a previsibilidade de um
modelo.

O valor de AARE encontrado para a liga em estudo pode ser considerando
elevado em relacdo aos valores observados na literatura (HE et al.,, 2017,
Ll etal., 2016a, 2018; XIE et al., 2016; XU; WU; XIE, 2018; ZHANG et al., 2013).
Entretanto, essa variacdo nos valores pode ser atribuida a alguns fatores como, por
exemplo, a composicao quimica, a questdo do material ser monofasico ou bifasico em
alta temperatura e, sobretudo, da forma como foi obtido o valor da tensdo de pico a
partir das curvas de escoamento. O material em estudo apresentou um
comportamento ndo convencional das curvas de escoamento, com a presenca de
ponto de escoamento, além de multiplos picos. A forma adotada para definir a tenséo
de escoamento representativa, como a tenséo de pico, indica a necessidade de uma
melhor avaliacdo e talvez modificagdes, principalmente naquelas curvas que
apresentaram ponto de escoamento, destacados com * na Figura 4.17. Estes fatores
citados podem ter contribuido com erros cumulativos nas etapas de identificacdo dos
parametros da equacdo constitutiva adotada para descrever o comportamento a
guente da presente liga nas gamas de temperaturas (850 a 1150°C) e taxas hominais
de deformacgédo (10-2 a 10 s). Deste modo, o valor obtido para AARE junto com a
qualidade do ajuste R2 da correlacdo linear entre as previsbes e medidas
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experimentais, Figura 4.23, indicam que os parametros identificados para a equacao
constitutiva na forma de seno hiperbdlico, permitem uma primeira aproximacgao para
descrever a relagao entre a tenséo de escoamento, taxa de deformagéo e temperatura

de deformacdao da liga investigada neste trabalho.
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0 50 100 150 200 250 300 350
Valores experimentais (MPa)

Figura 4.23 - Correlacao entre os valores experimentais e calculados para a tenséo
de pico da liga avaliada no presente estudo.

4.3.3 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL APOS ENSAIO DE
COMPRESSAO PLANA

Durante a deformacdo a quente de materiais bifasicos o comportamento mecéanico
depende das caracteristicas plasticas de cada uma das fases, das proporcoes,
distribuicbdes e formas, além da natureza dos contornos que separam estas fases.
Para melhor entender o que ocorreu durante a deformacdo a quente da liga em
estudo, foram realizadas andlises microestruturais a partir de analises de difracdo de
raios X e microscopia eletronica de varredura (SE/EBSD). A regido central das
amostras foi escolhida como a area de observacao da microestrutura, por representar
o estado real de deformagé&o no ensaio de compressao plana, conforme ja foi descrito
na secao 3.2.2.2.

4.3.3.1 ANALISES DE DIFRACAO DE RAIOS X

Da Figura 4.24 a Figura 4.26 sao apresentados os difratogramas das amostras
obtidas apds os ensaios de compressao plana a quente. Em todos os difratogramas,

observa-se a presenca de picos de difracdo referentes aos planos de uma estrutura
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CCC: (110), (200), (211) nos angulos de difracdo de aproximadamente 51,9°, 76,6° e
98,7°, respectivamente. Os planos referentes a uma estrutura CFC: (111), (200),
(220), nos angulos de difracdo de aproximadamente 50,1°, 58,5° e 87,4°,
respectivamente, também foram observados nos difratogramas obtidos. N&o foi
observado em nenhum difratograma a presenca de picos de difracao referentes ao
carboneto k.

Os difratogramas (Figura 4.24 a Figura 4.26 ) apresentaram picos referentes aos
planos (111) e (200) nos angulos de difragdo de aproximadamente 40,7° e 47,4°,
respectivamente, provavelmente seja do NbC. Apesar dos difratogramas
apresentarem apenas 2 picos referentes aos angulos de difracéo descritos acima, ndo
existe nenhuma outra fase possivel para o sistema que coincida com esses picos de
difracdo, assim supde serem realmente provenientes do NbC. Visto que a liga possui
alto teor de Nb, além de evidéncias no diagrama de equilibrio obtido via Thermo-Calc
gue esse carboneto forma em uma fragcéo significativa e ndo € possivel uma completa
dissolugéo do NbC nas condi¢des avaliadas (MANNAN; GILBERTO; ELENA, 2017).
Sabe-se que essa precipitacdo, além da forte influéncia da composicao quimica,
também é influenciada pelos parametros dos processos aplicados durante a
conformacdo mecéanica a quente (grau de deformacdo, taxa de deformacédo e
velocidade de resfriamento) (LEBON; DESAINT-MARTIN, 1977; KANG et al., 2011;
MEYERS; CHAWLA, 1982). Sabe-se que a adicado de Nb atrasa a recristalizacdo da
austenita, devido a presenca desse elemento em solucdo sélida ou na forma de
precipitados, que impedem o movimento dos contornos de graos e das discordancias
e, portanto, aumenta a temperatura de inicio da recristalizacdo (ALANEME;
OKOTETE, 2019; RAJINIKANTH et al., 2019). Assim, a presenca desses picos de
difracdo referentes ao NbC, indica que a composicdo quimica e as condi¢cdes
aplicadas favoreceram a precipitacdo induzida por deformacéo desse carboneto
durante os ensaios de compresséo plana a quente. Essa precipitacdo de NbC pode
ter influenciado a recristalizacdo da austenita.

No entanto, como foi destacado na secao 3.2.3.3, a analise de difracdo de raios
X para as amostras de compressao plana, foi conduzida com intuito, to somente,
qualitativo para identificacdo das fases presentes. Em funcdo de limitacdes da area
analisada como: linhas de fluxo provenientes da deformac&o nesse tipo de ensaio, 0

aspecto  grosseiro da  microestrutura e  possibiidade de variacdo



204

microestrutural/composicional da placa do esboco que define a condicdo como
recebida para permitir uma avaliagdo quantitativa (Figura 3.11). Desta forma, ndo se
pode inferir quanto a fragcdo de fases presentes, em cada condi¢cdo submetida na
compressédo plana, as temperaturas e as taxas distintas de deformacéo, em funcao
das intensidades relativas dos picos difratados das distintas fases presentes. Assim,
pode-se apenas destacar que independente da temperatura de deformacao e/ou taxa
de deformacé&o ha indicios da ocorréncia da precipitacao induzida por deformacéo do
NbC, possivelmente, nos graos austeniticos, devido a deformacéo ocorrer em campo
bifasico (6 + y). Além disto, parte do NbC origina-se daquele que ja estava presente
na condicdo como recebida (Figura 4.3), que possivelmente, se manteve presente ao
final dos 300 s do tempo de encharqgue na temperatura de 1250 °C nos corpos de
prova da compressao plana, como é suportando pelos dados termodinamicos obtidos
na simulacdo do Thermo-Calc realizada por BAETA JUNIOR (2020).
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Figura 4.24 - Difratogramas das amostras obtidas apds ensaio de compresséo plana na taxa de
deformacéo de 0,01s: (a) 850 °C; (b) 950 °C; (c) 1050 °C; (d) 1150 °C, (@ CFC (111), (200), (220);
4 CCC (110), (200), (211); A NbC (111), (200)), (radiacdo: Co-ko).
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Figura 4.26 - Difratogramas das amostras obtidas apés ensaio de compressao plana na taxa de
deformagéo de 10s: (a) 850 °C; (b) 950 °C; (c) 1050 °C; (d) 1150 °C, (@ CFC (111), (200), (220);
€ CCC (110), (200), (211); A NbC (111), (200)), (radiacédo: Co-ka).

4.3.3.2 ANALISES VIA MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA

Da Figura 4.27 a Figura 4.32, tem-se as microestruturas obtidas ap0s os ensaios
de compressao plana, que estdo divididas em grupos de acordo com a taxa de
deformacédo (0,01, 1, 10 s) imposta nas temperaturas de deformacéo de 850, 950,
1050 e 1150 °C.

Em geral, os materiais com a presenca de ferrita 6 e austenita nas temperaturas
de reaquecimento (~1250 °C), posterior a laminag¢ao a quente, apresentam gréaos de
ferrita 5 deformados paralelamente a dire¢éo de laminacéao, Por outro lado, os gréos
de austenita podem ser refinados por recristalizacdo, dependendo das condi¢des
aplicadas. Esse comportamento foi observado na liga em estudo nas condigdes

avaliadas.
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ApoOs o ensaio de compressao plana, observa-se uma microestrutura bandeada
que compreende uma matriz ferritica (8) juntamente com uma segunda fase em alto
relevo, através de analises via MEV/SE. Essa segunda fase esta na regido que
compreende a fase austenitica em alta temperatura, devido ser possivel inferir 0s
contornos prévios da austenita, revelado pelo ataque com Nital 3%. Essa observacao
é feita em funcdo da natureza da transformac¢do martensitica, que se nucleiam no
contorno do gréo de austenita e cresce no interior deste mesmo grao. A presenca de
uma fase (CCC) (8) restringe o crescimento da outra fase (y). De certa forma, as
estruturas CCC possibilitam uma maior mobilidade atémica, na faixa da temperatura
de analise. Isso favorece o processo de difuséo, resultando em gréos razoavelmente
maiores da fase CCC quando comparados a fase CFC. Essas caracteristicas também
foram observadas nos trabalhos de BAUSCH et al., (2013), FROMMEYER, BRUX,
(2006), CHEN et al. (2017) e SHIN et al.(2010) (Figura 2.23). Nestes, foram
observadas a formacgéo das bandas de ferrita 6 em microestruturas de acos do sistema
Fe-Mn-Al-C apés laminacéo a quente. Esses autores também descreveram que o alto
teor de Al, provavelmente, tenha influéncia na formacdo das faixas de ferrita 6
paralelas a superficie da tira, na direcédo de laminacao.

Do ponto de vista dos componentes microestruturais, durante o trabalho mecanico
a quente ocorre a particdo dos elementos de liga entre as fases presentes, seguida
pela transformacao da austenita. Os grdos em baixo relevo em meio as regifes de
austenita prévia, possivelmente, seja ferrita o pré-eutetéide. Isto se explica em funcéo
da observacéo da microestrutura no MEV/SE apds ataque com Nital 3% e ser uma
fase proveniente da austenita, conforme destacado da Figura 4.27 a Figura 4.32.
SHIN et al. (2010) também observaram essa ferrita a no interior da austenita, assim
como, na interface da ferrita & e austenita em amostras obtidas ap0s ensaios de
compressdo em alta temperatura. Estes autores verificaram que nas menores
temperaturas (1000 e 1100 °C), os graos de ferrita sdo nucleados a partir dos gréos
de austenita e na interface 4/y. Ja nas maiores temperaturas, os graos de ferrita a
podem ser nucleados em discordancias dentro dos graos de austenita, em funcdo da
formacao de subgréos no processo de encruamento em estrutura de alta EDE. Eles
também descrevem que esses gréos de ferrita provenientes da austenita (ferrita o pro-

eutetoide) sdo mais refinados do que os graos de ferrita existentes (ferrita 3), e os
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existentes tornam-se mais refinados de acordo com a quantidade de deformacéo.
KALANTARI et al. (2021) descrevem, a partir de uma investigacdo detalhada dos
mapas de fase obtidos via EBSD/MEV de um aco de baixa densidade
(Fe-11,15Mn-5,6Al-0,07C(%p.)) que também possui a presenca de ferrita proveniente
da austenita. A transformacdo dinamica de austenita em ferrita, ocorreu
principalmente nas microestruturas que foram deformadas sob taxa de deformacéo
de 0,1 s, a qual resultou na formacédo de grédos refinados de ferrita dentro da
austenita. Esse comportamento também foi observado na liga em estudo, porém, com
uma reducao na fracao de ferrita o pro-eutetdide com o incremento da temperatura de
deformagé&o, para uma mesma taxa de deformagao.

A austenita também se transformou em martensita induzida termicamente com
morfologia lenticular (Figura 4.27 a Figura 4.32), devido ao resfriamento acelerado que
foi aplicado, propositalmente, de modo a se ter um “congelamento” do aspecto
microestrutural desenvolvido em alta temperatura. Esse resfriamento acelerado
permite observar evidéncias da condicdo microestrutural desenvolvida logo apos
cessada a deformacdo. A martensita presente na microestrutura resultante da
transformacao da martensita, apés o resfriamento acelerado, provavelmente também
apresente com estruturas cristalinas CCC (a’) e TCC (a.”’), conforme ja foi discutido na
secao 4.2.2. A taxa de resfriamento aplicada apés a deformacao € maior de 5 °C/s e
talvez seja proximo a 50 °C/s, pois evidencia-se a formacdo da martensita, que pode
ser CCC (o) e TCC (o) (Figura 4.11), e a condicdo de encharque em ambos ensaios
sdo as mesmas (1250 °C por 300 s).

Conforme observado nos difratogramas tem-se a possibilidade de uma intensa
precipitacdo induzida pela deformacdo de NbC, acredita-se que as regides
destacadas nas micrografias, conforme a Figura 4.28(c), Figura 4.29(c,f), seja
possivelmente esses carbonetos formados de forma refinada em meio a austenita,
visto que alto teor de Nb promoveria essa grande fracdo de NbC. Entretanto, néo foi
realizada andlises quimicas ou estruturais nestes constituintes com a morfologia
refinada, destacada que confirme ser o NbC, mas esse fato corrobora tanto com as

analises de difracdo de raios X quanto com as simulac¢des via Thermo-Calc.
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Figura 4.27 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas ap0s ensaio de compressao plana com taxa
de deformacao de 0,01 s'1a 850 °C: (a) 500x; (b) 3000x; (c) 5000x e 950°C:(d) 500x; (e) 3000x; (f)
10000x. Atague: Nital (y: = Austenita Retida; 5 = Ferrita 3; ap = Ferrita a pré-eutetoide; o’ = Martensita
CCC; o” = Martensita TCC).
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Figura 4.28 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas ap0s ensaio de compressao plana com taxa

de deformacao de 0,01 sta 1050 °C: (a) 500x; (b) 3000x; (c) 12000x e 1150°C:(d) 500x; (e) 5000x; (f)

12000x. Ataque: Nital (yr = Austenita Retida; & = Ferrita §; op = Ferrita o pré-eutetdide; o’ = Martensita
CC; o’ = Martensita TCC).
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Figura 4.29 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas apds ensaio de compresséo plana com taxa
de deformacao de 1 st a 850 °C: (a) 500x; (b) 3000x; (c) 3000x e 950°C:(d) 500x; (e) 3000x; (f)
10000x. Ataque: Nital (yr = Austenita Retida; & = Ferrita §; op = Ferrita o pré-eutetdide; o’ = Martensita
CCC; o” = Martensita TCC; NbC = Carboneto de ni6bio).
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(bR

Figura 4.30 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas apds ensaio de compressédo plana com
taxa de deformacédo de 1 s'1a 1050 °C: (a) 500x; (b) 3000x; (c) 12000x e 1150°C:(d) 500x; (e) 5000x;
(f) 12000x. Ataque: Nital (y: = Austenita Retida; 5 = Ferrita 3; ap = Ferrita o pré-eutetoide; o’ =

Martensita CCC; o” = Martensita TCC; NbC = Carboneto de nidbio).



213

Figura 4.31 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas apds ensaio de compressédo plana com
taxa de deformacéo de 10s1a 850 °C: (a) 500x; (b) 3000x; (c) 15000x e 950 °C:(d) 500x; (e) 3000x;
(f) 15000x. Atague: Nital (y: = Austenita Retida; 5 = Ferrita 3; ap = Ferrita o pré-eutetoide; o’ =

Martensita CCC; o” = Martensita TCC).
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Figura 4.32 - Micrografias MEV/SE das amostras obtidas ap0s ensaio de compresséo plana com taxa

de deformacao de 10 s'2a 1050 °C: (a) 500x; (b) 3000x; (c) 12000x e 1150°C:(d) 500x; (e) 3000x; (f)

8000x. Ataque: Nital (yr = Austenita Retida; & = Ferrita 8; op = Ferrita o pro-eutetdide; o’ = Martensita
CCC; o” = Martensita TCC; NbC = Carboneto de nidbio).

Outrossim, supde-se a presenca de austenita retida, a qual, em geral, encontra-
se nas regides de interface entre a austenita e a ferrita 5 (alto relevo e lisa), destacadas
nas Figura 4.27 a Figura 4.32. Isso pode ocorrer, possivelmente, pela deformacgéo
presente na microestrutura da austenita, em conjunto com a composi¢ao quimica, ter
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contribuido para o decréscimo da temperatura final da transformacédo da martensita
(Mr) e esta ser inferior a temperatura ambiente. Na verdade, tanto a estabilidade
quanto os produtos de transformacdo da austenita, em uma estrutura duplex séo
fortemente influenciados pela composicdo quimica e pelos parametros de
processamento (CHEN et al., 2017). Essa austenita retida também se fez presente
nas amostras obtidas ap0s os ensaios da dilatometria, nas taxas de resfriamento
superior a 5 °C/s (Figura 4.12 a Figura 4.14).

As fases encontradas nas micrografias corroboram com as analises de difracdo
de raios X, na quais foram observados picos nos angulos de difracdo referentes a
essas fases indexadas nas Figura 4.24 a Figura 4.26.

As amostras nas condi¢des apds compressdo plana em todas as taxas de
deformacédo (0,01, 1 e 10 s!), na menor (850 °C) e na maior (1150 °C) temperatura
de deformacédo, foram submetidas a analises via EBSD/MEV. Com isto foi possivel
verificar as fases, orientacdes e possiveis caracteristicas, em funcédo dos contornos
de gréos que podem contribuir no entendimento dos mecanismos de restauragéo, que
se fizeram presentes, nas fases estaveis na compressao plana da liga em estudo.
Para essa andlise utilizou-se as mesmas fichas cristalograficas da analise de
EBSD/MEV da amostra resultante do ensaio de dilatometria submetida a maior taxa
de resfriamento (50 °C/s) a partir de 850 °C, j& discutido na secao 4.2.2.2.

Na Figura 4.33, é apresentada a analise do mapa de fase sobre o mapa de
qualidade. Nesta figura é identificado separadamente cada fase indexada pela anélise
de EBSD/MEV, da condicdo de ensaio com taxa de deformacao de 0,01 e temperatura
de 1150 °C. Essa condicdo foi escolhida de forma aleatéria para facilitar o
entendimento do leitor quanto a localizagc&o das fases e as fases presentes na liga em
estudo.

A regido em amarelo da Figura 4.33(a) representa a estrutura CCC que foi
indexada sobre os graos alongados, possivelmente, de ferrita 6 e em meio a regides
com morfologia lenticular juntamente com os graos de ferrita o pro-eutetdide. Na
Figura 4.33(b), encontra-se evidenciada a indexacéo de uma estrutura TCC, coloragao
azul claro, sobre a regido de aspecto lenticular. Sendo assim, coexiste na regidao com
aspecto lenticular tanto uma fase com estrutura CCC, quanto uma fase com estrutura

TCC. Conforme ja foi discutido em relacdo a amostra resultante da dilatometria na
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taxa de resfriamento de (50 °C/s) (secéo 4.2.2.2 - Figura 4.11), trata-se de martensita
com distintas estruturas. Essa fase € produto da transformacédo de fases devido ao
resfriamento acelerado da austenita CFC existente na temperatura de deformacéo e
ainda remanescente a temperatura ambiente. Destacando que este resfriamento
acelerado ndo foi conduzido para se observar os produtos de transformacdo da
austenita, mas sim com o objetivo de inferir quanto aos aspectos da restauracéo
presentes na austenita através das caracteristicas cristalograficas da martensita
formada. Na Figura 4.33(c) é apresentado a indexacdo de uma fase com estrutura
CFC destacada na cor azul escuro, na qual as caracteristicas morfolégicas e
estruturais, permitem inferir ser a austenita retida, que se apresenta de forma
significativa na interface com a ferrita 6. Essa observacdo suporta a presenca dos
picos de difracdo relativos a essa estrutura CFC nos difratogramas (Figura 4.24 a
Figura 4.26), como também confirma que as regides em alto relevo e lisa nas analises
de MEV/SE, identificada como yr da Figura 4.27 a Figura 4.32 sé@o realmente austenita
retida. Como também destacar que o resfriamento imposto garantiu que tdo somente
a austenita se transformasse em martensita, e que a ferrita 5 se manteve, em termos

de fracéo, forma e dimenséao dos graos.

Amarelo Azul claro Azul escuro
Estrutura: CCC. Estrutura: TCC. Estrutura: CFC.
a= 2,889 A. aeb=2846 A. a= 3,66 A.

Figura 4.33 - Mapa de fase sobreposto ao mapa de qualidade referente a cada fase
observada na liga em estudo: (a) CCC; (b) TCC e (c) CFC.

Essas fases também foram observadas no trabalho de KAAR et al. (2018), em
amostras com as seguintes composi¢bes: A:  Fe-0,4C-1,1Mn-2,8Al,
B: Fe-0,4C-1,6Mn-3,3Al; C: Fe-0,4C -1,5Mn-5,2Al e D: Fe-0,4C-2,5Mn-5,2Al. Estes
autores, por meio de analises de EBSD/MEV, verificaram a presenca de uma matriz
ferritica (azul), ilhas de austenita retida (vermelha) e de martensita (verde) (Figura
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2.5). Sado evidentes nos mapas de fases deste trabalho, as diferencas na
microestrutura em funcao do teor de Al. Para os acos contendo os menores teores de
Al (agos A e B - Figura 2.5(a,b)), a microestrutura consistia em ferrita e austenita retida,
enquanto para os a¢os C e D (Figura 2.5 (c,d)), com o maior teor de Al, além de ferrita
e austenita retida, também observa-se a martensita na microestrutura. A partir dessa
observacdo do trabalho de KAAR et al. (2018) pode-se supor que o teor de Al
adicionado a liga em estudo tenha contribuido também para a formacgéo da martensita,
e assim garantir o congelamento microestrutural para associar as caracteristicas
cristalograficas da martensita a austenita que lhe deu origem.

Na Figura 4.34 e Figura 4.35 sao apresentadas as andlises de EBSD/MEV para
as amostras obtidas apds compressao plana ensaiadas nas temperaturas de
deformacgéo de 850 °C (Figura 4.34) e 1150 °C (Figura 4.35) com as taxas de
deformacdo de 0,01, 1 e 10 s’. Nestas figuras, sdo apresentados os mapas de
qualidade, mapas de fases e mapas de orientacdo cristalografica dos graos
analisados das fases com estrutura CCC. De modo geral, nas duas temperaturas
avaliadas para todas as condicdes de deformacdes, nos mapas de fase (Figura
4.34(b,e,h) - Figura 4.35(b,e,h)), observam-se regifes com a presenca das fases com
estrutura CCC em amarelo referente a ferrita 6, ferrita o pré-eutetdide e martensita
(o), estrutura TCC em azul claro referente a martensita (o) e estrutura CFC em azul
escuro referente a austenita retida, conforme ja discutido (Figura 4.33), em todas as
condicBes de deformacdes avaliadas. Uma analise qualitativa permite indicar que com
o incremento da taxa de deformacdo, na mesma temperatura de deformacéo, ocorre
uma reducao na fracdo da martensita TCC. Este fato pode estar relacionado com a
heterogeneidade composicional ao longo do volume dos grdos de austenita na
temperatura de deformacé&o. A condicdo de deformacdo imposta permite um
incremento mais significativo na homogeneizagdo composicional da austenita
deformada e da microestrutura como um todo, do que simplesmente a componente
térmica de manutencédo em elevada temperatura (DA SILVA DE SOUZA; MOREIRA;
DE FARIA, 2020; GAO et al., 2014; JIMENEZ-MELERO et al., 2007; VAN BOHEMEN;
SIETSMA, 2014). Isso suporta o que foi discutido na secéo 4.2.2.2, que durante os
ensaios de dilatometria, o tempo de encharque (300 s) na temperatura de 1250 °C

nao foi suficiente para homogeneizar a distribuicdo de elementos de liga na solugéo
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sélida no volume dos gréaos de austenita. Entretanto, na compresséo plana, a alta taxa
de deformacdo permitiu provavelmente uma maior redistribuicdo do C e de outros
elementos de liga no volume dos gréos da austenita, 0 que promove uma maior
homogeneizagcdo da composicdo da austenita, quando comparada a austenita
deformada nos ensaios em taxas de deformacdo média e baixa, resultando em uma
aparente menor fracéo indexada de martensita TCC, conforme observa-se nas Figura
4.34 e Figura 4.35.

Os mapas de orientacao cristalografica sdo apresentados na Figura 4.34(c,f,i)
para a temperatura de 850 °C e na Figura 4.35 (c,f,i) para a temperatura de 1150 °C
em todas as taxas de deformacéo. A partir desses mapas, tem-se alguns indicativos
de variagdes microestruturais dos gréos de austenita e ferrita 6 durante o processo de
compressdo. Na menor temperatura de deformacao (850 °C-Figura 4.34), nas regidoes
de austenita em alta temperatura, que devido ao resfriamento acelerado aplicado
transformaram-se em martensita com morfologia lenticular, tem-se uma distribuigéo
bem aleatéria da orientacdo. Essa variacdo de orientacdo pode indicar condicdes
prévias dos graos da austenita, em funcdo das bases cristalograficas da
transformacao martensitica. Em geral, as relacdes de orientacdo sdo expressas por
planos e dire¢Oes cristalinas da matriz e produto que mantém uma relacdo de
paralelismo entre si. As relacbes de orientacdo de Kurdjmov-Sachs(K-S),
Nishiyama-Wassermann(N-W) e Bain sdo usadas para descrever a transformacéao
entre a austenita (fase mae) e a martensita (fase produto). Para qualquer relagéo de
orientacdo especifica, observa-se que existe um eixo [uvw] que € invariante com
respeito a transformacdo, ou seja, € comum a ambas as fases. Neste caso, a
transformacao pode ser descrita como uma rotagao de angulo o em torno deste eixo.
De acordo com esta notacao, a relacéo de Bain corresponde a uma rotacdo de 45°
em torno do eixo <100> comum a ambas as fases, enquanto a relagdo de KS pode
ser descrita como uma rotacdo de 90° em torno de um eixo <112> comum a matriz e
ao produto (NISHIYAMA, 1978; WAYMAN & BADHESHIA, 1996). Ou seja, as
orientacdes da martensita formada dentro de um mesmo grao estara associada a
valores proximos entre si e com relagéo de orientagéo relacionados a orientacdo do
grao da austenita que |he deu origem. Segundo ABBASI et al. (2012) e
ZHANG et al.(2020b) como as analises via EBSD/MEV estdo cada vez mais
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confiaveis, pode-se inferir a partir das relacdes de orientacdo entre a fase de alta
temperatura e seus produtos comportamentos ocorridos durante a deformacao a partir
dessa técnica. Desta forma, apesar de ndo terem sido conduzidas analises
EBSD/MEV no campo de estabilidade da austenita e das deformacdes aplicadas,
acima de 850 °C, pode-se inferir que as lentes da martensita com alinhamentos
préximos estdo associados a um mesmo grao austenitico prévio.

Ao confrontar as observacdes da literatura com os resultados aqui obtidos,
podem-se inferir que essa aleatoriedade na orientacdo da regido que compreende um
grdo de austenita em alta temperatura, seja resultante da recristalizacdo dinamica
nesta fase. As condicdes aplicadas nos ensaios permitiram a formacdo de novos
graos e com isso um refino na austenita que caracteriza esse fendmeno. Essa regido
resultante do refino da austenita, devido a recristalizacdo dindmica, estd destacada
na Figura 4.34(a,b) com retangulos brancos para as taxas de deformacédo 0,01 e 1s?!
na temperatura de 850 °C. Esses novos grdos de austenita refinados permitiram a
formacao de pequenos blocos de martensita com aspecto lenticular de alinhamento
proximo entre si. Assim, tem-se uma grande quantidade de pequenos agrupamentos
de martensita que se entrelacam, provenientes dos graos refinados da austenita e,
portanto, resultando na aleatoriedade de orienta¢des cristalograficas, como indicado
pela variedade de coloracdo dessa regido. Quando se avalia a maior temperatura
(1150 °C - Figura 4.35) essa aleatoriedade de orientacéo ndo se apresenta de forma
tdo significativa, conforme destacado com retangulos tracejados em brancos. Este
comportamento também foi observado na martensita resultante da taxa de
deformacéo de 10 s na temperatura de 850 °C (Figura 4.34(c)). Nesta temperatura
(1150 °C), observa-se uma martensita mais alinhada em blocos mais grosseiros,
indicando que néo ocorreu de forma consideravel o refino dessa estrutura. Assim, as
condicdes dos ensaios aplicados ndo favoreceram a recristalizacdo dindmica dessa
regido que compreende a austenita. Em altas temperaturas as discordancias se
movem com mais facilidade, ocorrendo com maior frequéncia a aniquilagdo e o
rearranjo destas levando a uma menor densidade de discordancias no material, o que
acarreta um menor potencial termodindmico para a recristalizagcdo dinamica
(PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).
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Por outro lado, na ferrita 6, formada pelos gréos grosseiros e alongados, observa-
se uma reducdo na variacao das cores associadas a orientacdo desta fase (Figura
4.34 e Figura 4.35) com o incremento da taxa de deformacéo para as temperaturas
de 850 e 1050 °C. Na temperatura de 850 °C (Figura 4.34(c,f,i)) com o aumento da
taxa de deformacgdo, verifica-se uma tendéncia para a orientacdo [001] na regiédo
analisada por apresentar a coloragcdo vermelha de forma bem mais intensa.
BOER; WIETING(1997), sugerem que as discordancias em grdos com orientacdes
proximas a {001}//DN tem distribuicdo de orientagdes proximas na regiao analisada,
enquanto os graos com orientacao proximos a {111}//DN apresentam formacéo de
células de discordancias. Com a deformacdo na temperatura de 850 °C, a liga em
estudo apresentou uma tendéncia a orientacdes proximas na regido analisada, o que
indica que pode ter ocorrido recuperacdo dinamica. Devido ao fato de que esse
fenbmeno diminui a densidade de discordancias, além da formacéo de subgréos. Na
maior temperatura de deformacdo analisada (1150 °C - Figura 4.35(c,f,i)) com o
incremento da taxa de deformacéo também observa-se essa reducao na variagao das
cores associadas as orientacbes dos grao de ferrita 5, porém, sem apresentar
qualquer tendéncia a uma orientacao preferencial. Assim, as condi¢cfes aplicadas
permitiram uma maior quantidade de energia armazenada que, por sua vez, pode ter
favorecido a recuperacédo dinamica nessa fase.

Com o intuito de obter mais informagcbes quanto os fenébmenos durante
deformagcdo a quente da ferrita o, buscou-se fazer uma avaliagdo quanto aos
contornos dos gréos dessa fase, apos a deformacdo, em todas as taxas de
deformacdo (0,01, 1 e 10 s'!) e nas duas temperaturas avaliadas (850 e 1150 °C). E
importante destacar que para a austenita, essa analise sobre os contornos dos gréos,
nao permite nenhuma suposicdo, visto que ndo é possivel observar os contornos
prévios da austenita, pois identifica os contornos da estrutura lenticular da martensita
formada, devido ao resfriamento rapido.

Sabe-se que o conhecimento do angulo de orientacdo entre os graos pode auxiliar
no entendimento do mecanismo atuante durante o processamento a quente. Assim foi
realizado um tratamento dos dados diretamente no software ESPRIT com angulos de
orientacdo criticos entre grdos, que permitissem diferencia-los de acordo com a

variacdo na orientacao cristalografica.
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Na Figura 4.36 e na Figura 4.37 sédo apresentadas os mapas de gréos para as
analises de ESBD/MEV conduzidas nas amostras resultantes da compresséao plana a
850 e 1050 °C com as distintas taxas de deformagdes (0,01; 1 e 10 s™!) adotadas no
presente estudo. Esses graos destacados nos mapas séo definidos de acordo com o
angulo de orientacéo que foi inserido para o tratamento dos dados, ou seja, ao inserir
um angulo de 5°, o software ESPRIT considera que variacdes acima desse angulo é
um gréo. A cor ndo tem significado, apenas delimita essa regido para diferenciar graos
vizinhos e é escolhida de forma aleatéria pelo préprio software. Apds algumas analises
foram definidos como 1°, 5 ° e 15° os angulos aplicados no tratamento de dados, que
possibilitaram verificar de forma mais clara a evolucéo da variacdo desses contornos,
identificando a presenca de contornos de baixo angulo (1<6<15°) e contornos de alto
angulo (6>15°) na ferrita o.

Nos gréaos alongados (Figura 4.36 e Figura 4.37) que sao referentes a ferrita 9,
nas menores taxas (0,01 e 1 s') em ambas as temperaturas avaliadas (850 e
1150 °C), identificam-se, na sua maioria, grdos com contornos de baixo angulo,
(6<15°). Estes indicam a presenca de subgrdos evidenciando uma possivel
recuperacdo dinamica (Figura 4.36(a) e Figura 4.37(a)). Esse comportamento
corrobora com o que foi observado no mapa de orientacdo cristalografica (Figura
4.34(c,f,i); Figura 4.35(c,f,i)). Como a ferrita 6 apresenta alta EDE, tem-se um
favorecimento para a recuperacdo e uma reducdo na quantidade de defeitos
cristalinos e no potencial termodinamico para a recristalizacdo. Isto reduz a energia
armazenada no material, dando origem a uma estrutura alongada paralelamente a
direcdo de laminagcdo com maior evidéncia de contornos de baixo angulo. Quanto
menor a taxa de deformac&o, aumentando-se a temperatura, menor a tensao no
estagio de fixagdo do escoamento, menor a densidade total de discordancias e
maiores os subgrdos (HUMPHREYS; HATHERLY, 2004; PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005).
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Entretanto, na maior taxa de deformagcéo aplicada (10 s'') sdo observados gréos
grosseiros de ferrita 5, sem a evidéncia da presenca de contornos de baixo angulo
nessa regiao, tanto na temperatura de 850 °C quanto em 1150 °C. Este fato permite
supor que o incremento da taxa de deformacdo ndo favoreceu a recuperacéo
dindmica.

Portanto, a partir de todas as andlises realizadas nas amostras obtidas apos o
ensaio de compressao plana pode-se verificar que a coexisténcia da austenita e ferrita
d nas temperaturas de trabalho a quente resulta em um comportamento distinto n&o
s6 das curvas de escoamento (Figura 4.17), mas também das possiveis
transformacdes de fases, devido a diferenca na resposta a deformacdo entre as
distintas fases (Figura 4.27 a Figura 4.32) (LI et al., 2016b; LIU et al., 2019c;
MOHAMADIZADEH et al.,, 2015; XU; WU; CHEN, 2018). Os mecanismos de
endurecimento e amolecimento atuam de forma distinta em cada fase (y ou 3), pois
dependem de fatores como as condicbes de deformacdo (taxa e temperatura de
deformacéo), diferenca de EDE e a difusividade das fases envolvidas (CASTAN;
MONTHEILLET; PERLADE, 2013).

Ao observar a regido de contorno prévio da austenita na mesma taxa de
deformacéo, em fungéo do incremento da temperatura de deformacao, verifica-se que
nas menores temperaturas tem-se uma maior fragmentacéo dessa regido. Por outro
lado, nas maiores temperaturas, tem-se uma fragmentagcdo menos significativa,
apresentando graos grosseiros em alto relevo, conforme observado em todas as
amostras na Figura 4.38. No interior desses graos tem-se uma morfologia lenticular
gue infere-se ser martensita, e regiées de baixo relevo, entre os graos fragmentados,
nas quais supde-se que sejam a ferrita o pro-eutetéide, como identificado da Figura
4.27 a Figura 4.32.

Essa fragmentacdo corrobora com o indicativo de que ocorreu recristalizagéo
dindmica dessa fase durante o ensaio de compressao plana. A austenita geralmente
apresenta baixa EDE e com isso a cinética de recuperacao € lenta e a quantidade de
defeitos é mantida alta, permitindo um maior potencial termodinAmico para a
ocorréncia da recristalizagdo dinamica. Quando a escalagem e o deslizamento
cruzado ndo operam de maneira efetiva, devido a uma baixa mobilidade das

discordancias, iniciam-se processos de encurvamento do contorno de grao,



227

coalescimento de subgrédos e a nucleacdo de novas células com alta desorientacao
dentro do gréo. Estes processos sao resultantes dos fenbmenos de recristalizacao
(ALANEME; OKOTETE, 2019; HUMPHREYS; HATHERLY, 2004; PADILHA;
SICILIANO JUNIOR, 2005).

Essa recristalizacdo pode ser influenciada pelos elementos de liga presentes em
solucéo solida ou combinados para formacao de precipitados. Como esse tipo de
processo envolve o movimento dos contornos de alto angulo, os elementos de liga
podem retardar esse fenbmeno de duas maneiras, a saber, quando o acumulo de
atomos em solucédo sélida gera ancoramento do contorno de gréo ou a presenca de
particulas na forma de precipitado durante o inicio do processo de recristalizacao
(PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

Portanto, o Al e o Nb adicionados na liga em estudo podem ter influenciado o
processo de recristalizacdo, durante a deformacédo a quente (CHEN et al., 2017,
RAJINIKANTH et al., 2019; WEISS; JONAS, 1979). Foi verificado, a partir das analises
de difracdo de raios X e MEV/SE, que a composi¢do quimica e as condi¢des aplicadas
na compressao plana a quente, possivelmente, promoveram a precipitacéo induzida
por deformacédo do NbC, evidenciada pela presenca de picos deste carboneto nos
difratogramas e particulas finas, dispersas, presentes no interior dos grdos nas

micrografias das amostras deformadas (Figura 4.24 e Figura 4.26).
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obtidas de realizadas ap0ds ensaio de compresséao plana.

Essa inibicAo ou atraso da recristalizacdo pode estar relacionada com os
elementos de liga presentes, tempo da deformacdo e a energia armazenada na
austenita para que ocorra a recristalizacdo (HUMPHREYS; HATHERLY, 2004,
MCQUEEN, 2004; PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005). Segundo PANIGRAHI
(2001), além do aumento da densidade de discordancias na austenita durante o
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processo de laminacdo a quente, outro fator que colabora com o aumento da
resisténcia da austenita sdo os elementos de liga, pois impedem a movimentacéo das
discordancias. A diferenga no tamanho dos atomos dos elementos de liga adicionados
em relagcdo aos atomos de Fe leva um aumento maximo na resisténcia a quente, pois
isso causa uma distorcao localizada na rede.

Deste modo, na liga em estudo, a austenita apresentou evidéncias de uma maior
tendéncia a recristalizacdo dindmica nas menores temperaturas. Essas observacdes
guanto ao comportamento da austenita durante a deformagéo, pode ser um indicativo
de que esse processo foi mais significativo, permitindo que as curvas de escoamento
(Figura 4.17) nas menores temperaturas apresentassem caracteristicas da
recristalizacdo dinamica. O que corrobora com a discussédo apresentada na sec¢ao
4.3.1.

Quando séo avaliadas as regides da ferrita 6, foi observada uma quantidade
significativa de contornos de baixo angulo em meio a gréos alongados dessa fase,
indicando evidéncias de recuperacao dinamica. Os estagios de recuperac¢ao nao sao
processos microestruturais simples, mas uma série de micromecanismos que ocorrem
concomitantemente, tais como: emaranhados de discordancias, formacdo de
estrutura celular, aniquilacdo de discordancias dentro dessas células, formacédo e
coalescimento de subgrdos (MCQUEEN; JONAS, 1985). Entretanto, o processo de
recuperacdo ndo resulta em uma mudanca significativa na microestrutura, pois nao
promove movimento dos contornos de alto a&ngulo e sim um rearranjo das
discordancias pela formacéo/migracdo de contornos de baixo angulo (subgréos), o
gue dificulta a observacéo da ocorréncia desse fendbmeno. Geralmente, a ferrita possui
maior EDE o que facilita o fenbmeno de recuperacdo. A adicdo de Al na liga em
estudo, além de ser um elemento alfagénico, também pode aumentar a temperatura
de recristalizacao da ferrita, dificultando a ocorréncia desse fenémeno (CHEN et al.,
2017; DOBRZANSKI; BOREK, 2011; DOHERTY et al., 1997; HAGHDADI et al., 2017;
HUMPHREYS; HATHERLY, 2004; KALANTARI et al., 2021; PADILHA; SICILIANO
JUNIOR, 2005; SELLARS, 1990).

O indicativo de que a ferrita & tenha sofrido recuperagdo corrobora com as
caracteristicas das curvas de escoamento obtidas nas maiores temperaturas (Figura

4.17). Nestas condi¢des, a predominancia da recuperacao permitiu que as curvas
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apresentassem uma tendéncia ao equilibrio entre a geracdo e aniquilacdo de
discordancias. Esse comportamento ndo promove uma variacdo no tamanho médio
dos subgrdos com a deformacdo, sendo que esse tamanho ird depender da
temperatura e da taxa de deformacdo. Assim, os grdos alongam-se devido a
deformacéo, pois ndo ocorre a migracdo de contornos de alto angulo e sim uma
predominéancia dos contornos de baixo angulo. De maneira geral, o incremento da
taxa de deformagdo reduz o tempo de deformacdo e com isso diminui o
armazenamento de energia interna, de modo que a recristalizacdo dinamica
aparentemente foi suprimida, favorecendo a recuperacédo dinamica (HUMPHREYS;
HATHERLY, 2004; PADILHA; SICILIANO JUNIOR, 2005).

Os resultados indicam que a microestrutura € sensivel a temperatura e a taxa de
deformagéo. De forma qualitativa, observa-se que com o incremento da taxa e da
temperatura de deformacdo, a fracdo de austenita presente tem formato mais
grosseiro ao final da deformacéo. Essas interacdes entre os processos de deformacao
e restauracdo sdo de grande importancia no processamento termomecanico dos
materiais. Portanto, infere-se que os parametros de deformacdo a quente afetam a
fracdo volumétrica, morfologia de cada fase, bem como a recuperacdo e a
recristalizacdo dinamica da ferrita 6 e austenita (ALANEME; OKOTETE, 2019;
HUMPHREYS; HATHERLY, 2004; LI et al., 2016b; PADILHA; SICILIANO JUNIOR,
2005). O refino resultante da recristalizacdo dindmica na austenita também foi
observado por XU, WU e CHEN (2018).

Deste modo, no comportamento de deformacgdo plastica a quente do aco em
estudo infere-se que a fase ferritica continua exibe uma tendéncia a recuperacéo
dindmica, enquanto a fase austenitica tem uma maior predominancia da
recristalizacdo dinamica (KALANTARI et al., 2021; LI et al., 2017, 2016b;
LIU et al., 2019c; MOZUMDER et al., 2018; XU; WU; CHEN, 2018).
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4.4 CONSIDERACOES FINAIS

Com base em todas as analises realizadas nessa presente Tese de Doutorado alguns

pontos importantes foram observados:

e A composicdo quimica escolhida permitiu uma reducéo na densidade da liga
de 10% em relacdo a densidade de agos estruturais tipicos;

e Essa composicéo também tem forte influéncia na estabilidade da ferrita & até a
temperatura ambiente, permitindo que a liga apresente um campo bifasico em
alta temperatura (6+y);

e QOutro ponto a se destacar € que ndo se observou em nenhuma analise
vestigios da presenca de cementita, este fato tem relagdo com o teor de Al
presente na liga, que inibi a formacao deste carboneto e favorece a formagao
do carboneto k;

e A microestrutura observada em alta temperatura (5+y) permitiu inferir que a liga
em estudo pertence ao grupo dos acos ferriticos-austeniticos com topologia
duplex de matriz ferritica do sistema de Fe-Mn-Al-C, de acordo com
observacdes durante o processamento mecanico a quente;

¢ A adocéo de taxas de resfriamento igual ou inferiores a 3 °C/s abaixo de 850 °C,
no ciclo térmico aplicado no ensaio de dilatometria, com taxa de aquecimento
de 1 °C/s e encharque a 1250 °C por 300 s, permitiu o desenvolvimento de uma
microestrutura a temperatura ambiente constituida de multiplas fases (ferrita 6
e o pro-eutetdide, microscontituinte eutetoide lamelar (o + carboneto k),
austenita retida e NbC).

¢ Astaxas de resfriamento igual e superiores a 5 °C/s aplicadas abaixo de 850 °C
nos ensaios de dilatometria e o resfriamento aplicado para o “congelamento”
da microestrutura em alta temperatura apos a deformacédo no ensaio de
compressdo plana, permitiram a formagdo de martensita. Com auxilio de
andlises de EBSD/MEV, nessas condi¢cdes, observou-se que a martensita
formada apresenta estruturas cristalinas CCC e TCC.

e Com base nos aspectos microestruturais observados a temperatura ambiente

apos ensaios de dilatometria e compressao plana, observou-se a possibilidade
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de obtencéo de microestruturais finais de constituicdo de mdultiplas fases, que
em funcdo do aspecto microestrutural se enquadraria na classe dos acos
‘Complex Phase” dos agos avangcados de alta resisténcia com
conformabilidade apreciavel pela fracdo significativa de ferrita 6 e resisténcia
mecanica controlada pelo natureza, dimensédo, distribuicdo e fracdo de
segunda fase e precipitado NbC. No entanto, processamentos com parametros
explorados e controlados, inicialmente em escala laboratorial, devem ser
conduzidos a fim de ser ter chapas laminadas a quente e/ou laminadas a frio e
recozidas para observar as propriedades mecanicas a serem obtidas em

funcao das distintas microestruturas desenvolvidas.
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5 CONCLUSOES

O estudo realizado em uma nova liga do sistema Fe-Mn-Al-C com composi¢cao
quimica de Fe-7,1Al-0,7Mn-0,4C-0,3Nb sob o contexto das transformacdes de fases

e comportamento mecanico a quente, permitiu concluir que:

¢ A transformacdo do microconstituinte eutetdide (a+k) em austenita, durante o
aguecimento, inicia-se em aproximadamente 790 °C. A liga possui campo
bifasico em alta temperatura formado por austenita e ferrita 5. Mesmo em alta
temperatura ndo se tem a completa dissolu¢ao do carboneto de niébio.

e Os ciclos térmicos aplicados para o resfriamento nos ensaios de dilatometria
permitiram a formacao de uma microestrutura contendo ferrita o pré-eutetoide,
em todas as taxas de resfriamento aplicadas, com a retencao da ferrita 8, do
NbC e parte da austenita presentes ao final do encharque. As taxas de
resfriamento de 1 e 3 °C/s permitiram que a decomposicdo eutetdide da
austenita formasse coldnias lamelares de um microconstituinte eutetoide
composto ferrita o e carboneto k. J& as taxas de resfriamento igual e superiores
a 5 °C/s favoreceram a formacdo da martensita e suprimindo a formacéo dos
microconstituintes eutetdide, carboneto k e ferrita a;

¢ O diagrama de resfriamento continuo construido para a liga em estudo confirma
a complexidade das transformacdes de fases presentes nesse sistema de ligas
Fe-Mn-Al-C;

e As curvas de escoamento obtidas pela compressao plana a quente possuem
comportamentos ndo-convencionais com presenca de ponto de escoamento e
multiplos picos. Esses comportamentos sao resultantes do particionamento
ndo-homogéneo da deformacdo entre a fases (6+y) em razdo do
comportamento mecéanico de cada fase;

e Com base na funcdo do seno hiperbdlico e no ajuste linear, a energia de
ativacao térmica para a deformacéo a quente obtida foi de 297 kJ/mol. Com
bases nessa equacdo constitutiva na forma de seno hiperbdlico, foram

identificados os parametros que permitem descrever a relacdo entre a tenséo
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de pico, a temperatura de deformacéo e a taxa de deformacao para a faixa de
temperaturas de taxas de deformacéo avaliadas experimentalmente;

Pelas curvas de escoamento o perfil caracteristico da recristalizacdo dinamica
foi promovido com a diminuicdo da temperatura e o aumento da taxa de
deformacdo. Enquanto, o aumento da temperatura nas taxas avaliadas,
evidencia tendéncias das caracteristicas do perfil da curva de escoamento para
a recuperacgao dinamica;

No campo de estabilidade da austenita em alta temperatura observa-se, para
as menores temperaturas e maiores taxas de deformacao, que ocorreu durante
a deformacdo um refinamento dos grdos, o que indica caracteristicas da
recristalizacdo dinamica. Ja na ferrita 8, para as maiores temperaturas em todas
as taxas de deformacéo, tem-se evidéncias de contornos de baixo angulo o que
caracteriza que essa fase passou por processo de recuperacdo dinamica.
Sendo assim, nas condi¢cdes adotadas para explorar o comportamento de
deformacdo plastica a quente do aco em estudo, observou-se que a fase
ferritica exibiu recuperacdo dindmica, enquanto a fase austenitica tem maior
predominancia da recristalizacdo dinamica.

Os resultados analisados demonstraram que a microestrutura € sensivel a
temperatura e taxa de deformacdo, para a composicdo quimica e ciclos
térmicos e termomecanicos estudados. Os parametros de deformacao a quente
afetam, mais significativamente que somente a temperatura isolada, a fracao
volumétrica e morfologia de cada fase, bem como na recuperacdo e
recristalizacdo dinamica da ferrita 6 e austenita e na ocorréncia da precipitacédo

induzida por deformacéo do NbC.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

e Realizar andlises para confirmacgéo das temperaturas de transformacao de fase
encontradas pela dilatometria, principalmente entre as taxas de resfriamento
de 3 e 5 °C/s, se possivel utilizando um dilatbmetro de témpera ao invés do
simulador termomecéanico Gleeble, em funcdo do método de medida da
dilatagéo;

e Conduzir um estudo utilizando microscopia eletrbnica de transmissao dos
carbonetos, precipitados e fases presentes nessa liga;

e Buscar obter a EDE das fases presentes em alta temperatura na matriz da liga
em estudo para melhor compreender sua influéncia nos processos de
amolecimento da ferrita & e austenita;

e Avaliar a influéncia do percentual de adicdo de niébio, decrescendo o teor
deste, na formacdo dos carbonetos de nidbio, mantendo a microestrutura
duplex ferritica-austenitica em alta temperatura, e sua consequéncia nas
propriedades mecéanicas e refino da microestrutura;

e Avaliar o particionamento dos elementos de liga nas transformacdes de fases,
através do monitoramento das alteracdes nos valores de distancia interplanar
e da anéalise de EBSD concomitante a andlise de EDS;

e Conduzir um estudo mais detalhado em relacdo aos contornos de alto angulo
e baixo angulo e assim confirmar 0s processos de recristalizacdo e
recuperacao;

e Relacionar as modificacbes das componentes de textura observadas, na
deformacéo a quente e produto de transformag&o no resfriamento, devido a
deformacéo e a recristalizacdo com as propriedades mecanicas e a anisotropia
do aco estudado.

e Conduzir uma avaliacédo através de mapas de processamento a quente com

intuito de indicar a melhor regido para o trabalho a quente da liga em estudo.
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APENDICES

APENDICE A — CURVAS DO PERFIL DE AQUECIMENTO OBTIDAS VIA ENSAIO
DE DILATOMETRIA

Na Figura A.1 sdo apresentadas as curvas do perfil de aguecimento, com taxa de
aquecimento de 1 °C/s até a temperatura de 1250 °C, de todas as amostras avaliadas

no ensaio de dilatometria via Gleeble 3500.
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Figura A.1 Perfil de aguecimento das curvas referentes a todas as amostras
analisadas no ensaio de dilatometria.
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APENDICE B — CURVAS DO PERFIL DE RESFRIAMENTO OBTIDAS VIA ENSAIO
DE DILATOMETRIA

Na Figura B. sao apresentadas as curvas do perfil de resfriamento, de 1250 °C
até 850 °C com taxa de resfriamento de 1 °C/s e a partir de 850 °C com distintas taxas
de resfriamento (1, 3, 5, 10, 15, 20, 30 e 50 °C/s), de todas as amostras avaliadas no

ensaio de dilatometria via Gleeble 3500.
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Figura B.1 - Perfil de resfriamento das curvas referentes a todas as amostras
analisadas no ensaio de dilatometria.



