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RESUMO

Os acgos FeMnAIC, também conhecidos como agos de baixa densidade, estao
em destaque no cenario cientifico atual gragas a grande demanda da industria
automobilistica por materiais avancados de elevada resisténcia especifica. O
aluminio € um dos principais elementos responsaveis pela reducdo da
densidade. Entretanto, este elemento também atua na reducdo do modulo de
elasticidade, limitando as aplicacbes. Neste contexto, a incorporagao de
particulas cerdmicas de baixa densidade e alto moédulo de elasticidade, se
mostra uma estratégia promissora para reestabelecer o valor do modulo de
elasticidade, reduzir ainda mais a densidade, melhorando as propriedades
especificas desses materiais. O presente estudo avaliou o efeito da adicdo de Ti
e B na microestrutura e nas propriedades fisicas e mecanicas de agos do sistema
FeMnAIC produzidos por diferentes rotas de processamento, visando a obtengao
de um compésito de matriz metalica reforgado com particulas de TiB2. A primeira
etapa envolveu calculos termodindmicos - método CALPHAD - e producao dos
compositos pela rota de fusdo a arco, com a finalidade de estudar a influéncia
dos elementos de liga do ago na formagdo in-situ das particulas de TiB2.
Concluiu-se que o carbono € um elemento chave, visto que sua presenca
desfavoreceu a formacédo de TiB2. Em seguida, avaliou-se o efeito da
constituicdo da matriz e da fragao de particulas de TiB2 - 5% e 10% em volume
- através do processamento pela rota de conformacgéao por spray. Apos a selegéo
do compdsito com a melhor combinagdo de propriedades, as implicacdes
microestruturais, fisicas e mecanicas associadas ao processamento por fusao
seletiva a laser foram estudadas na etapa final. As elevadas taxas de
resfriamento promoveram um refino microestrutural substancial, entretanto,
formando o boreto (Fe,Mn)2B no lugar do TiB2. Com base na comparagao entre
as rotas de processamento, o compdsito de matriz ferritica reforcada com 5%
vol. de TiBz, processado por conformacgao por spray, destacou-se com a melhor
combinacao de propriedades.

Palavras-chave: Ago de baixa densidade; diboreto de titanio; compdsitos; fusdo

a arco; conformacao por spray; fusao seletiva a laser.
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ABSTRACT
DESIGN OF FeMnAIC LIGHTWEIGHT STEELS REINFORCED BY TiB2:
INFLUENCE OF PROCESSING ON THE MICROSTRUCTURE AND
PROPERTIES

The FeMnAIC steels are highlighted in the current scientific field thanks to the
great demand from the automotive industry for advanced materials with high
specific strength. Aluminum is one of the main elements responsible for reducing
density. However, this element also reduces the modulus of elasticity, limiting
their applications. In this context, incorporating ceramic particles with low density
and high modulus of elasticity, is a promising strategy to reestablish the value of
modulus of elasticity, further reducing density and improving the performance of
these materials. The present study evaluated the effect of the addition of Ti and
B on the microstructure and physical and mechanical properties of steels from
the FeMnAIC system, produced by different processing routes, aiming to obtain
a composite with a metallic matrix reinforced with TiB2 particles. The first stage
involved thermodynamic calculations - CALPHAD method - and the production of
the composites by the arc melting route to study the influence of the steel's
alloying elements on the in-situ formation of the TiB2. It was concluded that
carbon is a key element since its presence reduces the formation of TiB2. The
effect of the matrix and the fraction of TiB2 particles - 5% and 10% by volume -
was evaluated through spray forming route. After selecting the composite with
the best combination of properties, the microstructural, physical, and mechanical
implications associated with processing by laser powder bed fusion were studied.
The high cooling rates promoted substantial microstructural refinement but
suppressed the formation of the target TiB2. Instead, the complex (Fe,Mn)2B was
formed. Based on the comparison between processing routes, the composite with
a ferritic matrix reinforced with 5% vol. of TiB2, processed by spray forming, stood
out with the best combination of properties.

Keywords: Lightweight steels; titanium diboride; composites; arc-melting; spray

forming; laser powder bed fusion.
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1 INTRODUGAO E JUSTIFICATIVA

Em meados de 1960, a industria automobilistica se deparou com novos
desafios que impuseram mudancgas estruturais nos veiculos em consequéncia
de uma demanda regulatéria por maior eficiéncia energética e seguranga [1]. Os
acos avangados de alta resisténcia (Advanced High-Stength Steels, AHSS)
foram desenvolvidos em resposta a estes desafios, estando, atualmente,
consolidados neste segmento e em permanente aprimoramento. Em especifico,
0s agos de baixa densidade do sistema FeMnAIC se destacam pois, além de
apresentarem elevada resisténcia e menor densidade que o0s agos
convencionais, exibem excelente ductilidade, o que os qualifica para o uso em
componentes estruturais ndo somente na industria automotiva, mas também na
aeronautica e de mineragao [2-5]. O elevado interesse pode ser evidenciado
pelo crescimento exponencial das pesquisas cientificas voltadas para os acgos
FeMnAIC nos ultimos anos, como mostrado na Figura 1.1(a).

Enquanto a ferrita e a austenita apresentam densidade de 7,8 g/cm? e 8,1
g/cm?, respectivamente, os acos de baixa densidade podem atingir valores de
até 6,5 g/cm? [2]. A reducao da densidade é conferida, principalmente, através
da adicdo de carbono e aluminio. Este efeito ocorre devido as menores massas
atbmicas desses elementos em relacdo ao ferro e ao fato de entrarem em
solucdo sdlida na estrutura do ferro, promovendo o aumento do parametro de
rede da célula unitaria. Entretanto, o aluminio também ¢é responsavel pela
reducdo do médulo de elasticidade desses acgos [2,6,7], limitando as aplicagdes.
Esse efeito foi observado durante o projeto de mestrado do presente candidato,
no qual um ago austenitico de excelente resisténcia e ductilidade foi produzido,
porém, de baixo mddulo especifico (E/p) resultante do baixo médulo de
elasticidade (185 GPa) [7], conforme indicado pela estrela na Figura 1.1(b).
Desta forma, como reportado por Chen et al. [2], as pesquisas futuras devem se
concentrar em estratégias — composi¢cao e processamento — para aumentar o
modulo de elasticidade, mantendo as propriedades mecanicas em niveis

elevados, prospectando a situagdo indicada pela seta vermelha na Figura 1.1(b).
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Figura 1.1 - (a) Resultados cronoldgicos (Scopus®) dos ultimos 50 anos referente
aos acos de baixa densidade e (b) mapa de propriedades de ligas
de baixa densidade. Adaptado de [3,8].

Estudos direcionados para a introducdo de particulas ceramicas em
matriz metalica indicam ser essa uma estratégia valida ndo apenas para o
aumento do modulo de elasticidade de ligas metalicas, mas também para
reducado da densidade. Em especial, a utilizagdo do diboreto de titanio (TiB2)
como particula de reforco se mostra promissora em virtude da sua excelente
combinacao de propriedades fisicas e mecanicas [9], além da possibilidade de
ser formado in situ. O fato de a particula de reforco poder ser formada a partir da
fase liquida torna o processamento relativamente complexo. Devido a menor
densidade do TiB2, diversos autores reportaram o fendbmeno de flotacdo das
particulas durante o processo de solidificacdo da liga, gerando uma
microestrutura heterogénea. Em termos mecanicos, a melhor combinagéo de
propriedades é obtida quando a microestrutura do compadsito € constituida por
particulas esféricas refinadas distribuidas de maneira homogénea na matriz
metalica [8]. Essa condi¢cao pode ser obtida através do processamento por rotas
que envolvam elevadas taxas de resfriamento, como a manufatura aditiva, ou
rotas que n&o envolvam formacgéo de fase liquida, como a metalurgia do pé.

Deste modo, a presente tese teve como objetivo principal o
desenvolvimento e avaliagao de acos de baixa densidade do sistema FeMnAIC
reforgados in situ com TiB2. Os compésitos foram processados por fuséo a arco,

conformacgao por spray, e fusdo a laser em leito de po (fusdo seletiva a laser)



com a finalidade de avaliar a influéncia do processamento na microestrutura e

nas propriedades finais dos compadsitos.






2 REVISAO BIBLIOGRAFICA
21 Acos de baixa densidade

Os acos de baixa densidade do sistema FeMnAIC pertencem a classe de
acos avangados de elevada resisténcia (Advanced High-Strength Steels —
AHSS). Estas ligas apresentam densidade inferior comparado aos acos
convencionais, elevada resisténcia especifica e ductilidade, elevada tenacidade
em baixas temperaturas e, em alguns casos, boa resisténcia a oxidagao em altas
temperaturas [10]. Adicionalmente, podem apresentar efeitos de indugéo de
plasticidade decorrentes de transformacdo de fase (Transformation Induced
Plasticity - TRIP) e/ou formagéo de maclas (Twinning Induced Plasticity - TWIP)
[11].

A menor densidade desses acgos resulta do fato de que os elementos leves
(Al e C) promovem o aumento do parametro de rede da célula unitaria e ao
mesmo tempo reduzem a densidade em virtude de suas baixas massas atémicas
[2]. Como observado na Figura 2.1, a densidade decresce linearmente com a
adicao dos elementos de liga em solugao sdlida, sendo o carbono e o aluminio
responsaveis pelas maiores redugdes relativas. O primeiro é introduzido nos
intersticios, levando a uma consideravel distor¢ao da rede cristalina até mesmo
em baixas concentragdes, enquanto que o segundo substitui os atomos de ferro,

promovendo a reducgao de 1,3% na densidade a cada 1% em peso adicionado

2].

Densidade (g/cm?)

0 2 4 6 8 10 12 14 16
Quantidade de elemento de liga (%opeso)

Figura 2.1 - Densidade da ferrita em fungcdo do teor de elementos de liga.
Adaptado de [2].



Os teores de elementos de liga juntamente com o histérico de
processamento determinam a microestrutura do ago. O carbono e 0 manganés
sdo elementos responsaveis pela estabilizagdo da austenita, enquanto o
aluminio é ferritizante e, se adicionado em excesso, é responsavel pela formacao
indesejada de fases ordenadas que possuem natureza fragil, podendo reduzir
as propriedades mecanicas do material. Deste modo, os agos de baixa
densidade podem apresentar microestrutura de matriz ferritica, austenitica ou
duplex, podendo ainda haver precipitacao de carbonetos. Cabe ressaltar que
devido a grande quantidade de elementos de liga, estes agos sao susceptiveis
a macrossegregacdo quando processados convencionalmente, sendo
necessario um poés-processamento termomecanico e longos periodos de
tratamento térmico para homogeneizagao.

Como indicado na regido hachurada da Figura 2.2, essas ligas podem
alcancar limite de resisténcia a tracao proximo de 1 GPa e ductilidade superior a
60% [12—-14], de forma que essa combinacao de propriedades os destacam em
relagdo aos agos convencionais, ligas de aluminio e titanio. A excelente
ductilidade esta associada a elevada capacidade de armazenamento de
discordancias em sua microestrutura, resultando em uma elevada taxa de
encruamento, o que leva ao retardamento da instabilidade plastica [15]. Em
especial, os acos de baixa densidade de matriz austenitica podem ter taxas de
encruamento ainda maiores devido ao surgimento de maclas induzidas por
deformacéo (efeito TWIP), os quais limitam a movimentag¢ao das discordancias,
sendo um efeito que leva a uma redugdo do tamanho de grédo ao longo do

processo de deformacéo plastica (efeito de Hall-Petch dinamico) [16].
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reportadas na literatura. Adaptado de [3].

A grande desvantagem destes acos esta associada ao baixo modulo de
elasticidade. Ao mesmo tempo em que o aluminio € responsavel pela redugao
da densidade, ele também promove a diminuigao da rigidez da liga [17], pois
reduz a for¢a de ligacéo Fe-Al e aumenta a distancia entre os atomos de Fe e Al
[18,19]. Este efeito foi constatado durante a pesquisa de mestrado do autor da
presente tese, no qual os acos com 3 e 6%p. de aluminio apresentaram maodulo
de 185 GPa [7] e 177 GPa, respectivamente. Como mostrado na Figura 2.3,
alguns autores observaram uma reducgé&o de 2 a 2,5% no mdédulo a cada 1% (em

peso) de aluminio adicionado [2].
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Figura 2.3 - Redugao do modulo de elasticidade em fun¢do da adi¢ado de aluminio

nos acos de baixa densidade. Adaptado de [2].



Diante disso, para que o emprego dos agos FeMnAIC como componentes
estruturais se torne viavel, é necessario que novos estudos se concentrem no
desenvolvimento de estratégias que permitam aprimorar as propriedades, em

especial, aumentar o médulo de elasticidade [2,20].

2.2 Compésitos de matriz metalica

Um compdésito de matriz metalica € definido pela associagcdo de uma
matriz metalica continua e um agente de reforgo, usualmente ceramico [21].
Quanto a estrutura, a classificacdo se baseia na morfologia do material
empregado como reforgo, isto €, a matriz metalica pode conter reforgos na forma
de fibras, whiskers ou particulas. Os materiais reforcados com fibras sao os que
apresentam o maior incremento nas propriedades mecanicas, porém, sao
altamente anisotropicos. Os whiskers sao fibras nanométricas de elevado custo
de producdo, que culminam em um consideravel aumento na resisténcia
mecanica, porém também de forma anisotrépica. O reforgo particulado, por sua
vez, apresenta a melhor relagdo entre custo e propriedades, pois, embora o
aumento das propriedades mecanicas seja inferior aos demais, permite a

producdo de um material com menor anisotropia [22].

2.3 Introdugédo de TiB2 em matrizes metalicas

A densidade e o mddulo de elasticidade sao propriedades intrinsecas dos
materiais que podem ser manipuladas através de variaveis metalurgicas como:
composi¢cao quimica, fases constituintes, entre outras [23—26]. Diversos autores
avaliaram a viabilidade da introdugdo de particulas ceramicas em matrizes
ferrosas e os resultados indicaram ser um método efetivo para acréscimo do
modulo de elasticidade [27,28], surgindo, assim, a classe dos Agos de Alto
Modulo (High-Modulus Steels, HMS). Bonnet et al. [29] consideram que essa
associacao resulta em propriedades fisicas e mecanicas atrativas, pois, além do
elevado modulo especifico, possuem elevada resisténcia/dureza, excelente
estabilidade térmica e resisténcia ao desgaste. Com base nesse incremento de
propriedades, oxidos (Al20s, Y203), nitretos (TiN, SisN4), boretos (TiB2, CrBz) e
carbonetos (TiC, VC, WC, NbC) estdo sendo incorporados em matrizes



metalicas utilizando diversas rotas de processamento como, metalurgia do po,
sinteses autopropagaveis em alta temperatura, redugdo carbotérmica e
aluminotérmica, além do processamento a partir do metal liquido [28].
Entretanto, melhorar as propriedades fisicas, isto €, aumentar o médulo de
elasticidade e diminuir a densidade, sem sacrificar as propriedades mecanicas,
principalmente a ductilidade, adiciona ainda mais complexidade ao ja desafiador
processo de desenvolvimento da liga.

O diboreto de titénio (TiB2) € apontado por muitos autores como sendo a
particula de reforco de maior eficacia para promocédo do aumento do médulo de
elasticidade de ligas metalicas [8,27,30]. Este intermetalico exibe simetria
hexagonal com grupo espacial P6/mmm [31] e se destaca em relagéo as outras
particulas ceramicas devido a sua excelente combinacdo de propriedades
(Tabela 2.1), tais como: alto moédulo de elasticidade, elevada dureza, elevado
ponto de fusdo. Quando na condigdo de unica fase, € extremamente fragil,
limitando as possiveis aplicagbes estruturais. Em contrapartida, quando
empregado como fase de reforgo dispersa em uma matriz ductil, torna-se uma
alternativa viavel para inumeras aplicagbes. Além disso, apresenta baixa
densidade e baixo coeficiente de expansao térmica, o que é fundamental para

uma boa estabilidade da interface particula-matriz.

Tabela 2.1 - Propriedades do diboreto de titanio [9,32].

Temperatura de fusao 3127 °C
Densidade 4,5-4,62 g/cm?
Modulo de elasticidade 530 GPa

Dureza 33 GPa
Coeficiente de expansao 4,46 — 9,2x106 K-
térmica

Além de suas excelentes propriedades, o TiB2 se destaca, pois permite a
sintese de compadsitos in situ por meio da metalurgia liquida, como é possivel
observar na isopleta apresentada na Figura 2.4a. Contudo, durante o
processamento por rotas que envolvem baixas ou intermediarias taxas de

resfriamento, os boretos formados de maneira primaria (composi¢cdes hiper-
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eutéticas) flotardo formando clusters, gerando uma microestrutura n&o
homogénea [27], como mostrado na Figura 2.4b. Além disso, o intermetalico
fragil pode se tornar grosseiro, atuando como sitio de nucleagao de trincas [28],
levando a um comportamento mecéanico nao satisfatorio. Neste contexto, o
controle do processo de solidificagdo se torna necessario para a otimizagao de
suas propriedades.
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Figura 2.4 — (a) Isopleta Fe-TiB2 calculada pelo software Thermo-Calc®,
utilizando a base de dados TCFE7. (b) Micrografia do compésito
Fe-10.10%p.Ti-3.86%p.B (20% vol. TiB2) processado por fundigao
convencional. Ambas imagens adaptadas de [28].

A Figura 2.5 apresenta predigdes de médulo de elasticidade e densidade
conforme o teor de TiB2 é acrescido na matriz ferrosa, demostrando a efetividade
no aumento do primeiro e no decréscimo do segundo [27]. Em concordancia,
Huang et al. [33] observaram que 14% em volume de particulas de TiB2no ago
Fe-6Ti-2.2B-0.2Nb promoveu o incremento do médulo de elasticidade em 14.5%.
Em um outro estudo, Rana et al. [26] avaliaram um compdsito de matriz ferritica
com 12,7% de fragao volumétrica de particulas e médulo de elasticidade de 250
GPa, sendo 19% superior ao acgo ferritico de referéncia. Apds o processo de
laminagdo a quente e a frio, houve um decréscimo deste valor devido a
delaminagao da interface matriz/particula e fragmentagao das particulas, porém
ainda assim permanecendo superior ao aco de referéncia. A deterioragdo das

propriedades mecanicas apdés o processamento pode ser evitada através do
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refino das particulas ceramicas e pelo emprego de uma matriz de elevada
ductilidade, a qual é capaz de absorver uma maior quantidade de energia, como
a dos acgos do sistema FeMnAIC.
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Figura 2.5 — Predicdo do modulo de elasticidade (Halpin-Tsai [34]) e da

densidade (regra da mistura) em funcao do teor do diboreto de

titdnio em matriz ferritica. Adaptado de [27].

A teoria elastica classica presume que o moédulo de elasticidade de
compositos permanece inalterado quando a fragdo volumétrica do reforgo é
fixada [35]. Porém, o tamanho e a morfologia do reforgo influenciam
significativamente nas propriedades mecénicas. As melhores combinag¢des de
limite de escoamento e ductilidade sido obtidas na condicido de particulas
esféricas refinadas e distribuidas homogeneamente na matriz [8]. Springer et al.
[28] avaliaram a influéncia da taxa de resfriamento no tamanho das particulas,
morfologia, distribuicdo e suas implicagbes nas propriedades mecanicas em
acos FeTiB. Os autores observaram que o aumento da taxa de resfriamento leva
a degeneracgao da morfologia lamelar eutética e refino das particulas primarias.
A composicéao hiper-eutética se destacou devido ao seu maior modulo especifico
(E/p), entretanto, processamentos envolvendo taxas de resfriamento
intermediarias (VIM: ~10 Ks™') resultaram em uma microestrutura desfavoravel,
visto que houve a flotagéo (induzida pela diferenga de densidade) e aglomeragéao
das particulas mais grosseiras. Em taxas de resfriamento muito baixas (DSC:

0,016 Ks™), as particulas primarias de TiB2 flotaram, gerando uma camada
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superficial de elevada dureza e o bulk constituido por uma microestrutura
eutética micrométrica distribuida homogeneamente. Em termos tecnologicos, a
camada superficial pode ser removida ou mantida quando o interesse € controlar
a resisténcia ao desgaste. Acerca dos valores de microdureza, para a
composicao hipo-eutética, os valores aumentaram e permaneceram entre 190
HV a 480 HV conforme o aumento da taxa de resfriamento, enquanto para a
composicao hiper-eutética, o valor ficou aproximadamente constante (400 HV),

conforme ilustrado na Figura 2.6.

(a) Hipo-eutética (b) Hiper-eutética
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Figura 2.6 — Valores de microdureza das composi¢cdes hipo e hiper-eutética
processadas por diferentes taxas de resfriamento. Adaptado de
[28].

Recentemente, Springer et al. [36] avaliaram a influéncia de elementos de
liga (Ni, Co, Mn, Al, Si, Cr, Mo, W, V, Ta, Nb e Zr) na composi¢ao quimica das
particulas de TiB2 e da matriz do ago Fe-10,1Ti-3,86B. Enquanto alguns desses
elementos como W, V, Ta e Nb foram solubilizados gradualmente pelas
particulas, levando a formacdo de um gradiente composicional, o Al e 0 Mn
permaneceram na matriz (Figura 2.7), o que é extremamente importante para os
acos FeMnAIC, visto que nao ha evidéncias de formacao de intermetalicos entre
Ti e Al, ou Mn. Além disso, a permanéncia desses elementos na matriz &
fundamental para a redugcdo da densidade da liga e para a atuagdo dos

mecanismos de incremento de plasticidade, como os efeitos TRIP e TWIP [7,37].
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Em complementagdo ao estudo anterior, Springer et al. [38] concluiram que a
adicdo de Mn (10%, 20% e 30%) n&o exerce influéncia na morfologia e tampouco
na fracdo de TiB2 formada. Entretanto, o C, elemento este presente nos acos de
baixa densidade, reage com o Ti, formando TiC e, consequentemente, outros
boretos, como o (Fe,Mn)2B [39]. Diante disso, o teor de C no ago de baixa
densidade deve ser determinado cuidadosamente, de forma a controlar a fracao
de TiC formada.

MEV EDS (Ti) EDS (Al)

Figura 2.7 — Analise de espectroscopia de raios-X por energia dispersiva (EDS)
dos elementos titanio e aluminio no ago Fe-10.1Ti-3.86B. Adaptado
de [36].

Em sintese, a introducao do diboreto de titdnio em matriz metalica esta
em destaque na comunidade cientifica, sendo que os principais estudos foram
voltados para o sistema Fe-TiB2. Os acos de baixa densidade do sistema
FeMnAIC, por sua vez, também estao em destaque no cenario atual, entretanto,
seu baixo médulo de elasticidade se torna um obstaculo para sua aplicabilidade.
Desta forma, o estudo envolvendo a introducéo de TiB2 como particula de reforgo
em acos de baixa densidade, explorando diversas condi¢des de processamento
se mostra promissor e viavel para a produgdo de um compdésito de baixa

densidade e com mddulo de elasticidade satisfatorio para aplicacdes estruturais.

2.4 Rotas de processamento

Conforme mencionado, a melhor combinagao de propriedades em
materiais reforcados é obtida quando as particulas se encontram refinadas e

distribuidas homogeneamente na matriz metalica. Nesta secao estdo descritas
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rotas que possuem elevado potencial para a producido de compdsitos com

propriedades otimizadas.

2.41 Conformagao por spray

A conformacao por spray (CS) € uma técnica avangada de processamento
de materiais metalicos, a qual pode ser dividida em duas etapas. A primeira
etapa é caracterizada pela passagem do metal liquido pelo bocal de atomizagéao,
onde um fluxo de gas pressurizado ira atomizar o material, gerando gotas de
diferentes tamanhos [40]. A etapa posterior consiste na deposi¢ao do metal, isto
€, abaixo do bocal de atomizacido existe um substrato que ira interromper a
trajetéria das gotas geradas anteriormente, levando a formag&o do depdsito.

Durante a primeira etapa, o fluxo de gas em alta press&o propicia uma alta
taxa de resfriamento - 102 a 10° K/s, dependendo do tamanho da particula - de
forma que diversas gotas atingirdo o substrato nos estados sdlido, liquido ou
semissolido, podendo ser aderidas ao substrato ou perdidas na forma de
overspray elou splats. Desta forma, gotas com diversas condi¢cbes térmicas
contribuirdo para a formagao do depdsito, o qual possuira uma temperatura de
equilibrio (Teq) associada a uma determinada fragédo solida de equilibrio (feq). Na
etapa de consolidagcdo do depdsito, as particulas com temperaturas superiores
a Teq (gotas grandes) irdo sofrer resfriamento, enquanto gotas com temperatura
inferior (gotas pequenas) serdo reaquecidas podendo ser refundidas
parcialmente. Cabe salientar que a gota que se solidifica antes de alcangar o
depodsito tera a interface de solidificacdo instavel, concebendo uma
microestrutura dendritica. Todavia, se aderida ao depdsito, a gota sera refundida
parcialmente e resfriada a uma taxa entre 0,1 — 102 K/s, gerando assim gréaos
equiaxiais no depdsito ao final do processo.

No caso dos agos do sistema Fe-TiBz2, as particulas refinadas de diboreto
de titAnio podem ser formadas durante a primeira etapa do processo (juntamente
com fases metaestaveis [41]) e/ou no estagio de deposigdo. Deste modo, o
composito sera constituido por particulas nanométricas de boretos distribuidas
homogeneamente pela matriz, como observado por Springer et al. [8] no ago Fe-

TiB2 ferritico de composicao eutética, apresentado na Figura 2.8. Neste mesmo
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estudo, os autores processaram o0 mesmo ago em condi¢gdes convencionais
(taxa de resfriamento de 10 Ks'), sendo que as particulas de reforgo
apresentaram morfologia irregular com didmetro entre 1 e 15 um, contrastando
com a morfologia esférica e didmetro de 50-200 nm das particulas formadas no
depdsito conformado por spray. Com tensdo de escoamento e limite de
resisténcia a tracdo duas vezes maiores, além do mdédulo de Young 13%
superior, o ago processado por CS se sobressaiu em relagdo ao produzido

convencionalmente, sem, contudo, comprometer a ductilidade.

Fundi¢do convencional Spray-forming
23 & *° " .
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Figura 2.8 - Microestruturas do ago Fe-6.38Ti-2.4B processado por fundicéo
convencional e CS, juntamente as curvas tensdo-deformagao de

engenharia. Adaptado de [8].

2.4.2 Manufatura aditiva: fusao seletiva a laser

A manufatura aditiva envolve processos do tipo bottom-up, nos quais as
pecas sao produzidas camada por camada [42]. Esta rota estda em ascensio no
escopo de materiais metalicos devido a sua versatilidade, possibilitando a
producdo de pecas de dimensdes variaveis, geometrias complexas e que
necessitam de elevada precisdo dimensional. Atualmente, as industrias
biomédica, automotiva e aeroespacial sdo as principais consumidoras de pecas
fabricadas por manufatura aditiva para a produgao de seus produtos.

Os processos de manufatura aditiva podem ser classificados de acordo
com a fonte de energia, o sistema de alimentagdo e o volume do componente
empregados. No presente projeto, a técnica de interesse € a Fusao Seletiva a
Laser (FSL) ou fusdo de leito de pd a laser, habitualmente utilizada para agos

[43]. Neste método, uma camada de p6é da liga é depositada sobre uma
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plataforma e fundida através da aplicagao direcional do laser. Em seguida, uma
nova camada de pé é depositada sobre a regido pré-fundida e, novamente, o
laser € direcionado para a fabricacdo de uma nova sec¢ao. Cada camada € uma
fina secdo do modelo, sendo que quanto mais fina esta for, mais préxima do
modelo sera a peca final. Este processo se repete sucessivamente até a
obtencdo da pecga final na geometria pré-estabelecida [42—44]. A Figura 2.9

ilustra esquematicamente o processamento pela técnica de FSL.

Camada
de pd

Camadas solidificadas

Figura 2.9 — Esquema ilustrativo da técnica de FSL.

Os principais desafios dessa técnica estdo associados a obtencado de
pecas com elevada densificagdo e livre de defeitos (trincas, delaminagdes,
porosidade). Essas caracteristicas podem ser controladas através dos
parametros de processo, como: poténcia, velocidade de varredura, espagamento
entre camadas, espessura de camada, estratégia de varredura, entre outros
[44,45]. Além disso, as propriedades do p6é empregado, como morfologia,
distribuicao de tamanho de particula e fluidez, também sao determinantes para
este tipo de processamento.

A FSL é categorizada como um processo de solidificagcao rapida, ou seja,
fora da condigdo de equilibrio, apresentando elevados gradientes térmicos e
taxas de resfriamento que podem atingir valores superiores a 10° Ks™' [42,46,47].
A incidéncia do laser sobre a camada de p6 depositada leva a formacao da poca
de fusao, a qual € composta pelo metal liquido proveniente do pé depositado e
da camada anterior parcialmente refundida. Além disso, o calor gerado pela
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passagem do laser pode afetar a microestrutura das camadas solidificadas
anteriormente, gerando a regido denominada como zona termicamente afetada
(ZTA). Mudangas microestruturais na ZTA, como crescimento de gréo,
precipitacédo e transformacdes de fase, sdo comumente observadas.

Apesar do processo de FSL envolver refusdes e repetidos ciclos térmicos,
a solidificagdo segue um modelo consolidado [48]. O tamanho do gréo é
determinado pelo produto do gradiente térmico (G) e da velocidade de
deslocamento da interface sélido-liquido (V). Ja a morfologia da estrutura de
solidificagcéao € determinada pela razédo entre G e V. Em elevados G/V (isto é, alto
gradiente e baixa velocidade da interfase sélido-liquido) a estrutura é planar. A
medida que a razdo é diminuida, as estruturas variam entre celular, colunar
dendritica e equiaxial dendritica.

No processo de FSL a solidificagao se inicia no limite da poga de fuséo e
€ direcionada para o centro da poga. Devido a nucleagdo heterogénea e aos
elevados gradientes térmicos envolvidos, existe uma forte tendéncia de um
crescimento epitaxial a partir dos graos parcialmente refundidos da camada
anteriormente solidificada [49]. Esta condi¢do leva a formagdo de graos
colunares que crescem perpendicularmente ao limite da pog¢a e ao longo do
gradiente maximo de temperatura, como mostrado na Figura 2.10. Essa
estrutura de solidificagdo induz a formagao de uma microestrutura anisotrdpica
[50]. A presenca de graos colunares em grandes quantidades pode levar a
deterioragdo das propriedades mecéanicas das ligas. Entretanto, estudos
recentes [51-54] indicam que a FSL possibilita a obtengcdo de uma
microestrutura constituida por graos equiaxiais refinados, homogéneos e sem
textura quando empregado no processamento de ligas metalicas reforgadas por
particulas. A presencga destes compostos favorece entao a isotropia e possibilita

o incremento das propriedades mecanicas.
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Diregao de construgdo

Figura 2.10 - Imagens de EBSD-IPF e figuras de polo de um aco FeMnAIC
processado pela rota de FSL com a combinagdo de diferentes

parametros de processo. Adaptado de [55].

Um recente trabalho [41] avaliou o processamento por FSL de acos Fe-Ti-B
e obteve como produto final um acgo rigido, leve e resistente. A pré-liga foi
preparada, em seguida, refundida, atomizada e, por fim, a peca foi fabricada pelo
método FSL. Os autores observaram que os boretos grosseiros formados
durante o processo de fundicao convencional para obtengdo da pré-liga se
tornaram nanométricos (= 80 nm de didmetro) apés o processo de FSL,
demostrando a efetividade da técnica no refino microestrutural. A Figura 2.11
ilustra esquematicamente as alteragdes ocorridas em cada etapa de

processamento.
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Pré-liga

Baixa resisténcia e ductilidadj

Figura 2.11 - llustragdo das microestruturas resultantes ao decorrer dos

processos. Adaptado de [41].

Yang et al. [56] explicam que a formagao de graos equiaxiais refinados
em metais reforgados pode ocorrer devido a nucleagéo heterogénea sobre as
particulas de refor¢o e ao ancoramento dos contornos de grao (efeito de Zener).
Desta forma, o crescimento do grao colunar é interrompido pelo grande numero
de graos equiaxiais nucleados a frente da interface de solidificagdo. Quanto
maior for a quantidade de particulas de reforco, mais obstaculos para o
movimento do contorno de grdo e, consequentemente, mais lento sera o
crescimento do grdo colunar [53]. O crescimento mais lento da frente de
solidificagcédo leva a formagédo de uma regido de superresfriamento a frente da
interface solido-liquido que propicia a nucleagao de novos graos. Assim, o efeito
combinado da presenca de potenciais sitios de nucleacdo e um liquido
superresfriado a frente da interface sélido-liquido permitiria a reducdo do
tamanho dos grédos colunares e, consequentemente, o refino microestrutural,
como mostrado nas Figuras 2.12a e 2.12b. Quanto ao superresfriamento, pode
ser térmico ou constitucional, ou ambos, sendo que este topico ainda esta em

discussdo na comunidade cientifica.



Figura 2.12 - Simulagdo das morfologias dos gréos das pogas de fusdo sob
diferentes fragcdes volumétricas de TiB2 (vp). @) 0%vol., b) 5%vol. e
c) 10%vol. [56]

Salman et al. [57] investigaram a influéncia da adi¢ao de 2,5% e 5% em
volume de TiB2 na microestrutura e nas propriedades mecanicas do acgo
inoxidavel 316L produzido por FSL. Como mostrado na Figura 2.13, a adigao de
particulas nanométricas de TiB2 ndo alterou a formacédo da morfologia celular
observada no plano perpendicular a direcdo de construgdo, mas culminou no
significativo refino microestrutural, visto que o tamanho médio do grao celular foi
reduzido de 527 nm a 46 nm e 32 nm, a medida que se adicionou 2,5% e 5% de
TiB2, respectivamente. Em sintese, os autores observaram que a distribuigéo
uniforme das nanoparticulas ceramicas (50 — 100 nm) ao longo dos contornos
de grao juntamente com o refino da microestrutura, contribuiram para o aumento
da resisténcia sem comprometer a ductilidade. A mesma distribuicdo
homogénea e refinamento estrutural foi identificado por AIMangour et al.[58] no
composito H13-TiB2 processado por FSL e os autores ainda constataram que o
material apresentou resisténcia ao desgaste muito superior ao ago H13 sem o

reforgo.



21

Figura 2.13 - — Microestrutura do ago inoxidavel 316L processado por manufatura

aditiva (a) sem adigéo de TiB2 e com adigéo de (b) 2,5% e (c) 5%

em volume de TiB2[57].

Com o intuito de elevar as propriedades mecanicas e de desgaste de uma
liga TNTZ (B-Ti), Batalha et al. [59] produziram um compésito a partir da mistura
mecanica dos pos de TNTZ e de TiB2. Embora tenha ocorrido uma reagéo entre
a matriz de Ti e as particulas de TiB2 durante o processo de FSL, levando a
formacgao de TiB, o compdsito apresentou maior isotropia, graos mais refinados
e maior limite de escoamento que a liga TNTZ processada da mesma maneira,
porém, sem adicao das particulas de reforgo.

Ainda que sem a adigao de particulas ceramicas, Yan et al. [60] foram os
primeiros a processar um ago FeMnAIC por FSL. A microestrutura foi constituida
por grédo equiaxiais e colunares dendriticos, resultando em uma elevada
microdureza e baixo coeficiente de friccdo. O método de FSL também foi
empregado para manufatura de agos alto manganés [61], sendo que as ligas
produzidas apresentaram ductilidade superior a 20%, com atuagdo de
mecanismos de incremento de plasticidade (efeito TRIP e TWIP).

Diante disso, os resultados na literatura apontam que a manufatura aditiva
€ uma rota promissora para a produgao de agos reforgcados por particulas

ceramicas e, portanto, também sera uma rota avaliada neste trabalho.
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3 MATERIAIS E METODOS

23

A Figura 3.1 apresenta de maneira sintetizada as etapas e as

metodologias aplicadas no desenvolvimento do trabalho. Afim de facilitar a

discussao, o presente trabalho foi seccionado em 3 etapas. A primeira consistiu

na avaliacdo da influéncia do carbono na microestrutura e nas propriedades dos

compositos produzidos por fusao a arco. Na segunda etapa foram analisados o

efeito da constituicdo da matriz e da fracdo de particulas de reforco nas

propriedades fisicas e mecanicas dos materiais processados por CS. Na etapa

03, avaliou-se o efeito da aplicacdo de uma elevada taxa de resfriamento na

microestrutura e nas propriedades do compdsito selecionado.

Desenvolvimento de compdsitos de matriz FeMnAIC reforcados in-situ por TiB,
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Figura 3.1 — Fluxograma representativo das etapas e metodologias empregas no

desenvolvimento do presente trabalho.
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3.1 Etapa 01: Avaliagao da influéncia do teor de carbono na formacgao de
TiB2

3.1.1 Calculos termodinamicos — Método CALPHAD

Esta primeira etapa teve como objetivo selecionar composi¢cées do
sistema FeMnAIC-TiB2 visando a formacao de 5% e 10% em volume de TiB2
através do método CALPHAD. Para isso foi necessario avaliar a influéncia do
teor de carbono (0, 0.1 e 0.4%p.) na formacéo in situ das particulas de reforgo
desejadas (TiB2). Os calculos termodinamicos foram realizados através da base
de dados PanFe2020 do software Pandat, e as bases TCFE7 e TCFE9 do
software Thermo-Calc®. Os diagramas gerados foram confrontados com
resultados reportados na literatura e a base TCFE9 foi selecionada para o
prosseguimento da pesquisa, uma vez que se mostrou mais satisfatéria para
descrever o sistema FeMnAIC-TiB..

Com base nos resultados obtidos em estudos anteriores [7], os teores de
manganés e aluminio foram fixados em 15% e 3% em peso, respectivamente.
Os teores de titanio e boro avaliados seguiram a estequiometria atbmica de 1:2,
de acordo com a estrutura do TiB2. A Tabela 3.1 apresenta as composigoes
nominais em peso dos compodsitos e seus respectivos acos referéncias nao
reforcados, isto é, acos FeMnAIC sem adigao de titanio e boro. Afim de facilitar
as discussodes, os compdsitos serdo denominados através da letra “C” seguido
dos teores de titanio e carbono, enquanto que os acos de referéncia, através de

“REF” e o teor de carbono, conforme indicado na Tabela 3.1.
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Tabela 3.1— Composi¢do nominal em porcentagem em peso dos compdsitos e

dos acgos de referéncia selecionados através do método CALPHAD.

Denominacgao Composicao (%p.)
REF-0C Fe-15Mn-3Al
Fe-15Mn-3Al-(x)C REF-0.1C Fe-15Mn-3AI-0.1C
REF-0.4C Fe-15Mn-3AI-0.4C
C-1.67Ti Fe-15Mn-3Al-1.67Ti-0.75B

Fe-15Mn-3AI-(x)C-  ¢.1.67Ti-0.1C Fe-15Mn-3AI-0.1C-1.67Ti-0.75B
1.67Ti-0.75B
C-1.67Ti-0.4C Fe-15Mn-3Al-0.4C-1.67Ti-0.75B
C-3.35Ti Fe-15Mn-3Al-3.35Ti-1.51B
Fe-15Mn-3Al-(x)C-  ©-3.35Ti-0.1C Fe-15Mn-3Al-0.1C-3.35Ti-1.51B
3.35Ti-1.51B
C-3.35Ti-0.4C Fe-15Mn-3Al-0.4C-3.35Ti-1.51B

3.1.2 Processamento

Afim de validar as predi¢gbes termodinadmicas, as composi¢cdes foram
produzidas em forno a arco voltaico da marca Biihler e modelo Hechingen
D72379 sob atmosfera inerte de argbnio, disposto no Laboratério de Materiais
Nanocristalinos | do Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade
Federal de Sdo Carlos (DEMa-UFSCar). Para a producédo de lingotes de 40
gramas, foram utilizados ferro eletrolitico, manganés e aluminio de elevada
pureza e os binarios Fe-Ti, Fe-B e Fe-C como matérias-primas. Com o intuito de
promover uma maior homogeneidade microestrutural, os lingotes foram tratados
termicamente a 1000°C por 5 horas em um forno EDG 3000 com atmosfera
controlada. Em seguida, os materiais foram laminados a quente, utilizando um
laminador duo reversivel da marca FENN, disposto no Laboratério de
Conformacgao Mecéanica e Tratamento Térmicos (DEMa-UFSCar). Nesta etapa
foram realizados pequenos passes de redugdo com consecutivas intervalos de
reaquecimento dos lingotes a 1000°C. A finalidade da conformagdo mecanica
foi, além de garantir uma maior homogeneidade quimica, produzir chapas com
2 milimetros de espessura, como mostrado na Figura 3.2, para posterior
usinagem de corpos de prova de tragdo e para ensaios de determinacao de

modulo de elasticidade através da Técnica de Excitagdo por Impulso (TEl). Apos
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a laminacéao, as chapas foram novamente tratadas termicamente a 1000°C por

20 minutos para recristalizacdo microestrutural.
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Figura 3.2 - Acos referéncias e compodsitos apds o processo de laminagao a

quente.

3.1.3 Caracterizagao microestrutural

As composi¢des quimicas foram determinadas através da combinagao de
trés técnicas. O carbono foi quantificado por combustdo e absorcdo de
infravermelho através do equipamento LECO CS-844. O titanio e boro foram
determinados por Espectrometria de Emissdo Optica por Plasma Acoplado
Indutivamente (ICP-OES) utilizando o equipamento Thermo iCAP 7000. Através
de uma analise estatistica, os teores de Mn e Al foram estipulados pela técnica
de microanalise por (EDS).

A identificacdo inicial das fases foi realizada pela técnica de difracdo de
raios X (DRX), utilizando um difratdmetro Bruker D8 Advance ECO operando

com energia de Cu-Ka. As analises foram realizadas para angulos de Bragg
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entre 20° e 90°, utilizando um passo de 0.02° e velocidade de varredura de 0.02
s™!. Os padrdes de difragao foram indexados com auxilio dos softwares VESTA.

A microestrutura foi analisada através de Microscopia Eletronica de
Varredura (MEV), utilizando microscopios Philips XL-30 FEG disposto no
Laboratério de Caracterizagdo Estrutural (LCE — UFSCar) e Zeiss AURIGA
Compact acoplado com detectores Oxford X-MaxN (EDS) e Oxford NordlysNano
(EBSD), alocado no Servico de Microscopia Eletronica da Universidade
Politécnica de Valéncia. A preparagao metalografica se deu por embutimento
das amostras em baquelite, seguido de lixamento com lixa d’agua entre as
granas de 120 a 2000. O polimento se deu apenas com alumina 1 ym para
analises convencionais, enquanto que as amostras destinadas a caracterizacao
por EBSD foram polidas em uma suspengéao de silica coloidal (40 nm) usando o

equipamento VibroMet 2.

3.1.4 Caracterizagao fisica e mecanica

A técnica de nanoindentagao foi utilizada para mensurar o modulo de
elasticidade e dureza das diferentes particulas formadas, usando o equipamento
NANO G200 — MTS com indentador do tipo Berkovich, disposto no Instituto de
Tecnologia de Materiais da Universidade Politécnica de Valéncia (ITM-UPV).
Empregando o modo de medi¢cdo de rigidez continua (Continuous Stiffness
Measurement — CSM) com amplitude de 2 nm e frequéncia de 45 Hz, matrizes
de 40 ym x 40 ym foram geradas nas amostras C-3.35Ti e C-3.35Ti-0.4C,
totalizando 64 indentacdes por matriz. Como o equipamento n&o possui precisao
suficiente para realizar a indentagdo em uma regido micrométrica especifica, as
amostras citadas acima foram selecionadas devido a maior quantidade de
particulas formadas e, portanto, maior probabilidade de que as indentacdes
coincidissem com as mesmas. Com o intuito de reduzir o efeito da matriz ferrosa
nas medidas de modulo e dureza, os ensaios foram configurados com
penetracdo fixa de 250 nm. Analises de MEV foram realizadas nas regides das
indentagbes para identificar as particulas penetradas. Os modulos de

elasticidade globais foram determinados pela técnica de excitagdo por impulso
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(ASTM E1876-22) através do equipamento Sonelastic® — ATCP e a densidade
através do principio de Arquimedes.

Os valores de microdureza Vickers foram determinados através de um
microdurébmetro da marca Shimadzu — HMV-G, aplicando uma carga de 300
gramas (2.942 N) por 15 segundos. O limite de escoamento, limite de resisténcia
a tragdo e alongamento foram determinados através de ensaios de tragdo a
temperatura ambiente realizados em uma maquina de ensaios universais da
marca Shimadzu AG-X e conduzidos a uma taxa de deformacgdo de 103 s'. A
deformacéo foi aferida através de um video extensdmetro modelo TRViewX
Shimadzu. Devido as pequenas dimensdes das chapas laminadas, trés corpos
de prova de cada composi¢ao foram usinados para a realizagao de ensaios de
tracdo como mostrado na Figura 3.3.

Figura 3.3 - (a) Corpos de prova de tragao e dispositivo acoplado a maquina de
ensaios universais para realizagao de ensaios de tracdo em corpos

de prova pequenos.
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3.2 Etapa 02: Avaliagao da influéncia da matriz e da fragao volumétrica
de TiB:2

Nesta etapa foi avaliada a influéncia da constituicdo da matriz e da fragao
de particulas de reforgco nas propriedades dos compdésitos. Fixando o teor de
carbono de acordo com as conclusdes da etapa 01, variou-se o teor de Mn em
dois niveis com o objetivo de se obter compdésitos de diferentes matrizes. O teor
de Mn de 15%p. foi selecionado para produzir materiais com matriz ferritica,
enquanto que o teor de 20%p., para obtencdo de uma matriz austenitica. Para
cada tipo de matriz, teores de Ti e B foram adicionados para formacgao de 5% e
10% em volume de TiB2. Com a finalidade de se evitar a formag¢ao de outros
boretos, o Ti foi adicionado com 10% em excesso em relagdo a proporgao
estequiométrica com o boro. A Tabela 3.2 apresenta as nomenclaturas,
composi¢cdes nominais dos compdsitos avaliados, e os valores de densidade e
modulo de elasticidade teoricos.

Tabela 3.2 — Valores de densidade e mddulos de elasticidades tedricos.

Composicao Densidade Méd.“'.o de
Denominagéo teérica Elast!c_ldade
(%p.) (glcm?) tedrico
(GPa)
A STE Fe-15Mn-3A1-0.1C-
- n- B2
° 1.84Ti-0.75B 7,33 209
B AO%TE Fe-15Mn-3A1-0.1C-
- n- | =}
° 3.68Ti-1.51B 7,18 221
OMEYTE Fe-20Mn-3A1-0.1C-
= n- 1B2
° 1.84Ti-0.75B 7,40 200
OO TiE Fe-20Mn-3A1-0.1C-
- n- | =}
° 3.68Ti-1.51B 7,25 213

Os valores de densidade foram calculados a partir da Equacéo 3.1, a qual
parte do principio que as propriedades efetivas do compdsito sao definidas pelas

propriedades e fracdes volumétricas das fases que o constituem.
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pc = PuVu + PrVr (3.1)

Onde pc, pm e pr representam as densidades do compésito, da matriz e
da particula de reforgo, respectivamente. Ja Vm corresponde a fragéo
volumétrica da matriz e VR, a fragdo volumétrica da particula de reforgo.

O mddulo de elasticidade teorico foi calculado com base no modelo de
Halpin-Tsai [34], a qual, dentre os modelos micromecanicos, € um dos mais

aplicados em compdsitos de matriz metalica e é dada pela equagao 3.2.

© " 14 Vg(Eg — Ex)/En

Onde Ec, Em e Er representam os moédulos de elasticidade do compésito,
da matriz e da particula de reforco, respectivamente. Os valores aplicados nas
equacgdes (3.1) e (3.2), correspondente as propriedades que constituem o
composito, foram selecionadas com base na etapa 01, e na literatura, estando
apresentado na Tabela 3.3.

Tabela 3.3 — Propriedades utilizadas para a determinacédo das densidades e dos

modulos de elasticidade tedricos.

pFe—a* pFe—y* EFe—a* EFe—y [7] ETiBZ [9]
7,48 g/cm?® 7,55 g/cm?® 195 GPa 185 GPa 500 GPa
* Dados extraidos da etapa 01.

3.2.1 Processamento
Os compdsitos foram produzidos pela rota de CS em um equipamento de
escala laboratorial disposto no Laboratério de Fundicdo (DEMa-UFSCar).
Utilizando os parametros apresentados na Tabela 3.4, cargas de 4,5 kg de
material foram utilizadas para producdo dos depédsitos, sendo as cargas
compostas pelas mesmas matérias-primas indicadas na secédo 3.1.2, com

excecao do ferro eletrolitico.
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Tabela 3.4 - Parametros utilizados na CS dos compdsitos.

Distancia de voo 350 mm
Frequéncia de rotacédo do substrato 20 rpm
Presséo de atomizagéao (nitrogénio) 10 bar
Bocal de atomizacéao 6 mm

Temperatura de vazamento 1600 °C

Embora essa rota tenha sido selecionada devido a possibilidade de gerar
compositos de microestrutura refinada e com elevada homogeneidade quimica
[8,62], houve a formacéao de estruturas complexas e aglomeracéo de particulas.
Foi destacado anteriormente que a distribuicdo das particulas de reforgo € um
dos fatores que influenciam o comportamento mecanico dos compdsitos. Desta
forma, apds o processamento por conformagéo por spray, fez-se necessario a
inclusdo de uma nova etapa para diminuir a heterogeneidade microestrutural.

Assim, a laminagdo a quente seguida de tratamento térmico de
recozimento foi empregada. Os depdsitos foram laminados a 1000°C em um
laminador duo reverso da marca FENN, com repetidas pausas entre passes para
reaquecimento do material. Apds a obtencao de chapas com espessura final de
2,5 milimetros (equivalente a uma reducao de area de aproximadamente 75%),
as mesmas foram recozidas em um forno a 1000°C por 20 minutos e resfriadas
em agua. Ambos os equipamentos estdo dispostos no Laboratério de

Conformagao Mecéanica e Tratamentos Térmicos (DEMa-UFSCar).

3.2.2 Caracterizagao microestrutural

Semelhante a etapa 01, as composi¢cdes quimicas foram determinadas
através das técnicas de combustdo e quantificacdo por absorcdo de
infravermelho, ICP-OES e EDS. A técnica de DRX também foi empregada
utilizando o difratbmetro Bruker D8 Advance ECO operando nas mesmas
condicdes apresentadas na secéo 3.1.3.

A difragdo de néutrons in situ foi empregada com a finalidade de avaliar as
transformacgdes durante os ensaios de tracdo do compdsito C-15Mn-5%TiB2. As

analises foram realizadas através do difratbmetro TAKUMI, disposto na linha 19
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da Instalagdo Experimental de Materiais e Ciéncias da Vida (Materials and Life
Science Experimental Facility - MLF) localizada no Complexo de Pesquisa do
Acelerador de Protons do Japéo (J-PARC). O eixo de carregamento e, portanto,
o corpo de prova foi alinhado a 45° em relagao ao feixe de néutrons incidente.
Dois conjuntos de detectores, instalados a + 90° em relagao ao feixe incidente,
coletaram os néutrons difratados com vetor de dispersao paralelo e normal ao
eixo de carregamento. Devido a limitagbes na geometria do corpo de prova, o
ensaio foi realizado até 20% de deformacao.

A técnica de MEV foi empregada para avaliagdo microestrutural dos
compositos em diferentes condicdes. Foram utilizados os microscépios: FEG
XL30 Phillips, Mira TESCAN, ULTRA 55 Zeiss, e AURIGA Compact Zeiss. As
caracterizagdes por EBSD foram realizadas através do detector NordlysNano —
Oxford acoplado ao ultimo microscépio listado. A preparagdo metalografica se

deu de maneira similar a descrita na etapa 01.

3.2.3 Caracterizagao fisica e mecanica

A partir das amostras laminadas e recozidas, foram determinadas as
densidades através do método de Archimedes, e os modulos de elasticidade
pela Técnica de Excitagdo por Impulso, usando o equipamento Sonelastic® -
ATCP. A caracterizagao mecanica foi realizada por meio de ensaios de tragao
conduzidos a temperatura ambiente, utilizando uma Instron 5500R com taxa de
deformacéo de 103 s' e extensometria 6tica. Quatro corpos de prova de cada
composito foram ensaiados em conformidade com a norma ASTM E8/E8M [63].
Caracterizagbes microestruturais foram realizadas na sec¢ao longitudinal e nas
superficies de fraturas dos corpos de prova tracionados com o intuito de avaliar
o comportamento da matriz e das particulas de reforgo mediante a deformacéo.
A partir das curvas tensao-deformacao foram determinadas as curvas de taxa de
encruamento (do/de) e obtencdo do coeficiente de encruamento de cada
composito.

Adicionalmente, foram realizados ensaios triboldgicos do tipo esfera em
placa, no modo reciproco, nas superficies polidas das amostras laminadas,
utilizando um equipamento Plint and Partners — TE 67 COMPENDX disposto no
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Laboratério de Ensaios de Desgaste (DEMa-UFSCar). Esses ensaios foram
realizados em conformidade com a norma ASTM G133-05, com excec¢ao da
utilizacdo de esferas de alumina de 5 mm de diametro, ao invés de 4,76 mm. As
trilhas foram feitas paralelamente a direcdo de laminagcdo. As condigbes
empregadas nos ensaios triboldgicos estao sintetizadas na Tabela 3.5. Os testes
foram realizados em triplicata com a finalidade de assegurar a repetibilidade dos
resultados.

Tabela 3.5 — Condi¢gdes empregadas nos ensaios tribologicos.

Carga 25N
Comprimento da trilha 10 mm
Distancia percorrida 100 m
Frequéncia 5Hz
Velocidade de deslizamento 0,1 ms"
Umidade relativa 50 £ 10%
Temperatura 25°C

O coeficiente de atrito foi calculado de maneira automatica pelo
equipamento, visto que 0 mesmo possui uma célula de carga que mensura a
forca de resisténcia ao movimento ao longo de toda disténcia percorrida. As
superficies desgastadas foram caracterizadas por microscopia eletrénica de
varredura, através do equipamento PHILLIPS FEG-XL 30, disposto no
Laboratério de Caracterizagao Estrutural (LCE-DEMa). A perda volumétrica foi
determinada através de microscopia confocal, utilizando o equipamento Alicona
InfiniteFocus SL disposto no Departamento de Engenharia Mecanica — UFSCar.

A taxa de desgaste especifica (K) foi determinada através da equacao 3.3:

K_V
T FXL

(3.3)

Dado que “V” corresponde ao volume removido (mm?3), “F” é a forca

normal aplicada (N) e “L” é distancia percorrida (m).
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3.3 Etapa 03: Processamento pela técnica de FSL

Apds os processos de design e otimizagdo de composi¢cdes e
propriedades realizados nas etapas anteriores, o compdsito C-15Mn-5%TiB:2 foi
selecionado para o prosseguimento do estudo. Dessa maneira, a presente etapa
teve como objetivo a avaliagdo do efeito de elevadas taxas de resfriamento
associadas aos processos de atomizagdo e FSL na microestrutura e nas

propriedades do compadsito.

3.3.1 Atomizacgao a gas e classificagao do pé
Lingotes de C-15Mn-5%TiB2 (Fe-15Mn-3Al-0.1C-1.67Ti-0.75B) foram
produzidos por fundicdo convencional, a partir das mesmas matérias-primas
reportadas na Etapa 02. O material foi atomizado a gas em um equipamento
disposto no Instituto Leibniz de Tecnologia de Materiais (Leibniz - Institut fiir
Werkstofforientierte Technologien, INT, Bremen, Alemanha). Os parametros de
processamento estdo descritos na Tabela 3.6. Um total de 2,6 kg de p6 foram

obtidos a partir da atomizag&o de um lingote de 2,9 kg.

Tabela 3.6 — Parametros de processo utilizados na atomizagao a gas

Temperatura de vazamento 1720°C
Superaquecimento 220°C
Gas de atomizacgéao Nitrogénio
Pressao de atomizagéao 16 bar
Diametro do bocal de atomizacao 2.5 mm

O po6 foi inicialmente peneirado abaixo de 250 um para remocéao das
particulas mais grosseiras. Em sequéncia, seguiu para o peneiramento vibratorio
em um equipamento Retsch Vibro, de acordo com a seguinte classificagédo: 0 -
20 pm; 20 — 63 pm; 63-90 pm e 90 — 125 um. A fragdo de pé com tamanho de
particula entre 20 — 63 pm foi selecionada para produ¢cado de amostras pela rota
de FSL. As distribui¢des do tamanho de particula foram medidas por difracao a

laser, através do equipamento Malvern Mastersize 2000. A circularidade e a
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razao de aspecto foram determinadas através de analises estatisticas de
imagens usando o sistema de medigao 6tica Malvern Morphologi G3.

A fluidez do pé destinado ao processamento por FSL foi avaliada por
diferentes métodos. A técnica de Hall Flow foi empregada utilizando um funil com
bocal de 5 mm e 50 g de amostra de pd, em concordancia com a norma ISSO
4490. A técnica de Tap Density foi aplicada através do equipamento JET STAV
Il, de acordo com a norma DIN ISSO 3953, com frequéncia de 5 batidas por
segundo, totalizando 3000 batidas. O angulo de avalanche foi determinado
através de um dispositivo desenvolvido pelo Instituto Leibniz - IWT (Bremen,
Alemanha), o qual associa um tambor rotativo e uma camera para a aquisi¢ao
de imagens. Conforme mostrado esquematicamente na Figura 3.4, nesta técnica
sdo medidos os angulos de avalanche (a) em repouso apds sucessivos eventos
de rotagdo do tambor no qual o pé esta contido. Uma camera associada ao
sistema é responsavel por capturar os eventos de avalanche e os angulos foram

determinados através do software ImageJ.

Rotag¢ao

Figura 3.4 — Esquema ilustrativo da técnica de determinagdo do angulo de

avalanche utilizada para mensurar a fluidez do pé.

As diferentes faixas granulométricas foram caracterizadas por difragéo de
raios X e MEV. A segunda técnica foi utilizada para andlise da morfologia
superficial e da microestrutura da secao transversal das particulas. A técnica de
EBSD também foi empregada na segé&o transversal com o intuito de analisar a

distribuicao de tamanho de grao.
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3.3.2 Processamento

O processamento por FSL foi realizado no IWT-Bremen em uma maquina
AconityMINI equipada com um feixe de laser de fibra de itérbio com diametro de
63 um e com um sistema de aquecimento de substrato. Baseando-se no modelo
Box-Behnken, a poténcia variou em 118, 158 e 197 W, a velocidade de varredura
em 600, 900 e 1200 mm/s e o hatching spacing em 30, 60 e 90 um, como
mostrado na Tabela 3.7. A espessura de camada foi fixada em 30 ym e a rotacao
bidirecional de 67° entre camadas foi adotada como estratégia de varredura.
Cubos de dimensdes de 5x5x5 mm foram impressos a partir do pé com faixa
granulométrica de 20-63 pm. Nao foi possivel a realizagdo de um processo de
otimizagdo de parametros mais criteriosa devido a pequena quantidade de pé
disponivel. Diante disso, apds analises em microscopia otica e eletrénica, a
condigdo com auséncia de trincas e menor porosidade foi selecionada para a

producao dos corpos de prova.

Tabela 3.7 — Parametros utilizado no processamento por FSL

Condicio Poténcia Velocidade Sobreposicao

[w] [mm/s] [pm]
1 118 600 60
2 197 600 60
3 118 1200 60
4 197 1200 60
5 118 900 30
6 197 900 30
7 118 900 90
8 197 900 90
9 158 600 30
10 158 1200 30
11 158 600 90
12 158 1200 90
13 158 900 60
14 158 900 60
15 158 900 60
16 158 900 60
17 158 900 60
18 158 900 60
19 158 900 60
20 158 900 60
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Inicialmente, foram impressos 9 corpos de prova de tragao e 3 barras de
secao retangular destinadas ao ensaio n&o-destrutivo para a obtencdo do
modulo de elasticidade dinamico. Entretanto, durante o processo de corte por
eletroerosdo para remogao das amostras do substrato, trincas foram formadas
e/ou propagadas, comprometendo a integridade das pecgas. A estratégia
encontrada foi imprimir corpos de prova cilindricos para compressao (3 mm de
didametro por 7 mm de altura) e blocos de dimensdes 5x5x15 para determinagao
da densidade e do modulo de elasticidade. A Figura 3.5 mostras as amostras
impressas para avaliagcdo dos parametros e para a caracterizagao fisica e

mecanica.

Figura 3.5 — Amostras do compdsito C-15Mn-5%TiB2 processadas pela técnica
de FSL.

3.3.3 Caracterizagao microestrutural
De maneira analoga as etapas anteriores, a composi¢cao quimica da peca
impressa foi determinada através das técnicas de EDS, ICP-OES e absorgao de

infravermelho, estando os resultados apresentados na Tabela 3.8.

Tabela 3.8 — Composi¢cédo quimica do material produzido por FSL.

Material Mn Al C Ti B Fe

C-15Mn-5%TiB2  12.3 2.5 0.1 1.8 0.8 Bal.

A microestrutura dos pés atomizados e das amostras processadas por
FSL foram analisadas através da técnica de MEV. Foi utilizado o microscépio
MIRA TESCAN integrado com os detectores de EBSD XFlash™ 6130 — Bruker, e
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de EDS eFlashfS — Bruker. A técnica de microscopia eletrénica de transmissao
(TEM) foi empregada, utilizando o equipamento FEI Tecnai modelo G2F20. O
sistema de mapeamento de orientagéo cristalografica (ASTAR) associado ao
microscopio foi utilizado com a finalidade de identificar as nanoestruturas
obtidas. Além disso, técnica de Espectroscopia de Perda de Energia de Elétrons
(EELS) foi aplicada com o intuito de avaliar a disposicdo do boro na

microestrutura.

3.3.4 Caracterizagao fisica e mecanica

As densidades dos blocos impressos foram determinadas pelo principio
de Archimedes. Alguns blocos tiveram suas dimensbes reduzidas para
5x3x15mm (através de uma fresadora) para otimizar o ensaio de excitagdo por
impulso (Sonelastic® - ATCP), utilizado para a determinagdo do mddulo de
elasticidade dindmico dos compdsitos.

Ensaios de compressao nos corpos de prova cilindricos foram realizados
no Centro de Caracterizagao e Desenvolvimento de Materiais (CCDM- UFSCar)
em uma maquina de ensaios universais Instron 5900R, equipada com video
extensbmetro Instron — Advanced Video Extensometer. Os ensaios foram
realizados a temperatura ambiente e com uma taxa de deformacgéo de 1023 s,
em conformidade com a norma ASTM E9-09. A microdureza Vickers foi
determinada utilizando um microdurémetro Shimadzy — HMV-G, com aplicagéo
de uma carga de 300 gramas por 15 segundos.
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

41 Etapa 01 - Avaliagcao da influéncia do teor de carbono na formagao
de TiB2.

411 Método CALPHAD

A Figura 4.1 apresenta o caminho de solidificagdo dos compasitos listados
na Tabela 3.1 na condigdo de equilibrio termodinadmico. Conforme mostrado na
Figura 4.1a e Figura 4.1d, os calculos termodinamicos indicam que nos
compositos sem carbono, ou seja, C-1.67Ti e C-3.35Ti, TiB2 é nucleado a partir
do liquido, correspondendo a unica fase de reforgco formada. Em ambas as
composicoes, a solidificagao se inicia pela formacao de ferrita delta. Por volta de
1200°C existe uma reagao semelhante a peritética (reacéo 4.1) na qual a ferrita
primaria é totalmente consumida. Em 1100°C todo liquido € consumido e as
fragdes volumétricas de 5% e 10% de TiB2 sao atingidas em C-1.67Ti e C-3.35Ti,
respectivamente, mantendo-se constantes até baixas temperaturas. Abaixo de

700°C, a austenita € consumida para formacéao de ferrita.

F€5+L—>F€y (4.1)

As predicbes mostradas na Figura 4.1b e Figura 4.1e indicam que a
presenga de carbono influi de maneira significativa na formacao de TiB2. O
processo de solidificagao de C-1.67Ti-0.1C também se inicia com a formacgao de
ferrita, entretanto, ao invés de TiB2, a segunda fase nucleada passa a ser TiC.
Em C-3.35Ti-0.1C, a nucleagdo de ferrita e TiC ocorrem praticamente
simultaneamente. Aumentando o teor de carbono para 0,4%p., TiC torna-se a
fase primaria em ambos os sistemas, como mostrado na Figura 4.1c e Figura
4 1f.
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Figura 4.1— Fragcdo volumétrica das fases em fungdo da temperatura dos
compésitos (a) C-1.67Ti, (b) C-1.67Ti-0.1C, (c) C-1.67Ti-0.4C, (d)
C-3.35Ti, (e) C-3.35Ti-0.1C e (f) C-3.35Ti-0.4C.

Devido a nucleagdo de TiC, a quantidade de titanio disponivel para
formacao de TiB2 é reduzida e, consequentemente, o boro passa a estar em
excesso no sistema. Com o liquido enriquecido em boro, o processo de
solidificagdo continua até atingir a temperatura no qual esse elemento se
combina com o ferro e manganés. Desta forma, todo o liquido remanesce é

consumido na formagao do boreto (Fe,Mn)2B (M2B). O efeito do carbono na
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evolugao microestrutural dos compdsitos esta esquematicamente representado

RESFRIAMENTO

na Figura 4.2.
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Figura 4.2— llustracao esquematica da influéncia da adigdo de carbono na
evolucao microestrutural durante o processo de solidificagao.

Além disso, as predicbes apontam que a introdugdo de carbono no
sistema leva a alteragdo da fragdo volumétricas das particulas através de
reagcdes no estado solido. Como é observado nos compdsitos com 0,1%p. e
0,4%p. de carbono, abaixo da temperatura solidus a quantidade de TiB2 é
reduzida, enquanto se aumenta a de TiC e M2B. Possivelmente o carbono em
solugdo sdlida na austenita passa a interagir com TiB2 de acordo com a reagao

(4.2) proposta por Degnan et al. [64]

4Fe + C + TiB, » 2Fe,B + TiC (4.2)

A Figura 4.3 representa a fragdo volumétrica das particulas formadas a
500°C em fungao do teor de carbono nos sistemas C-1.67Ti-(x)C e C-3.35Ti-

(X)C. E possivel observar com clareza a tendéncia de reducéo da quantidade de
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TiB2 e aumento de TiC e M2B a medida que o teor de carbono é acrescido. Ao
introduzir 0.4%p de carbono no sistema, a formacdo de TiB2 foi totalmente
suprimida no C-1.67Ti-0.4C e reduzida pela metade no C-3.35Ti-0.4C. As
fracOes de TiC e M2B obtidas foram equivalentes para ambos os sistemas, sendo
igual a 3,5%vol. e 11%vol. respectivamente.

a ) —a—MB| b . —a—M.B|
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Figura 4.3— Frag&o volumétrica das particulas presentes a 500°C nos sistemas
a) C-1.67Ti-(x)C e b) C-3.35Ti-(x)C de acordo com as predigdes
obtidas pelo método CALPHAD .

Conforme as predicbes apresentadas na Figura 4.1b e Figura 4.1e, a
adicdo de 0,1%p. de carbono nado leva a alteragdes significativas nas
temperaturas liquidus e solidus quando comparado com o0s sistemas sem
carbono. Entretanto, a introduc¢ao de 0,4%p. C levou a um aumento significativo
da temperatura liquidus de maneira que os intervalos de solidificacao atingiram
os valores aproximados de 400K e 500k em C-1.67Ti-0.4C e C-3.35Ti-0.4C,
respectivamente. Este aumento € explicado pelo fato de que o carboneto se
torna a fase primaria e sua temperatura de nucleagcdo aumenta com o incremento
do teor de carbono, como mostrado na Figura 4.4. Em contrapartida, a
temperatura de formacgao de TiB2 € diminuida. A temperatura de formagao de
M2B se mantém aproximadamente constante para os dois sistemas
independentemente do teor de carbono.
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Figura 4.4— Temperatura de formacgao de equilibrio das particulas nos sistemas

a) C-1.67Ti-(x)C e b) C-3.35Ti-(x)C.

Em relacdo a constituicdo da matriz ferrosa, os calculos mostram que o

aumento de titanio e boro ndo exercem influéncia significativa. Embora o carbono

seja um elemento austenitizante, sua adi¢do reduziu o intervalo de temperatura

de um material com matriz totalmente austenitica, aumentando a temperatura da

transformacao austenita-ferrita.

4.1.2 Caracterizagao microestrutural

A Tabela 4.1 apresenta as composicdées quimicas dos compoésitos

produzidos por fusdo a arco, demonstrando bastante proximidade com as

composi¢cdes nominais.
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Tabela 4.1 — Composicéo quimica dos acos referencias e dos compdsitos

Material Mn Al C Ti B Fe
REF-0C 14.9 2.5 <0.01 - - Bal.
REF-0.1C 15.5 2.5 0.11 - - Bal.
REF-0.4C 15.8 2.6 0.39 - - Bal.
C-1.67Ti 15.2 2.8 <0.01 1.44 0.72 Bal.
C-1.67Ti-0.1C 15.1 3.1 0.13 1.62 0.76 Bal.
C-1.67Ti-0.4C 15.1 2.9 0.38 1.39 0.67 Bal.
C-3.35Ti 14.9 3.1 0.02 3.28 1.32 Bal.
C-3.35Ti-0.1C 14.8 3.3 0.12 2.90 1.18 Bal.
C-3.35Ti-0.4C 15.6 3.4 0.36 2.67 1.52 Bal.

A Figura 4.5 apresenta os padrées de DRX dos materiais laminados e
recozidos. O ago de referéncia livre de carbono, REF-0C, apresenta
microestrutura totalmente ferritica. A medida que se aumenta o teor de carbono,
inicia-se a formagao de austenita até se atingir um ago majoritariamente
austenitico em REF-0.4C.

No sistema C-1.67Ti-(x)C, Figura 4.5b, o compdsito sem carbono possui
matriz ferritica e os picos de TiB2 foram identificados. Com a adi¢céo de 0,1 %p.
de carbono, a matriz passa a ser constituida por ferrita e austenita e os picos de
TiB2 se mantiveram. A elevagao do teor de carbono para 0,4%p. resultou na
formacado de TiC e M2B, enquanto que a formagédo de TiB2 foi suprimida ou

reduzida a fragcdes nao identificaveis pela técnica de DRX.
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Figura 4.5 — Padrées de DRX dos sistemas a) REF-(x)C, b) C-1.67Ti-(x)C e c)
C-3.35Ti-(x)C produzidos em forno a arco, seguido de laminagao a

quente e recozimento.



46

O mesmo comportamento foi observado nos compdsitos do sistema C-
3.35Ti-(x)C, Figura 4.5c, isto é, reducao de intensidade dos picos de TiB2 e
surgimento dos picos de TiC e M2B em consequéncia do aumento do teor de
carbono. Todavia, diferentemente do C-1.67Ti-0.4C, a formacao de TiB2 nao foi
totalmente suprimida em C-3.35Ti-0.4C, em concordancia com as predicoes
termodinamicas. Em relagdo a matriz, diferentemente de REF-0C e C-1.67Ti-0C,
em C-3.35Ti-0C a fase austenita foi identificada.

A Figura 4.6 apresentada as microestruturas dos compositos estudados.
E possivel observar que o material C-1.67Ti é constituido por finas particulas de
TiB2 com morfologias irregulares e arredondas que se aglomeraram e formaram
uma estrutura de rede nas regides dos contornos de grao da matriz ferrosa. As
mesmas caracteristicas foram observadas na amostra C-1.67Ti-0.1C. A
microestrutura do compdésito C-1.67Ti-0.4C é caracterizada por particulas de TiC
e M:2B, identificadas pelas setas ciano e roxa na Figura 4.6a. Como previsto pelo
método CALPHAD, TiC é formado de maneira primaria durante a solidificagcao,
o que justifica o tamanho grosseiro (~5 ym) e a morfologia facetada. E importante
destacar que a identificacdo das fases foi realizada através de mapeamentos de
EDS que serao apresentados futuramente.

Além de impactar na fracdo das particulas formadas, o aumento dos
teores de titanio e boro alterou seus tamanhos e distribuicbes, como mostrado
na Figura 4.6b. A microestrutura do compdsito C-3.35Ti € constituida por
particulas de TiB2 arredondadas e com formato de ripas com comprimento de 15
pm. Como indicado pelos calculos termodindmicos, a nucleagcdo de TiB2 em
temperaturas mais elevadas permite que as particulas cresgam, gerando
estruturas maiores em relacdo as observadas na amostra C-1.67Ti. No
composito C-3.35Ti-0.1C particulas facetas de TiC cercadas por TiB2 foram
identificadas. A introducéo de 0,4%p. de carbono gerou uma microestrutura

complexa com elevada fracado de particulas.
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a) C-1.67Ti-(x)C b) C-3.35Ti-(x)C

Figura 4.6 — Imagens de MEV em sinal SE dos compdsitos dos sistemas a) C-
1.67Ti-(x)C e b) C-3.35Ti-(x)C obtidos por fundigdo em forno a arco,

seguido de laminagao a quente e recozimento.

As imagens apresentadas na Figura 4.7 sugerem que o processo de
laminagao nao resultou na fratura de particulas e nem descolamento da interface
matriz-particula, efeitos esses reportados por Rana et al. [26]. Provavelmente, a
integridade das particulas foi assegurada pela elevada ductilidade da matriz
FeMnAIC, que foi capaz de absorver toda a deformagao imposta. A formacéao de
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vazios provenientes do descolamento da interface matriz-particula durante o
processo de conformacado mecanica foi reportado em trabalhos que utilizaram a
mistura de pos (metalurgia do po) para se obter os compdsitos [65,66]. A
auséncia desse defeito pode ser atribuida a ligacéo interfacial superior nos
compositos produzidos a partir da metalurgia liquida.

A Figura 4.7 apresenta os mapeamentos de EDS dos compdsitos. Devido
a impossibilidade da quantificagdo do carbono e do boro (limitagao da técnica de
EDS), as analises qualitativas foram cruciais para compreensdo da
microestrutura. O mapeamento da amostra C-1.67Ti (Figura 4.7a) aponta que o
titdnio e o boro estdo concentrados nas regides das particulas, enquanto que o
aluminio e o manganés est&o distribuidos pela matriz ferrosa. O mapeamento do
composito C-1.67Ti-0.1C € similar ao anterior, com excecdo da pequena
concentragao de carbono referente as particulas de TiC. No C-1.67Ti-0.4C, por
sua vez, o titanio esta sobreposto ao carbono, enquanto que o manganés esta
concentrado nas regides ricas em boro, demonstrando que o M2B predito pelo
método CALPHAD realmente corresponde ao boreto (Fe,Mn)2B. Como o
manganés & um elemento austenitizante, a formac&o desse boreto reduz sua
concentragdo na matriz, explicando o motivo, portanto, da adicdo de carbono
reduzir o intervalo de temperatura de estabilidade da austenita observado nos
calculos termodinamicos.

Em relacdo a constituicdo das particulas, o0 mapeamento de EDS dos
compositos C-3.35Ti-(x)C (Figura 4.7b) convergem para os resultados do
sistema anterior. Nas amostras C-3.35Ti e C-3.35Ti-0.1C, a distribuicido de
aluminio e manganés na matriz ndo aparenta estar relacionada com presenca
de TiB2 e TiC. Ja para o composito C-3.35Ti-0.4C, o manganés esta concentrado
na matriz ao redor das particulas de MzB.
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Figura 4.7 — Mapeamento de EDS dos compdsitos dos sistema a) C-1.67Ti-(x)C
e b) C-3.35Ti-(x)C.

A presencga de clusters de particulas observados é consequéncia dos

elevados intervalos de solidificagao (principalmente nas composi¢des com maior
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teor de carbono), o qual permite que as particulas formadas a partir da fase
liquida se aglomerem durante o processo de solidificagdo, gragas ao processo
de flotag&o induzida pela densidade [28,36].

Com a finalidade de estimar a fracdo de fases formadas, analises de
EBSD foram realizadas nas mesmas regides dos mapeamentos de EDS. Como
mostrado na Figura 4.8a, a microestrutura do compdésito C-1.67Ti & constituida
por uma matriz ferritica refinada com particulas de TiB2 distribuidas ao longo dos
contornos de gréo. De acordo com alguns trabalhos [67—69], TiB2 atua com um
eficiente refinador de graos, dependendo de seu tamanho. No caso do compésito
C-3.35Ti, Figura 4.8d, as ripas grosseiras nao foram eficazes no refino
microestrutural, de modo que os graos mais grosseiros de ferrita e austenita
foram formados. Além disso, a distribuicdo de ferrita e austenita pode ser
correlacionada com a distribuicdo dos elementos apresentada na Figura 4.7, de
maneira que o aluminio se encontra concentrado na primeira fase, enquanto que

0 manganés, na segunda.
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Figura 4.8 — Mapa de fases obtido através de EBSD das amostras dos sistemas
(a-c) C-1.67Ti-(x)C e (d-e) C-3.35Ti-(x)C.

Em relacdo a formagao das particulas, a quantificacdo de fases nas
regides analisadas revela um comportamento semelhante ao apontado pelas
predicbes termodinamicas. Embora a quantificagdo de EBSD tenha indicado
quantidades de TiB2 abaixo do esperado, Figura 4.9, analises estatisticas,

através de analise de imagem (microscopia otica), apontaram para uma
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quantidade de TiB2 em area de 5,2 + 0.4% e 11,9 + 0.6% para os compositos C-
1.67Ti e C-3.35Ti. Cabe salientar que esta analise de quantificacdo de imagem
por microscopia o6tica € valida apenas para os materiais sem carbono, visto que
TiB2 € a unica particula formada. Outro aspecto a ser considerado é que a
correlacao entre fracdo volumétrica e em area pode ser complexa devido a
morfologia e distribui¢des irregulares das particulas

Comparando com os compositos sem carbono, a adicdo de 0,1%p. deste
elemento ndo impactou de forma significativa a quantidade de particulas nas
amostras em ambos os sistemas. A presenca de carbono levou a formacéao
aproximada de 0,5% de TiC e, por consequéncia, um pequeno decréscimo de
TiB2 foi identificado. Em contraste, a formagao de TiB:2 foi totalmente suprimida
no composito C-1.67Ti-0.4C e reduzida a 3,3% no C-3.35Ti-0.4C, confirmando
que o carbono € um elemento chave quando o interesse é a formacgao de TiB2.
A nucleagado de 2% de TiC em ambos os sistemas culminou na formacao de
8,5% e 9,5% de (Fe,Mn)2B em C-1.67Ti-0.4C e C-3.35Ti-0.4C, respectivamente.
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Figura 4.9 — Fracdo de fases dos compadsitos dos sistemas a) C-1.67Ti-(x)C e b)
C-3.35Ti-(x)C determinadas por EBSD.

A constituicdo das matrizes indicadas na Figura 4.9 apresenta algumas
discrepancias em relagdo as predigées. Como ja discutido, na condi¢cdo de
equilibrio, a adicdo de carbono nao leva a estabilizagdo da austenita devido a
formacao de (Fe,Mn)2B que reduz o teor de manganés na matriz. Entretanto, a

adicao de 0.1%p. de carbono levou a um aumento da quantidade de austenita
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em ambos os sistemas. A pequena quantidade de TiC formada e a falta de
evidéncia da formacao de (Fe,Mn)2B leva a crer que, devido as condi¢des de
processamento, parte do carbono se manteve em solugao solida, estabilizando
a austenita. Um outro ponto é que a quantificagdo por EBSD indica que o
composito C-3.35Ti-0.4C apresenta uma matriz majoritariamente austenitica;
entretanto, com base nas analises anteriores, acredita-se que a regido analisada

nao corresponde a uma area representativa do material.

4.1.3 Caracterizagao fisica e mecanica

Como discutido no item anterior, a adicao de titdnio e boro em acgos de
baixa densidade do sistema FeMnAIC gerou uma microestrutura complexa,
constituida por um carboneto e dois boretos. Com a finalidade de avaliar a
contribuicdo de cada uma dessas fases nas propriedades fisicas e mecanicas
dos compésitos, ensaios de nanoidentacdo foram realizados nas amostras C-
3.35Ti e C-3.35Ti-0.4C e os resultados estdo apresentados na Figura 4.10. As
imagens de MEV a direita da figura indicam a cor correspondente a cada regiao
penetrada.
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Figura 4.10 — Modulo de elasticidade e nanodureza dos constituintes
microestruturais dos compdsitos a) C-3.35Ti e b) C-3.35Ti-0.4C.
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As indentagbes na regido da matriz do composito C-3.35Ti indicam
valores de modulo de elasticidade de 175 — 240 GPa e nanodureza de 2 — 3.3
GPa. O compdsito C-3.35Ti-0.4C, por sua vez, apresenta matriz com faixas de
modulo de elasticidade e nanodureza de 190 — 280 GPa e 2.5 — GPa,
respectivamente. A larga distribuicdo de valores pode estar associada a
influéncia de particulas de reforgco abaixo da superficie de penetragao e também
das diferentes propriedades entre a ferrita e austenita. E importante salientar que
o valor de mdodulo de elasticidade € mais sensivel ao volume de interagao abaixo
da superficie que a dureza.

Com modulo de elasticidade entre 500 - 575 GPa e nanodureza entre 32
- 45 GPa, TiB2 se destacou entre as demais particulas. Embora o carboneto (E
= 450 GPa e H = 30 GPa) apresente valores inferiores ao TiB2, suas
caracteristicas se mostram interessantes para incremento das propriedades de
materiais compasitos. O boreto (Fe,Mn)2B, por sua vez, com modulo de 320 GPa
e nanodureza de 17 GPa, se mostrou como o0 menos eficaz na atuacdo como
particula de reforgo.

E sabido que a presenca de Fe2B confere excelente resisténcia ao
desgaste [70], entretanto, sua caracteristica fragil faz com que a maioria dos
autores tente evitar sua formagao [28,71]. Estudos recentes indicaram que a
adicdo de cromo, molibdénio e manganés [72-75] pode aumentar a tenacidade
a fratura dos boretos M2B. Além disso, ndo foram observadas particulas
fraturadas apdés o processo de laminagdo, sugerindo que a presenga de
(Fe,Mn)2B pode nédo comprometer de maneira drastica as propriedades dos
compositos.

Conforme a penetracdo aumenta é possivel observar um progressivo
decaimento do modulo de elasticidade e da nanodureza das particulas,
principalmente do TiB2. Esse comportamento pode ser explicado pela nucleagao
de trincas nas particulas ou pela influéncia da matriz ferrosa abaixo da particula.
A tendéncia € que em uma determinada penetracdo, independentemente da
regidao da indentagdo, os valores de médulo e dureza convirjam para as

propriedades globais do compdsito.
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Os valores de densidade dos acgos utilizados com referéncia e dos
compositos estdo apresentados na Figura 4.11a. Em relagdo aos acgos
referéncia, a densidade aumentou de 7,45 g/cm? para 7,60 g/cm® com a adi¢ao
de 0,4%p. de carbono. Esse comportamento € explicado pelo aumento da fragéo
de austenita, fase estda mais compacta que a ferrita. No caso dos compdsitos do
sistema C-1.67Ti-(x)C, a densidade atingida no material sem carbono foi igual a
7,32 g/lcm® e se manteve constante em C-1.67Ti-0.1C. O menor valor obtido
nesse sistema foi de 7,30 g/cm?® para o compodsito com 0,4%p. de carbono,
correspondendo a uma redugao de 4% em relagao ao seu ago referéncia, REF-
0.4C. No sistema C-3.35Ti-(x)C, a densidade diminui de 7,13 g/cm?® no compésito
sem carbono para 7,09 g/cm?® no compadsito com maior de teor de carbono, o que
€ equivalente a uma redugao de 7% em relagdo ao REF-0.4C. Springer et al. [38]
avaliaram compdsitos de composicao Fe-(10,20)Mn-4.61Ti-1.78B com a
formacdo aproximada 9% em volume de TiB2 e processados de maneira
semelhante ao presente estudo. As densidades atingidas variaram entre 7.4 e
7.6 g/cm?3, sendo superior ao compdésito C-3.35Ti estudado aqui.

Como reportado em [31,76,77], TiB2, TiC e Fe2B possuem densidades de
4.5 g/lcm?, 4,9 g/lcm?® e 7,15 g/cm?, respectivamente, indicando que a primeira é
a mais eficiente na reducédo de densidade de um compdsito. Todavia, a menor
densidade obtida no presente estudo foi atingida pelo compdsito com maior teor
de carbono, mesmo possuindo a menor quantidade de TiB2. Embora TiC e
(Fe,Mn)2B n&o sejam tao eficientes, suas formagdes massivas, principalmente

do segundo, justificam a maior redugédo de densidade obtida.
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Figura 4.11 - a) Densidade, b) médulo de elasticidade e ¢) médulo especifico dos
sistemas REF-(x)C, C-1.67Ti-(x)C e C-3.35Ti-(x)C.

Os valores de médulo de elasticidade determinados através da técnica de
excitagao por impulso estdo apresentados na Figura 4.11b. Como a ferrita possui
maior rigidez que a austenita, os acos do sistema REF-(x)C apresentaram uma

reducado de mddulo de elasticidade a medida que o teor de carbono foi acrescido,
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atingindo o menor valor, 186 GPa, no ago REF-0.4C. Os compdsitos sem
carbono de ambos sistemas apresentaram praticamente o mesmo valor de
modulo, 193 GPa. Com matrizes similares, a paridade de mdédulo entre REF-0C
e C-1.67Ti indica que a fragcdo e distribuicdo de TiB2 no compdsito nao foi
eficiente. No caso do C-3.35Ti, com a maior fragao de TiB2, 0 mdédulo semelhante
aos demais materiais sem carbono pode ser explicado pela maior fracdo de
austenita constituindo sua matriz.

O efeito da constituicdo da matriz ferrosa e a redugdo do modulo pela
presenca de aluminio pode ser evidenciado através da comparagdo com o
composito Fe-10Mn-4.61Ti-1.78B reportado por Baron et al. [38]. Apresentando
uma matriz totalmente ferritica, 9%vol. de TiB2 e auséncia de aluminio, este
composito obteve um modulo 16% superior ao C-3.35Ti.

Mais uma vez, os compdésitos que mais se destacaram foram o C-1.67Ti-
0.4C e C-3.35Ti-0.4C, com valores de 203 GPa e 209 GPa, respectivamente.
Embora os ensaios de nanoindentagcdo mostraram que TiB2 é a fase mais
eficiente para incremento de mddulo, a elevada fracédo de TiC e (Fe,Mn)2B
justifica os valores atingidos.

A combinacao dos efeitos da diminuicdo da densidade e do aumento do
maodulo de elasticidade causados pela constituicdo da matriz e pela presenca de
particulas de reforco pode ser avaliada através do modulo especifico mostrado
na Figura 4.11c. Embora a presenca de 11,9% de TiB2 no compésito C-3.35Ti
ndo tenha resultado em um aumento de mddulo de elasticidade, o mddulo
especifico foi aumentado em 5% devido a redugao de densidade atingida. Os
maiores moédulos especificos foram alcancados pelos compdsitos C-1.67Ti-0.4C
e C-3.35Ti-0.4C, equivalente a 27,8 GPa.cm®g e 29,5 GPa.cm?g,
respectivamente. No caso especial do C-3.35Ti-0.4C, as alteracbes
microestruturais causadas pela adicdo de titanio e boro resultaram em um
aumento de 20% do mddulo especifico em relagédo ao aco REF-0.4C.

Os valores de microdureza vickers dos agos referéncia e dos compdésitos
estdo apresentados na Figura 4.12. No sistema REF-(x)C, os valores de
microdureza diminuiram de 266 HV no REF-0C para 164 HV no REF-0.1C. A

reducado de dureza observada esta associada a formacgao de austenita. Apesar



59

da maior quantidade de austenita no agco REF-0.4C, existe um ligeiro aumento
da microdureza que pode ser explicado pelo efeito endurecedor associado ao
0,4%p. de carbono em solugao sdlida.

Em um nivel superior, os compésitos do sistema C-1.67Ti-(x)C
apresentaram o mesmo comportamento de dureza que o sistema anterior. O
valor mais alto, 288HV, foi obtido por C-1.67Ti, o qual apresentou uma matriz
majoritariamente ferritica com apenas TiB2 atuando como reforgo. Com sua
matriz semelhante ao REF-0C, pode-se concluir que a presencga de 5,2% de TiB2
foi responsavel pelo aumento de 8% na dureza. Como a adi¢ao de 0,1 %p. de
carbono nao implicou em mudangas microestruturais significativas, acredita-se
que a reducao de dureza observada em C-1.67Ti-0.1C pode estar associada a
formacéo de austenita. Ja em C-1.67Ti-0.4C, a dureza se manteve constante em
relacdo ao anterior, mesmo com a nao formacao de TiB2. Embora o boreto
(Fe,Mn)2B nao seja tdo duro quanto o TiB2, sua elevada quantidade combinada
com a presencga de TiC e ferrita levou a um aumento de 20% na dureza em
comparagao ao REF-0.4C.

O sistema C-3.35Ti-(x)C apresentou um comportamento distinto, visto que
os valores de dureza aumentaram com a adi¢do de carbono de 210 HV no C-
3.35Ti para 260 HV no C-3.35Ti-0.4C. Ao contrario do sistema anterior, o
composito reforcado apenas por TiB2 apresentou a menor dureza e isso é
explicado pela maior fracdo de austenita formada. Além disso, conforme
discutido na secdo 4.1.2, as ripas grosseiras de TiB2 n&o foram eficientes no
refino de grao da matriz ferrosa, o que também afeta a essa propriedade. O
composito C-3.35Ti-0.1C apresentou dureza 15% superior ao C-1.67Ti-0.1C e
45% maior que o REF-0.1C. Em relagdo ao C-3.35Ti-0.4C, o aumento de dureza
em comparacgao ao REF-0.4C e C-1.67Ti-0.4C foi ainda mais significante, sendo

equivalente a 50% e 25%, respectivamente.
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Figura 4.12 — Valores de microdureza Vickers dos acos referéncias e dos

compositos.

A Figura 4.13 apresenta as curvas de tensao-deformacgéo de engenharia
e as propriedades mecanicas dos acos referéncia e dos compositos. A respeito
do sistema REF-(x)C, o ago REF-0C apresentou os valores mais altos de limite
de escoamento (ovs) e limite de resisténcia a tragdo (UTS), juntamente com a
menor ductilidade. Este resultado sugere que possivelmente a microestrutura
desta liga esteja martensitica. Em relacdo aos demais agos, o material sem
carbono apresentou um comportamento de fluxo plastico distinto, com o comeco
da estriccdo (instabilidade plastica) logo em 2% de deformacao, fratura em15%
e reducdo de area de 66%. A formacédo de austenita no agco REF-0.1C foi
responsavel pela diminuicdo da resisténcia mecanica, entretanto, a ductilidade
foi aumentada em 300%. Além disso, a estricgao foi retardada e a deformacéao
apo6s esse ponto foi reduzida. A curva de tragao do ago REF-0.4C, Figura 4.13a,
mostra o tipico comportamento de um aco TWIP, apresentando elevada
ductilidade e fraturando logo apds a estricgdo. Este comportamento € explicado
pela alta capacidade de armazenamento de discordancias [78,79], o que implica
em um alta taxa de encruamento e distribuicdo homogénea da deformacgao ao
longo do corpo de prova até o momento da estricgdo, resultando em uma
reducao de area de apenas 23%.
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No sistema C-1.67Ti-(x)C, o compdésito sem carbono apresentou a maior
resisténcia, porém a menor ductilidade. A adicdo de 0.1 %p. de carbono levou a
reducdo de resisténcia e praticamente dobrou o alongamento final. Esse
comportamento ndo pode ser explicado pela ligeira redu¢do de TiB2 e minima
formacdo de TiC, mas gragcas a maior quantidade de austenita formada,
conforme mostrada na Figura 4.9. A ductilidade do composito C-1.67Ti-0.4C foi
reduzida a 15% devido a formag&o massiva de (Fe,Mn)2B.

O aumento do teor de carbono no sistema C-3.35Ti-(x)C promoveu um
aumento na resisténcia mecanica, conforme mostrado na Figura 4.13c. As
composi¢cbes sem carbono e com 0,1%p. apresentaram propriedades
semelhantes, visto as similaridades microestruturais. Enquanto isso, o compdésito
C-3.35Ti-0.4C atingiu a maior resisténcia e menor ductilidade. O alongamento
até a ruptura foi reduzido em mais de 50% devido ao efeito de concentracéo de

tensdo proveniente da elevada quantidade de particulas de reforco.
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Figura 4.13 — Curvas tracdo-deformacgao de engenharia dos sistemas a) REF-
(x)C, b) C-1.67Ti-(x)C e c)C-3.35Ti-(x)C.

Analisando o efeito da adigao de titanio e boro através dos materiais sem
carbono (curvas pretas da Figura 4.13) é possivel inferir que as propriedades

mecanicas foram mais afetadas pelas mudangas na constituicdo das matrizes
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do que pela formagéo de TiB2, uma vez que o compésito com maior fragdo de
particulas apresentou a menor resisténcia e a maior ductilidade. Para os
sistemas com 0,1 % p. e 0,4%p. de carbono (curvas azuis e vermelhas,
respectivamente), o aumento do teor de titanio e boro culminou no aumento da
resisténcia e a diminuigdo do alongamento final, se sobressaindo o efeito da

quantidade de particulas de reforgo.

4.1.4 Conclusodes parciais

A presenta etapa consistiu na avaliacdo inicial da adicdo de titanio e boro
em acgos de baixa densidade do sistema Fe-15Mn-3Al-(x)C com diferentes teores
de carbono, avaliando a influéncia desse elemento na microestrutura e nas
propriedades fisicas e mecanicas. A partir de matrizes sem carbono, conclui-se
que o TiB2 corresponde a unica fase de refor¢o formada na condi¢ao de equilibrio
termodinamico. Esta observagao indica que o ferro, manganés e aluminio néao
exercem influéncia na formacéo do TiB2. Com base nisso, microestruturas foram
projetadas para se obter compositos reforgados com 5% (1.67%p.Ti-0.75%p.B)
e 10% (3.35%p.Ti-1.51%p.B) em volume de TiB2. Os mesmos teores de titanio
e boro foram adicionados em agos com 0.1%p. e 0.4%p. de carbono. Os calculos
termodinamicos indicaram que a formacao de TiB2 é afetada pela presenca de
carbono, visto que ha uma formacéao preferencial de TiC. Como consequéncia
da formacéao do carboneto, a microestrutura passa a ser constituida também por
(Fe,Mn)2B e a fragcdo de TiB2 é reduzida ou, até mesma, suprimida. Além disso,
a constituicdo da matriz é afetada, pois a faixa de estabilidade da austenita é
reduzida pela diminuicao do teor de manganés disponivel na matriz ferrosa.

Os resultados experimentais convergem com as previsdes
termodinamicas relacionadas com a formagao das particulas de reforgo. As
analises de DRX e MEV mostraram que os compdsitos contendo exclusivamente
TiB2 sdo aqueles livres de carbono. A caracterizagao microestrutural confirmou
a formacéo de TiC e (Fe,Mn)2B a medida que se adicionada carbono ao sistema.

As correlagdes entre a microestrutura e as propriedades revelam a
complexidade da producao de agos FeMnAIC reforgados in-situ com TiB2. Os

resultados mostraram que as adi¢cdes de titdnio e boro ndo apenas levam a
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nucleacao de particulas, mas também alteram a constituicdo da matriz ferrosa.
Os testes de nanoindentagao revelaram que, entre as particulas formadas, o TiB2
tem o modulo mais alto (>500 GPa) e é, portanto, o mais eficiente na promogéo
do aumento do modulo dos compésitos. No entanto, aproximadamente 5% e
11% em volume de TiB2 ndo foram suficientes para aumentar o modulo dos
compositos C-1.67Ti-0C e C-3.35Ti-0C, respectivamente. No caso do C-3.35Ti-
0C, o aumento do modulo que poderia ser causado pela presencga das particulas
de TiB2 foi atenuada pela maior quantidade de austenita. O valor mais alto foi
alcangado pelo C-3.35Ti-0.4C (209.3 GPa) devido a elevada quantidade de
particulas de reforgo formada, especialmente (Fe,Mn)2B. Embora os teores de
titnio e boro selecionados nao tenham gerado materiais considerados de
elevado modulo de elasticidade, houve um aumento significativo no maddulo
especifico, atingindo um valor de 29,5 GPa-cm?/g (20% maior que o REF-0.4C).

A partir dos resultados desta primeira etapa, conclui-se que o carbono é
um elemento chave para a produgao dos acos de baixa densidade refor¢cados
com TiB2. Embora as menores densidades e os maiores modulos foram atingidos
com os compaositos com 0.4%p. de carbono, as quantidades massivas de outras
particulas formadas comprometeram o desempenho mecanico dos compasitos.
Dado o custo inviavel associado a produgdao de acos sem carbono e a
constatacao que o teor de 0.1% néao resultou em mudangas microestruturais
significativas, esta etapa foi crucial para a selegao desse teor de carbono como
ponto de partida para a continuidade da pesquisa.
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4.2 Etapa 02: Avaliagao da influéncia da matriz e da fragao volumétrica
de TiB:2

4.2.1 Caracterizagao microestrutural
A Tabela 4.2 mostra as composi¢cdes quimicas dos compadsitos obtidos
pela rota de CS. E importante notar que as composi¢des obtidas estdo em

estreita concordancia com as composi¢cdes nominais especificadas.

Tabela 4.2 - Composi¢ao quimica dos compdsitos produzidos por conformagéao

por spray
Material Mn Al C Ti B Fe
C-15Mn-5%TiB2 14.9 29 0.12 1.9 0.7 Bal.
C-15Mn-10%TiB2 14.4 2.8 0.08 3.6 1.4 Bal.
C-20Mn-5%TiB2 19.4 2.8 0.11 1.9 0.7 Bal.
C-20Mn-10%TiB2 18.7 25 0.09 3.5 1.4 Bal.

A Figura 4.14 apresenta os padrdes de DRX dos compdsitos reforgados
com 5% e 10% em volume de TiB2 nas condigdes de depédsito e apds os
processamentos termomecanicos. Os compositos contendo 15%p. de
manganés (difratogramas em preto e vermelho), apresentaram uma matriz
predominantemente ferritica, com uma pequena quantidade de austenita. Ja os
compositos com maior teor de manganés (difratogramas em azul e verde)
apresentaram matrizes majoritariamente austeniticas, porém também com
presenca de ferrita. Ainda foi possivel observar um consideravel aumento da
intensidade do plano prismatico (10-10) do TiB2 (26 = 34°) no compdsito
laminado C-20Mn-10%TiB2, sugerindo uma orientacéo preferencial dos boretos
apdés o processamento termomecanico. Este tipo de textura também foi

observada por Chen et al. [80].
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5% e b) 10% em volume de TiB2 nas condi¢gdes de depdsito e apds

0 processamento termomecanico.

As microestruturas dos depdsitos em diferentes magnificagdes estéo
apresentadas nas Figuras 4.15 e 4.16. Nos compésitos reforgados com 5% vol.
de TiB2 (Figura 4.15), observa-se a presenca de boretos com morfologias
irregulares e comprimentos variando entre 2 e 10 uym. Esses boretos se
encontram distribuidos nos contornos de gréos, formando uma estrutura do tipo
necklace. Além disso, particulas nanométricas foram identificadas no interior de
alguns gréos, como indicado pelo circulo vermelho na Figura 4.15a e mostrado
em maior magnificagdo na Figura 14.5b. No compdsito C-20Mn-5%TiB2 foram
identificadas particulas alongadas de maiores dimensdes. A quantidade de
boretos em area, medida por analise de imagem, foi de aproximadamente 5,8%
no composito C-15Mn-5%TiB2 e 5,2% no compédsito C-20Mn-5%TiB2. Em
especial, no C-15Mn-5%TiB2 foram observadas estruturas eutéticas em
determinadas regides de contorno de grao, destacadas pelas setas amarelas na
Figura 4.15a. Essas estruturas foram posteriormente identificadas como M2B
((Fe,Mn)2B), confirmado pela analise de EBSD mostrada na Figura 4.17a. Além
disso, em determinadas regides, foram identificadas estruturas de boretos em
torno do que aparenta ser uma “gota nao refundida” (Figura 4.15c e Figura

4.16a). Esse efeito sera discutido posteriormente.
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(c) )
Figura 4.15 — Imagens de MEV em sinal BSE dos depdsitos (a-b) C-15Mn-

5%TiBz2 e (c-d) C-20Mn-5%TiB2

O incremento da fragao de TiB2 resultou na formagao de aglomerados de
particulas, conforme mostrado na Figura 4.16. A analise estatistica indicou uma
quantidade de particulas em area de 9,4% e 9,5% nos compdésitos C-15Mn-
10%TiB2 e C-20Mn-10%TiB2, respectivamente. De maneira semelhante aos
compositos reforgcados com 5% de TiB2, os boretos mais grosseiros foram
formados na composigdo com maior teor de manganés (Figuras 4.16¢ e 4.16d).
A adigao de manganés aumenta o intervalo de solidificagao [36], sendo assim a
principal explicacdo para a formagao de particulas mais grosseiras. A Figura
4.16d ainda destaca os boretos no formato de ripas e também com morfologia
hexagonal. Além disso, nao foi identificado a presengca de microvazios nas

interfaces entre matriz e particulas, o que € comumente reportado.
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© o (d)
Figura 4.16 — Imagens de MEV em sinal BSE dos compdsitos a-b) C-15Mn-

10%TiB2 e c-d) C-20Mn-10%TiB2

A aplicagdo do método CALPHAD no sistema FeMnAIC-TiB2 (etapa 01)
revelou que o carbono € um elemento chave na formagao de TiB2. Como ja
discutido, sua presenca leva a desestabilizagdo do TiB2 devido a formagéao de
TiC e M2B. Na presente etapa, o titdnio foi adicionado em excesso com a
finalidade de evitar a formagdo de M:2B. Entretanto, essa estratégia nao foi
totalmente eficiente, uma vez que uma pequena quantidade de (Fe,Mn)2B foi
identificada no compdsito C-15Mn-5%TiB2, conforme mostrado no mapeamento
de fases por EBSD (Figura 4.17a).
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Figura 4.17 — Mapa de fases por EBSD dos compésitos a) C-15Mn-5%TiBz, b)

C-20Mn-5%TiB2, ¢) C-15Mn-10%TiB2 e d) C-20Mn-10%TiBz.

A conformagdo por spray € constituida pelas etapas de atomizacéo e
deposicdo. Na primeira etapa, o metal liquido € atomizado com altas taxas de
resfriamento (102 a 10* Ks™'), gerando um spray conico composto por particulas
de diferentes tamanhos e condigdes térmicas [40]. A Figura 4.18 apresenta as
implicacbes das elevadas taxas de resfriamento na microestrutura das particulas
de overspray do compésito C-15Mn-5%TiB2. A microestrutura dendritica obtida
se deve a instabilidade da interface sdlido/liquido gragcas a elevada taxa de
resfriamento imposta. Na regido interdendritica € possivel observar a presenga
de uma fase continua e particulas nanométricas de com elementos de menor
peso atébmico, possivelmente carbonetos e/ou boretos.

Como evidenciado na Figura 4.17, as matrizes sao predominantemente
compostas por graos equiaxiais, exceto no compésito C-15Mn-5%TiB2, o qual
também exibiu graos de ferrita aciculares (estrutura de Widmanstatten). Na

etapa de deposicao, as particulas, totalmente liquidas, parcialmente solidificadas
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ou totalmente solidificadas, sdo depositadas em um substrato, formando um
lingote [7,81,82]. No topo do depdsito, existe uma temperatura de equilibrio
dentro do intervalo de solidificacdo, temperatura essa estabelecida pelas
condigdes térmicas definidas pelos parametros do processo, que determinara o
grau de refusdo das particulas depositadas. Apds a deposigédo, o lingote é
resfriado a uma taxa entre 0,1 e 10 Ks™'[7] que é controlada pela dissipagdo de
calor da superficie para a camada subjacente depositada e pelo calor latente
liberado durante a solidificacdo [82]. Como resultado, a estrutura dendritica
inicial das particulas € completamente extinta durante a etapa de deposicao.
Com a finalidade de compreender a formagao da estrutura da “gota nao
refundida”, foram realizados mapeamentos de EBSD e EDS (Figura 4.18c). Os
mapeamentos confirmaram que a camada que contorna a “gota nao refundida”
é constituida por TiB2. Supbe-se que os boretos foram refundidos (fase presente
nos espacos interdendriticos das gotas prévias a deposi¢cdo, conforme
observado na Figura 4.18a), e tanto o titanio quanto o boro se difundiram para o
liquido adjacente a gota, em processo de retrodifusdo semelhante ao observado
por Zepon et al. [82]. Consequentemente, o liquido circundante tornou-se
enriquecido em titanio e boro e, devido a condic&o térmica da zona de deposicao,
houve a nucleagcédo de TiB2, formando a camada observada. A presenca de
boretos refinados no interior da estrutura pode indicar que a refusao do TiB2 n&o
foi completa ou ndo houve tempo suficiente para a sua completa segregacéo.
Além disso, a auséncia de graos dendriticos confirma a hipotese que houve

refusdo parcial ou total da gota depositada.
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Figura 4.18 — Imagens de a) MEV-BSE do overspray, b) de MEV-SE da estrutura

de “gota nao refundida” na microestrutura do compésito C-15Mn-

5%TiB2 e (c) seu respectivo mapa de fases de EBSD, juntamente
com mapa de EDS.

Apds o processamento termomecanico, as particulas passaram a estar
alinhadas em relagédo a direcao de laminagdo (DL). As estruturas do tipo
necklace e de “gotas nao refundidas” foram eliminadas, como mostrado na
Figura 4.19. Além disso, a auséncia de defeitos na interface matriz-particula
indica que uma satisfatoria resisténcia interfacial foi atingida gragas a formacao
in situ das particulas de reforco [80,83]. Um outro ponto a ser destacado é a
auséncia de particulas fraturadas. Embora os boretos tenham natureza fragil, a
matrix ferrosa foi capaz de absorver grande parte da deformagdo durante o

processo de laminagao, preservando a integridade das particulas de reforgo.
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Figura 4.19 — Imagens de MEV em sinal BSE das se¢des longitudinais dos
depositos (a) C-15Mn-5%TiB2, (b) C-20Mn-5%TiB2, (c) C-15Mn-
10%TiB2 e (d) C-20Mn-10%TiB2 apds os processos de laminagéo

e recozimento.

4.2.2 Caracterizacgao fisica e mecanica

A Figura 4.20 apresenta as densidades de agos convencionais [2] e dos
compositos apos o processamento termomecanico. Como esperado, a
introducao das particulas ceramicas, combinada com a presenca de aluminio e
manganés em solugao solida no ferro, resultou em uma consideravel diminui¢ao
na densidade. Nos sistemas C-15Mn-(x)TiB2 e C-20Mn-(x)TiB2, a elevacao de
5% para 10%vol. de TiB2 promoveu redugdes de densidade de 4% e 2%,
respectivamente. O compédsito C-15Mn-10%TiB2 atingiu a menor densidade
(7,24 g.cm3), representando uma diminuigido de 8% em comparag&o com um ago

ferritico convencional.
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Os valores de médulo de elasticidade estdo apresentados na Figura
4.20b. Nos compdsitos com matrizes predominantemente ferritica, a introdugao
das particulas de reforgo resultou no reestabelecimento do modulo, atingindo
valores ligeiramente superiores a 200 GPa. O compésito C-15Mn-5%TiB2 teve
seu modulo incrementado em 6% em relagédo ao ago nao reforgado Fe-15Mn-
3Al-0.1C [83], avaliado na etapa 01. Entretanto, no sistema C-20Mn-(x)TiBz2, os
valores de médulo de elasticidade ndo ultrapassaram 190 GPa, gragas a maior
fracdo de austenita. Esses valores se aproximaram do composito Fe-20Mn-
4.61Ti-1.78B reforgado com 10% vol. de TiB2 (193 GPa) [38].
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Figura 4.20 — a) Densidades e b) mdédulos de elasticidades dos compdsitos apds

a conformacao termomecanica.

A Figura 4.21 apresenta as curvas tensdo-deformagéo de engenharia dos
compositos avaliados, juntamente com os valores de tensdo de escoamento,
limite de resisténcia a tracdo e alongamento final. No sistema C-15Mn-(x)%TiB2
(representado pelas curvas pretas), o aumento da fragdo de TiB2 resultou em um
aumento de ovs, porém houve uma redugado do LRT e da ductilidade. No caso
especifico do compédsito C-15Mn-5%TiB2, foram observadas variagdes na
inclinagdo da curva durante o regime plastico, o que pode estar associado a
atuacdo de diferentes modos de deformagdo da matriz ferrosa. Esse
comportamento é observado em agos TRIP, como o Fe-15Mn-3AI-3Si [84]. Além
disso, o fenbmeno de Dynamic Strain Aging - DSA foi identificado, iniciando-se

em um nivel de 30% de deformacgéo.
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No sistema C-20Mn-(x)%TiB2, por sua vez, o aumento da fracdo da
particulas de reforgo resultou no aumento do ovs, do LRT e em uma redugéo da
ductilidade. De maneira geral, esse comportamento é esperado, uma vez que 0
aumento da resisténcia mecanica através da introdugao de particulas tende a
comprometer a ductilidade do material [85,86]. Conforme reportado em [7,87], os
acos de baixa densidade com alto teor de manganés apresentam excelente
ductilidade gragas, principalmente, as caracteristicas da austenita, como a
elevada taxa de encruamento e a possibilidade da atuagdo de mecanismos de
inducao a plasticidade (efeitos TRIP e TWIP). No entanto, a maior fracdo de
austenita nos compdésitos C-20Mn-(x)TiB2 ndo resultou em um aumento na

ductilidade em comparacdo com os compasitos ferriticos.

—— C-15Mn-5%4TiB, —— C-15Mn-10%TiB,
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Figura 4.21 — Curvas tensdo-deformacdo de engenharia com compdsitos

reforcados com a) 5% e b) 10% em volume de TiB2.

Um ponto importante a ser destacado no contexto de materiais
compositos € que as propriedades mecanicas ndo sao determinadas apenas
pelas caracteristicas da matriz, mas também pelo tamanho, morfologia e
distribuicdo das particulas de reforco. Sendo assim, as particulas mais
grosseiras e alongadas presentes nos compositos C-20Mn-(x)%TiB2 (Figuras
4.15d e 4.16d) atuaram como importantes concentradores de tensao e, por
consequéncia, explicam os valores de alongamento menores em comparagao

com o composito de matriz majoritariamente ferritica. Em outras palavras, o



75

efeito concentrador associado a essas particulas suprimiu o efeito positivo na
ductilidade que o aumento da quantidade de austenita poderia gerar.

A importéncia do controle do tamanho e morfologia das particulas de
reforgco é evidenciado através da comparacgéao entre o sistema C-15Mn-(x)%TiB2
processados por CS e por forno a arco (etapa 01). Devido as condi¢des térmicas
envolvidas no processo de fusido a arco, as particulas de TiB2 formadas sao de
3 a 4 vezes maiores que as formadas na presente etapa. Por consequéncia, os
compositos C-15Mn-5%TiB2 e C-15Mn-10%TiB2 processados por CS exibem
ductilidades 30% e 22% superiores aos respectivos compdsitos produzidos na
etapa 01.

O fendbmeno de encruamento esta associado ao endurecimento do
material através da atuagdo de mecanismos que geram resisténcia a
movimentagdo das discordancias, como por exemplo a presengca de
precipitados, transformagao martensitica (efeito TRIP), formagédo de maclas de
deformacgéao (efeito TWIP), entre outros. Seguindo o modelo de Hollomon, os
coeficientes de encruamento (n) de cada compdésito foram determinados atraveés
de regressoes lineares do logaritmo das curvas apresentadas na Figura 4.22. De
maneira geral, 0os acos convencionais apresentam valores de n entre 0,15 e 0,4,
enquanto que os agos do sistema FeMnAIC usualmente atingem coeficientes
superiores. Os compdésitos do presente trabalho apresentaram valores de n
maiores que 0,70, atingindo o valor maximo de 0,91 no compédsito C-20Mn-
10%TiB2.

De acordo com o critério de Considéere, o valor de n corresponde a
deformacéo verdadeira associada ao inicio da instabilidade plastica para um
material homogéneo. Entretanto, os alongamentos obtidos na ruptura foram
significativamente inferiores aos valores descritos por este critério. Desta forma,
por se tratar de materiais nao homogéneos, o efeito concentrador de tensées faz

com que haja um desvio do critério de Considére.
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Figura 4.22 - Curvas logaritmicas tensao-deformacédo verdadeira dos

compositos a) C-15Mn-5%TiB2, (b) C-20Mn-5%TiB2, (c) C-15Mn-
10%TiB2 e (d) C-20Mn-10%TiB..

A Figura 4.23 apresenta as curvas de taxa de encruamento em fungéo da
deformacéao verdadeira, na qual é possivel identificar diferentes comportamentos
em fungao da constituicdo da matriz e da fragao de TiB2. A amostra C-15Mn-
5%TiB2 apresentou os maiores valores de taxa de encruamento com abruptos
incrementos ao longo do ensaio (principalmente a partir de 5% de deformacéao
verdadeira). O compdsito C-15Mn-10%TiB2 também apresentou um incremento
na taxa, porém, menos acentuado quando comparado com o anterior. Vale
destacar que ambos possuem matrizes semelhantes formadas majoritariamente
por ferrita com uma fragdo de austenita. Nos compdsitos do sistema C-20Mn-
(x)TiB2 ndo foram observadas variagbes nas taxas, o que poderia indicar que
nao houve atuacdo de mecanismos de plasticidade ou que o efeito nao foi
significativo [11].

As oscilagdes na taxa de encruamento decorrentes do fendbmeno de DSA
foram identificadas apenas no compdésito C-15Mn-5%TiB2. A principal hipotese

para a explicagao deste fenbmeno € que este mecanismo ocorre gragas a
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movimentacdo de atomos intersticiais para regides dentro dos campos de
tensdes associados as discordancias moveis. O carbono é o unico elemento
intersticial em ambos os sistemas estudados, estando na mesma concentragao
em todos os compésitos. Diante disso, as observagdes sao contraditérias, uma
vez que se espera uma menor quantidade de carbono em solugido sélida na

ferrita, o que reduziria o DSA.
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Figura 4.23 — Curvas de taxa de encruamento em fungdo da deformagéo

verdadeira.

A Figura 4.24 apresenta os padroes de difragdo de néutrons obtidos
durante a deformacéo do compdésito C-15Mn-5%TiB2. O primeiro aspecto a ser
destacado é a formagao da martensita-épsilon (Fe-g, HCP) conforme o corpo de
prova foi tracionado. O aumento da intensidade do pico (110) da ferrita inicial,
pode estar associada a formacao de textura, assim como a nucleagao da
martensita-a’ (Fe-a’). De acordo com alguns autores, a martensita-a’ € nucleada
na interseccdo das ripas de martensita-€, de modo que se acredita que a
segunda seja uma fase intermediaria para a formacao da primeira [88]. Além
disso, as intensidades dos picos da austenita (Fe-y) diminuiram com o aumento
da tenséo gragas a formagéo da martensita. Assim, conforme o comportamento
da curva tensdo-deformacdo ja indicava, embora apresente uma matriz

majoritariamente ferritica, o efeito TRIP foi atuante durante a deformacao do
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composito C-15Mn-5%TiB2. Devido a pequena fragdo de austenita, nao foi
possivel identificar as estruturas martensiticas através de microscopia eletronica.

A atuacgao dos fendbmenos de incremento de plasticidade esta diretamente
associada a estabilidade da austenita. O fato do efeito TRIP ter sido identificado
no composito C-15Mn-5%TiB2 infere que a pequena quantidade de austenita
presente na microestrutura apresenta baixa estabilidade, ou seja, a temperatura
de inicio de transformacdo martensitica (Ms) tende a ser maior quando

comparado com os demais compositos.
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Figura 4.24 — Padrbes de difracdo de néutrons do compdsito C-15Mn-5%TiB:2

coletados durante carregamento monotonico.

A Figura 4.25 apresenta a microestrutura da secéao longitudinal dos corpos
de prova tracionados até a ruptura. E possivel identificar particulas fraturadas de
maneira fragil, com trincas propagadas perpendicularmente a diregdo de
tracionamento (DT). As trincas sao responsaveis pela redugao da transferéncia
de carga da matriz para as particulas, levando a concentragdo de tensao na
matriz. Esse efeito €& confirmado pela analise de KAM (Kernel Average
Misorientation) apresentada na Figura 4.26c, a qual indica que toda a
deformacgéo esta concentrada na matriz, especialmente nos graos que cercam

as particulas de reforco.
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Figura 4.25 — Imagens de MEV-SE da sec¢ao longitudinal dos corpos de prova
tracionados dos compdsitos a) C-15Mn-5%TiB2, (b) C-20Mn-
5%TiB2, (c) C-15Mn-10%TiB2 e (d) C-20Mn-10%TiB2.

E notavel que as trincas se propagaram exclusivamente pelas particulas.
Isso indica que a elevada ductilidade da matriz ferrosa atua como um importante
mecanismo de tenacificagdo, porém é impactado diretamente pela presenga das
fases de reforco. A deformacao plastica da matriz ao redor das particulas
fraturadas resultou na formagdo de microvazios, e a tensdo alcangada em
algumas regides foi suficiente para a nucleagéo de maclas de deformagao (efeito
TWIP) em graos austeniticos, conforme indicado pela seta amarela na Figura
4.25b. Nas regides onde existe uma aglomeragao de particulas mais refinadas,
a tensao nao foi suficiente para levar a sua fratura. Em vez disso, a concentragao
de tensao resultou no descolamento interfacial entre particula e matriz, gerando

também a formagao de microvazios.
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Figura 4.26 — a) Imagem de MEV-SE, b) mapeamento de fases por EBSD e c)

analise de KAM da segao longitudinal do compdsito C-15Mn-
5%TiB2 tracionado.

A presengca de dimples nas superficies das fraturas de todos os
compositos (Figura 4.27) confirma a elevada ductilidade da matriz ferrosa e
indica que a fratura se deu pelo coalescimento de microvazios com influéncia
das fases de reforgo. Além disso, € possivel identificar particulas fraturadas e

integras no interior de alguns microvazios formados.
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(c) (d)
Figura 4.27 — a) Imagem de MEV-SE das superficies fraturadas dos compdsitos

a) C-15Mn-5%TiB2, (b) C-20Mn-5%TiB2, (c) C-15Mn-10%TiB2 e (d)
C-20Mn-10%TiB2

4.2.3 Dureza e propriedades tribologicas

Como mostrado na Figura 4.28a, os compdsitos com matrizes
majoritariamente ferritica apresentaram os maiores valores de dureza. Neste
sistema, o aumento da fracdo de TiB2 ndo foi acompanhado pelo aumento de
dureza, haja vista que ambos apresentam valores similares. Por outro lado, o
composito C-20Mn-10%TiB2 apresentou dureza 30% superior quando
comparado com o C-20Mn-5%TiB2. A dureza inferior da austenita justifica os
menores valores obtidos nos compdsitos C-20Mn-(x)TiB2.

A Figura 4.28b apresenta os valores de volume desgastado e taxa
especifica dos compdésitos ensaiados. As taxa de desgaste especificas
mensuradas dos compdésitos C-15Mn-5%TiB2, C-20Mn-5%TiB2, C-15Mn-
10%TiB2 e C-20Mn-10%TiB2 foram de 3,10 x 10 mm3 N'm™, 4,33 x 104 mm?3
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N-'m-, 7,26 x 10-4 10* mm3 N''m~" e 1,81 x 10* mm3 N-'m!, respectivamente.
Em geral, é esperado que os materiais com maiores durezas apresentem
desempenho superiores quando submetidos a condi¢bes de desgaste,
entretanto, as menores taxas especificas e perdas volumétricas foram obtidas
nos compositos de menor dureza (matrizes majoritamente austeniticas). Essa
observacdo esta associada a combinacdo de particulas de reforco mais
grosseiras e a elevada capacidade de encruamento da austenita, como discutido
na secio 4.2.3.
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Figura 4.28 — a) Microdureza vickers, b) volume desgastado e taxa de desgaste
especifico

A Figura 4.29 apresenta as curvas de coeficiente de atrito (COF —
Coefficient of Friction) em fungdo da distancia percorrida durante o ensaio.
Conforme mostrado na Figura 4.29a, o COF do compdsito C-15Mn-5%TiB2
permaneceu constante em 0,4 durante os 10 primeiros metros e, em seguida, foi
gradualmente aumentando até atingir o valor de 0,6. Ja no compdsito C-20Mn-
5%TiB2, o valor permaneceu constante em 0,25 ao longo de todo o ensaio. No
composito C-15Mn-10%TiB2 (Figura 4.29b), inicialmente, existe um abrupto
aumento do COF até 0.6 e, logo em seguida, o valor decresce até 0,4,
permanecendo aproximadamente constante até 30 metros. Posteriormente, este
valor é aumentado, atingindo 0,8 ap6s 100 metros. De maneira semelhante ao
composito C-20Mn-5%TiB2, o COF do material reforcado C-20Mn-10%TiB:2

permaneceu constante em 0,25 durante todo o ensaio.
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Figura 4.29 — Coeficientes de atrito em fungdo da distancia percorrida dos

compositos reforgados com a) 5% e b) 10% em volume de TiB..

A Figura 4.30 ilustra o perfil transversal das trilhas desgastadas de cada
composito. Os maiores valores de profundidade ao longo das trilhas dos
materiais C-15Mn-5%TiB2, C-20Mn-5%TiB2, C-15Mn-10%TiB2foram de 100 % 5,
145+ 4,78 +7 e 56 £ 3 ym, respectivamente. Os materiais reforcado com 5%vol.
de TiB2 apresentaram larguras de trilha equivalentes, enquanto que houve uma
dimiminuicdo consideravel desse valor no compdsito C-20Mn-10%TiB2 em
relacdo ao C-10Mn-10%TiB2. O acumulo de material nas bordas das trilhas do
sistema C-20Mn-(x)TiB2 (perfis verdes) indica a ocorréncia de um elevado fluxo
plastico, o que corrobora com as discussdes anteriores sobre a elevada

ductilidade associada a austenita.
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Figura 4.30 — Representagao das segbes transversais das trilhas de desgaste

dos compdsitos reforgados com a) 5% e b) 10% vol. de TiB..

A Figura 4.31 apresenta as micromorfologias das superficies desgastadas
dos compaositos reforgcados com 5% vol. de TiB2. Através de imagens no modo
BSE e de microanalises de EDS, foi possivel identificar a formagdo de uma
camada de 6xidos ao longo da superficie da trilha do compdsito C-15Mn-5%TiB2
(Figura 4.31a-c). Além disso, foram identificados detritos aderidos a superficie e
também ranhuras alinhadas a diregdo de deslizamento da esfera. A formacéao
das ranhuras é gerada, principalmente, pelo arrancamento das particulas de
reforco da matriz metalica e adesdo na esfera de alumina. Por se tratar de
particulas de elevada dureza, geram resisténcia ao movimento de deslizamento
da esfera, levando a formagao das ranhuras observadas.

Conforme apresentado nas Figuras 4.31d-f, a superficie desgastada do
composito C-20Mn-5%TiB2 também é constituida pela camada de o6xidos e
detritos. A camada oxidativa formada foi significativamente inferior do que a
formada no compdsito anterior, enquanto que a quantidade de ranhuras foi
superior. A maior quantidade de ranhuras se deve a matriz austenitica, a qual,
no inicio do ensaio, possibilita o arrancamento das particulas com maior

facilidade.
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Figura 4.31 — Imagens de MEV das superficies das trilhas desgastadas dos

20 pm

compositos (a-c) C-15Mn-5%TiB2 e (d-f) C-20Mn-5%TiB2. As
imagens (b) e (e) foram adquiridas com sinal BSE, enquanto que

as demais, com sinal SE.

Comportamentos semelhantes foram identificados nos compdsitos
reforcados com 10% vol. de TiB2, como mostrado na Figura 4.32. No material C-

15Mn-10%TiBz2, a superficie da trilha é constituida por ranhuras, detritos e uma
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extensa camada de oOxido. A intensificacdo do desgaste evidenciados nas
Figuras 4.31b e 4.32b pode estar associada ao mecanismo de desgaste
oxidativo, visto a maior formagédo da camada de 6xido. No compésito C-20Mn-
10%TiB2, houve uma menor formacado de camada de 6xido, porém uma maior
quantidade de ranhuras foi formada. E importante destacar que as ranhuras
formadas nos compdsitos dos sistema C-20Mn-(x)TiB2 s&o mais profundas
gracas a presenca de particulas de TiB2 mais alongadas e grosseiras. Apesar de
tudo, o desgaste abrasivo é minimizado pelo endurecimento gerado pelo

encruamento da matriz austenitica.
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Figura 4.32 — Imagens de MEV das superficies das trilhas desgastadas dos
compositos (a-c) C-15Mn-10%TiB2 e (d-f) C-20Mn-10%TiB2. As

imagens (b) e (e) foram adquiridas com sinal BSE, enquanto que

as demais, com sinal SE.

4.2.4 Conclusoes parciais

A presente etapa avaliou a influéncia da constituicado da matriz ferrosa e

da fragao de particulas de reforgo na microestrutura e nas propriedades fisicas
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e mecanicas de compositos FeMnAIC-TiB2 processados pela rota de CS. Para
isso, com base no estudo realizado na etapa 01, foram selecionadas
composi¢des visando obter compositos com matrizes ferritica e austenitica,
variando a quantidade de TiB2 de 5% e 10% em volume. A caracterizagao
microestrutural indicou que nos compdsitos com matriz predominantemente
ferritica (C-15Mn-(x)TiB2), foram formadas particulas com morfologia irregulares
e comprimento variando entre 2 e 5 uym. Ja nos compdsitos com matriz
austenitica, as particulas de TiB2 assumiram a morfologia de ripas alongadas
com comprimentos superiores a 5 uym. Mesmo apds o processamento
termomecanico, nado foram identificadas particulas fraturadas ou vazios,
indicando que um nivel satisfatorio de resisténcia interfacial entre matriz e
particula foi atingida.

O compdsito C-15Mn-10%TiB2 exibiu a melhor combinagdo de
propriedades fisicas, sendo caracterizado pelo maior médulo especifico, ou seja,
menor densidade e maior médulo de elasticidade. Os resultados indicam uma
importante contribuicdo do tipo de matriz metalica para essas propriedades, uma
vez que o compodsito com mesma quantidade de TiB2, porém com matriz
austenitica, apresentou propriedades inferiores.

Os ensaios de tragdo mostraram que o sistema C-15Mn-(x)%TiB:2 atingiu
propriedades superiores em relagao ao sistema C-20Mn-(x)TiB2. Embora os
compositos austeniticos apresentem elevados coeficientes de encruamento, a
ductilidade foi fortemente afetada pelas particulas grosseiras de TiB2. As
analises de microscopia e difracdo de néutrons indicaram a atuacido de
mecanismos de inducéo a plasticidade em ambos os sistemas.

Os compédsitos de matrizes predominantemente austeniticas se
destacaram em relagdo as propriedades triboldgicas. Apesar da austenita
apresentar dureza inferior, sua elevada taxa de encruamento levou a um
endurecimento da superficie ja nos primeiros ciclos, resultando em menores
taxas especifica de desgaste e coeficientes de atrito. Além disso, o fato do
sistema C-20Mn-(x)TiB2 possuir particulas de TiB2 mais grosseiras contribui para

se obter as maiores resisténcias ao desgaste.
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Diante dos resultados, o compésito C-15Mn-5%TiB:2 foi selecionado para
o estudo realizado na etapa 03. Embora o sistema C-20Mn-(x)TiB2 tenha
apresentado propriedades tribologicas interessantes, a menor ductilidade obtida
€ um ponto importante a ser levado em consideragao, principalmente quando
remetido aos possiveis processos de conformacao que o material proposto dever

ser submetido para aplicagao final.
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4.3 Etapa 03 — Processamento pela técnica de FSL.

4.3.1 Caracterizagao do p6 atomizado a gas

A qualidade e, consequentemente, as propriedades atingidas pelas pecgas
produzidas por FSL s&o diretamente afetadas pelas caracteristicas do po
empregado. Pds obtidos por atomizagado a gas sdo amplamente aplicados no
processo de manufatura aditiva devido a uma séria de caracteristicas que podem
ser alcangadas [89-92]. A capacidade de fluidez é de extrema importancia, pois
permite a deposicdo de camadas uniformes de po, o que é crucial para garantir
a homogeneidade e integridade estrutural das pegas impressas. A densidade de
empacotamento, a qual se caracteriza pela disposicdo das particulas em um
determinado volume, é também um fator de extrema importancia no
processamento pelo FSL. Essa densidade é influenciada pela combinacédo de
algumas caracteristicas do pé como: fluidez, morfologia, distribuigdo do tamanho
das particulas, fator de forma, entre outras.

A Figura 4.33 sintetiza a determinagdo do angulo de avalanche do po6
atomizado a gas utilizado no processamento por FSL (tamanho de particula entre
20 e 63 um). Foi possivel observar mudangas insignificantes no angulo de
repouso em funcdo do tempo de ensaio, 0 que indica uma satisfatéria
estabilidade do fluxo dinédmico. O valor médio do angulo foi de 43,5° + 3,7°,

sugerindo um certo grau de coesao, mas sem limitagao de fluidez [93].

Figura 4.33 — Angulo de avalanche determinado pelo ensaio de fluidez do p6

com tamanho de particula entre 20 e 63 pm.

A capacidade de fluidez do p6 utilizado no processo de FSL também foi

avaliada através das técnicas de Hall Flow e Tap Density (razdo de Hausner e
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indice de Carr), estando apresentados na Tabela 4.3. Os resultados indicam

excelentes caracteristicas de fluidez, conforme classificado por [94,95].

Tabela 4.3 — Caracteristicas de fluidez do p6 com diametro na faixa de 20 a 63

pm.
Hall flow [s/50(] 2,29
Raz&o de Hausner 1,09
indice de Carr 8,13

A Figura 4.34 apresenta a distribuicdo de tamanho de particula de acordo
com a distribuicdo de densidade, g3, e da distribuicdo cumulativa Qs. A Figura
4.34a mostra os resultados obtidos no p6 com tamanho de particula inferior a
125 pum, o qual apresentou um tamanho médio dso de 38,2 um. E possivel
observar uma densidade de distribuicdo normal sem nenhuma tendéncia de
dispersédo de tamanho. O po6 utilizado no processamento por FSL, Figura 4.34b,
apresentou dso equivalente a 30,7 ym. De acordo com Adb-Elghany et al. [96],
quanto maior for a fracdo de particulas com didametro abaixo da espessura da
camada, mais uniforme sera o interior da camada e, portanto, melhor sera a
qualidade da pecga obtida. A presenca de particulas grandes na camada pode
dificultar o empacotamento, gerando porosidade e aprisionando bolhas de gas.
A melhor condicdo de empacotamento € obtida através da combinacdo de
particulas pequenas capazes de preencher os espagos vazios entre as
particulas mais grosseiras. Diante da distribuicdo de densidade do pd com
diametro entre 20 e 63 um, a espessura de camada de 30 um foi selecionada
para o processamento por FSL.
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tamanho de particula dos pés com tamanho de particulas a) < 125
um e b) 20-63 uym

A circularidade e a razado de aspecto das particulas de pd, apresentadas
na Figura 4.35, foram determinadas com a finalidade de avaliar o comportamento
do fator de forma em diferentes faixas granulométricas (< 125 pm e 20-63 pm)
do p6 atomizado a gas. A tendéncia de diminui¢do da circularidade e da razéo
de aspecto a medida que o tamanho da particula aumenta foi identificado em
ambas as faixas granulométricas. Como mostrado na Figura 4.35a, o p6 com
tamanho de particula inferior a 125 ym apresentou circularidade média e razao
de aspecto de 0,94 e 0,87, respectivamente. O pé composto por particulas de
20-63 um de didmetro apresentou circularidade de 0,92 e razao de aspecto de

0,81. Embora os resultados indiqguem uma maior presengca de particulas
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alongadas na fragao de p6 destinada ao processamento por FSL, as analises

discutidas anteriormente indicam que n&o houve prejuizos na fluidez do material.
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Figura 4.35 — Circularidade e raz&o de aspecto das fragdes de p6é com tamanho

de particula a) > 125 ym e entre b) 20 — 63 ym.

A Figura 4.36 apresenta a morfologia superficial dos pos de diferentes

faixas granulométricas. Em concordéncia com as analises anteriores, é possivel

observar um elevado grau de esfericidade, porém com presenga de algumas

particulas alongadas, como mostrado na Figura 4.36b. Além disso, em ambas

faixas granulométricas

foram identificadas pequenas particulas satélites
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aderidas nas superficies dos pds, mas que nao comprometeram a fluidez do

material.

'. i _ ‘ 7 4 100 pm
Figura 4.36 — Imagens de MEV-SE da superficie dos pés atomizados com

didmetros nas faixas de a) > 20 um, b) 20 — 63 pm, ¢) 63 — 90 uym
e d) 90— 120 ym.

A morfologia e a distribuigdo de tamanho dos grdos que constituem as
particulas atomizadas foram avaliadas através da técnica de EBSD, estando os
resultados apresentados na Figure 4.37. A Figura 4.37a revela que a
microestrutura do pd pertencente a faixa granulométrica inferior a 20 um é
constituida por refinados graos equiaxiais com tamanho médio de 0,64 pym. E
possivel observar a presenca de grdos mais refinados distribuidos préximo a
superficie. Essa morfologia é diferente da identificada por Springer et. al [41], o
qual observou a microestrutura dendritica em pos de Fe-Ti-B com didmetro
semelhante. O p6 com didmetro entre 20 e 63 um, Figura 4.37b, apresentou uma

combinagdo de grdos equiaxiais com um tamanho meédio de 1,30 pm.
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Aumentando a faixa de didmetro para 63 — 90 ym, a distribuicdo do tamanho de
grao também é ampliada e o tamanho médio aumentou para 2,10 ym, como
mostrado na Figura 4.37c. O po pertencente a faixa granulométrica avaliada mais
grosseira, Figura 4.37d, possivelmente é formado pela associagao de particulas
menores com diferentes condicdes térmicas, resultando em uma microestrutura
com tamanho médio de grédo de 1,90 ym. Como mostrado no mapa de fases,
todos os pds apresentaram matriz ferritica. E importante destacar que as regides

intergranulares apresentaram baixa indexacéo pela técnica de EBSD.
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Figura 4.37 — Imagens de EBSD da figura de polo inversa, mapa de fase e
distribuicdo de tamanho de grao de pods pertencentes as faixas
granulométricas de a) < 20 um, b) 20-63 um, c) 63-90 ym e d) 90-
120 um. Ferrita representada pela cor verde.

A Figura 4.38 apresenta os padrdes de DRX das diferentes faixas
granulométricas do p6 atomizado. Os resultados indicam que as duas fragdes
com menores didmetros apresentam uma microestrutura ferritica. Nas duas
faixas maiores, a ferrita se manteve como principal fase, no entanto, a austenita
também foi identificada. A identificacdo da austenita sugere que para os pos com
didmetros maiores que 63 pm, a condigdo térmica permite que haja inicio da

reacao peritética.
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Figura 4.38 — Padrées de DRX do pé atomizado de diferentes faixas

granulométricas.

As imagens de MEV da microestrutura do pd pertencente a faixa
granulométrica de 63-90 um, Figura 4.39, revelam a presenga de uma fase
continua distribuida ao longo dos contornos de grao formando uma estrutura em
rede. Além disso, particulas nanométricas constituidas por elementos de baixo
peso atbmico estdo presentes nos contornos de gréo. A pequena quantidade e

o tamanho nanométrico explicam a nao presenga de picos associados a essas

particulas pela técnica de DRX.

(b)

Figura 4.39 — Imagens de MEV em sinal a) SE e b) BSE do p6 atomizado com

didmetro entre 63 e 90 um.
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A Figura 4.40 corresponde ao mapeamento de EDS do pé atomizado com
granulometria entre 63 e 90 um. E possivel observar o manganés distribuido pela
matriz ferritica, porém em maior concentracdo na regido intergranular. A
segregacao desse elemento nos acos alto manganés é frequentemente
reportada [1,55]. Além disso, o titdnio também se concentrou nas regides

intergranulares, enquanto que o aluminio se manteve na matriz ferritica.

Figura 4.40 — Mapeamento de EDS do p6 atomizado com didametro entre 20 e 63

um.

4.3.2 Caracterizagcao microestrutural do compédsito processado
por FSL

A partir do p6 atomizado com diametro entre 20 e 63 ym, amostras foram
produzidas por FSL, variando os parametros de acordo com a Tabela 3.9, com
o intuito de selecionar a melhor condicdo de processamento. A Figura 4.41
apresenta uma macrovisao paralela a direcdo de construcdo dos cubos
impressos, estando as condi¢gdes de processamento descritas acima de cada

imagem.
As condicdes 4, 5 e 9 levaram a formacdo de pecgas irregulares e com
dimensodes inferiores as pré-estabelecidas. Isto indica que a combinag¢ao dos
parametros resultou em uma baixa densidade de energia, insuficiente para

construgdo integral da pega. Por outro lado, algumas condigdes (2, 3, 7, 12, 13)
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resultaram na formagao de porosidade. Esse defeito pode surgir pelo processo
de vaporizagao, quando ha uma elevada densidade de energia, ou pela falta de
fusdo, em casos de baixa densidade de energia.

Além disso, trincas foram identificadas nas condicbes 3, 7, 8, 12 e 13. A
formacéao de trincas pode estar associada a uma série de fatores relacionados
ao processamento, como a geragao de gradientes térmicos e tensao residual. A
combinagdo de uma baixa poténcia e elevada velocidade de varredura pode
levar a uma fusdo incompleta da poca de fusdo, criando pontos criticos
propensos a nucleagdo de trincas [97,98]. J& 0 emprego de uma elevada
poténcia e baixa velocidade de varredura implica em um fornecimento excessivo
de energia, que pode levar a ciclos rapidos de aquecimento e resfriamento,
gerando tensdes térmicas [55]. Ademais, estudos preliminares indicaram que
adicdo de boro em acos leva a formacao de materiais com suscetibilidade ao

trincamento.
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Figura 4.41 — Imagns de MEV dos cubos produido por FSL, variando

poténcia, velocidade de varredura e sobreposicao.

A condig¢ao 11 (158 W; 600 mm/s; 90 um) foi responsavel pela obtencao
da unica pega integra, com auséncia de trincas e uma porosidade de 0,3%. A
Figura 4.42 apresenta sua microestrutura, a qual possui uma matriz constituida
somente por graos equiaxiais refinados. Na imagem de MEV em sinal SE, Figura

4.42a, é possivel observar particulas claras distribuidas ao longo dos contornos
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de grao. Entretanto, essas estruturas particuladas, na realidade, correspondem
a uma fase continua distribuida no contorno de gréo, a qual sera detalhada
posteriormente. Esse efeito particulado foi gerado gragas ao longo processo de
polimento. As setas vermelhas dispostas na Figura 4.42b destacam particulas

nanométricas compostas por elementos de baixos pesos atdmicos.

| (b)

< o s A : 2 um
Figura 4.42 — Imagens de MEV em sinal a) SE e b) BSE do material processado
por FSL.

Analises de EBSD, apresentadas na Figura 4.43, foram realizadas com a
finalidade de caracterizar a morfologia, tamanho e constituicdo dos graos da
matriz, correlacionando-as com as condi¢gdes de processamento. Com uma
baixa magnificagao, Figura 4.43a, é possivel identificar as bordas de convecgéao
e concluir que a matriz é constituida pela fase ferrita. Além disso, as figuras de
polo indicam que o processamento por FSL n&o levou a formagao de uma textura
preferencial, diferentemente do que é comumente reportado [42,55,60].

A microestrutura de ligas processados pela rota de FSL é tipicamente
formada por gréos colunares que crescem de maneira epitaxial a partir dos gréos
parcialmente fundidos da camada precedente [55,60,96,99]. Todavia, como
mostrado com clareza na Figura 4.43b e Figura 4.43c, a microestrutura do
composito é constituida somente por graos equiaxiais. Ainda € possivel observar
a existéncia de regides com diferentes niveis de refino microestrutural. A regido
demarcada pelo quadrado amarelo na Figura 4.43c possui um tamanho de grao
médio de 580 nm; enquanto no quadrado vermelho, o tamanho de grdo médio

foi reduzido a 350 nm. A diferenga microestrutural entre essas regides é
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explicada pelo fendbmeno de convecgao gerado pela incidéncia e movimentagéo

do laser ao longo do processamento.
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| Direcdo de crescimento>

(c)

Figura 4.43 —Imagens de polo inverso da se¢ao paralela a dire¢do de construgéo

do cubo processado por FSL com magnificagdes de a) 2kx, b) 5kx
e ¢) 15kx. Em a) estdo apresentadas as figuras de polo da ferrita e

o mapa de fases, sendo a ferrita definida pela cor vermelha.
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As analises em MET apresentadas na Figura 4.44 revelam a presencga de
particulas facetadas com tamanhos entre 50 e 100 nm. Além da regido de
contornos de graos, algumas particulas foram observadas no interior dos graos
que constituem a matriz. Ademais, € possivel identificar com maior clareza a
presenga de uma fase continua ao longo dos contornos de gréo, semelhante a
identificada na microestrutura dos pds atomizados. As imagens no modo High-
Angle Annular Dark Field (HAADF) indicam que as nanoparticulas sao
constituidas por elementos de baixo peso atdmico, sugerindo, portanto, tratarem-
se de carbonetos e/ou boretos. A distribuicao dos elementos quimicos apresenta
grande similaridade com a obtida nos pos atomizados, estando o aluminio
concentrado na matriz ferrosa, enquanto o manganés e titanio se concentraram
na regiao dos contornos de grao. Além disso, o mapeamento (Figura 4.44a) e a
analise quantitativa de EDS (Figura 4.44b) indicaram que as particulas facetadas

sdo majoritariamente constituidas por titanio.
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—

 — 1 1111

Regido Fe (p.%) Mn(p.%) Al(p.%) Ti(p.%)

1 6.93 2:32 0.29 90.43
2 79.14 15.31 0.48 5.05
3 87.53 9.26 3.09 0.09

(b)
Figura 4.44 —a) Imagens de TEM-HAADF e mapeamento de EDS do compdsito

produzido por FSL. b) Imagem de TEM-HAADF do compdsito e

analise quantitativa de EDS das regides indicadas em amarelo.
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Diante das limitagdes da técnica de EDS para analise de elementos leves,
a espectroscopia de perda de energia de elétrons (EELS) foi empregada com o
intuito de avaliar a distribuicdo do boro nas fases presentes. Conforme mostrado
no espectro coletado na regido da matriz ferritica, Figura 4.45a, a banda do boro
nao foi identificada, como ja era esperado, visto a baixa solubilidade deste
elemento no ferro. Ja no espectro coletado na regido do contorno de grao, Figura
4.45b, foi observado um pico em 188 eV correspondente a energia de disperséo
da camada K do boro. Também foram coletados espectros das nanoparticulas
facetadas, nos quais nao foram identificados a banda do boro. Desta forma, os
resultados apontam que durante o processo de solidificagdo, além do manganés
e do titanio, o boro também foi segregado para frente de solidificagéo,

enriquecendo, portanto, as regides de contornos de grao.
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Figura 4.45 — Espectros de EELS coletados na a) regido da matriz e b) na fase
continua distribuida ao longo do contorno de grao, com destaque

do pico de dispersao de energia do boro.

Com a finalidade de identificar as fases que constituem o material
processado por FSL, padrdes de difragdo de elétrons de area selecionada foram
coletados e estdo apresentados na Figura 4.46. Conforme ja identificado pelas
analises de EBSD, os graos equiaxiais que constituem a matriz sao ferriticos. As
nanoparticulas facetadas correspondem ao TiC, enquanto que a fase continua
nos contornos de grao foi identificada como (Fe,Mn)2B. N&do houve nenhum
indicio de formacéo de TiB2. A andlise de ASTAR apresentada na Figura 4.46b,
confirma a identificagdo das fases. A formagdo em quantidade significativa de
(Fe,Mn)2B e a auséncia de TiB2 se opde as predigdes termodinamicas estudadas
na etapa 01, mostradas na Figura 4.1b.
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Na técnica de FSL, as elevadas taxas de resfriamento impostas
distanciam o processo da condigdo de equilibrio termodinamico [43]. Como ja
destacado, a microestrutura tipica de ligas metalicas processadas por FSL,
inclusive de agos FeMnAIC [55,60], € composta por graos colunares que
crescem de maneira epitaxial em relagdo aos graos parcialmente fundidos da
camada anteriormente formada, gracas ao elevado gradiente térmico gerado
(105 =107 Km™"[50]). Entretanto, a microestrutura do compdsito C-15Mn-5%TiB2
nao apresentou essa caracteristica, indicando que a introdugao de titanio e/ou
boro ao sistema FeMnAIC promoveu alteracées no processo de solidificacao.

O crescimento colunar pode ser suprimido através da inducdo de uma
elevada taxa de nucleacao a frente da interface sdélido-liquido [47]. Uma das
estratégias para aumentar a taxa de nucleagao e gerar uma microestrutura com
maior grau de isotropia € a utilizagdo de agentes inoculantes [56,100-103]. Para
que uma determinada particula exerca a funcido de substrato para a nucleacao
heterogénea é necessario que ela apresente estabilidade no metal liquido, isto
€, ponto de fusao superior em relagédo metal base. Além disso, Turnbull et al.
[104] consideram que um particula tem elevado potencial para atuar com sitio de
nucleag&o quando existe um baixo desajuste cristalografico (<10%) com o sélido
a ser nucleado, diminuindo a energia de interface e, consequentemente, o
superresfriamento necessario para nucleagao.

A Figura 4.44 mostra a presenga de nanoparticulas de TiC que poderiam
estar atuando como agentes inoculantes, uma vez que o carboneto apresenta
um desajuste cristalografico em relagéo a ferrita de 6,9%. Entretanto, de acordo
com os calculos termodindmicos discutidos na etapa 01, sua temperatura de
formacéo é inferior a da ferrita, o que impediria de atuar como sitio de nucleacéo.
Diante disso, n&o existem evidéncias solidas que sugerem que o refino
microestrutural gerado no compésito C-15Mn-5%TiB2 tenha contribuicdo de um
agente nucleante.

Outra maneira reportada para promoc¢ao do refino microestrutural é
através da introdug¢ao de um soluto ao sistema [105]. Nos processos de fundigcao
convencional (baixo gradiente térmico e taxa de resfriamento), o crescimento do

grao pode ser limitado devido a segregacgéao de soluto a frente da interface sélido-
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liquido, gerando uma zona de superresfriamento constitucional. Em especial, o
boro se mostra como um excelente refinador de grao em ligas ferrosas devido a
sua baixa solubilidade no ferro [31,106]. Entretanto, o elevado gradiente térmico
associado ao processo de FSL reduz, podendo até suprimir o superresfriamento
constitucional, de maneira a nao contribuir significativamente no refino
microestrutural.

Por outro lado, trabalhos reportados constataram o refino microestrutural
em ligas com boro processadas por FSL [105,107]. De acordo com os autores,
durante a solidificagcédo, a segregac¢ao do boro a frente da interface sélido-liquido
gera uma camada de liquido enriquecida, a qual é responsavel pela redugao da
velocidade da frente de solidificacdo. A associacdo dessa redugdo com a
elevada taxa de resfriamento gera um superresfriamento térmico substancial a
frente da interface sélido-liquido. Por consequéncia, existe um aumento da taxa
de nucleagado, a qual impede o crescimento dos graos ferriticos colunares,
promovendo o refino microestrutural. E importante salientar que esse efeito ndo
€ impulsionado por qualquer tipo de soluto, visto que a segregacéo de manganés
nao impediu o crescimento de grao colunares em agos FeMnAIC [55,60].

Desta forma, com base nos calculos termodinamicos mostrados na Figura
4.1b e nas observacgdes discutidas nesta seccdo, as principais hipoteses sobre
como se da o processo de solidificagdo do compdsito C-15Mn-5%TiB2
processado por FSL indicam o surgimento das seguintes etapas:

(1) A incidéncia do laser sobre o p6 atomizado leva a fusdo completa da
matriz, bem como das nanoparticulas dispostas nas regides
intergranulares. Pogas de fusdo com homogeneidade quimica séo
geradas gragas ao efeito Marangoni.

(2) A solidificag&o se inicia com a nucleacao da ferrita delta, seguida pela
formacéo de TiC, ainda com coexisténcia da fase liquida. Devido a
elevada taxa de resfriamento, € possivel que as particulas de TiC
dispostas no interior de alguns graos ferriticos possam ter sido
formadas através de reagdes no estado sélido, seja pela passagem do
laser em uma camada subsequente, seja durante o proprio processo

de resfriamento apds a sua fusao.
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(3) A baixa solubilidade do boro na ferrita promove a segregagcdo dos
atomos deste elemento no liquido a frente da interface ferrita-liquido.
Esse efeito leva a formagao de uma camada liquida enriquecida em
boro, a qual é responsavel por diminuir a velocidade da frente de
solidificagdo, gerando uma extenséo da regido de superresfriamento
térmico a frente dos graos ferriticos, como mostrado na Figura 4.47.
Como consequéncia, existe um aumento na taxa de nucleagao, de
modo que o0s novos graos equiaxiais formados bloqueiam o
crescimento dos graos colunares ferriticos, refinando a microestrutura.

(4) Com a regiao intergranular enriquecida por manganés, titanio e,
principalmente boro, ha a formagdo de uma estrutura continua de
(Fe,Mn)2B (com titdnio em solugao sélida) disposta entre os graos de
ferrita delta. O crescimento dos gréaos ferriticos ocasionado pelos
posteriores e consecutivos aportes térmicos € dificultado pela

presenca da rede de boretos.

Yy
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Nucleagao
de Fe-6

Superresfriamento
constitucional

Superresfriamento
térmico

Camada liquida
enriquecida com boro /
regido superresfriada
termicamente

Camadas solidificadas

Figura 4.47 — Esquema ilustrativo do processo de solidificagao do compdsito C-
15Mn-5%TiB2 produzido por FSL.

4.3.3 Propriedades fisicas e mecanicas
Conforme mostrado na Tabela 4.4, o compodsito apresentou uma
densidade de 7,4 g/cm?, se aproximando do valor teérico. Embora os valores se

aproximem dos esperados, a comparagao nao é correta, visto a formacao de
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(Fe,Mn)2B e auséncia de TiB2. Como discutido na etapa 01, a utilizagéo do boreto
(Fe,Mn)2B como particula de reforgo é menos atrativa quando comparado com o
TiC e TiB2. Entretanto, a fragdo e o tipo de estrutura formadas favoreceram o
aumento do modulo especifico. No caso da estrutura, acredita-se que a rede de
boretos permite uma maior integragdo com a matriz, resultando em
transferéncias de carga mais efetivas, semelhantes a observadas em reforgos
fibrosos. A dureza atingiu o valor de 426 HV, sendo superior a obtida pela adigéo
de 1%p de boro no ago 316 L (408 HV) [107].

Tabela 4.4 — Densidade, modulo de elasticidade e microdureza do compadsito

processado por FSL.

Densidade (g/cm?) Moédulo de
ensidade (g/cm i _
g elasticidade (GPa) Microdureza Vickers (HV)
74+£0,1 200 + 4 426+ 10

A Figura 4.48 apresenta as curvas de tensdo-deformagado obtidas por
ensaios de compressdo. E possivel observar um comportamento distinto na
curva do corpo de prova numero 3 (cp 3). Essa discrepancia em relagdo aos
demais esta associada a presenca de defeitos gerados durante o processamento
por FSL.

Com limite de escoamento e limite de resisténcia a compresséo (LRC) de
915 MPa e 1385 MPa, respectivamente, o refino microestrutural foi responsavel
pela elevada resisténcia obtida. Entretanto, a deformacao até a fratura foi de
apenas 13%. Em seu estudo, Feng et al. [108] produziu um compdsito Fe-TiB2
(13%vol de TiB2) por FSL, obtendo um LRT préximo de 2 GPa e um deformacéo
até a fratura de 20%. Esse material apresentou uma microestrutura de gréos
equiaxiais ferriticos semelhantes ao aqui obtidos. Todavia, ao invés de uma rede
de M2B, o compdésito foi reforcado por nanoparticulas de TiB2 distribuidas ao
longo dos contornos de gréo. A natureza mais fragil dos boretos do tipo M2B,
somada a sua morfologia em rede, podem ter sido responsaveis pela diminuigao

da ductilidade do compdsito.
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Figura 4.48 — Curvas tensao-deformacao de engenharia obtidas por ensaios de

compressao do composito C-15Mn-5%TiB2 processados por FSL.

4.3.4 Conclusoes Parciais

A presente etapa consistiu na avaliagdo microestrutural, fisica e mecanica
do compdsito C-15Mn-5%TiB2 processado pela rota de FSL. O p6 foi obtido por
atomizagao a gas e apresentou fatores de forma excelentes para atingir a fluidez
necessaria para o processamento por FSL. A analise microestrutural indicou que
0s pos com diametros inferiores a 20 ym sao constituidos por graos ferriticos
equiaxiais, com tamanho médio de 0,64 ym. A medida que se aumentou o
diametro do po e, consequentemente, reduziu a taxa de resfriamento, a estrutura
equiaxial celular/dendritica passou a ser identificada. Além disso, nos pdés com
granulometrias mais grosseiras houve formagdo de austenita (identificada
apenas por DRX), de forma que a condigao térmica possibilitou o inicio da reag&o
peritética descrita na etapa 01. Nanoparticulas compostas por elementos de
baixo peso atbmico foram observadas nas regides de contornos de grao.
Ademais, essas regides foram enriquecidas por manganés e titanio gragas ao
fendmeno de segregacao de soluto durante o processo de solidificagéo.

O material produzido por FSL apresentou microestrutura semelhante a
observada no p6 mais fino, porém, com tamanho médio de gréo ainda menor. A

formagdo de grdos colunares a partir do crescimento epitaxial (tipica dos
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processos de FSL) foi suprimida, de maneira que a microestrutura é constituida
apenas por gréos equiaxiais. As analises por MET mostraram a presencga de
particulas nanométricas de TiC distribuidas ao longo dos contornos de gréao, bem
como no interior de alguns graos da matriz ferritica. Além disso, foi identificado
a formagéo de uma fase continua no contorno de grao, identificada como sendo
(Fe,Mn)2B. Os resultados sugerem que a segregacao de soluto, principalmente
do boro, a frente da interface sdlido-liquido € responsavel por reduzir a
velocidade de avanco da frente de solidificagdo, gerando uma zona com elevado
superresfriamento térmico. Como consequéncia, a nucleagao de novos graos de
ferrita a frente da interface sodlido-liquido culmina no refinamento estrutural
observado. Além disso, as analises de EBSD mostram a auséncia de uma
textura preferencial, indicando um elevado grau de isotropia. Um ponto
importante a ser destacado é que as condigdes térmicas envolvidas no processo
impediram a formacgao de TiBa.

A associagao da refinada matriz ferritica reforcada com a rede de boreto
e nanoparticulas de TiC resultou em um compdsito com modulo de elasticidade
e dureza de 200 GPa e 426 HV, respectivamente. Uma elevada resisténcia
mecanica foi alcancada em compressao, todavia, a presenca da rede de boretos

frageis impactou negativamente a ductilidade.

4.4 Avaliacao do efeito da rota de processamento nas propriedades do
composito C-15Mn-5%TiB:2

Nesta segao estao reunidas as propriedades obtidas para a liga Fe-15Mn-
3AI-0.1C-1.67Ti-0.75B (denominada como C-1.67Ti-0.1C na etapa 01, e como
C-15Mn-5%TiB2, nas etapas 02 e 03) apdés o processamento pelas rotas
empregadas neste trabalho: fusdo a arco, CS e FSL. O intuito € avaliar as
implicagdes resultantes das diferentes rotas de processamento utilizadas. Além
disso, serdo realizadas comparagdées com o aco nao reforcado Fe-15Mn-3Al-
0.1C (denominando como REF-0.1C na etapa 01).

A densidade é uma propriedade fisica que esta diretamente ligada a
maneira na qual os atomos se organizam. Em um material compdsito, pode ser

definida pelas densidades individuais e pelas fragdes de cada fase que o
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constitui. Portanto, o tamanho, morfologia e distribuicdo das fases ndao devem
influir nessa propriedade. Como mostrado na Figura 4.49a, os compositos
apresentaram valores de densidade inferiores ao aco REF-0.1C, como ja era
esperado. De acordo com os calculos tedricos (Tabela 3.2), o compdsito deveria
apresentar uma densidade de 7,33 g/cm?, ou seja, muito proximo do alcangado
pelo material produzido por fusdo a arco. O maior valor obtido através da rota de
CS se deve, provavelmente, as flutuacdes das fragdes de ferrita e austenita. No
caso da rota de FSL, a comparagdo com o valor tedrico ndo € adequado, uma
vez que nao houve formagao de TiB2, e sim (Fe,Mn)2B e TiC.

O moddulo de elasticidade € uma propriedade intrinseca dos materiais,
estando associada a for¢ca das ligagdes quimicas entre os atomos que os
constituem. Além das propriedades e das quantidades individuais de cada fase,
o0 modulo de elasticidade de um compdsito € afetado pelo tamanho e distribuigéo
das particulas de reforgco. Em relacao ao valor tedrico estimado de 209 GPa, o
composito produzido por CS foi o que mais se aproximou. No que diz respeito
ao material produzido por fusdo a arco, a introdugéo de TiB2 nao resultou em um
incremento do modulo em comparagado com o ago nao reforcado. Em relagdo ao
material produzido por FSL, embora o (Fe,Mn)2B apresente médulo de
elasticidade inferior ao TiBz2, sua formagéao promoveu um aumento de modulo de
4% em relagao ao ago REF-0.1C. A comparagédo com o modulo tedrico ndo é
apropriada devido ao mesmo motivo discutido acima.

O moddulo especifico € determinado através da raz&do entre o médulo de
elasticidade e da densidade do material. Como destacado na se¢ao 1, os agos
FeMnAIC apresentam maodulos especificos inferiores aos agos convencionais
devido aos baixos modulos de elasticidade [7]. De acordo com os calculos
tedricos, o compodsito em estudo deveria apresentar o valor de 28,5 GPa.cm?/g.
Com o valor de 27,3 GPa.cm?®/g, o material produzido por CS foi o que mais se
aproximou. Comparando-o com o ago Fe-25Mn-3AI-0.6C [7], também produzido
por CS, houve um aumento de 24%.

A dureza é definida como uma medida da resisténcia a deformacao
plastica localizada. Em materiais compdsitos, ela esta associada as

propriedades das fases constituintes e da interacéo entre elas. A Figura 4.49d
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revela que a introducao de particulas de reforgo levou a um aumento de dureza
em diferentes niveis. Em comparagdo com o ago néo reforgado, o emprego das
rotas de fusado a arco, CS e FSL no processamento do compadsito induziram um
aumento de dureza de 26%, 103% e 160%, respectivamente. O aumento
crescente da dureza esta diretamente ligado as mudangas microestruturais
ocorridas a cada rota. Conforme mostrado nas etapas 01, 02 e 03, o tamanho da
particula de reforgo obtidas em cada rota, decresceu da seguinte forma: fusdo a
arco, CS, FSL. Como é sabido, o refino microestrutural é um importante
mecanismo de endurecimento dos materiais. Assim, a combinagao da matriz
ferritica refinada com a presenga da rede de (Fe,Mn)2B e das nanoparticulas de

TiC explica o elevado valor de dureza atingida na rota de FSL.
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Figura 4.49 - Densidade, mddulo de elasticidade, modulo especifico e dureza do
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5 CONCLUSOES

O presente trabalho teve como objetivo principal o desenvolvimento e
avaliagcdo da microestrutura e das propriedades de agos do sistema FeMnAIC
reforgados por particulas de TiB2 formadas in situ. A introdugao de particulas de
reforco nesses acgos foi identificada como uma estratégia promissora para
contornar as limitagdes reportadas nesse sistema. O trabalho foi dividido em trés
etapas, as quais avaliaram diferentes aspectos no desenvolvimento e producao
dos compdsitos.

Inicialmente avaliou-se, através de calculos termodinamicos, a influéncia
dos elementos de liga dos agos FeMnAIC - principalmente o carbono - na
formacgao de TiB2. Foi demonstrado que o carbono € um elemento chave para o
sistema, visto que sua presenca reduziu e/ou suprimiu a formacado de TiB2.
Devido a formacgao de TiC no inicio do processo de solidificagao, a formacao de
TiB2 foi desfavorecida, levando ainda a formagéao do boreto (Fe,Mn)2B.

As implicagdes na microestrutura e nas propriedades causadas pela
presenca do carbono foram avaliadas experimentalmente através do
processamento dos compadsitos pela rota de fusdo a arco. Com um médulo de
elasticidade e dureza superiores a 500 GPa e 32 GPa, respectivamente, foi
possivel concluir que o TiB2, de fato, é a particula (dentre as formadas) com
maior potencial de refor¢co para os acos de baixa densidade. Nos materiais com
elevado teor de carbono, a ductilidade foi reduzida significativamente gracas a
formacao massiva de (Fe,Mn)2B. Diante disso, foi possivel concluir que o teor de
carbono deve ser mantido em niveis baixos para a obtengdo dos compositos
desejados.

A segunda etapa foi destinada ao estudo do efeito da constituicdo da
matriz ferrosa e da fragao de particulas de reforco nas propriedades fisicas e
mecanica dos compositos. Dois niveis de manganés foram selecionados para
obtencao de compdsitos de matriz ferritica e compdsitos de matriz austenitica.
Para cada tipo de matriz, niveis de titanio e boro foram introduzidos para
formacéo de 5% e 10% em volume de TiB2. Foi possivel concluir que os
compositos com o maior teor de manganés apresentaram particulas de TiB2 de

maiores dimensdes e com morfologia de ripas alongadas. Mesmo com a atuagao
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do efeito TWIP, a ocorréncia de concentracdo de tensbes associado a essas
particulas foi determinante na redugao da ductilidade dos compdsitos com matriz
austenitica. Além disso, o aumento da quantidade de particulas de refor¢o nao
foi refletido nos valores de modulo de elasticidade da maneira que era prevista.

Apesar da ferrita ser caracterizada por uma dureza superior a da
austenita, os compadsitos austeniticos apresentaram as melhores propriedades
tribologicas. Esse efeito foi explicado pela combinagdo de dois fatores: (1)
presenga de particulas de TiB2 mais grosseiras; (2) elevada capacidade de
encruamento e, consequentemente, endurecimento da austenita durante os
primeiros ciclos.

A partir da constatagédo que os menores valores de médulo de elasticidade
e de ductilidade foram atingidos pelos compdsitos de matriz austenitica, foi
possivel concluir que o aumento do teor de manganés nao ¢ justificavel para a
aplicagao proposta. A maior combinacdo de mddulo de elasticidade e ductilidade
foi atingida pelo compdsito de matriz ferritica, reforgado com 5%vol. de TiBa.

Na etapa final, o compdsito de maior destaque foi processado pela rota
de FSL com a finalidade de avaliar o efeito das elevadas taxas de resfriamento
na microestrutura e nas propriedades. A caracterizagao do pé atomizado indicou
a formacao de graos equiaxiais na granulometria mais fina. Além disso, gracas
a elevada taxa de resfriamento, foi identificada a segregacédo de manganés e
titanio para regido dos contornos de graos

A microestrutura do compdsito produzido por FSL foi constituida por
refinados graos equiaxiais ferriticos, nanoparticulas de TiC e uma continua rede
de (Fe,Mn)2B nas regides de contorno de grdo. Foi possivel concluir que a
introdugéo de titdnio e boro (principalmente o segundo) no sistema FeMnAIC
alterou o processo tipico de solidificacdo de agos por FSL, uma vez que nao
houve formagao de graos colunares e textura. A segregacao do boro a frente da
interface solido-liquido gerou uma regiao de superresfriamento térmico, gerando
uma elevada taxa de nucleacao e, consequentemente, o refino microestrutural.

Embora o boreto (Fe,Mn)2B apresente menor modulo de elasticidade e
maior densidade que o TiB2, a quantidade e a estrutura formada geraram um

composito com moédulo especifico de 27 GPa.cm?®g. O refino microestrutural
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proporcionou um aumento substancial da resisténcia mecanica, entretanto, a
natureza fragil do (Fe,Mn)2B somada com sua morfologia em rede penalizou a
ductilidade.

Em sintese, conclui-se que a formagao de particulas de TiB2 em matrizes
FeMnAIC apresentou uma maior complexidade quando comparada com o
sistema Fe-TiB2 devido a formagao de TiC e de M2B. A rota de processamento
exerceu importante influéncia na  constituicho  microestrutural e,
consequentemente, nas propriedades fisicas e mecanicas dos compdsitos. O
maodulo especifico foi efetivamente acrescido com a presenca das particulas de
reforco. A melhor combinagédo de propriedades foi atingida pelo compdsito de
matriz majoritariamente ferritica, reforcado com 5% em volume de TiB2 e

processado pela rota de conformagao por spray.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

. Estudar a viabilidade de se aumentar a fragdo de TiB2 (20% e 30% vol.)
para obtencdo de materiais de alto médulo de elasticidade.

) Determinar o efeito do tratamento térmico na microestrutura e nas
propriedades dos compdsitos processados por FSL.

. Avaliar as propriedades tribolégicas dos compdsitos processados pelas
rotas de fusdo a arco e fuséo seletiva a laser.

. Avaliar a introducao de titanio no sistema FeMnAIC, com o intuito de

produzir compositos reforgados exclusivamente por TiC.
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