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RESUMO

Acgos de baixa densidade sdo materiais avangados que estdo sendo
desenvolvidos com principal foco na industria automobilistica, visando a
reducdo do peso estrutural dos carros. As principais composicdes estudadas
correspondem a variagdes do sistema FeMnAIC, sendo que os elementos de
liga e o processamento interferem na microestrutura final. A maioria dos
estudos envolvendo os acos com microestrutura austenitica esta relacionada a
avaliacdo das propriedades mecénicas, com foco nos mecanismos de indugéo
de plasticidade. O objetivo desta tese de doutorado é avaliar o efeito da adigéo
do Al e do C em acos de baixa densidade austeniticos com alto teor de
manganés a fim de se observar os efeitos que estas adigbes trardo na
evolucdo microestrutural, bem como no comportamento mecanico. Foram
estudados cinco sistemas variando o teor de Al e de C: Fe-36%Mn, Fe-36%Mn-
2,5%Al, Fe-36%Mn-5%Al, Fe-33%Mn-5%Al-0,3%C e Fe-30%Mn-5%Al-0,6%C
(% em massa), de forma que para os diferentes teores de carbono, manteve-se
constante a energia de falha de empilhamento (EFE). Modelos para a previséo
da EFE, da tensdo de cisalhamento critica para o efeito TWIP e da tensao de
escoamento foram utilizados. Determinou-se experimentalmente a EFE de uma
liga através da medida da distancia entre as discordancias parciais. Os tarugos
foram produzidos por conformagdo por spray sendo, posteriormente,
conformados mecanicamente e tratados termicamente. Observou-se que o
aluminio ndo é tao eficaz quanto o carbono para aumentar a tensao de
escoamento do material. Somente as ligas com a presenca de C apresentaram
maclas de deformag¢do, mesmo possuindo maiores valores de EFE. A liga sem
adicdo de C e de Al (menor EFE) ndo apresentou maclas de deformacéo
quando ensaiado em temperatura ambiente, porém a -100°C a presenca
destas estruturas foram observadas. Destaca-se entdo que mecanismos de
ancoramento das discordancias sao importantes para o surgimento do efeito

TWIP em acos de baixa densidade.

Palavras-chave: acos de baixa densidade; efeito TWIP; energia de falha de

empilhamento; comportamento mecanico.
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ABSTRACT
THE EFFECT OF AL AND C ADDITIONS ON THE MICROSTRUCTURE AND
MECHANICAL BEHAVIOR OF AUSTENITIC HIGH-MN LOW DENSITY
STEELS

Low-density steels are advanced materials that are being developed
mainly for the automotive industry to reduce the structural weight of cars. The
most common studied compositions comprise FeMnAIC variations, in which
both the chemical composition and processing route influence the final
microstructure. Most of the studies involving the austenitic low-density steels is
related to the evaluation of the mechanical properties focusing on the induced
plasticity mechanisms. The objective of this thesis is to evaluate the effect of Al
and C additions on the microstructural evolution and mechanical behavior of
high-Mn austenitic low-density steels. Five systems with different C and Al
additions were studied: Fe-36%Mn, Fe-36%Mn-2.5%Al, Fe-36%Mn-5%Al, Fe-
33%Mn-5%Al-0.3%C e Fe-30%Mn-5%AlI-0.6%C (weight%), in which for the
alloys varying the C content, the stacking fault energy (SFE) was kept constant.
Theoretical models to predict the SFE, the critical resolved shear stress for the
TWIP effect, and the yield stress were used. The SFE of one alloy was
determined experimentally through the partial dislocations distance. The ingots
were produced by spray forming followed by mechanical processing and heat
treatment. It was observed that the aluminum is not effective as carbon to
increase the yield stress of the alloy. Only the alloys with C additions presented
deformation twins, even though they presented the highest SFE values. The
alloy without Al and C additions (lowest SFE in this work) did not presented
deformation twins when deformed at room temperature, but at -100°C those
structures could be observed after the tensile test. It can be pointed out that
mechanisms which anchored the dislocations are important to the occurrence of

the TWIP effect in high-Mn low-density steels.

Keywords: low-density steels; TWIP effect; stacking fault energy; mechanical

behavior.
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1 INTRODUGAO

Uma das principais aplicagdes de acos avangados com elevadas
propriedades mecanicas € a industria automobilistica. O principal apelo para o
aumento da resisténcia especifica dos agos consiste na possibilidade de
redugdo da massa dos veiculos, gerando como consequéncia uma economia
de energia e reducao na emissao de CO2 para a atmosfera. Nesta esfera, os
acos de baixa densidade se encontram como uma alternativa aos acos
convencionalmente utilizados por esta industria, visto que podem atingir niveis
equivalentes ou superiores de resisténcia, porém, com menor densidade [1,2].

Os estudos relacionados aos acos de baixa densidade receberam
significativa atengdo no inicio do século devido as boas propriedades
mecanicas aliado a baixa densidade [3]. Enquanto a ferrita e a austenita
possuem densidade de 7,85 e 8,15 g/cm?, respectivamente, os agos de baixa
densidade podem apresentar uma densidade de 6,8 g/cm? dependendo do teor
de elementos de liga presentes [4].

O comportamento mecanico destes acos com microestrutura austenitica
vem sendo extensivamente estudados devido a possibilidade de ocorréncia de
fendmenos de plasticidade induzida por transformacédo de fase (efeito TRIP),
plasticidade induzida por maclagem (efeito TWIP), plasticidade induzida por
bandas de cisalhamento (efeito SIP) e plasticidade induzida pela formagao de
microbandas (efeito MBIP), efeitos interessantes do ponto de vista de
construgcao automotiva e absorgao de impacto [5-8].

As principais variaveis utilizadas como parametros para a previsao do
mecanismo de indug¢ao de plasticidade atuante consistem no tamanho de grédo
e na energia de falha de empilhamento (EFE) [9]. Porém, trabalhos recentes
indicam que a composi¢cao quimica possui um papel fundamental na previsao
desses mecanismos, pois pode alterar significativamente a tensdao de
cisalhamento resolvida critica [10]. Um estudo recente analisou trés agos com
diferentes teores de carbono e manganés, de forma a manter a EFE em um
mesmo nivel em uma estrutura completamente austenitica, sem presenca de
textura e com tamanhos de grao similares. Observou-se que o teor de carbono

tem uma grande contribuicdo no mecanismo de plasticidade apresentado pela



liga, sendo que sem a presenga do carbono o fendmeno TRIP foi observado e
com a presenca deste elemento (0,3% e 0,6%m.) houve a ocorréncia do
fendbmeno TWIP [10]. Desta forma, foi possivel verificar que adicbes de
carbono levaram a um aumento tanto na tensdo de escoamento, quanto na
ductilidade.

Apesar de todo o exposto, ainda ha diversas controvérsias presentes na
literatura a respeito de como se dao estes mecanismos de indugdo de
plasticidade. Uma das principais divergéncias € o modelo descrito para o
calculo da EFE (envolvendo parametros termodinamicos) [11]. Adicionalmente,
diversos autores indicam que o surgimento dos mecanismos de incremento de
plasticidade (mais especificamente, o TWIP) ndo é o principal mecanismo
responsavel pelas elevadas propriedades mecanicas, de forma que ha a
sugestdo de que estes materiais encruam, principalmente, devido a sua
capacidade de reter uma elevada quantidade de discordancias em sua
estrutura [12].

Portanto, este trabalho tem como objetivo principal o estudo sistematico
do efeito de adi¢des de carbono e de aluminio no comportamento mecanico e,
consequentemente, nos mecanismos de indugao de plasticidade, em agos de
baixa densidade austeniticos com elevado teor de Mn. Temas em aberto na
literatura como modelos para a determinagcdo da EFE, bem como para a
determinacao da tensao de cisalhamento resolvida critica para o fenbmeno
TWIP serado utilizados deste trabalho. Adicionalmente, ensaios em materiais
com mesma EFE, porém diferentes teores de intersticiais também sera ponto
importante de discussado. Para a produgéo das ligas (Fe-36%Mn, Fe-36%Mn-
2,5%Al, Fe-36%Mn-5%Al, Fe-33%Mn-5%AlI-0,3%C e Fe-30%Mn-5%AlI-0,6%C),
foi utilizada a conformagao por spray com posterior processamento mecanico e

realizagao de tratamentos térmicos para inducéo da recristalizagao.



2 REVISAO BIBLIOGRAFICA
21 Acos de baixa densidade

Os acos de baixa densidade sao ligas metalicas que consistem em
variagdes do sistema Fe-Mn-Al-C. A principal potencial aplicacdo para este
material € o setor automotivo, visto que a depender de sua microestrutura final,
€ possivel obter um material com elevada conformabilidade, elevada
resisténcia mecanica e ao impacto, bem como menores densidades
comparadas aos agos convencionais [13]. A busca pela redugdo no peso
estrutural dos automodveis tem sido uma das principais rotas utilizadas para o
aumento da eficiéncia energética e, consequentemente, redu¢cdo na emisséo
de gas carbbnico para a atmosfera [14]. Os acgos avangados de elevada
resisténcia (também denominados como AHSS, advanced high strength steels)
tém sido propostos com a finalidade principal de substituir os materiais
utilizados atualmente por ligas com maior resisténcia e, consequentemente,
possibilidade de reducdo na espessura final de estruturas [15]. A primeira
geracao dos agos avancgados de elevada resisténcia inclui os agos dual phase,
acos TRIP, agos complex phase e agos martensiticos. Ja a segunda geragao,
também visando excelentes combinacdes de resisténcia mecanica e
ductilidade, inclui os agos TWIP, nano-TWIP, duplex e triplex. Por fim, a
terceira geracao tem sido desenvolvida com o intuito de se obter propriedades
semelhantes as observadas na segunda geragéo, porém com o intuito principal
de se reduzir os custos relacionados a producdo destes materiais, sendo
incluido neste caso os agos com meédio teor de manganés, agcos TRIP com
formacao de bainita-ferrita, agcos Q&P (sigla para quenching and partitioning, ou
seja, resfriamento e particdo) [13]. A Figura 2.1 ilustra um diagrama em que é
possivel verificar as diferentes classes de acos avancados de elevada
resisténcia, demonstrando assim o grande potencial dos agos com alto teor de
manganés [7].
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Figura 2.1 — Limite de resisténcia a tracdo em funcdo do alongamento para

acos avangados de elevada resisténcia descritos na literatura [7].

Os acos de baixa densidade estdo inseridos nesta ampla gama de
diferentes agcos que tém sido desenvolvidos nas ultimas décadas. Apesar de
sua principal aplicacao ter sido voltada para a industria automobilistica, existem
na literatura diversos estudos explorando potenciais aplicagdes buscando
resisténcia a oxidacdo em altas temperaturas, aplicacbes em temperaturas
criogénicas, assim como potencial substituigdo do cromo pelo aluminio em
acgos inoxidaveis como forma de se reduzir os custos envolvidos com matéria-
prima [3]. Apesar disso, o foco principal nos ultimos anos € maior volume de
estudos nesta area tem sido na avaliagdo das propriedades mecanicas que
estes agos apresentam.

Dependendo do teor dos elementos de liga, assim como do historico de
processamento, os agos de baixa densidade (Fe-Mn-Al-C) podem apresentar
microestrutura ferritica, duplex (ferrita e austenita) ou somente austenitica [4]. A
nomenclatura “baixa densidade” é devido as adicdes de aluminio, de forma que
a presencga deste elemento leva a um aumento no parametro de rede (quando
em solugao sdlida), assim como ha a substituicdo de um atomo de ferro mais

pesado por um atomo de aluminio mais leve. A Figura 2.2 indica como a adi¢cao



de aluminio pode reduzir a densidade da austenita em um ago com elevado

teor de manganés [3].
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Figura 2.2 — Densidade da austenita em funcdo do teor de aluminio na

estrutura cristalina. Adaptado de [3].

Sabe-se que o aluminio aumenta a estabilidade da fase ferrita, enquanto
adicdes de manganés e de carbono levam a uma estabilidade da austenita
[16]. Portanto, variando-se o teor destes elementos, é possivel obter uma
microestrutura completamente ferritica, completamente austenitica ou duplex,
todas elas possibilitando a precipitacdo de carbonetos (a depender da
composi¢cao quimica) [4]. A Tabela 2.1 descreve a faixa de composicdo em que
sdo encontrados os acos de baixa densidade em funcdo da microestrutura
obtida apds o processo de laminagcdo a quente, havendo também informacgdes
sobre as faixas de propriedades mecanicas que podem vir a ser alcancadas

para cada microestrutura [9].



Tabela 2.1 — Principais elementos de liga e suas respectivas quantidades em
funcdo da microestrutura obtida para acos de baixa densidade.
Adaptado de [9].

Microestrutura Faixa de Propriedades

. composicao N
laminada a quente A mecanicas
quimica tipica

5 Al ~ 5 - 9%m. Coan
C < 0,05%m.

Duplex de 5 Al ~ 3 - 7%m.
matriz @ Mn ~ 2 - 12%m. _LI_J-EI-S~ 13?%—830 MPa
ferritica C ~ 0,05-0,5%m. °

Duplex de Al ~5-10%m.
matriz d Mn ~ 5 - 30%m. gg%]goagsoo MPa
austenitica C~0,4-0,7%m. °

Al ~ 5 -12%m.
Austeniticos Mn ~ 12-30%m. .LI_J;‘Q: 3(?(-)08-3500 MPa
C~0,6-2,0%m. °

UTS: limite de resisténcia a tragdo / TE: alongamento total

E possivel visualizar que os acos austeniticos sdo os que apresentam
uma maior faixa de combinacdo de propriedades mecanicas apds 0 processo
de laminagdo. Isso se da porque, além de possuirem endurecimento pela
presenca de elementos em solugdo sélida (C, Al, Mn), podem também
apresentar mecanismos de inducado de plasticidade (TRIP, TWIP, MBIP ou
SIP), os quais levam a maiores valores de alongamento [9].

A rota de processamento convencional utilizada para a fabricagcao
envolve lingotamento convencional, realizagdo de tratamentos térmicos de
homogeneizagao, processamento termomecanico (normalmente laminagéao a
quente) para uma redugado maior na espessura do lingote e, por fim, caso seja
possivel, realiza-se um tratamento térmico de solubilizagdo e envelhecimento
[17]. Devido ao elevado teor de elementos de liga, deve-se tomar um cuidado
especial na etapa de homogeneizagao, bem como nas etapas posteriores a fim

de se controlar a precipitagcado de carbonetos ou fases secundarias indesejaveis

[9].




Uma das principais desvantagens destes acos € o fato de que, apesar
de o aluminio reduzir a densidade, ha também a reducdo do moddulo de
elasticidade do material final [4]. Uma estimativa geral que pode ser feita € a
reducéo de 2 a 2,5% no moédulo de Young pela adicao de 1%m. de Al [9]. Isso
faz com que a rigidez estrutural destes agos seja menor quando comparados
com agos convencionais. A principal forma de se contornar este problema € a
necessidade de alteracdo da geometria ou da concepgéo dos componentes em

que estes materiais serdo utilizados, de forma a minimizar este efeito.

2.2 Deformagao plastica em metais cubicos de face centrada (CFC)

A deformagdo plastica de materiais metalicos pode se dar pela
movimentagao de linhas de discordancias ou através do surgimento de maclas
de deformacdo. Os metais que possuem estrutura cubica de face centrada
(CFC) possuem elevada simetria e doze potenciais sistemas de
escorregamento de discordancias (combinagdes de quatro planos compactos,
sendo que cada um possui trés diregbes compactas) [18]. Devido ao fato de ser
uma estrutura compacta, existe uma menor resisténcia a movimentacao das
discordancias em comparacao a metais cubicos de corpo centrado (CCC), por
exemplo.

Os metais CFC possuem estrutura compacta, o que significa que podem
ser descritos como empilhamentos de planos compactos. A composi¢cao deste
empilhamento se da pela ordem de posicionamentos ABCABC... . Uma falha
de empilhamento consiste em um defeito cristalino bidimensional que surge
quando ha a adigéo ou retirada de um plano em uma regido discreta de uma
estrutura compacta [19]. Portanto, uma falha de empilhamento representa
entdo uma quebra nesta sucessado de planos em uma determinada regido do
cristal. A Energia de Falha de Empilhamento (EFE) consiste na energia
associada a criacdo de uma falha de empilhamento no cristal. Vale ressaltar
que a presenca de uma falha deste tipo em um cristal CFC leva a formacgao de
uma pequena regiao do cristal com estrutura HCP (hexagonal compacta) [18].

A EFE traz consigo diversas informacodes a respeito de como um metal

CFC ira se comportar, principalmente, no que tange ao modo de como se dara



o processo de deformagao plastica, assim como nos mecanismos de
recuperacao e de recristalizacdo [20]. Adicionalmente, a EFE €& um dos
principais parametros utilizados na determinagdo do mecanismo de indugéo de
plasticidade que sera observado em um material. Apesar de nao ser o unico, €
um parametro essencial para a previsao do comportamento plastico do
material.

Quanto maior a EFE, menor sera a distancia entre as discordancias
parciais de Shockley e, desta forma, mais facilmente podera ocorrer o
fenbmeno de escorregamento transversal, ou seja, mudanga de plano de
escorregamento entre os planos compactos [18]. Isso se da, pois, o fendbmeno
de escorregamento transversal somente ocorre quando as discordancias
parciais se recombinam formando uma discordancia perfeita. Nos metais com
elevada EFE, apds certo grau de deformacgao, as discordancias se arranjam na
forma de células devido a maior movimentagao entre os planos compactos [18].
As células sé&o regides tridimensionais de forma que dentro destas estruturas a
densidade de discordancias é consideravelmente menor em comparagao com
as regides que as delimitam [20]. Adicionalmente, devido a maior mobilidade
das discordancias entre os diferentes sistemas de escorregamento possiveis,
estes metais tendem a recuperar mais facilmente em tratamentos térmicos de
recozimento apods trabalho a frio quando comparados com metais de baixa
EFE, por exemplo.

Por outro lado, metais com baixa EFE tendem a encruar mais
rapidamente e apresentam estruturas lineares de discordancias [20]. A maior
tendéncia de encruamento destes materiais se da pela maior probabilidade de
formacdao de barreiras de Lomer-Cottrell, em que a interagdo de duas
discordancias parciais de planos distintos gera uma discordancia imoével na
estrutura do cristal [18].

A movimentacao de discordancias, interagcao entre elas e a mudanga na
sua distribuicdo e densidade, afetam diretamente a tensdo necessaria para
continuar deformando o material. Este efeito € denominado encruamento e
corresponde a um aumento da resisténcia do material com relacdo a

deformagao plastica aplicada. A taxa de encruamento é definida a partir da



derivada entre a tensdo com relagdo a deformagcdo em determinado ponto da
curva tensédo x deformacédo. Este parametro indica a capacidade que o material
possui de encruar conforme ha um aumento na deformacgéo aplicada. A Figura
2.3 ilustra esquematicamente a diferenca de comportamento da taxa de
encruamento para dois metais CFC com diferentes EFE. A separagao em dois
estagios é observada para metais com elevada EFE. Neste caso, a taxa de
encruamento decresce de forma rapida inicialmente (Estagio Ill) devido ao
acumulo de discordancias e cada vez menor capacidade do material de
armazenar discordancias em sua estrutura. Este estagio se encerra em niveis
muito baixos de taxa de encruamento, de forma que este valor praticamente
permanece constante até que ocorra a fratura do material. Por outro lado,
metais CFC com baixa EFE e que apresentam fenbmeno TWIP apresentam um
estagio intermediario (Estagio B) em que a reducéo na taxa de encruamento é
interrompida quando ha a formagao das maclas de deformacgdo. Isso se da
principalmente devido a interacdo entre as discordancias e as maclas de
deformagéo que se formaram na microestrutura. Este comportamento consiste
em uma das principais explicagbes com relagdo ao comportamento mecanico

dos acos de baixa densidade que apresentam efeito TWIP.

Estagio A

Estagio B — inicio da formacao
das maclas de deformacéo

Baixa EFE

Estagio lll
EstégioC

Taxa de encruamento

Alta EFE

EstagioD

Estagio IV

Tensao

Figura 2.3 — Comportamento da taxa de encruamento para metais CFC

dependendo do seu valor de EFE. Adaptado de [21].
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Apesar de todo o exposto, existem diversos estudos realizados em
metais CFC com a presenga de mecanismos de indu¢ao de plasticidade que
nao apresentam uma curva de taxa de encruamento conforme apresentado
anteriormente, sendo que a taxa de encruamento se mantém constante a um
valor relativamente alto por toda a extensdo do comportamento mecanico do
material, sem a ocorréncia de um platé (Estagio B) [18,22-24]. Existem,
portanto, indicios de que, efetivamente, a presenca de mecanismos de inducao
de plasticidade ndo necessariamente leva a uma curva conforme representado

pela Figura 2.3.

2.3 EFE de agos de baixa densidade austeniticos

Existem trés formas principais que sédo descritas na literatura a respeito
de como se determinar a EFE de um metal [25]: 1) através de calculos ab initio;
2) através de modelos que envolvem calculos termodinamicos; e, por fim, 3)
experimentalmente através da determinagdo da distdncia média entre as
discordancias parciais de Shockley. Vale ressaltar que, obtendo-se a distancia
entre as discordancias parciais, ha equacdes que correlacionam a EFE com as
constantes elasticas do cristal [26,27]. Modelos termodinamicos constituem a
forma mais amplamente reportada na literatura para a determinacéo da EFE,
devido a sua relativa simplicidade e facilidade de execucdo. Essencialmente,
este calculo envolve a determinacdo da EFE através da variacdo de energia
livre de Gibbs entre as fases CFC e HCP, juntamente com a energia interfacial
criada pela falha de empilhamento. O modelo mais utilizado na literatura foi
proposto por Olson e Cohen [28] e esta descrito na Equacéo (2.1):

mJ

EFE (W) =2p (AGY7 + Egof) + 207/¢ (2.1)

Sendo EFE a energia de falha de empilhamento (em mJ/m?); p é a
densidade planar molar do plano (111); AGY™¢ é a variagéo de energia livre de
Gibbs para a transformagao de fase de CFC (y) para HCP (g) (em mdJ/mol);
Eqr € a energia associada a deformagao elastica provocada pela diferenga de
volume especifico entre as fases CFC e HCP (em mJ/mol); a¥/¢ é a energia de

interface criada entre as fases HCP e CFC (em mJ/m?).
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A variagao de energia livre € determinada a partir de trés componentes
principais: (1) a variagdo de energia livre associada aos aspectos quimicos de
cada elemento, (2) variagdo de energia livre associada a contribuigdo
magnética de cada fase devido a transicdo de paramagnético para
antiferromagnético; (3) energia livre de excesso resultante principalmente do

tamanho de grao [29].

AGY™€ = AGYE 4 AGYaE + AGoxcesso (2.2)

quimico
Sendo que, para os agos de baixa densidade (Fe-Mn-Al-C), pode-se

determinar cada um dos componentes descritos acima a partir das Equagdes
23a212.

Aaggfmw = XpeAGYC + XpmAGY,© + XgyAG) " + XcAGY™F
- —E& —E
+ XpeXpnAQL v + XpeXaiAQL 5 + Xpo XcAQY (2.3)
—€
+ XynXcAQY
E que,
AG}‘;Z,Z = Gﬁlag - G1]‘r/lag (24)
B
o _ _
Grag = RTIn (1 +,LL_B>f(T) ¢ =YE (2.5)
T
T= ) (26)
TN
le,’ = 2501n(XMn) — 4750 Xo Xy — 222 Xoy — 2,6 Xor — 6,2 Xy — 13 X; 2.7)
+ 720 '
T = 580 Xy (2.8)
14
5_3 = 0,7 XFe + 0,62 XMTl - 0,64‘ XFeXMn - 4‘XC (29)
ﬁ&'
i 0,62 Xp, — 4 X (2.10)
791_1+474[1_1 r3+ i +115
f(T)zl_{140p 4971p D][e 135 600]} set<1 (211)
T—S ‘r_15 ‘1:_25
{ o 318 +1500]} (2.12)

f(r)=- - set>1
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X; € a fracdo molar de cada um dos elementos i no sistema; AG}’_’E éa

contribuicdo do elemento i na energia livre de Gibbs para a transformagao da

y-e

fase austenitica para a fase martensitica (HCP); A;;™ corresponde ao

parametro de interacdo entre os elementos i e j e a sua contribuicdo na
energia livre de transformacéao; T é a temperatura a que se esta determinando
a variagao de energia livre; T,\‘f € a temperatura de Néel da fase ¢ (neste caso,
a austenita e a martensita-¢). Para as fases CFC e HCP, os parametros p =
0,28 e D = 2,342456517 [29].

Diversos estudos indicam a influéncia do tamanho de grdo na EFE. Foi
visualizado que para graos inferiores a 30 uym, este efeito € mais pronunciado,
sendo que acima deste valor, pouco se varia a EFE [29]. O argumento mais
valido que explica este efeito € que quanto menor o tamanho de grao, mais ele
afetara no campo de tensdes criado pela dissociagcdo das discordancias
parciais de Shockley. A variacao de energia livre de excesso esta descrita pela
Equacgéo 2.13, em que d é o tamanho de grdo em ym e a energia livre é dada
em J/mol.

—d
AGexcesso = 170,06 exp (ﬁ) (213)

As equagdes descritas até entdo ndo possuem grandes divergéncias

entre os autores. As principais variacbes nos modelos descritos na literatura
. . . ~ Y& .

recaem principalmente sobre a determinagdo do AGg,;n,, Mais
especificamente na determinagéo da contribuicdo de cada elemento na energia
livre e no parametro de interacdo entre eles. A Tabela 2.2 indica as

consideragdes de diversos autores com relagao a esses parametros.
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Tabela 2.2 — Principais modelos disponiveis na literatura para a determinacgao

do componente quimico referente a variagdo da energia livre de
Gibbs entre as fases CFC (y) e HCP (¢).

Saeed-Akbari et

al [29] Zambrano [30] Lee et al [31] Yoo et al [6]
AG!F AG!F AGL* AGF
= —1828,4 = —1828,4 = —2243,38 = —2243,38
+ 4,686T + 4,686T + 4,309T + 4,309T
AGT-E AGy° AGyn* AGY*
B 1§'370 17T = 3970 = —1000 = —1000
- ’ —1,6667T +1,123T +1,123T
AG) ¢ AGY ¢ AGY
= 5481,04 = 5481,04 Nao ha s
1,799 T 179912 T = 2800 + 57T
AGe™ AGY™8 = —22166 | AGY "% = —22166 | AGY ¢ = —22166
= —24595,12 ¢ ¢ ¢
AL,
AL, AL, = (7692,59 Alrenm
1,0297) = 2180
= —91355 = —91355 + (—14012,46 +532 (X
- ) Fe
+15282,1 Xyn, +15282,1 Xyn, 1 13,884T) (X, X
_'AQWn)
AL, =3323 | AQLS =3326,28 N&o ha AQL. = 3339

FeAl

AR = 42500

AQY 7 = 42500

ANY 7 = 42500

AQL 7 = 42500

AR S = 26910

Nao ha

A e
— 51985 — 9,367T

AR S = 26910

Como pode ser observado, ainda nao existe um consenso na literatura a

respeito de quais equagdes devem ser utilizadas para a determinacédo da EFE.

Adicionalmente, ainda ha uma discussao a respeito do real valor que deve ser

considerado como energia interfacial entre as fases CFC e HCP (¢7/¢), sendo

10 mJ/m? o valor mais utilizado [29].

Apesar de todo o exposto, a determinacao experimental da EFE através

da observacado da distancia de separagao entre as discordancias parciais de

Shockley continua sendo a forma mais confiavel de se obter este parametro.

Alguns autores sugerem também a determinacéo experimental da EFE através

de uma analise criteriosa do difratograma de raios-X e aplicagdo do modelo de
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Schramm e Reed, que correlaciona principalmente a largura do pico a meia
altura (full width at half maximum, FWHM) com a EFE do material [32].

2.4 Mecanismos de indugao de plasticidade

Os acos de baixa densidade mais estudados sdao os que apresentam
microestrutura austenitica ou duplex (com ou sem a possibilidade de
precipitacdo de carbonetos endurecedores) devido a possibilidade de
ocorréncia dos fendbmenos de indug¢ao de plasticidade como TRIP, TWIP, MBIP
ou SIP. Estes fenbmenos ocorrem durante a deformacgao plastica e levam a um
aumento na capacidade do material encruar, fazendo com que haja um
aumento no alongamento total que o material suporta até a sua fratura [9].

Estes mecanismos de inducao de plasticidade sdo comuns em agos com
teores médios ou altos de Mn. Estes mecanismos sdo altamente dependentes
da EFE, assim como de outros parametros importantes como o tamanho e
orientagao dos graos [7].

Apesar de ndo ser um consenso na literatura, a Figura 2.4 indica como
diferentes arranjos de falhas de empilhamento resultam em diferentes
fendmenos de plasticidade, isto é, TRIP (Transformed Induced Plasticity) ou
TWIP (Twinning Induced Plasticity). Existem diversos modelos descritos na
literatura a respeito de como se da o processo de nucleacao e crescimento de
ambos os fendmenos [25,33]. No caso do fendmeno TWIP, existem no minimo
seis modelos distintos que explicam como se da o mecanismo de formagao das
maclas a partir do deslizamento de discordancias [25]. Porém, todos possuem

aspectos em comum que serdao abordados com mais detalhes posteriormente.
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R tacio d Sobreposi¢do de falhas de Sobreposi¢do de falhas de
Empilhamento compacto Fe‘;;rezenEaga-Th € umta empilhamento levando a uma empilhamento levando a
de uma estrutura CFC alha de . mp’u amento estrutura HCP dentro de uma formagdo de uma estrutura
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Figura 2.4 — Representacdo de como a sobreposicdo de falhas de
empilhamento intrinsecas (representadas pelas linhas vermelhas)
podem vir a formar, ou uma estrutura HCP (para o fenédmeno

TRIP), ou maclas (para o fenbmeno TWIP).

O principal efeito que os mecanismos de indugao de plasticidade geram
no material € um incremento na sua capacidade de encruar. Isso faz com que
ocorra um adiamento no fendmeno de instabilidade plastica ou estriccdo
localizada, fazendo com que o material consiga suportar elevados niveis de
deformagao [34]. A Figura 2.5 indica a curva de tragdo de um material que

apresenta o fenbmeno MBIP (microband induced plasticity) [4].
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Figura 2.5 — Curva de tensado verdadeira versus deformacdo verdadeira,
evidenciando a elevada capacidade de encruamento de um
material que possui um mecanismo de indugdo de plasticidade
ativo. Adaptado de [4].

Apesar de nao ser o unico fator determinante, € comum a classificagao
dos diversos mecanismos de inducao de plasticidade de acordo com o nivel da
EFE. A Tabela 2.3 indica os possiveis efeitos que podem vir a ser observados
nos acos de baixa densidade de acordo com o valor de energia de falha de
empilhamento [3,9]. Vale destacar que esta classificagcdo ndo é unica e nao ha
um consenso na literatura com relagao aos limites de observacédo de cada um

dos mecanismos descritos [25].
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Tabela 2.3 — Mecanismos de indugao de plasticidade em fungédo da energia de

falha de empilhamento. Adaptado de [3] e [9].

Energia de

Falha de . s . ~ . .
Empilhamento Mecanismo primario de inducao de plasticidade
(em mJ/m?)

EFE < =~ 20 Transformacao de fase austenita -> martensita —

TRIP

20 <EFE <40 Formacao de maclas de deformacéao — TWIP

EFE >=30 Deslizamento planar de discordancias

Formacéao de bancas de cisalhamento

EFE =110 homogéneas devido a distribuicdo de carbonetos k
- SIP

Formagao da rede de Taylor (estrutura de

EFE =120 discordancias em um plano de deslizamento) -
MBIP

A seguir serdo discutidos os principais mecanismos de indugdo de
plasticidade presentes na literatura para agos austeniticos cujo principal

elemento de liga € o Mn.

2.4.1 Efeito TRIP (plasticidade induzida por transformacgao de fase)

O efeito TRIP consiste no surgimento da fase martensita-¢ (HCP)
durante o processo de deformacdo de um aco austenitico (CFC). Este
fendbmeno ocorre somente para materiais com baixos valores de EFE,
conforme descrito pela Tabela 2.3. Este fenbmeno ja foi observado para
diversos metais com estrutura CFC como, por exemplo, acos inoxidaveis
austeniticos [35] e, mais recentemente, em ligas de alta entropia [36]. Nao é
um mecanismo novo na literatura, apesar de ainda nao existir um consenso
com relacdo a sua forma de nucleagdo ao longo do processo de deformacéao
[33,37].

A Figura 2.6 ilustra a evolugdo microestrutural de um ago com alto teor

de manganés que apresenta efeito TRIP para diferentes niveis de deformacéo.
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O surgimento da martensita-€ ocorre em determinados graos e diregdes

preferenciais ao longo do processo de deformacgao [10].

Stage 1 > €&— Stage2 —» &— Staged —
£=0, F,= 0% £=0.05, F,= 0% £=0.10, F,=6% £=0.20, F,=22% £=0.35 F,= 35% £=0.48 (failed), F,= 39%

A

,_;.‘\ﬁ; 2 ! §ﬂ; / I %
&L A & |

. — = r‘s‘R\Q K 1=
[ yaustenite [ emartensite

RDI/iTensile direction

Figura 2.6 — Imagens de EBSD representando a ocorréncia do fenémeno TRIP
em um acgo austenitico Fe-31%Mn. Cada imagem indica um nivel

de deformagao do material [10].

Apesar de nao ser amplamente utilizada, a Equacédo 2.14 ilustra a
tensao de cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia do fenébmeno TRIP
(te) [28,38]. Pode-se observar que este modelo leva em consideragdo a
estabilidade da austenita, calculada através da variagdo de energia livre de
Gibbs em dois momentos: na temperatura de inicio da transformacao

martensitica (Ms) e na temperatura da deformagao (T).

AGY 78 = AGY 2+ 1.5V 2.14
Ms T & m

O termo s corresponde a deformacao cisalhante para a transformacao
martensitica e o termo 1}, corresponde ao volume molar da austenita. O
segundo termo a direita da igualdade corresponde a forca motriz mecanica
para a ocorréncia da transformacdo martensitica quando a temperatura de
ensaio esta abaixo da temperatura de inicio da transformagao martensitica.

Quando ha a transformacao de fase da austenita para a martensita, a energia
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elastica associada a esta transformagao depende primariamente da variagéo
dos volumes molares destas fases, por esta razdo ha uma correspondente
associada ao volume molar da austenita. A partir deste modelo, € possivel
verificar que a esquerda esta o termo da variacdo de energia livre de Gibbs
para a ocorréncia da transformacgao de fase via tratamento térmico e os termos
a direita correspondem a soma do efeito da temperatura de ensaio (e,
consequentemente, o quado longe estda da temperatura de inicio da
transformacdo martensitica) juntamente com a contribuigdo energética da
tensao aplicada no material para a ocorréncia da transformacéao de fase [38].

A presencga do aluminio e do carbono em agos de baixa densidade faz
com que o fendbmeno TRIP n&o seja comum em agos de baixa densidade
devido ao aumento significativo que cada um destes elementos gera na EFE
[39]. Porém, este mecanismo € especialmente importante e deve ser levado em
consideragao para aplicagdes criogénicas, visto que o decréscimo na
temperatura também leva a uma reducdo na EFE do material em questéo,
fazendo com que seja possivel o surgimento deste efeito nos agos de baixa

densidade quando solicitados em temperaturas abaixo de 0°C [40].

2.4.2 Efeito TWIP (plasticidade induzida pela formagao de maclas)

A formacdo de maclas € descrita como um mecanismo alternativo ao
deslizamento de discordancias durante a deformacéao plastica de um metal. As
maclas podem também ocorrer em metais cubicos de corpo centrado (CCC) ou
hexagonais compactos (HC), em que o deslizamento de discordancias € mais
dificultado ou pela ndo existéncia de sistemas compactos ou pela existéncia de
poucos sistemas de escorregamento, respectivamente [20].

As maclas surgem em metais CFC que apresentam um baixo valor de
EFE (porém, n&o tao baixo que leve a ocorréncia do fendbmeno TRIP). Uma das
principais consequéncias do surgimento das maclas é a elevada capacidade de
encruamento que o material apresenta devido ao chamado efeito dindmico de
Hall-Petch, em que o surgimento de maclas atua de forma semelhante a
reducao no tamanho de grdo ao longo do processo de deformacgao [17]. Outro

fator importante € o surgimento de novas orientagbes no material devido a
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formagdo das maclas, potencializando assim novos sistemas de
escorregamento.

A Figura 2.7 indica o comportamento de uma liga CFC com baixa EFE
(Cu-15%Al) sob um ensaio de tragdo [41]. Estdo evidenciados tanto a
microestrutura do material ao longo do processo de deformagéo, como também
o0 comportamento da curva de encruamento, em que € possivel visualizar que a
partir de um grau de deformagdo, a taxa de encruamento se eleva para
somente depois reduzir novamente (regido B). Desde o inicio do processo de
deformacao, é possivel verificar que os principais mecanismos de deformacéao
plastica envolvem a formacgao inicial de falhas de empilhamento, assim como

movimentacao de discordancias em certos planos preferenciais.

Maclas de
recozimento

2000

Isl ¢ o

Falhas de
empilhamento

1500}

Taxa de encruamento

/

Curva tragdo

\

oore/ MPa
>
o
o

(4]
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(=]

d=47um

00 01 02 03 0.4 05 06 0.7
Deformacao verdadeira

0

(a)

Figura 2.7 — a) Comportamento plastico de uma liga Cu-15%Al. b) Destaque
para a estrutura de discordancias sob diferentes niveis de

deformagao. Adaptado de [41].

Apesar do conhecimento adquirido até entdo a respeito do processo de
formacdo de maclas de deformacdo nos metais CFC, ainda ndo ha um

consenso na literatura a respeito de como se da o processo de nucleacao e
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crescimento [25]. Porém, existe um consenso de que para o surgimento destas
estruturas € necessario que ocorra um deslizamento de discordancias
previamente a formacéo das maclas. Além disso, todos os modelos necessitam
que se atinja um certo nivel de densidade de discordancias para que ocorra a
nucleagédo e o crescimento de maclas de deformagédo. No geral, a formagao
das maclas se da a partir da reacdo de discordancias parciais de forma a
suprimir o movimento de uma das parciais correspondentes. As discordancias
parciais envolvidas no processo de engrossamento das maclas devem possuir
o0 mesmo vetor de Burgers e se mover em planos {111} consecutivos (conforme
representado pela Figura 2.4). Com o aumento na taxa de deformacéo ou
reducdo na temperatura, este efeito pode vir a ser potencializado de forma a
ocorrer com maior frequéncia em comparagdo com ensaios a baixas taxas de
deformagao ou elevadas temperaturas. Este fato leva a crer que com a reducgéo
na mobilidade das discordancias, de forma geral, ha um aumento na
probabilidade de surgimento do efeito TWIP [42].

Conforme apresentado, existem diversos modelos que explicam o
mecanismo de nucleagdo das maclas em estruturas CFC; isso faz com que
existam também diversos modelos para a determinacdo da tensdo de
cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia do fendmeno TWIP (T,4c1a)
[25]. As equacgbes presentes na literatura estdo mais bem descritas no capitulo
Materiais e Métodos, porém, vale antecipar o fato de que ha uma discrepancia
relativamente grande entre os modelos presentes na literatura. A Figura 2.8
ilustra um comparativo entre os modelos disponiveis na literatura, juntamente
com as premissas utilizadas como nucleo de uma macla de deformagdo em um
material CFC. Apesar de ndo ser consenso na literatura, muitos autores
indicam que a tensao critica para o surgimento do efeito TWIP esta proxima da
tensao de escoamento do material [25].
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Figura 2.8 — Esquematizacdo dos modelos de nucleagcdo das maclas por Byun
[43], Suzuki-Barrett [44] e Steinmetz [45], juntamente com um
grafico comparativo entre os modelos e o valor experimental para o
sistema Fe-18%Mn-0.6%C-1.5%Al.

Por fim, vale destacar que os acos TWIP, devido a sua relativamente
baixa tensdo de escoamento associada a uma elevada ductilidade, levam a
uma fratura que se da no geral de forma ductil. A superficie de fratura
normalmente ndo mostra nenhum indicativo da ocorréncia da presenca de
maclas e apenas estruturas de dimples (microvazios) sdo observadas para

estes materiais [25].

2.4.3 Efeito MBIP (plasticidade induzida pela formacao de
microbandas)

A partir de um certo valor de energia de falha de empilhamento, o
surgimento de maclas de deformagao ndo ocorre mais. Espera-se entdo que a
deformagéao plastica seja governada e ocorra por intermédio do surgimento do
fenbmeno de escorregamento transversal, em que devido ao alto valor de
energia de falha de empilhamento as discordancias parciais se unam e possam

mudar de sistema de escorregamento [18]. Apesar disso, Yoo ndo observou
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este fenbmeno para um ago de baixa densidade com elevada EFE: Fe—
28%Mn—-9%AI-0,8%C (EFE = 85 mJ/m?) [6].

A Figura 2.9 ilustra uma curva de tragdo, em que € possivel verificar que
foi atingido um valor de alongamento total de 100%. A partir do estudo da
microestrutura, foi observado que ndo houve a formacao de células (conforme
€ comum em metais CFC com elevada EFE). A deformacgao plastica ocorreu,
principalmente, pela movimentagdo de discordancias perfeitas ou discordancias

parciais relativamente estreitas (devido a elevada EFE) em planos discretos [6].
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Figura 2.9 — Comportamento plastico de uma liga de baixa densidade que

apresenta o efeito MBIP [6].

A ocorréncia de um deslizamento planar € esperada apenas em metais
com baixa EFE, de forma que devido a elevada distancia das discordancias
parciais, a movimentagao na rede cristalina é relativamente limitada (ou seja, o
fendmeno de escorregamento transversal é dificultado). A Figura 2.10a indica a
ocorréncia de sobreposicdo de discordancias em um Uunico plano de
escorregamento (tipico de metais que apresentam deslizamento planar, ou
seja, metais com baixo valor de EFE). A Figura 2.10b indica a formagéo de
uma estrutura semelhante a rede de Taylor (estrutura de discordancias de

menor nivel energético). A Figura 2.10c ilustra a formagdo de microbandas de
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deformagdo com contornos bem definidos (regido A) e regidbes com elevada
densidade de discordancias (regidao B). Finalmente, a Figura 2.10d ilustra o
estagio final da deformagdo em que ocorre a interseccdo das microbandas
formadas. Devido ao alongamento total ter atingido um valor relativamente alto
para estes acos, este efeito foi denominado como MBIP (Microband Induced
Plasticity) [6].

Figura 2.10 — Microestrutura em diferentes niveis de deformacgéo para o ago
Fe-28%Mn-9%AlI-0,8%C [6].

A principal teoria que explica este fenbmeno é a ocorréncia de um
“amaciamento planar’ (glide plane softening) causado pelo surgimento de
ordem de curto alcance (short range ordering, SRO). De forma que, para a

movimentacgao inicial das discordancias ha uma barreira energética relacionada
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a presencga da ordem de curto alcance, sendo que ocorre entdo um acumulo de
discordancias que fazem com que esta barreira seja ultrapassada, destruindo
assim o ordenamento presente [6]. Como esta ordem n&o é restaurada, este
plano de deslizamento se torna de mais facil movimentacao devido a ordem de
curto alcance que foi quebrada. Apesar da apresentacdo desta teoria, ainda

sdo necessarios mais estudos para que seja comprovada.

2.4.4 Efeito SIP (plasticidade induzida por formagao de bandas de
cisalhamento)

O surgimento do efeito SIP (shear band induced plasticity) esta
intimamente ligado a presenga de carbonetos-k, os quais devem estar fina e
homogeneamente dispersos na matriz austenitica para a ocorréncia deste
fendbmeno [9]. Este efeito € descrito para agos que apresentam microestrutura
duplex (ou seja, ferrita e austenita), sendo que também estdo associados a
elevados valores de EFE da austenita (CFC) [8].

O efeito SIP se manifesta pela ocorréncia de uma deformacgao
homogénea de cisalhamento na austenita quando ha a presenga de
carbonetos-k coerentemente precipitados na matriz. A Figura 2.11 ilustra como
este fenbmeno se apresenta na microestrutura de um ago duplex Fe-28%Mn-
12%Al-1%C [8].
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Figura 2.11 — Surgimento de bandas de cisalhamento homogéneas na
austenita devido a presenca de carbonetos-k coerente e finamente

dispersos na matriz [8].

2.5 Aspectos complementares com relagdo ao comportamento
mecanico dos agos de baixa densidade

De modo geral, devido aos agos de baixa densidade apresentarem um
teor de aluminio elevado, gerando assim um aumento na EFE, o fenbmeno
TRIP é pouco observado nestas ligas. Adicionalmente, € comum metais CFC
com elevada energia de falha de empilhamento possuirem uma tendéncia em
apresentar escorregamento transversal devido a menor separagao entre as
discordancias parciais. Porém, conforme foi visto, os agos de baixa densidade
com elevado teor de aluminio em sua estrutura possuem uma tendéncia em
apresentar deslizamento planar mesmo com elevados valores de EFE. A
explicagcdo para a ocorréncia deste fenbmeno ainda ndo €& consenso na
literatura, sendo que a existéncia de nano-precipitados de carbonetos-k, bem
como surgimento de ordenacdo de curto alcance, podem levar a um
“amaciamento planar” [6]. Choi demonstrou que um deslizamento planar
contendo precipitados Kk ocorre devido as discordancias cisalharem os
precipitados durante o seu movimento [46].

Vale ressaltar também que estudos recentes indicam que outros fatores
além dos mecanismos de inducdo de plasticidade (principalmente os efeitos
mais estudados, como o TRIP ou TWIP) sdo os reais responsaveis pelo
comportamento mecanico dos agos com elevado teor de Mn [12]. Ha indicios
de que a causa real que explica o grande alongamento apresentado por esta
classe de materiais € a sua elevada capacidade em acumular discordancias em
sua estrutura. A previsdo realizada por Luo [12] para a densidade de
discordancias nestes materiais pode chegar a valores de 4 x 10'® m=2. De forma
comparativa, Shintani [47] previu uma densidade de discordancias em um aco
inoxidavel 304 encruado como sendo 5 x 10" m=, ou seja, duas ordens de
grandeza menores quando comparado com as previsbes para estes acos.

Apesar disso, ainda ha uma discussao na literatura a respeito da real influéncia
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dos mecanismos de indugdo de plasticidade nas propriedades mecanicas de
agos com alto teor de manganés [25].

A principal forma de obtencdo da densidade de discordancias é a partir
de uma analise criteriosa de difratogramas de raios-X, mais precisamente com
relagdo ao parametro I, também chamado de largura do pico a meia altura
(FWHM). Este parémetro é influenciado por diversos fatores como o aparato
experimental, o tamanho do cristalito e a densidade de defeitos na matriz. Os
principais responsaveis pela geragcdo de deformacao na estrutura cristalina sao:
discordancias, falhas de empilhamento, maclas, microtensdes, tensdes
internas, contorno de grao e subgrao, deformacgdes relacionadas a presenca de
coeréncia, heterogeneidades quimicas, defeitos pontuais ou precipitados e
inclusdes [48]. Conforme é possivel verificar, as discordancias estdo direta ou
indiretamente relacionadas a maioria dos fatores descritos acima e, por esta
razao, possuem um papel importante no FWHM de um pico de difracao.

Os estudos que envolvem a analise de um padrao de difracdo para a
verificagdo da densidade de discordancias tém sido desenvolvidos, porém,
sabe-se que o sucesso do método depende fortemente de uma boa separacéo
entre os efeitos do tamanho de cristalito, juntamente com os efeitos de
deformacéo na rede cristalina [49]. Equa¢des modificadas de Williamson-Hall e
de Warren-Averbach foram sugeridas, porém, existe ainda uma dificuldade no
ajuste dos parametros bem como dificuldade na implementagcao dos modelos
[50]. Apesar disso, na literatura existem diversos autores que fazem uma
analise qualitativa dos resultados, observando apenas o comportamento do

FWHM em fungao da tensido ou deformacgao aplicada [51-53].

2.6 Efeito do Al

O aluminio possui papel fundamental nos agos de baixa densidade pois
€ um dos elementos que mais interferem na densidade final do material obtido.
Porém, a sua adicao leva também a um aumento na EFE, fazendo assim com
que tanto o comportamento plastico, quanto os mecanismos de inducdo de
plasticidade sejam distintos dependendo do teor deste elemento. Como

destacado anteriormente, o0 aumento na EFE tende a fazer com que o aco nao
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apresente mais o fenébmeno TRIP, mas sim TWIP ou MBIP (lembrando que néo
somente a EFE determina o mecanismo de plasticidade, sendo necessario
sempre recorrer a outros parametros importantes como tamanho de gréo,
textura e se ha ordem de curto alcance) [54]. Em [55], verificou-se uma redugao
drastica na probabilidade do surgimento de maclas de deformagcdo com a
adicao de aluminio em um acgo com alto teor de Mn.

Algumas composigdes especificas de agos de baixa densidade podem
apresentar o fendbmeno de Portevin-Le Chatelier (caracterizado pela presenca
de um serrilhado na zona plastica) [56]. A adigdo de aluminio tende a reduzir
este efeito e, quando em altos teores, ndo ocorre mais. A Figura 2.12 ilustra o
comportamento mecanico de trés agos Fe-18%m.Mn-xAl-0,6%m.C (com x = 0,
1 e 2%m.), em que pequenas adi¢des de aluminio sao suficientes para suprimir

a ocorréncia deste fendbmeno [39].
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Figura 2.12 — Curva tenséo x deformacao para um ago Fe-18%Mn-xAl-0,6%C
com destaque para o efeito de Portevin-Le Chatelier. Adaptado de
[39].

Adicionalmente a redugao do efeito de Portevin-Le Chatelier, é possivel
verificar na Figura 2.13 que o aluminio também tende a reduzir a taxa de
encruamento do material devido ao aumento na EFE e, consequentemente,

reducao da formacao de maclas de deformacao. Adicionalmente, o efeito de
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Portevin-Le Chatelier € descrito na literatura como importante no incremento da
capacidade do material de encruar [39]. Este mesmo efeito foi observado em
[27].

Tensdo verdadeira / taxa de

0 ! T T T
00 01 02 03 04 05

T T

Deformacdo verdadeira
Figura 2.13 — Curvas de tensado e deformagao verdadeiras, juntamente com a
taxa de encruamento para agos Fe-18%m.Mn-xAl-0,6%m.C com

diferentes teores de aluminio [39].

Outro fator importante descrito na literatura, € que adi¢gdes de aluminio
nos acgos tendem a aumentar a probabilidade do surgimento de regides de
ordenamento de curto alcance, assim como, quando na presenga de carbono,
tendem a formar carbonetos [57]. A existéncia tanto da presenca de ordem de
curto alcance, quanto de carbonetos estd diretamente relacionada aos
mecanismos de indug¢ao de plasticidade propostos recentemente como o MBIP
e o SIP [9]. Conforme descrito anteriormente, ambos os fenémenos ocorrem
para agos com elevados valores de EFE [4].

Por fim, adigdes de aluminio levam a uma reducdo no modulo de
elasticidade do material, sendo um dos principais problemas causados pela
presenca deste elemento. A Figura 2.14 indica como o0 modulo de elasticidade

da austenita se altera com a adi¢ao de aluminio [4].
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Figura 2.14 — Influéncia da adicdo de aluminio no modulo de elasticidade de

um ago de baixa densidade [4].

2.7 EfeitodoC

O carbono é um dos principais elementos de liga nos agos e possui um
papel fundamental no comportamento dos acos de baixa densidade. Adigdes
deste elemento tendem a aumentar a EFE do material, assim como adi¢cdes de
aluminio [30]. Porém, ao contrario do aluminio, o carbono € um elemento
estabilizador da austenita. Devido a relativa baixa solubilidade deste elemento
na matriz, adicbes deste elemento podem levar a formagao de carbonetos
(sendo que os mais descritos na literatura sdo os carbonetos M7Cs e os
carbonetos K, com composicao (Fe,Mn)sAIC) [9].

A presenca do carbono como soluto intersticial na austenita leva a um
aumento consideravel na tensdao de escoamento do material, assim como a
distorcao causada pela presenca deste elemento faz com que a densidade do
aco também se reduza quando em solugao sélida [58].

Ja com relagdo aos mecanismos de inducédo de plasticidade, trabalhos
recentes indicam que a composi¢ao quimica, mais precisamente o carbono,
também é um fator que deve ser levado em consideragdo. A razao para isso é
a sua influéncia na estabilidade da fase austenitica com relagdo a fase HCP.
Conforme foi apresentado, a tensao de cisalhamento resolvida critica para a
ocorréncia do fendbmeno TRIP depende da energia livre de Gibbs relacionada a

transformacdo de fase da austenita para a martensita-€ (Equagdo 2.14).
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Portanto, a composicdo quimica € essencial para a determinagao deste
parametro e ndo somente na determinagdo da EFE. Em [10], buscou-se manter
constantes: a EFE, o tamanho de gréo e a textura do material, para trés agos
distintos: 0C = Fe-31%m.Mn; 3C = Fe-29%m.Mn-0,3%m.C e 6C = Fe-
25m.%Mn-0,6%m.C. A Figura 2.15 ilustra o comportamento mecanico geral
destes trés sistemas. Pode-se verificar que o aumento no teor de carbono
levou a um aumento tanto na tensdo de escoamento do material, assim como
no alongamento total observado. O ago 0C (Fe-31%m.Mn) apresentou o
fenébmeno TRIP, enquanto os agos 3C (Fe-29%m.Mn-0,3%m.C) e 6C (Fe-
25%m.Mn-0,6%m.C) apresentaram o fenébmeno TWIP. Este resultado vai de
encontro ao que € usualmente observado na metalurgia, em que quando se

aumenta a resisténcia, ha um comprometimento da ductilidade do material [10].
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Figura 2.15 — Curva tensdo versus deformagédo para trés agos com EFE
similares, porém com teores distintos de carbono (0C = Fe-
31%m.Mn; 3C = Fe-29%m.Mn-0,3%m.C; 6C = Fe-25%m.Mn-
0,6%m.C). Adaptado de [10].

A Figura 2.16 ilustra o comportamento da tens&o de cisalhamento
resolvida critica para os efeitos TRIP e TWIP dos trés agos descritos
anteriormente. Neste trabalho, a presenca do carbono foi essencial para o
surgimento do efeito TWIP com relagdo ao efeito TRIP, conforme pode ser

visualizado pelos valores de tensao resolvida critica. O sistema sem carbono
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apresentou efeito TRIP, enquanto os sistemas com carbono apresentaram
efeito TWIP. Isso se da principalmente pelo aumento da estabilidade da
austenita com a adicdo de carbono, para os mesmos niveis de EFE [10].
Portanto, a presenga do carbono se fez essencial para a observacdo de

mecanismos distintos de deformacao.

o
o
<)

1
g
>
3
g
4_
1

5 0 0 O rnw'n u t oo -:

g

2

3 400 ]
=2 [

o L

a [ T

£ 200 [ = g
< : ]
2 100 % ]
3 [ ]
lg o [ 1 1
c oC 3C 6C
A

Aco

Figura 2.16 — Tensao de cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia dos
fendmenos TRIP (z£%) e TWIP (z5%:). Comparagdo com o valor
medido para trés agos com mesma EFE e mesmo tamanho de
grao, porém, com diferentes teores de carbono em sua estrutura
[10].

Adicionalmente, o carbono aumenta a tendéncia do aco apresentar o
fendbmeno de Portevin-Le Chatelier, em que ha uma desestabilizacdo na curva
de tensdo-deformagao no material durante o regime plastico. Este efeito ndo é
compreendido completamente, portanto, ndo pode ser considerado apenas
como a difusdo e presencga de solutos intersticiais (neste caso, o carbono) nas
regides em que ha a presenga das discordancias médveis [25]. As principais

evidéncias é a de que existem complexos formados pelo carbono, tanto com
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vacancias ou com o manganés, de forma que a passagem de discordancias
por essas regides geram um rearranjo destes complexos, levando a ocorréncia
de um serrilhado na curva de tensdo-deformacéo [25].

Em um trabalho recente [22], também realizado em agos TWIP com
equivalentes valores de EFE (Fe-30%Mn-0,6%C e Fe-30%Mn-3%Al-3%Si)
observou-se que o carbono possui papel fundamental no incremento da taxa de
encruamento do material. Apesar de ambos possuirem o efeito TWIP, o aco
com a presenga de carbono demonstrou um volume ligeiramente maior de
maclas de deformagao, porém, o principal efeito do carbono foi com relacéo a
maior taxa de encruamento evidenciado pela maior densidade de discordancias
ao final do processo de deformacdo. Neste trabalho, ha indicios de que no
geral, a presenca de intersticiais em metais CFC com baixa e média EFE
tendem a aumentar a taxa de encruamento através do aumento na capacidade
do material de armazenar discordancias. A principal explicagdo para este
fendbmeno € a interagdo dos atomos intersticiais com as discordancias,
dificultando assim a ocorréncia do fenbmeno de escorregamento transversal,
levando a uma menor taxa de recuperagao dindmica e maior taxa de acumulo

de discordancias [22].

2.8 Conformacao por spray

A conformagdo por spray consiste em uma técnica avangada de
processamento de materiais metalicos que ocorre em duas etapas: atomizagao
e deposigcao. Na primeira etapa, um fluxo de gas pressurizado & direcionado a
um bocal atomizador, em que, através da passagem de metal liquido, ocorre a
atomizacdo e geragdo de particulas (gotas) de diferentes tamanhos [59]. A
segunda etapa consiste na deposi¢cdo, na qual um substrato interrompe a
trajetéria das gotas formadas na primeira etapa levando a formacdo de um
depdsito. Industrialmente, o substrato se move relativamente ao bocal e assim
gera um produto continuo (tarugo, tubo ou chapa, por exemplo) cujo
comprimento sera limitado pela dimensao do equipamento de conformacgao por
spray (capacidade do forno em que ocorre a fusdo e tamanho da camara de

atomizagao) [60]. A Figura 2.17 ilustra esquematicamente como ocorre o



34

processo de conformagdo por spray, assim como os principais produtos que

podem ser obtidos.
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Figura 2.17 - Representagdo esquematica do funcionamento do equipamento

de conformacéo por spray [59].

Durante a etapa de atomizagdo, o metal liquido na forma de gotas é
submetido a uma elevada taxa de resfriamento devido a aplicacdo do fluxo de
gas em alta pressao (estima-se que a taxa de resfriamento se encontra na
ordem de 102 a 10* K/s, dependendo do tamanho da gota [61]). Devido a
diferenga no tamanho das gotas formadas, uma parcela chegara ao substrato
no estado solido, outra no estado liquido e uma outra parcela atingira o
substrato no estado semissolido. Ao atingir o substrato, as gotas liquidas
preenchem o espago entre as gotas solidas e semissélidas, fazendo assim com
que haja uma densificacdo do material [62]. Posteriormente ao fim da
deposicdo, a taxa de resfriamento do depdsito € mais baixa quando comparada
as taxas que ocorrem durante a atomizacido e permanecem na ordem de 0,1 a
10 K/s [61,63].

As principais caracteristicas dos materiais conformados por spray sao:
baixos niveis de segregacgao, graos equiaxiais tipicamente na faixa de 10 a 100
pMm e presenga de segundas fases refinadas [59,64]. A principal desvantagem

da aplicacdo da conformagdo por spray € que, normalmente, o material
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apresenta um nivel de porosidade que € dependente tanto do tipo de liga
quanto dos parédmetros de processo empregados. Outra desvantagem €& o
rendimento do processo (razdo entre a massa do depdosito formado e a massa
do metal fundido) que gira em torno de 60% a 90% [59]. A Figura 2.18 ilustra
esquematicamente a diferenca entre as etapas de processamento
convencional com relagdo a conformagdo por spray para obtengdo de uma
microestrutura completamente homogénea. Pela reducdo das etapas de
processamento que se consegue com a conformagao por spray, essa técnica
foi a escolhida no presente trabalho para a obtengdo de amostras homogéneas
quimica e estruturalmente, o que representa uma vantagem quando se trabalha

em escala laboratorial.

Liquido ‘ Liquido

Lingotamento
convencional

v
Homogeneizacao
1100°C-1250°C

1h a 3h
v ' v
Laminacao a quente Conformacao por

850°C-1000°C spray

Figura 2.18 — Comparacgao entre as rotas de um processamento convencional
de um ago de baixa densidade com relacdo a conformacéo por

spray para obtengdo de uma microestrutura homogénea.
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3 MATERIAIS E METODOS

Duas etapas principais serdo descritas neste trabalho, de forma que
inicialmente serdo desenvolvidos conceitos de evolugdo microestrutural desde
a fabricagéo dos lingotes até a obtengdo de uma microestrutura completamente
recristalizada, e a segunda etapa sera a avaliagdo do comportamento
mecanico propriamente dito dos materiais que serdo estudados. Tanto a
primeira quanto a segunda etapa serdo embasadas em modelos tedricos para
a previsdo da evolugdo microestrutural, bem como para a previsdo do

comportamento mecanico das ligas em questéo.

3.1 Selegao das ligas

A variacao sistematica dos teores de elementos de liga como o carbono
e o aluminio é objeto fundamental deste trabalho, visto que ambos influenciam
tanto na evolugcado microestrutural quanto no comportamento mecanico final. Os
sistemas que foram escolhidos como objeto de pesquisa baseiam-se
principalmente no trabalho descrito em [10]. Objetivou-se variar o teor de
aluminio nas ligas sem a presenca de carbono, assim como para o estudo
envolvendo a influéncia do carbono, variou-se tanto os teores de Mn e de C
para um teor fixo de aluminio. Vale destacar que para as ligas em que se
variou o teor de carbono, escolheu-se manter a EFE tedrica, de forma a
observar o efeito do carbono independente das variacbes produzidas por este
elemento na EFE. Para isso, reduziu-se o teor de manganés visto que ambos
os elementos aumentam o valor desta propriedade.

Os teores de aluminio escolhidos foram: 0%m., 2,5%m. e 5%m. Ja para
o carbono, escolheu-se os teores de 0%m., 0,3%m. e 0,6%m. Por fim, os
teores de manganés foram escolhidos de forma a manter todos os sistemas
com microestrutura austenitica, a saber 36%m., 33%m. e 30%m. A Tabela 3.1
descreve a composicdo quimica das ligas estudadas, assim como a
nomenclatura para cada uma delas que sera utilizada daqui em diante. De
forma geral, XAIYC, em que o valor de X representara a porcentagem em peso

de Aluminio, ja Y representara o teor de carbono multiplicado por 10.
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Tabela 3.1 — Composi¢cao dos agos de baixa densidade a serem pesquisados.

% massa Fe Mn Al C EFE (mJ/m?)*
0AIOC Bal. 36,9 0 0,02 31
2.5AI10C Bal. 38,2 2,46 0,01 45
5AI0C Bal. 38,3 4,96 0,01 57
5AI3C Bal. 34,7 6,11 0,33 64
5A16C Bal. 30,7 4,81 0,53 58

* A EFE sera um topico descrito a parte e a forma como os valores descritos na

tabela foram obtidos serdo explicados posteriormente.

A evolugao microestrutural de cada um dos sistemas foi primeiramente
prevista via calculo de diagrama de fases através de dados termodinamicos
(método CALPHAD), via software ThermoCalc® utilizando a base de dados
TCFE7.

3.2 Processamento das ligas

Os tarugos foram fabricados via conformagdo por spray em um
equipamento em escala laboratorial presente no Laboratério de Fundicdo do
Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Federal de Sao
Carlos (DEMa-UFSCar). Nesta etapa, uma carga de 4 kg de material foi
fundida e vazada em um cadinho distribuidor (fundish) para cada liga
separadamente. O metal passa por um bocal atomizador de forma que um gas
inerte em alta presséo é aplicado sob o fluxo de liquido, projetando assim as
gotas de metal em direcdo a um substrato de ago carbono com diametro de
300 mm. Os parametros utilizados para a fabricacdo dos depdsitos

mantiveram-se constantes e estido descritos na Tabela 3.2.

Tabela 3.2 — Parametros utilizados nas atomizacgdes.

Parametro Valor
Temperatura de vazamento 1520°C
Gas de atomizacgéao Nitrogénio
Pressao de atomizacao 0,5 MPa
Razao gas/metal (GMR) 1,7
Diadmetro do bocal de atomizagao 6 mm
Distancia de voo 300 mm

Velocidade de rotagdo do substrato 20 rpm
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Para a fabricacdo dos depdsitos, as matérias-primas utilizadas foram
ferro, manganés e aluminio comercialmente puros, assim como ag¢o 1020

juntamente com grafite para a fabricagao das ligas com carbono.

3.3 Conformacgcao mecanica e tratamento térmico dos acos de baixa
densidade

Apesar de usualmente os materiais fabricados via conformagédo por
spray apresentarem uma microestrutura formada por grdos equiaxiais com
baixos niveis de segregacédo, diferentes tamanhos de grdos poderiam ser
formados devido a variagdes no processamento e na evolugao microestrutural
de cada liga. Foi destacado anteriormente que o tamanho de grdao € um dos
principais fatores que influenciam consideravelmente o comportamento
mecanicos dos acos de baixa densidade. Tanto a tensdo de escoamento e
ductilidade, quanto os mecanismos de inducdo de plasticidade podem variar
conforme se altera o tamanho de grao do material testado. Desta forma,
posteriormente ao processamento via conformagdo por spray, fez-se
necessario uniformizar as microestruturas dos depésitos fabricados de forma
que todos apresentem tamanhos de grao similares.

A laminacgao a frio seguido de tratamento térmico de recozimento foi a
rota escolhida para se obter uma microestrutura final completamente
recristalizada. A fim de se determinar os parametros de tratamento térmico,
levantou-se uma curva de microdureza Vickers em funcédo da temperatura para
diferentes tratamentos realizados por 10 minutos em amostras laminadas com
reducdo de 50% de espessura. Para as etapas de conformacao e tratamento
térmico foram utilizados respectivamente um laminador duo reverso da marca
FENN e um forno a vacuo da marca EDG. Ambos os equipamentos estao
dispostos no Laboratérios de Conformagéo Mecéanica e Tratamentos Térmicos
do DEMa/UFSCar.

Aspectos envolvendo a evolugao microestrutural desde as particulas de

overspray (particulas que nao participaram da constru¢cdo do depodsito) até a
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microestrutura final recristalizada foram realizadas em conjunto com as

previsbes realizadas via CALPHAD, software ThermoCalc®.

3.4 Modelos tedricos para previsao do comportamento mecanico

Trés diferentes modelos foram utilizados para a previsdo do
desempenho mecanico das ligas estudadas: calculo termodinamico para
estimativa da EFE; previsdo da tensdo de escoamento e calculo da tensao de

cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia do fendbmeno TWIP.

3.4.1 Energia de Falha de Empilhamento (EFE)

Os modelos de Saeed-Akbari [29], Zambrano [30], Lee [31], Yoo [6] € O
obtido a partir da base de dados TCFE7 (ThermoCalc®) foram utilizados para a
previsdo da energia de falha de empilhamento dos agos de baixa densidade
através da determinacdo da variagéo na energia livre de Gibbs entre as fases
hexagonal compacta (martensita-€) e cubica de face centrada (austenita). A
principal diferenca destes modelos consiste na componente quimica associada
a variacao na energia livre. Apesar de ainda em aberto na literatura, neste
trabalho objetivou-se utilizar as equagdes que melhor possam descrever a EFE
dos acos estudados, a partir de uma analise criteriosa da fonte de dados de
cada uma das equagoes, principalmente envolvendo a componente quimica da
energia livre de Gibbs. As equagbes utilizadas neste trabalho estédo
especificadas e referenciadas devidamente de acordo com os trabalhos que
desenvolveram ou aperfeigoaram cada uma delas envolvendo as componentes

quimicas. Os parametros utilizados na equacéao 2.3 estao descritos abaixo:

AGY® = —2243,38+4+4,309T (3.1)
AGY ¢ = —1000 + 1,123 T (3.2)
AG)7f = 5481 —-18T (3.3)

AG™F = —22166 (3.4)
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AR v = 2180 + 532 (Xpe — Xun) (3.5)
AQY; =3326,28 (3.6)

A} _w = 42538,728 (3.7)

AR S = 26910 (3.8)

As equacgdes 3.1 a 3.3 estdo descritas na base SGTE (Scientific Group
Thermodata Europe, ou seja, Grupo Cientifico de Dados Termodinamicos da
Europa) [65]. Esta base foi publicada com o intuito de unificar os dados
termodinamicos até entdo desenvolvidos. As equacgdes 3.4 e 3.8 foram
reavaliadas por [66], assim como a equacado 3.5 foi determinada em [67]. As
equacdes 3.6 e 3.7 estao definidas em [68]. Mapas de EFE variando-se o teor
de Mn e de C foram desenvolvidos para os trés diferentes niveis de aluminio
utilizados neste trabalho (0%m., 2,5%m. e 5.0%m.).

Apesar de utilizar as equacodes descritas acima e ter utilizado os valores
provenientes deste modelo como base para discussao, o calculo da EFE
também foi realizado de acordo com os modelos presentes na literatura e
descritos anteriormente. A EFE experimental foi determinada a partir da
distancia das parciais de Shockley para a liga OAIOC, por apresentar a menor
energia descrita e maior facilidade de se observar as parciais. No item a seguir

ha a descricdo da metodologia empregada para esta analise experimental.

3.4.2 Tensao de escoamento

A tensao de escoamento € um dos principais parametros utilizados como
referéncia para a avaliacdo do comportamento mecanico de um material
metalico. Diversos modelos estdo descritos na literatura para prever o valor
correspondente deste parametro para materiais em estado recozido (ou seja,
livre de deformacéo) [58]. A equacao 3.9 descreve um dos principais modelos
descritos na literatura para a previsdo da tensao de escoamento de agos com
efeito TWIP:
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Op.2 = Og t+ Oss + Oyp (3.9)

Em que g, é a tensao de Peierls associada a rede cristalina e as forgas
de ligagao atbmica, aggs € o efeito de solugao sélida dos elementos de liga € gyp
€ a componente de Hall-Petch (influéncia do tamanho de gréo), todas em MPa.
As equacbes 3.10 a 3.12 descrevem como sao calculados cada um dos

parametros descritos acima, baseado em [58].

0o = V31, = 22 MPa (3.10)
0ss = 2,8 (Wt. %Mn)?/3 + 12,7 (wt. %A1?/? + 249,6 (wt. %C)?/3 (3.11)
435 ! (3.12)
o = L .
HP \/E

Vale ressaltar que foi utilizado um valor de tamanho de gréo
correspondente a 10 ym, pois este sera o valor que se espera obter apos o

processo de recozimento posterior a deformacao a frio para todas as ligas.

3.4.3 Tensao de cisalhamento resolvida critica — TWIP

Acos de baixa densidade comumente ndo apresentam efeito TRIP. Isso
se d4, pois a adicdo de aluminio leva a um incremento no valor de energia de
falha de empilhamento que ultrapassa o limite comumente aceito para a
ocorréncia deste fendmeno (20 mJ/m? [3]). Portanto, serdo apenas
considerados os modelos que descrevem a tensao de cisalhamento resolvida
critica para a ocorréncia do fenbmeno TWIP. As equacdes abaixo descrevem
os diferentes modelos disponiveis na literatura para a previsdo da tensao de
cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia do fenébmeno TWIP.

2 SFE
Towin = (3.13)

(3.14)
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SFE ub

Towin = 3 —LOP (3.15)
SFE 3ub

Towin =35+ L 2 (3.16)

Em que 7,;» € a tensdo de cisalhamento resolvida critica para a
ocorréncia do fendmeno TWIP; SFE é a energia de falha de empilhamento; bp
€ 0 modulo do vetor de Burgers da discordancia parcial de Schokley; b é o
modulo do vetor de Burgers da discordancia perfeita; ¢ € o mddulo de
cisalhamento; D é o tamanho de gréao e, finalmente, L, é a distancia dos pontos
de ancoramento das discordancias parciais empilhadas para formar o nucleo
de uma macla (neste trabalho, este valor sera considerado 260 nm) [45]. O
modulo de cisalhamento foi obtido a partir da técnica de excitagao por impulso,
a qual utiliza as frequéncias naturais de ressonancia para a obtencdo dos
modulos elasticos definida pela norma ASTM E1876-15 (equipamento
Sonelastic®, ATCP Engenharia Fisica). Por fim, considerou-se o tamanho de
grao como sendo 10 pym, visto que este valor € o esperado apos todas as
etapas de processamento.

A Equacéo 3.13 esta descrita de acordo com as considerag¢des de Buyn
[43] e sera denominada como modelo 1. A Equacado 3.14 foi proposta por
Gutierrez-Urrutia et al. [69], de forma a adicionar o efeito do tamanho de grao
na tensao critica e sera denominada como modelo 2. A Equagao 3.15 foi
descrita por Suzuki e Barrett [44] e sera denominada como modelo 3. Por fim, a
Equacao 3.16 foi descrita por Steinmetz et al [45] e sera denominada como
modelo 4.

Assim como todos os outros modelos descritos anteriormente, foram
calculadas as tensdes de cisalhamento resolvida critica para todos os sistemas
e uma analise critica foi realizada de acordo com os resultados observados.
Devido ao fato deste trabalho somente envolver ensaios em tragao, foi
considerado um parametro de Taylor igual a 3,06 para a previsdo das tensdes

criticas.
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3.5 Determinacao experimental da EFE

A determinacédo experimental da energia de falha de empilhamento se
deu através da observagao das discordancias parciais de Shockley. A Equagéo
3.17 foi utilizada para a determinagao da EFE (y) em fungao da distancia entre

as discordancias parciais (dgctuqr) [70].

y=< Herr b ><2— Veff) (1_M> (3.17)
81 dgcruar ) \1 — Verr 2- Vers

Nesta equagao, p.rr € v.rr s80 0 modulo de cisalhamento efetivo e o

coeficiente de Poisson efetivo, b, € o modulo do vetor de Burgers da
discordancia parcial (a/6(11?)) e B é o angulo caracteristico da discordancia

(determinado pela linha de discordancia e o seu respectivo vetor de Burgers).

Os dois primeiros parametros indicados acima foram determinados
através das constantes elasticas do material. O modulo de cisalhamento e o
coeficiente de Poisson do material policristalino foram determinados a partir
das frequéncias naturais de ressonancia do material no modo de vibragao
torcional, conforme descreve a norma ASTM E1876-15. O vetor de Burgers foi
obtido a partir do parametro de rede da liga, determinado através da difracéo
de raios-X. Por fim, o angulo g fornece o carater da discordancia que é
observada e depende da orientacdo da linha de discordancia em fungao do
vetor de Burgers da discordancia parcial, sendo esta ultima determinada a
partir do vetor-g.

A determinagdo da distancia entre as parciais de Shockley foi realizada
em um material recristalizado por 1h a 850°C, seguido de laminacgao a frio com
reducéo inferior a 1% de sua espessura. O objetivo desta etapa foi de induzir a
presenga de discordancias no material, porém, sem que haja um acumulo
excessivo destes defeitos. Reduziu-se a espessura da amostra até 100 ym e
discos de 3 mm de diametro foram estampados mecanicamente. A amostra foi
submetida a um polimento eletroquimico utilizando um equipamento de jato
duplo (Tenupol-3 fornecido pela empresa Struers) em uma solugéo de 10% de
acido perclorico e 90% de alcool a temperatura criogénica. A fim de se remover
os Oxidos formados na superficie para melhor acabamento, utilizou-se um

sistema de polimento ibnico de precisdo por 10h a um baixo angulo (2°).
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Quatro discordancias com carater distinto foram caracterizadas de forma
que foram medidas as distancias entre as parciais em dez regides ao longo de
seu comprimento, sendo que a média destas medidas foi utilizada na Equacao
3.17. Vale destacar que foi tomado um cuidado adicional para que n&o
houvesse contornos de grao ou outras discordancias a uma distancia de pelo
menos 200 nm com relacdo a discordancia medida. A presenca de defeitos
adjacentes pode induzir um campo de tensdo na discordancia dissociada,
levando a um erro na medida realizada.

A técnica utilizada é denominada de feixe fraco em campo escuro (weak
beam dark field, WBDF), em que é possivel obter uma maior precisdo na
medi¢cdo. Primeiramente, escolhe-se um vetor-g relacionado ao padrdo de
difracdo. Normalmente utiliza-se uma condigdo g(3g) ou g(4g) a fim de se
reduzir o erro de excitacao efetivo; neste trabalho foi utilizado a condigao g(49).
O procedimento completo utilizado esta descrito em [70]. Para esta
caracterizagao, utilizou-se um microscopio eletronico de transmissdo (MET) da
marca FEI Tecnai modelo G2F20.

3.6 Avaliagcao das propriedades mecanicas e dos mecanismos de
inducao de plasticidade

As ligas tiveram suas propriedades mecanicas avaliadas através de
ensaios de tracdo segundo a norma ASTM E8/E8M-16a a uma taxa aplicada
de 103 s'. Corpos de prova de tragdo com segao retangular foram usinados a
partir das chapas produzidas pela laminagdao seguida de recristalizagdo. Os
mecanismos de inducdo de plasticidade estdao diretamente relacionados a
alteragcdes nas curvas de taxa de encruamento (do/de) e, portanto, estas
curvas foram obtidas a partir da derivacido da tensdo verdadeira em funcéo da
deformacdo verdadeira. Adicionalmente a verificacdo do comportamento dos
acos com relagdo a estas curvas de encruamento, observagoes
microestruturais dos materiais apés a fratura foram realizadas a fim de se
discutir melhor o mecanismo de deformagao que cada liga apresenta. Tanto as

microestruturas dos materiais quanto as superficies de fratura foram avaliadas
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para a observagdao do comportamento geral das ligas de acordo com o teor de
Al e de C.

3.7 Ensaios de tracao interrompidos e evolugao microestrutural em
funcao do teor de C

Devido ao maior teor de Al e potencial de reducéo na densidade, as ligas
5AI0C, 5AI3C e 5AI6C foram produzidas em maior escala a fim de se produzir
material suficiente para a realizagdo de ensaios de tragdo interrompidos. O
objetivo desta etapa foi verificar a evolugdo microestrutural e estrutura de
discordancias destes materiais para diferentes niveis de deformacdo. Para
isso, os materiais foram produzidos em um equipamento de conformacgao por
spray disponivel no Instituto Leibniz de Tecnologia de Materiais (Leibniz -
Institut fliir Werkstofforientierte Technologien, IWT, Bremen, Alemanha). Os
parametros de processamento estdo descritos na Tabela 3.3. A Figura 3.1

ilustra a configuracao utilizada para os experimentos.

Tabela 3.3 — Parametros utilizados nas atomizagdes em Bremen (IWT).

Parametro Valor
Superaquecimento 250°C
Gas de atomizacao Argbnio
Presséo de atomizacao 1,0 MPa
Razao gas/metal (GMR) 1,1
Diametro do bocal de atomizagao 2.5 mm
Distancia de voo 120 mm

Velocidade de rotagdo do substrato 3 rpm
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Figura 3.1 — Configuragdo do experimento de conformacgéo por spray para
fabricagdo das amostras a serem submetidas aos ensaios

interrompidos.

Vale ressaltar que tanto a composi¢ao quimica quanto o tamanho de
grao foram analisados a titulo de comparagdo com os materiais processados
na etapa anterior. Trés corpos de prova de cada composi¢cao foram ensaiados
até a fratura e o resultado comparado com os valores obtidos nos ensaios
realizados no DEMa/UFSCar. Os ensaios de tracido foram realizados em
corpos de prova conforme a norma ASTM E8/E8M a uma taxa de deformacéao
de 102 s'. Os ensaios interrompidos foram realizados em trés niveis de
deformacdo escolhidos a partir do comportamento das curvas de taxa de
encruamento dos ensaios até a fratura. Os corpos de prova foram analisados
via difragcao de elétrons retroespalhados (EBSD) na regido central a fim de se
verificar possivel formag¢ao de maclas de deformagao. Com o intuito de se obter
maiores informacgdes a respeito da estrutura de discordancias, analises via
microscopia eletrénica de transmissdo (MET) foram realizadas nos corpos de

prova com maior nivel de deformagao dentre os ensaios interrompidos.



48

3.8 Caracterizagao das ligas utilizando radiagao sincrotron

As analises utilizando radiagao sincrotron consistiram na observacao in
situ da difracdo de raios-X do material ao longo de um ensaio de trag&o
realizado por um equipamento de simulagao de processamento termomecanico
(Gleeble 3S50), conforme pode ser observado na Figura 3.2. A analise foi
realizada utilizando radiacéo sincrotron a 12 keV (A = 1.0332 A). Neste ensaio
foram utilizados dois detectores lineares Mythen-1K com 1280 canais cada,
posicionados em um angulo fixo com relagdo a amostra e ao feixe incidente.
Cada coleta de difracao foi realizada em um intervalo de 10s. Os ensaios foram
realizados em quatro das cinco ligas estudadas para trés diferentes
temperaturas de ensaio: -100°C, 25°C e 300°C. A fim de se avaliar
separadamente o efeito do Al e do C, as ligas OAIOC, 2.5AI0C, assim como as
ligas 5AI3C e 5AI6C foram escolhidas para serem ensaiadas, respectivamente.
O obijetivo foi avaliar como a temperatura afeta a EFE e, consequentemente, a
microestrutura resultante. Os valores de alongamento a fratura foram obtidos a
partir da medicao da distancia de marcacdes realizadas previamente na area
util do corpo de prova. Os ensaios foram realizados na linha XTMS/XRD1 do

Laboratdrio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS), Campinas.

Figura 3.2 — Sistema de acoplamento das amostras para os ensaios de tragao

com difracao in situ.

Os principais parametros avaliados foram o surgimento ou ndo de um

pico de difracdo na regido da martensita-¢, bem como a largura do pico em
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funcdo da tensao aplicada. Para isso, utilizou-se um programa desenvolvido
em Python exclusivamente para a analise dos dados destes ensaios. Utilizou-
se 0 modelo de pseudo-Voigt para o ajuste das curvas para cada pico de
difracdo. Este modelo € uma aproximacgao da fungédo de Voigt, o qual consiste
na convolugdo ponderada de uma funcdo Gaussiana e uma fungao
Lorentziana. A largura do pico de difragdo foi obtida pela aproximagao das
curvas de difragdo com relagdo ao modelo de pseudo-Voigt de acordo com a

Equacao 3.18.

pVx)=1.n.G'(x,I)+ (A —n).L'(x,T)) (3.18)

em que pV(x) é a fungédo de pseudo-Voigt, G’(x, ') e L’(x, I') sdo as fungdes
Gaussiana e Lorentziana normalizadas; | € a intensidade do pico; n é o
parametro que pondera o ajuste da curva com relagdo ao modelo Gaussiano e
Lorentziano; x é a posi¢cao do pico; por fim, [ € a largura do pico a meia altura
(full width at half maximum, FWHM). Tanto mapas de intensidade da difracao,
como o FWHM foram plotados em fung¢ao da tenséo aplicada no material. Vale
ressaltar que os valores de largura do pico apresentados foram normalizados
com relagcao ao valor obtido pela varredura inicial feita apds o posicionamento
da amostra no equipamento. Uma analise qualitativa foi realizada juntamente
com a observacdo da microestrutura dos materiais fraturados para observacao

ou nao dos mecanismos de incremento de plasticidade.

3.9 Caracterizagao estrutural das ligas

As caracterizagdes das amostras foram realizadas principalmente por
microscopia 6tica (MO), difracao de raios-X (DRX), microscopia eletrénica de
varredura (MEV) com espectroscopia de raios-X por dispersao de energia
(EDS) e microscopia eletrbnica de transmissao (MET). Vale destacar que a
partir da analise das imagens obtidas via MO foram analisados os respectivos
tamanhos de gréo, de acordo com a norma ASTM E112-13.

Para a analise de raios-X foi utilizado o equipamento da Bruker D8
Advance ECO com radiacado de Cu, acoplado a um detector de alta velocidade
SSD160. Os microscopios eletronicos utilizados neste trabalho foram os da FEI
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modelo Inspect S 50 e Phillips modelo XL-30 FEG (ambos com o sistema de
microanalise via EDS). A utilizagdo da técnica de difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD) foi realizada através de um sistema EDAX acoplado
ao microscopio Inspect S 50. Por fim, as estruturas finais de discordancias
foram observadas pelo microscépio eletrénico de transmissao (MET) da marca
FEI Tecnai modelo G2F20. Vale ressaltar que todos os microscépios aqui
descritos estdo fisicamente dispostos no Laboratério de Caracterizagao
Estrutural (LCE) no Departamento de Engenharia de Materiais -
DEMa/UFSCar.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

41 Modelos tedricos
41.1 Energia de Falha de Empilhamento (EFE)

A Tabela 4.1 descreve os valores de EFE previstos para os acos
fabricados neste trabalho de acordo com a composicdo quimica obtida

experimentalmente para os diferentes sistemas.

Tabela 4.1 — Valores de EFE (em mJ/m?) para as ligas de acordo com os

diferentes modelos existentes na literatura.

Saeed-

Akbari Za”[“:,)bor]ano Lee[31] Yoo[6] TCFE7 traEbS;fho
[29]
0AIOC 63 61 68 32 34 31
25AI0C 87 82 66 49 46 45
5AI0C 104 95 60 63 49 57
5AI3C 98 85 55 68 217 64
5AI6C 78 65 51 61 246 58

Conforme pode ser observado, existe uma discrepancia relativamente
grande entre os modelos descritos e presentes na literatura. Neste trabalho,
houve uma tentativa de se obter um novo modelo através da utilizacdo das
equacdes provenientes na literatura, baseando-se principalmente na forma
como foram obtidas. Pode-se verificar que ha uma variabilidade consideravel
entre os modelos. Através de um estudo detalhado, pbde-se verificar que a
principal fonte de diferenca nos modelos sdo as equagdes que descrevem a
contribui¢cdo do ferro e do manganés na componente quimica da diferenga de

energia livre de Gibbs entre as fases austenita e martensita-€ (AG),© e AG},.°),

y—e

assim como no parametro de interagdo entre estes elementos (AQ2;,,,,,)-

O parametro AGY,“ estd descrito nos modelos de Saeed-Akbari e
Zambrano utilizando a equagdo descrita por Dew-Hughes e Kaufman [71].

Enquanto Lee e Yoo utilizaram as equagdes provenientes do SGTE [65].
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Apesar da diferenca nos valores obtidos, o parametro AG}f,f € 0 que mais
influencia nos valores finais de EFE. Nos modelos de Zambrano e Saeed-
Akbari, este parametro foi definido por Breedis e Kaufman [72]. Neste trabalho,
nao houve calculo ou experimentos para a obtencdo deste parametro. Os
autores aproximaram este valor igualando as componentes vibracional e
estrutural com os parametros do elemento quimico rénio, visto que sao
elementos da mesma familia na tabela periddica. Ja a abordagem descrita pelo
SGTE [65] utilizou como referéncia o trabalho desenvolvido por Saunders et. al
[73]. Neste ultimo, as diferengas de energia livre foram obtidas através de uma
reavaliagdo dos dados termodinamicos até entdo desenvolvidos, juntamente
com calculos ab initio. Devido ao alto teor de Mn nestas ligas, este parametro é
a principal fonte de diferenga entre os modelos.

O parametro de interagdo com relagcédo a adicdo dos elementos Fe e Mn
(A!)},’:,;n) também é uma das fontes de incongruéncia entre os diversos autores
que descrevem um modelo termodinamico para a previsdo da EFE.
Novamente, Saeed-Akbari e Zambrano utilizaram o mesmo modelo entre si,
proveniente do estudo de Lee e Choi [74]. Neste trabalho, considerou-se a
temperatura de inicio de formacado de martensita, Ms, sabendo-se que nesta
temperatura o valor de AG" ¢ é igual a zero (pois GY é igual a G¢). O coeficiente
de interacdo foi entdo obtido a partir da equacao global da energia livre de
Gibbs na condi¢cao em que este valor € nulo. Porém, a maior ressalva que deve
ser feita € a de que as equacdes que foram utilizadas para a obtencao dos
valores de AG},* e de AG),,© ndo foram as mesmas consideradas por Saeed-
Akbari e Zambrano, reduzindo assim a precisao na utilizacido deste valor na
equacao global. Por fim, Yoo considerou a equagdo desenvolvida por Huang
[67], cujo trabalho utilizou a mesma equacgao para a obtengao de AG,’V’,ZS.

Pode-se perceber que quando ha a adicdo de carbono nas ligas com
maior teor de aluminio (5AI3C e 5AI6C), os valores de EFE obtidos via método
CALPHAD (software ThermoCalc®) ndo sdo coerentes com relagdo aos outros
modelos. Uma das principais razdes pelas quais isso ocorre € a de que tanto o
teor de Mn quanto o teor de Al estdo fora dos limites definidos a base (o

maximo teor de Mn recomendado € de 20%m. e de Al é de 5%m.). A fonte do
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erro esta principalmente na definicdo das energias livres de Gibbs da fase
austenita e principalmente da fase martensita-€ na temperatura ambiente.

Apesar de todo o exposto, ndo existe um consenso na literatura a
respeito das melhores equacdes e métodos que devem ser utilizados para a
obtencdo da EFE para os agos de baixa densidade. Por essa razdo, dentro
desta tematica, o presente trabalho tem um intuito de possuir um olhar critico
com relacdo aos modelos disponiveis na literatura, avaliando a coeréncia entre
as equacgdes e os resultados experimentais obtidos. Vale ressaltar que o
comportamento mecanico final das ligas aqui estudadas sera um dos
parametros utilizados a fim de direcionar qual modelo melhor se adequa ao
observado experimentalmente. Apdés uma anadlise critica das equagdes, uma
analise foi realizada a partir das referéncias disponiveis e um novo modelo foi
proposto baseando-se exclusivamente nas equagdes descritas na literatura. Os
valores estao representados também na Tabela 4.1.

Assumindo o modelo proposto neste trabalho, foi possivel construir
mapas de EFE em fungéo dos teores de Mn e de C (% em peso) para os trés
diferentes niveis de aluminio (0, 2,5 e 5%m.). Os mapas estédo representados
pela Figura 4.1 e indicam de forma mais clara quais sao os valores de EFE a

partir da variacdo da composi¢ao quimica do material.
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Figura 4.1 — Mapas de EFE utilizando o modelo descrito neste trabalho

variando os teores de Mn e C para trés niveis de Aluminio: a)
0%m.; b) 2.5%m. e c) 5%m. Estrelas pretas indicam as
composic¢oes estudadas neste trabalho.
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4.1.2 Tensao de escoamento

O modelo utilizado para prever a tensao de escoamento foi descrito no
capitulo anterior e este resultado sera confrontado posteriormente com as
tensbes de escoamento obtidas experimentalmente. A Tabela 4.2 indica os

valores obtidos para as ligas deste trabalho.

Tabela 4.2 — Tensdo de escoamento prevista de acordo com o modelo

proposto, baseado em [58].

Tensao de escoamento

prevista
OAIOC 209 MPa
2.5AI0C 228 MPa
5AI0C 242 MPa
5AI3C 350 MPa
5AI6C 387 MPa

Conforme previsto, o efeito em solugdo sdélida do carbono é
preponderante devido a sua maior distorcdo da rede cristalina por ser um
elemento que ocupa os sitios intersticiais. Portanto, estes atomos sdo mais

eficazes como barreiras a movimentacao das discordancias.

4.1.3 Tensao de cisalhamento resolvida critica para TWIP

A previsao da tensao de cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia
do fenbmeno TWIP pode ser feita a partir de diversos modelos descritos na
literatura. A Tabela 4.3 ilustra os valores para cada uma das composicdes

obtidas de acordo com os diversos modelos descritos no capitulo anterior.
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Tabela 4.3 — Valores da tensdo de cisalhamento resolvida critica para os

diferentes modelos descritos na

literatura.

Os valores em

parénteses indicam a tensdo em tragdo necessaria para se atingir

o valor calculado (parametro de Taylor igual a 3,06).

Modelo 1 [43] Modelo 2 [69] Modelo 3[44] Modelo 4 [45]
OAIOC 420 MPa 123 MPa 144 MPa 189 MPa
(1284 MPa) (376 MPa) (442 MPa) (580 MPa)
osa0c 609 MPa 177 MPa 189 MPa 212 MPa
' (1863 MPa) (543 MPa) (579 MPa) (650 MPa)
EAIOC 769 MPa 224 MPa 228 MPa 235 MPa
(2353 MPa) (685 MPa) (697 MPa) (720 MPa)
EAIZC 857 MPa 249 MPa 252 MPa 257 MPa
(2624 MPa) (763 MPa) (773 MPa) (787 MPa)
EAIBC 784 MPa 228 MPa 234 MPa 243 MPa
(2399 MPa) (698 MPa) (715 MPa) (745 MPa)

Pode-se verificar que os valores descritos no primeiro modelo além de
serem extremamente elevados, destoam com relagdo aos outros modelos.
Alguns autores consideram a tensdo de cisalhamento resolvida critica para a
ocorréncia do fendmeno TWIP como sendo préxima a tensdo de escoamento
do material [43]. Portanto, pode-se verificar que os valores obtidos usando o
Modelo | ndo sdo coerentes com relagdo aos outros modelos para as ligas
estudadas no presente trabalho.

Os modelos 1, 3 e 4 ndo incluem a influéncia do tamanho de grao, sendo
que os dois ultimos modelos adicionam a largura de um embrido de macla
como parametro adicional. Apesar de utilizadas na literatura para prever o
comportamento mecanico de agos de baixa densidade, as equacgdes
correspondentes aos modelos 1 e 3 foram obtidas a partir de estudos em ligas
de prata (SFEpuro = 18 mJ/m?), ouro (SFEpuro = 33 mJ/m?) ou cobre (SFEpuro =
41 md/m?) [75], ou seja, metais que possuem caracteristicas distintas com
relagdo aos agos de baixa densidade, como a EFE, o vetor de Burgers e o

modulo de cisalhamento, por exemplo.
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Os valores de tensao de cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia
do fenbmeno TWIP devem ser criticamente avaliados, visto que as
consideragdes utilizadas por cada um dos modelos afetam diretamente as

previsdes realizadas.

4.2 Determinacgao experimental da EFE

Conforme pode ser visualizado pelos modelos termodinamicos, uma
grande variabilidade € observada nas previsbes da EFE. Portanto, neste
trabalho decidiu-se determinar experimentalmente este parametro através da
observacdo da distancia entre as discordancias parciais de Shockley do
sistema OAIOC. A Figura 4.2a ilustra um exemplo de discordancias parciais
dissociadas, bem como as regides em que foram medidas as distancias.
Exemplos de valores obtidos para esta discordancia estdo representados
juntamente com o vetor g. O angulo formado pelo vetor g com relagao ao vetor
da linha de discordancia € o angulo que define o carater da discordéancia (f). A
Figura 4.2b ilustra os pontos obtidos experimentalmente com as respectivas
barras de erros. As linhas pontilhadas representam os valores tedricos para
diferentes niveis de EFE e o comportamento da distancia das parciais com
relacdo ao angulo caracteristico da discordancia. A partir das medicdes feitas,
o valor médio obtido para a EFE da liga OAIOC foi de 28 £ 9 mJ/m?. Portanto,
pode-se verificar pelos valores apresentados na Tabela 4.1 que dentre os
modelos descritos, tanto o modelo descrito neste trabalho quando o modelo
proposto por Yoo [6] foram os que mais se aproximaram do valor médio obtido
experimentalmente. Este € um indicativo de que o modelo utilizado fornece
valores coerentes com relacdo ao comportamento da EFE para os acos
estudados, de forma que as equacdes descritas podem ser utilizadas para a
previsdo da EFE e consequentemente observacdo dos efeitos que esta

variagdo ira gerar no comportamento mecanico das ligas.
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Figura 4.2 — a) Exemplo de uma imagem de duas discordancias parciais de
Shockley e b) distancia das parciais em fungdo do angulo que
caracteriza a linha de discordancia. Os pontos experimentais
estao representados como circulos com suas respectivas barras

de erros.

4.3 Evolugao microestrutural dos materiais conformados por spray

A evolugdo microestrutural do material conformado por spray até o
material laminado sera detalhada neste item e as especificidades de cada uma
das ligas s&o comparadas com os resultados obtidos via calculos
termodindmicos para a previsdo da evolucao das fases em equilibrio.

As particulas de overspray correspondem a gotas que nao participaram
do processo de construgcdo do depdsito durante o processamento via
conformagédo por spray. Estas particulas sdo coletadas na camara e trazem

informagdes importantes sobre a evolugdo microestrutural durante a formagao
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do depdsito. A Figura 4.3 ilustra a evolugao de fases em uma condicdo de

equilibrio para as diferentes ligas deste trabalho obtidas via método CALPHAD.
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Figura 4.3 — Diagramas de evolugado de fases em equilibrio para as ligas a)
0AIOC; b) 2.5AI0C; c) 5AI0C; d) 5AI3C e e) 5AI6C.
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Como pode ser observado, aumentando-se o nivel de aluminio (Figuras
4.3a, 4.3b e 4.3c), ha uma tendéncia no aumento da fragdo de ferrita-d0 como
fase primaria. Isso se da pois o aluminio € um elemento ferritizante. A condi¢cao
com maior teor de aluminio sem a presencga de carbono (5AI0C — Figura 4.3c)
demonstra o unico caso dentre os estudados em que se espera ocorrer
solidificagdo completa na forma de ferrita e posterior transformagdo em
austenita (Fe-y) via reagdo em estado soélido. Exceto o sistema sem carbono e
sem aluminio, todas as outras ligas solidificam primeiramente na forma ferritica,
com reacgao peritética para formacao da austenita. Apesar disso, a uma certa
faixa de temperatura, todas as ligas possuem um campo completamente
austenitico apds o processo de solidificacdo. Devido as diferengas observadas
nos diagramas, diferentes tamanhos de grao foram esperados apos 0 processo
de conformagdo por spray e, por essa razdo, um pos-processamento foi
realizado em seguida a fabricagao dos lingotes.

A Figura 4.4 apresenta a microestrutura das particulas de overspray
para as diferentes composi¢des. Adicionalmente, a Figura 4.5 ilustra os
difratogramas de raios-X a fim de se verificar as fases formadas nestas
particulas. Uma microestrutura dendritica completamente austenitica foi
observada para todos os sistemas, exceto para a liga 5AIOC (Figura 4.4c).
Dendritas sdo esperadas devido as altas taxas de resfriamento associadas a
formacao destas particulas durante o processo de atomizacédo. Estima-se uma
taxa de resfriamento da ordem de 102 a 10* K/s para esta etapa. Um elevado
superresfriamento térmico ocorre e um gradiente térmico negativo surge na
frente de solidificagdo. Estas condi¢gbes levam a uma instabilidade na interface
solido/liquido, favorecendo a formacao de dendritas ao longo do processo de
solidificacdo. Acredita-se que este fendbmeno ocorre para todas as
composi¢des quimicas deste trabalho, independentemente da fase primaria.
Contudo, fica claro que a evolugao microestrutural para a liga 5AI0C foi
diferente em comparagao aos outros sistemas. A principal hipotese é a de que
as gotas formadas nesta condicdo solidificaram na forma dendritica
completamente em Fe-0, porém com posterior transformag¢ao em estado solido

para Fe-y, visto que esta possui uma elevada estabilidade. Esta transformacao
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em estado solido faz com que a microestrutura prévia dendritica ja ndo seja
mais distinguivel. A presenca de picos de difragdo relacionados ao 6xido de
ferro esta diretamente relacionada a baixa resisténcia a oxidagdo, bem como

devido a elevada area superficial das particulas.

(d)

50 ym

(e)

Figura 4.4 — Microestrutura das particulas de overspray via microscopia otica
para as ligas a) OAIOC; b) 2.5AI0C; c) 5AIOC; d) 5AI3C e e) 5AI6C.
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Figura 4.5 — Difratogramas de raios-X das particulas de overspray.

As microestruturas dos depdsitos estdo evidenciadas na Figura 4.6.
Conforme pode ser observado, os depdsitos cujas particulas de overspray
permaneceram na forma dendritica demonstraram microestrutura formada por
graos equiaxiais, sem a existéncia de maclas de recozimento. Apesar das
diferengas nos tamanhos de gréao obtidos, este resultado esta de acordo com o
esperado com relacdo aos modelos descritos em [61,76,77]. Durante a etapa
de consolidagdo, particulas de diversos tamanhos e condigdes térmicas
atingem a zona de deposicdo. Gotas de maior didametro tendem a permanecer
liguidas, gotas menores tendem a estar completamente sélidas e gotas de
tamanho intermediario tendem a apresentar ambas as fases, liquida e sélida.
Quando estas particulas se misturam durante o processo de deposigéo, ha
uma troca de calor entre elas devido a diferenca de temperatura e estima-se
que um equilibrio térmico seja atingido em fragdo de segundos [61]. Para se
obter um depdsito com menor nivel de porosidade, esta temperatura de
equilibrio térmico deve estar acima da temperatura solidus da liga [78] e dentro
do intervalo de solidificacdo. Portanto, quando a temperatura da superficie do
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depdsito atinge o equilibrio térmico, havera a refuséo parcial das particulas que
chegaram sdlidas na zona de deposicédo. As dendritas formadas previamente
sao parcialmente refundidas, restando assim pequenas particulas solidas da
fase primaria que irdo atuar como nucleos para o inicio da solidificagao final do
depdsito. Neste momento, estima-se que o depdsito solidifique de forma
relativamente lenta, a uma taxa entre 0,1 a 10 K/s. A turbuléncia na regido de
deposigao leva a uma homogeneizagdo quimica, além de gerar uma condigéo
no interior do depdsito em que ndo ha direcdo preferencial de extracdo de
calor. Desta forma, os nucleos formados crescem de forma igualitaria em todas
as diregdes, levando assim a um depédsito homogéneo formado por graos
equiaxiais [61,77]. A Figura 4.7 corresponde a analise via EBSD da liga OAIOC,
evidenciando assim a formacdo de uma microestrutura formada por graos
austeniticos equiaxiais sem textura.

Por outro lado, a principal hipotese é a de que a liga 5AI0OC solidifica
inicialmente ferritica, para posteriormente transformar-se em estado solido em
austenita. A evolugcdo microestrutural demonstrada pela gota (Figura 4.4c)
também deve ocorrer para o depdsito, de forma que somente apds a completa
solidificacdo do lingote é que ha a transformacdo em estado sélido da ferrita
em austenita. A temperatura pela qual ha a previsdo de ocorréncia desta
transformacao (aproximadamente 1280°C, Figura 4.3c) é relativamente alta e,
por essa razao, nao ha a manutengao da ferrita em estado sélido mesmo nas
particulas de overspray. A relacdo de orientacdo entre o crescimento destas
fases origina entdo uma microestrutura formada por contornos retos, assim

como evidenciado na formagéao das gotas.
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Figura 4.6 — Microestrutura dos depdsitos via microscopia o6tica para as ligas a)
0AIOC; b) 2.5AI0C; c) 5AI0C; d) 5AI3C e e) 5AI6C.
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g0
Figura 4.7 — Analise via EBSD do deposito da liga OAIOC na condigdo como

conformada por spray (mapa de figura de polo inversa, IPF).

A partir de todo o exposto, verifica-se que devido aos diferentes
caminhos de solidificacdo das ligas, ndo é possivel a obtencdo de uma
microestrutura similar com relacdo aos diferentes sistemas somente apods o
processamento via conformacdo por spray. Apesar desta técnica ser
considerada uma das mais avancadas para a obtengdo de um material
altamente homogéneo sem a presenca de textura, processos adicionais devem
ser realizados de forma a garantir uma microestrutura similar e comparavel
para os diferentes sistemas. Conforme destacado anteriormente, tanto o
tamanho de grdo quanto a textura sao fatores que afetam diretamente o
comportamento mecanico dos agos de baixa densidade, mais precisamente
nos possiveis mecanismos de inducéo de plasticidade que podem vir a ocorrer.

Portanto, uma etapa de laminagao a frio foi realizada a fim de se garantir
a possibilidade de um refino dos grdos, bem como obtengcdo de uma
microestrutura que seja equivalente para todas as ligas estudadas. A Figura 4.8
ilustra as microestruturas dos depdsitos apds laminacao a frio com redugao de
50% da espessura da chapa. Vale ressaltar que para todas as imagens, a
direcdo de laminacdo corresponde a direcdo vertical. E possivel observar que
todas as ligas, independentemente do tamanho de grdo ou da composigao
quimica, geraram estruturas semelhantes a maclas de deformagao, cuja
principal caracteristica é o formato lenticular, atravessando toda a extenséao do

grao no qual foram desenvolvidas.
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Figura 4.8 — Microestrutura dos materiais laminados a frio: a) OAIOC; b)
2.5AI0C; c) 5AI0C; d) 5AI3C e 5AI6C.
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4.4 Curvas de recristalizagao e microestrutura recristalizada

A fim de se obter uma microestrutura livre de deformagdo apds
processamento mecanico, foi necessaria a realizagdo de um tratamento
térmico de recozimento para indugéo da recristalizagdo do material. O principal
objetivo desta etapa foi o de refinar e uniformizar os grdos provenientes do
processo de conformagao por spray. A Figura 4.9 ilustra o comportamento das
ligas para os diferentes teores de aluminio com relagcdo a temperatura de

tratamento térmico.
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Figura 4.9 — Influéncia do aluminio nas curvas de microdureza em funcao da
temperatura de recozimento para as ligas OAIOC, 2.5AI0C e
5AI0C.

A partir das curvas apresentadas pela Figura 4.9 é possivel verificar que
o comportamento foi semelhante para os diferentes sistemas, independente do
teor de aluminio adicionado. A Figura 4.10 ilustra as microestruturas da liga
2.5AI0C para diferentes temperaturas de tratamento térmico. E possivel
verificar que a microestrutura do material tratado a 500°C é basicamente a
mesma com relacdo ao material laminado (Figura 4.10a). Para uma
temperatura de tratamento térmico de 750°C (Figura 4.10b) ja é possivel
verificar regides em que ha a formagao de novos gréos. Esta microestrutura é
tipica de um material parcialmente recristalizado, em que é possivel distinguir

as regides em que se percebe ainda o efeito da conformacgéo a frio, bem como
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regides em que ja foram nucleados novos graos. Por fim, para um tratamento
térmico a 900°C (Figura 4.10c), uma microestrutura completamente
recristalizada é obtida, com tamanho de grao consideravelmente inferior com

relacdo ao material inicial.

(b) (c)
Figura 4.10 — Microestrutura da liga 2.5AI0C para diferentes temperaturas de
tratamento térmico: a) 500°C; b) 750°C e c) 900°C.

A Figura 4.11 ilustra o efeito do carbono nas curvas de microdureza. E
possivel observar que apesar do formato da curva ser relativamente
semelhante, com ponto de inflexdo aproximadamente na mesma regido para
todos os sistemas, os valores de dureza obtidos foram consideravelmente
superiores para os sistemas com maior adicao de C. Isso se da principalmente
devido ao efeito endurecedor por solugéo solida do carbono (superior ao do
aluminio, conforme ¢é possivel comparar com a Figura 4.9). Conforme

apresentado pelos calculos de previsdo da tensdo de escoamento, o efeito
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endurecedor do carbono é superior ao efeito do aluminio quando em solugéo
solida, e este comportamento foi observado pelas curvas de dureza. Os
resultados obtidos até entdo indicam que é possivel obter uma microestrutura
completamente recristalizada para um tratamento térmico realizado na regiao
préxima a 850°C. Portanto, esta foi a temperatura escolhida para o recozimento

de todas as chapas laminadas a frio.
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Figura 4.11 — Influéncia do carbono nas curvas de microdureza em fungao da

temperatura de recozimento para as ligas 5AIOC, 5AI3C e 5AI6C.

A Tabela 4.4 indica o tamanho de grao das ligas apos o tratamento
térmico realizado. E possivel verificar que todos os sistemas apresentaram
tamanho de grdo equivalente, gerando assim microestruturas que podem ser

comparaveis com relacdo ao comportamento mecanico.

Tabela 4.4 — Tamanho de grdo (valores em um) obtido apds tratamento

térmico.
0AIOC | 2.5AI0C | 5AI0C 5AI3C 5AI6C
Tamanho de gréao 8,8 11,2 10,2 9,3 9,0
Desvio padrao 0,8 1,7 1,9 0,9 1,6

Um efeito adicional a ser analisado € a presenca ou nao de textura no

material recristalizado. Portanto, realizou-se a caracterizacdo via EBSD das
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amostras tratadas termicamente. As Figuras 4.12 a 4.16 ilustram os resultados,
em que é possivel observar que um pequeno nivel de textura foi adquirido para
todos os sistemas. As ligas com maior teor de carbono (5AI3C e 5AI6C, Figuras
4.15 e 4.16 respectivamente) apresentaram um maior nivel com relagdo as
outras trés ligas sem adicdo de carbono. Vale um destaque para o resultado
obtido para a amostra 5AI0OC, cuja microestrutura apos o processamento via
conformacgéao por spray se mostrou completamente distinta das demais e, que
apds o processamento termomecanico, apresentou microestrutura formada por

graos semelhantes as demais ligas.
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presenga de textura para a liga OAIOC.
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juntamente com mapas de figuras de polo com indicacdo da

presencga de textura para a liga 2.5AI0C.

max=2724
3.000
2408
1.933
1.552
1248
1.000
0.803
min =0.245

(>

I.._H_m 1\ iy e Y
Figura 4.14 — Figura de polo inversa com contraste dos contornos de gréo,

juntamente com mapas de figuras de polo com indicacédo da

presencga de textura para a liga 5AI0C.
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Figura 4.15 — Figura de— pIo inversa com contraste dos contornos de grao,
juntamente com mapas de figuras de polo com indicacdo da

presencga de textura para a liga 5AI3C.
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com contraste dos contornos de gréo,
juntamente com mapas de figuras de polo com indicacdo da

textura para a liga 5AI6C.

4.5 Densidade tedrica das ligas

Conforme destacado anteriormente, os acos de baixa densidade
apresentam menor densidade principalmente devido a alteracdo no parametro
de rede e adigao de elementos de liga mais leves que o ferro na liga. As

densidades tedricas dos sistemas foram obtidas a partir da determinagédo do
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parametro de rede via difragcdo de raios-X dos depésitos (aplicagdo da Lei de
Bragg em todos os picos presentes e obtencdo da média aritmética entre os
valores) e massa molar média dos elementos. A Tabela 4.5 indica a densidade
obtida para cada um dos sistemas estudados. E possivel observar o efeito que
o0 aluminio possui na redugcdo da densidade do material final. Devido a
presenga de um elevado grau de porosidade fechada (interna sem conexao
com a superficie), a densidade ndo foi determinada experimentalmente via

método de Arquimedes.

Tabela 4.5 — Densidade tedrica dos sistemas estudados.

Densidade teodrica

(glom?)
0AIOC 7,81
2.5AI0C 7,54
5AI0C 7,26
SAI3C 7,06
S5AI6C 7,05

4.6 Ensaios de tragao

A Figura 4.17a ilustra o comportamento mecanico dos agos em fungao
do teor de aluminio para as ligas OAIOC, 2.5AI0C e 5AI0C. Pode-se observar
que devido a presenca intrinseca de porosidade nas amostras conformadas por
spray, os valores de deformacao foram inferiores aos descritos na literatura
para sistemas com tamanho de grdo e composicao equivalentes [10]. Apesar
disso, este resultado ndo foi crucial para a avaliagdo do comportamento
mecanico dos agos em questido pois, caso presentes, os efeitos de incremento
de plasticidade surgem em regides de menores niveis de deformacédo em
comparagao com os valores obtidos neste trabalho. Um ligeiro aumento na
tensdo de escoamento foi obtido a partir da adicdo de aluminio conforme

previsto pelos modelos tedricos.
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A Figura 4.17b ilustra as curvas de taxa de encruamento em funcéo da
deformacéo verdadeira. Percebe-se um comportamento semelhante para todas
as ligas, independentemente do teor de aluminio. Ou seja, a adigdo deste
elemento, a qual esta associada a um aumento consideravel no valor de EFE,
nao afetou o comportamento mecanico das ligas com elevado teor de
manganés. Vale ressaltar que ndo ha na literatura um estudo observando
somente o efeito do aluminio sem que haja a presenga de outros elementos
como o carbono ou o silicio. A ndo observacao de uma diferenga nas taxas de
encruamento leva a uma interpretacdo de que ndo houve uma variagao nos
mecanismos de plasticidade e de evolugdo microestrutural ao longo do ensaio
de tragdo. Em nenhum dos sistemas foi observado o fenbmeno de DSA
(dynamic strain aging) também descrito como efeito PLC (Portevin-Le
Chatelier), corroborando com a teoria de que este mecanismo esta diretamente
relacionado a movimentagcado de atomos de carbono para regides dentro dos

campos de tensdes associados as discordancias moveis no material.
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Figura 4.17 — Influéncia do Al no comportamento em tragdo. a) Curvas de
tensdo e deformagdo verdadeiras e b) curva de taxa de

encruamento em funcéo da deformacéao.

A Tabela 4.6 indica os principais valores obtidos a partir do ensaio de
tracao para os diferentes sistemas variando o teor de aluminio. Ha também um
comparativo com relagdo ao valor previsto pelo modelo de previsao da tenséo
de escoamento do material. Pode-se verificar que o modelo utilizado foi
relativamente bem-sucedido na previsdo da tensdo de escoamento final do

material em fung¢ao do teor de aluminio.
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Tabela 4.6 — Propriedades mecanicas dos sistemas em fungéo do teor de Al.

0o.02 Previsto 00.02 LRT AIon?i;lrar;ento
OAIOC 209 MPa 207 MPa 484 MPa 42.5%
2.5A10C 228 MPa 236 MPa 497 MPa 37.5%
5AI0C 242 MPa 253 MPa 488 MPa 30.9%

A Figura 4.18a ilustra o efeito do carbono no comportamento mecanico
das ligas com 5%m. de Al. Primeiramente, é possivel observar a maior
influéncia na tensao de escoamento e maiores niveis de tensdo puderam ser
observados. A presenga do carbono como elemento intersticial leva a uma
deformagdo na rede que atua como um obstaculo mais eficiente a
movimentacdo das discordancias com relacdo a presenca do aluminio. Vale
lembrar que para estes acgos, buscou-se manter a energia de falha de
empilhamento tedrica nos mesmos niveis.

As curvas de taxa de encruamento (Figura 4.18b) ndo demonstraram
uma variagao significativa entre si com relagdo ao formato da curva, porém, é
possivel observar que as ligas com maior teor de carbono apresentaram
maiores valores de taxas de encruamento para todos os niveis de tensao. Este
resultado era esperado, conforme foi apresentado anteriormente. A partir do
estudo de agos com EFE equivalentes, avaliou-se o efeito do carbono e a
presenca deste elemento intersticial aumentou a capacidade do material de
encruar (ou seja, elevou a taxa de encruamento para todos os niveis de
deformagao), fazendo assim com que o material apresentasse uma maior
densidade de discordancias na estrutura final. A principal explicacdo para este
fendbmeno consiste na interagdo dos atomos de carbono com as discordancias,
dificultando assim a ocorréncia do fendmeno de escorregamento transversal e,

portanto, levando a um acumulo de discordancias em planos especificos [22].
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Figura 4.18 — Influéncia do C no comportamento em tracdo. a) Curvas de
tensdo e deformacdo verdadeiras e b) curva de taxa de

encruamento em funcao da deformacéao.

A Tabela 4.7 indica os valores obtidos com relagdo as propriedades
mecanicas em funcdo do teor de carbono. E possivel verificar que o modelo
para previsao da tensdo de escoamento foi relativamente bem-sucedido para
0s menores teores de carbono, porém, ficou aqguém com relagdo ao maior teor
(0,6%m.).
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Tabela 4.7 — Propriedades mecanicas dos sistemas em funcéo do teor de C.

0o.02 Previsto 00.02 LRT AIon?i;lrar;ento
5AI0C 242 MPa 253 MPa 488 MPa 30.9%
5AI3C 350 MPa 343 MPa 622 MPa 33.5%
5AI6C 387 MPa 439 MPa 739 MPa 26.4%

4.7 Superficie de fratura e microestrutura apés ensaio de tragao

As superficies de fratura de todos os sistemas estado representadas pela
Figura 4.19. E possivel observar que independentemente dos niveis de
porosidade obtidos, a fratura de todos os sistemas se deu de forma ductil com

a presencga de dimples bem definidos em todas as amostras.



Figura 4.19 — Superficie de fratura das amostras a) OAIOC; b) 2.5AI0C; c)
5AI0C; d) 5AI3C e e) 5AI6C.

A Figura 4.20 ilustra a microestrutura da liga OAIOC na direcao de
solicitagcado de tragdo (seccgao longitudinal). J& a Figura 4.21 ilustra a estrutura
de discordancias observadas no material apos a fratura. Apés uma analise
criteriosa por diversos graos, nao foi possivel detectar a presenca de maclas de
deformagao no material. Portanto, caso haja o surgimento destas estruturas,

elas ndo estdo presentes em larga escala e sua contribuigdo deve ser
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relativamente pequena para o comportamento mecanico geral desta liga. O
padrdao de difracdo de elétrons na Figura 4.21a indica o eixo de zona [100],
sendo um dos eixos indicados para a observacao da estrutura de discordancias
no material. Ja o padrao de difragdo presente na Figura 4.21b (eixo de zona
[110]) indica que a estrutura observada nao possui maclas visto que nao
existem as reflexdes caracteristicas para este tipo de estrutura. Estes
resultados indicam entdo que o material fraturado apresentou um arranjo de
discordancias no formato de células, sem a presengca de maclas de
deformagdo. Assim sendo, mesmo tendo o menor valor de EFE dentre os
materiais estudados, a presenca de maclas nao foi observada nestes materiais,

tampouco a presenca de martensita-€.

Figura 4.20 — Microestrutura da amostra da liga OAIOC apés fratura. Direcao

vertical correspondente a diregao de solicitacdo em tragao.
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(a) (b)

Figura 4.21 — Imagens de campo claro - MET da amostra OAIOC fraturada.

Imagens obtidas nos eixos de zona a) [100] e b) [110].

Conforme observado para a liga OAIOC, a microestrutura da liga 2.5AI0C
apo6s ensaio de tragcdo também nao apresentou maclas de deformacéo, vide a
Figura 4.22. O surgimento de uma estrutura celular de discordéancias também
foi observado por MET, sem que houvesse a observacdao de maclas de
deformagao em regides proximas a fratura do corpo de prova. A Figura 4.23
ilustra a estrutura de discordancias observada. Novamente, diversos graos

foram analisados, porém, nenhum apresentou estruturas de maclas.

Figura 4.22 — Microestrutura da amostra da liga 2.5AI0C apés fratura. Diregao

vertical correspondente a diregao de solicitagdo em tragao.
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(@) (b)
Figura 4.23 — Imagens obtidas via METV da liga 2.5AI0C apds tragdo. Imagem

em a) campo claro e em b) campo escuro.

Com o aumento da EFE, espera-se que o fenébmeno de escorregamento
transversal seja mais pronunciado e haja uma maior facilidade na formacao de
células ao longo da deformacdo. Adicionalmente, maiores valores de EFE
levam a uma menor probabilidade na formagao de maclas de deformacdo. As
Figuras 4.24 e 4.25 ilustram o comportamento da liga SAIOC, um dos sistemas
que possuem o maior valor de EFE estimada (57 mJ/m?). Novamente, é
possivel observar que nao houve a formagdo de maclas ou martensita, sendo

predominante um arranjo de discordancias na forma de células bem definidas.
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Figura 4.24 — Microestrutura da amostra da liga 5AI0C ap6s fratura. Dirego

vertical correspondente a diregao de solicitagdo em tragao.

(@) ' (b)

Figura 4.25 — Imagens em campo claro da estrutura de discordancias apés

fratura da amostra 5AI0C. a) visao geral e b) detalhes da estrutura

de células.

Neste momento, vale destacar que apds a laminagao, todas as ligas
apresentaram maclas de deformagdo em sua estrutura (Figura 4.8). A principal
hipétese que explica este comportamento é o fato de que os grdos eram

relativamente maiores, assim como a compressao associada ao cisalhamento
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causadas pelo processo de laminagdo pode ter gerado um estado de tenséo
com uma tensao de cisalhamento maxima que pode ter superado os valores
obtidos pelos ensaios de tracdo aqui representados. Desta forma, a tensédo de
cisalhamento resolvida critica para a ocorréncia do fenébmeno TWIP foi atingida
para esta condicdo de processamento.

A adig¢do de carbono foi realizada com o principal intuito de observar o
seu efeito nos mecanismos de deformacédo, sem que fosse alterada de forma
significativa a EFE. A liga 5AI3C apresentou um valor de 64 mJ/m?, bem acima
do limite previsto para o surgimento de maclas de deformagao. Porém, como é
possivel observar pelas Figuras 4.26 e 4.27, maclas de deformagao foram
observadas em diversas regides do material. O surgimento das maclas neste
material leva a um resultado até entdo ainda nao reportado na literatura, visto
que nenhum trabalho investigou o efeito do carbono de forma sistematica como
foi realizado neste trabalho. Lee et al. [10] observaram que é possivel uma
alteracdo do mecanismo de deformagdo com relagdo ao teor de carbono,
porém, neste caso ndo havia a presencga de aluminio na liga e a EFE estimada
foi inferior a reportada no presente trabalho. Segundo estes autores, um
incremento no teor de carbono levou a uma alteragdo da ocorréncia do
fendbmeno TRIP para o fenbmeno TWIP. A principal teoria envolvida foi a de
que, mesmo mantendo o nivel de EFE, o carbono elevou a estabilidade da
austenita, reduzindo assim a forca motriz para a formagao de martensita por
deformacéo.

Apesar de todo o exposto, os principais modelos utilizados para a
previsdo da forma de nucleacdo das maclas se da a partir do ancoramento de
uma das discordancias parciais de Shockley. Em [45], observa-se que para a
ocorréncia da sobreposicao de falhas de empilhamento, é necessario que uma
das discordancias parciais esteja ancorada, portanto, imével, com relagéo a
matriz. Neste interim, pode-se levantar a teoria de que o carbono possui efeito
fundamental no ancoramento destas discordancias. Apesar disso, existem
sistemas descritos na literatura em que ha a presenga de efeito TWIP, porém,

sem a presenca de carbono [79]. Porém nestes acos, ha a adicao de silicio,
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sendo que este elemento € comumente descrito na literatura como elemento

eficaz na redugdo da EFE das ligas Fe-Mn.

Figura 4.26 — Microestrutura da amostra da liga 5AI3C apés fratura. Direcao

vertical correspondente a dire¢cao de solicitacido em tragao.

(a) (b)

Figura 4.27 — Imagens em campo claro com a presenga de maclas de

deformacéao na liga SAI3C apods a fratura em diferentes regides da

amostra (a e b).

As maclas de deformacgéo também foram observadas na liga com maior
teor de carbono. As Figuras 4.28 e 4.29 ilustram a presenga de maclas de
deformagao na liga 5AI6C, observadas em diversos graos através de MET,

indicando assim que este mecanismo ndo deve ser desconsiderado. A Figura
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4.30 foi obtida via microscopia eletrénica de transmissao e varredura no eixo de
zona [100], realizada em um grado que nao apresentou maclas de deformacéo.
E possivel verificar a mesma estrutura celular obtida e verificada nos outros
sistemas que nao apresentaram maclas de deformagdo em sua estrutura. O
surgimento destas células, semelhantes as observadas para os outros
sistemas, pode indicar a hipotese de que nao foi possivel observar maclas nos
sistemas anteriores devido a estatistica relacionada a técnica de microscopia
eletronica de transmissédo (MET). Porém, pode-se verificar nas imagens obtidas
via MEV que as maclas foram facilmente observadas em gréaos para as ligas
com adicdo de C. Este fato leva a uma nova hipétese, a de que para os
sistemas sem a presenca de carbono nao foi possivel, no ensaio de tracio,
atingir a tensdo de cisalhamento resolvida critica para o surgimento destas
estruturas. Este fato esta diretamente relacionado a redugcdo na mobilidade das
discordancias quando se tem o carbono como elemento de liga. Mesmo sendo
mantida a EFE dos acos com diferentes teores de carbono, este elemento
produz um efeito na microestrutura que garante uma maior capacidade do
material em apresentar a formagao de maclas de deformacao.

Luo e Huang demonstraram que o carbono possui papel fundamental no
acumulo de discordancias e, portanto, na taxa de encruamento dos agcos TWIP
[22]. Neste trabalho, dois agos com EFE semelhantes foram estudados e a
relagdo carbono-discordancias se mostrou importante para a observagado de
um aumento na capacidade do material encruar, porém, a comparacao foi feita
com dois agos que apresentaram efeito TWIP. No presente trabalho foi
demonstrado que ndo sO6 a taxa de encruamento se altera, mas sim o
surgimento de maclas de deformacao pode ou nao ocorrer a depender da

presenca do carbono.
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Figura 4.28 — Microestrutura da amostra da liga 5AI6C apds fratura. Direcao

vertical correspondente a dire¢cao de solicitacido em tragao.

(a) (b)
Figura 4.29 — Imagens apo6s a fratura da liga 5AI6C obtidas via MET. a)

Imagem em campo claro da regido que possui maclas; b) imagem

em campo escuro no eixo de zona das maclas.
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o o & -
Figura 4.30 — Imagem obtida via METV de a) campo claro e b) campo escuro,

evidenciando a estrutura celular de discordancias para a liga

5AI6C em um grao sem a presencga do efeito TWIP.

ApOs a observagao de todos os resultados mecanicos e, principalmente
a presencga ou nao de maclas de deformacao, € possivel fazer uma analise
critica quanto aos modelos para o calculo da tensdo de cisalhamento resolvida
critica para o surgimento do fenbmeno TWIP. A Figura 4.31 ilustra um
comparativo entre estas tensbes para os diferentes modelos (2 a 4 apenas,
visto que o modelo 1 demonstrou valores que destoaram dos demais) com
relacdo a tensao de escoamento e limite de resisténcia a tragcao verdadeiro
(LRT) para as diferentes ligas.

Primeiramente, pode-se verificar que em nenhum dos casos foi
observado o fato de que a formacdo de maclas se da proxima a tensao de
escoamento do material. No geral, para todos os modelos de previsdo da
tensdo de cisalhamento resolvida critica, o valor estimado esta bem acima ao
limite de escoamento dos materiais estudados. Conforme pode ser observado
pelo grafico, apenas o sistema 5AI0C possui tanto a tensdo de escoamento
quanto o limite de resisténcia a tragao verdadeiro abaixo dos valores previstos
pelos modelos. Esse resultado indicaria a presenca de maclas de deformagao
em todos os sistemas, exceto para esta liga. Porém, o que foi observado é que
a adigao de C (ligas 5AI3C e 5AI6C) foi determinante para o aumento da taxa
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de encruamento, possibilitando assim que valores mais altos de LRT pudessem
ser atingidos. Nestes casos, mesmo as ligas com maior valor de EFE
apresentaram o efeito TWIP.

As previsdes realizadas, porém, devem ser criticamente verificadas,
principalmente com relagédo a utilizagdo do fator de Taylor para a previsao da
tensdo em um ensaio uniaxial. Apesar de prever o comportamento de um
material  policristalino, € possivel que alguns grdos orientados
preferencialmente atinjam a tens&o de cisalhamento resolvida critica a um nivel
de tensdo abaixo do previsto. Portanto, apesar de nao ser generalizado, o
efeito TWIP pode ocorrer em poucos graos preferencialmente orientados com
relacdo ao eixo de solicitacdo. Adicionalmente, concentradores de tensao
podem atuar no material, elevando a tensao local de solicitagdo, fazendo assim
com que a tensdo critica seja atingida e, portanto, surja o aparecimento de
maclas de deformacao. A presenga de porosidade em todos os sistemas aqui
estudados favorece a formacao de maclas de deformacéo visto o seu efeito
concentrador de tensao, porém caso fosse predominante, as maclas deveriam
ser observadas em regides adjacentes a estes defeitos, o que nao foi possivel
observar pelas microestruturas finais dos materiais fraturados.

A nao observacdo de maclas de deformacdo no sistema OAIOC foi
surpreendente, pois seu valor de EFE (inclusive medido experimentalmente) foi
relativamente baixo comparado aos demais. Adicionalmente, os modelos para
a previsao da tensao de cisalhamento resolvida critica foram atingidos para
este material mesmo considerando o erro relacionado ao fator de Taylor. A
principal teoria que pode ser levantada é a de que sem a presenga do carbono,
a formagdo de maclas é mais dificil de ser observada, mesmo o sistema
apresentando baixa EFE e mesmo sendo atingida a tensdo de cisalhamento
resolvida critica necessaria para o surgimento deste efeito.

Por todo o exposto, é possivel verificar entdo que de acordo com os
resultados aqui apresentados, a observagao unica e exclusivamente da EFE,
tamanho de grdao e textura ndo sao suficientes para a determinacdo da
ocorréncia ou ndo de mecanismos de inducdo de plasticidade. Adicionalmente,

os modelos de previsdo da tensdo de cisalhamento resolvida critica para a
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ocorréncia deste fendbmeno também deveriam levar em consideragao a
composicao quimica do material, mais especificamente o teor de elementos

intersticiais adicionados a liga.
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Figura 4.31 — Comparativo entre a tensdo de escoamento, limite de resisténcia

a tracdo e modelos de previsdo da tensdo de cisalhamento

resolvida critica para o surgimento do efeito TWIP.

4.8 Ensaios de tracdao interrompidos nas amostras com diferentes
teores de C

Conforme foi evidenciado na secdo anterior, o teor de C foi um fator
determinante para a ocorréncia ou nao do surgimento de maclas de
deformagao nas ligas 5AI0C, 5AI3C e 5AI6C. Porém, devido ao fato das
estruturas de discordancias terem sido caracterizadas nos materiais
deformados até a fratura, uma elevada densidade destes defeitos impossibilitou
uma analise mais criteriosa do arranjo destas estruturas ao longo da
deformacgao. Desta forma, ensaios interrompidos foram realizados a fim de se
verificar a estrutura dos materiais em niveis distintos de deformagcao para os
diferentes teores de carbono. A fim de se diferenciar os materiais produzidos
anteriormente com relacado as ligas desta se¢ao, sera adicionado a letra “I” na
nomenclatura de cada um dos sistemas, visto que as ligas aqui apresentadas
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foram processadas em um equipamento distinto das etapas anteriores. A
Tabela 4.8 apresenta a composigao quimica das ligas, bem como o tamanho
de grao final apos tratamento térmico de recristalizagdo. Pode-se verificar que
houve uma pequena variacdo nos valores obtidos, porém que néo deve alterar

significativamente o comportamento do material final.

Tabela 4.8 — Composigdo quimica (%m.) e tamanho de grdo das ligas
produzidas em maior escala para o0s ensaios de tracdo

interrompidos.

Fe Mn Al c Tam. Grao
(Um)
5AI0C — | Bal. 34,5 49 0,05 7,6 £0,6
5AI3C — | Bal. 31,5 5,0 0,33 8,2+0,3
5AI6C — | Bal. 28,0 5,0 0,63 7,0+0,8

A Figura 4.32 ilustra os ensaios de tracao realizados até a fratura para
as trés ligas processadas. Esse ensaio foi realizado para se determinar os
niveis de deformacéo a serem aplicados nos ensaios interrompidos, bem como
comparativo com 0s ensaios realizados previamente. Pode-se verificar que a
liga 5AI3C — | apresentou uma menor ductilidade quando comparado com as
outras ligas “I”, assim como com relagdo aos ensaios de tragcado até a fratura
realizados na secado anterior. Isso se deu principalmente pela presenga de
porosidade no corpo de prova, que foi avaliada em torno de 1% vol. Apesar
disso, pode-se verificar um comportamento semelhante ao apresentado pela
Figura 4.18, principalmente no que tange a tensdo de escoamento do material.
Adicionalmente, é possivel verificar que assim como foi observado na secao
anterior, a liga sem adigao de carbono demonstrou uma taxa de encruamento

menor com relacdo aos outros sistemas.
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Figura 4.32 — Influéncia do C no comportamento em tracdo dos materiais

fabricados em maior escala (“I’). a) Curvas de tensdo e
deformagéo verdadeiras e b) curva de taxa de encruamento em

funcdo da deformacao.

As microestruturas das ligas apds os ensaios de tragao até a fratura
estdo representadas na Figura 4.33. Verifica-se que houve uma mesma
tendéncia na formagcao de maclas de deformacao nos materiais que continham
carbono em sua composi¢cao conforme foi evidenciado pela seg¢ao anterior,
bem como a liga sem a presencga deste elemento ndo evidenciou o surgimento

do fendbmeno TWIP.
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Figura 4.33 — Microestrutura das amostras ensaiadas até a fratura das ligas a)
5AI0C — 1, b) 5AI3C- | e c) 5AI6C - |. Diregao vertical

correspondente a diregdo de solicitacdo em tracio.

Os niveis de deformacido escolhidos para a realizacdo dos ensaios
interrompidos foram baseados nas curvas de taxa de encruamento e estéao
representados na Tabela 4.9. O Nivel | corresponde a uma deformacao apds o
escoamento do material na regido logo apds o inicio da estabilizagdo das
curvas. O Nivel Il foi escolhido de forma a garantir um maior nivel de
deformacao plastica, porém ainda no inicio da estabilizagao das curvas de taxa
de encruamento. Por fim, o Nivel lll corresponde a uma deformacao proxima a

50% da deformacado total que o material apresentou em um ensaio até a
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fratura, com excecgao da liga 5AI3C — | que foi deformada a maiores niveis de

forma a garantir uma boa possibilidade de observagdo da evolugdo das

discordancias.

Tabela 4.9 — Niveis de deformacgao para os ensaios interrompidos.

Nivel | Nivel Il | Nivel lll
5AI0C — | 1,5% 4,0% 8,4%
5AI3C — | 1,1% 3,1% 9,3%
5AI6C — | 1,6% 4,0% 12,0%

Analises de EBSD foram usadas a fim de se verificar a presenca das

maclas de deformacgado. Utilizou-se essa técnica a fim de se abranger uma

maior regido do material em comparagdo com a técnica de microscopia

eletrénica de transmissao (MET). As Figuras 4.34 a 4.36 ilustram os resultados

obtidos para todos os niveis de deformacdo. Percebe-se que para nenhum

nivel de deformacgao foi possivel observar maclas de deformagao, assim como

foi observado na Figura 4.33 através do MEV-SE das amostras apods a fratura.

(@)

Figura 4.34 — Figuras obtidas por EBSD com contraste da qualidade do sinal

(b)

(c)

(image quality, 1Q) e figura de polo inversa (inverse pole figure,
IPF) para os a) Nivel I, b) Nivel Il e c) Nivel lll da liga 5AIOC - I.
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(@) (b) ' )

Figura 4.35 — Figuras obtidas por EBSD com contraste da qualidade do sinal
(image quality, 1Q) e figura de polo inversa (inverse pole figure,
IPF) para os a) Nivel I, b) Nivel Il e c) Nivel Ill da liga 5AI3C - I.

(@) (b) (©)

Figura 4.36 — Figuras obtidas por EBSD com contraste da qualidade do sinal

(image quality, 1Q) e figura de polo inversa (inverse pole figure,
IPF) para os a) Nivel I, b) Nivel Il e c¢) Nivel lll da liga 5AI6C - I.
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De forma complementar, as amostras ensaiadas no Nivel [l foram
analisadas via MET a fim de se verificar a estrutura de discordancias e
presenga ou ndo das maclas de deformagéo. A Figura 4.37 ilustra apenas a
estrutura de discordancias para a liga 5AI0C — | pois ndo foram observadas
maclas de deformacdo em nenhuma regido da amostra analisada. Esse
resultado ja era esperado visto que mesmo as amostras ensaiadas até a fratura
nao apresentaram maclas de deformagédo para esse sistema. A Figura 4.37a
mostra a formacdo de arranjos celulares de discordancias, assim como foi
evidenciado pela Figura 4.25 da amostra ensaiada até a fratura. Vale ressaltar
que essa estrutura € mais comum em materiais com elevada EFE, visto que ha
uma maior probabilidade de mudanga de plano de escorregamento pelas
discordancias e, consequentemente, maior mobilidade entre os sistemas de
escorregamento. Essa maior mobilidade leva a uma tendéncia na formagao de
estruturas de discordancias de menor energia, como a formacgédo de células.
Apesar disso, também é possivel observar a formacao de estruturas planares
de discordancias evidenciada pela Figura 4.37b. A presengca de ambas as
estruturas de discordancias em diferentes grédos para esta liga pode ser
explicada pelos valores intermediarios de EFE, as quais estdo proximas a 60

mJ/m? (ver secéo 4.1.1).

Figura 4.37 — Imagens de MET — Campo Claro da estrutura de discordancias

das amostras deformadas até o Nivel Il da liga 5AIOC - I.
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As Figuras 4.38a e 4.39a demonstram a estrutura de discordancias das
amostras 5AI3C e 5AI6C, respectivamente. E possivel observar que em ambos
0s casos também ha uma tendéncia no surgimento de estruturas planares de
discordancias. Essas estruturas ndo puderam ser vistas com maior clareza nos
ensaios até a fratura devido a elevadissima densidade de discordancias, mas
que ficam mais evidentes nas amostras ensaiadas até o Nivel Ill. Esse arranjo
de discordancias é mais comum em materiais com baixos niveis de EFE, visto
que a ocorréncia do fendbmeno de escorregamento transversal € mais
dificultada. Adicionalmente a observacdo de estruturas planares de
discordancias, é possivel verificar pelas Figuras 4.38b e 4.39b que estes
materiais também apresentaram maclas de deformacédo para o Nivel Il
(deformacgdes proximas a metade do alongamento total suportado pelas ligas
representadas). Este fato indica que o surgimento das maclas de deformacao

(fendmeno TWIP) ocorre a niveis inferiores a metade do alongamento total do

material.

(b)

Figura 4.38 — Imagens de MET — Campo Claro da a) estrutura de discordancias

e das b) maclas de deformacgao para as amostras deformadas até
o Nivel Ill da liga 5AI3C - I.



(b)

Figura 4.39 — Imagens de MET — Campo Claro da a) estrutura de discordancias

e das b) maclas de deformacao para as amostras deformadas até
o Nivel lll da liga 5AI6C - I.

A partir dos resultados aqui apresentados, € possivel verificar que as
curvas de tensao verdadeira versus deformacédo verdadeira (Figura 4.32a),
apresentaram comportamento semelhante aos apresentados na segao anterior,
demonstrando a influéncia do carbono no incremento da tensdo de
escoamento. A liga com maior teor de carbono apresentou maior taxa de
encruamento, coerente com os resultados obtidos anteriormente, assim como a
presenca do fendmeno TWIP foi observada apenas nas ligas com presenca de
carbono. Destaca-se aqui novamente o fato de que mesmo o sistema sem
carbono e sem surgimento do fenbmeno TWIP apresentou excelentes
propriedades mecanicas devido a capacidade destas ligas em armazenar
discordancias em suas estruturas [12]. A observacao de estruturas planares de
discordancias em niveis inferiores de deformacao podem ser um indicio de que
devido ao fato destes materiais apresentarem valores intermediarios de EFE,
tanto a formacao de células quanto a formagcao de estruturas planares sao
possiveis. Por fim, também foi possivel observar que o fenbmeno TWIP deve
ocorrer na primeira metade da curva referente ao ensaio de tragdo para os
sistemas estudados, diferentemente das previsdes feitas para os modelos
tedricos desenvolvidos para a determinacdo da tensdo de cisalhamento
resolvida critica para o surgimento de maclas de deformacgao (Figura 4.31).
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4.9 Ensaios de tragao in situ utilizando radiagao sincrotron

O efeito TWIP nao foi observado para as ligas sem a presenga de
carbono, independentemente dos valores de EFE. De fato, as ligas que
apresentaram maclas de deformacdo foram os sistemas que possuiam os
maiores valores de EFE, porém, todos com a presenca de carbono. Com o
objetivo de se checar a possibilidade do surgimento de maclas de deformacéao
nos sistemas sem carbono, bem como obter resultados mais completos com
relacdo ao comportamento mecanico dos sistemas em questdo, ensaios
utilizando radiagao sincrotron foram realizados em trés temperaturas, -100°C,
25°C e 300°C. Conforme foi apresentado anteriormente, com o aumento da
temperatura, aumenta-se a EFE do material. Portanto, espera-se que os
materiais que nao sofreram efeito TWIP a temperatura ambiente possam sofrer
este efeito em temperatura criogénica (-100°C), assim como os materiais que
sofreram efeito TWIP deixem de apresentar este efeito a 300°C.

Antes de se realizar os ensaios, verificou-se o efeito da temperatura na
EFE das ligas estudadas. Conforme definido anteriormente, o modelo
termodinamico utilizado neste trabalho foi verificado experimentalmente para a
liga OAIOC a temperatura ambiente e, por essa razao, somente este modelo foi
utilizado para a verificacdo do efeito da temperatura com relagdo a EFE. A
Tabela 4.10 ilustra a variagdo da EFE em fung&do da temperatura para as ligas
ensaiadas nesta sec¢ao (vale lembrar que a liga 5AI0C nao foi incluida neste

estudo).

Tabela 4.10 — EFE estimada em fungdo da temperatura (valores em mJ/m3).

OAIOC 2.5A10C 5AI3C 5Al6C
-100°C 28 43 60 52
25°C 31 45 64 58
300°C 60 74 99 99

Como pode ser observado, para temperaturas criogénicas ha apenas
uma pequena reducao no valor da EFE dos acos estudados. Apesar de

calculado, deve-se destacar a principal limitacgdo do modelo termodinamico
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aqui apresentado. Os valores destacados pelo SGTE e as equagdes
desenvolvidas para estes materiais possuem a temperatura ambiente como o
limite inferior para o calculo da energia livre de Gibbs. Portanto, para
temperaturas abaixo da ambiente, os valores obtidos sao apenas
extrapolacgdes feitas considerando que nao haja nenhuma variagao abrupta no
comportamento do material em funcdo da temperatura. Por outro lado, é
possivel observar que aumentando a temperatura do material para 300°C, ha
um aumento significativo da EFE, de modo que valores proximos de 100 mJ/m?
foram previstos para as ligas com a presenca de carbono em solugéao.

As Figuras 4.40, 4.43, 4.46 e 4.49 (a a c) ilustram primeiramente as
curvas de raios-X na forma de mapa de cor, cujos maiores valores de
intensidade estdo representados em vermelho, assim como menores valores
de intensidade estao representados em azul. As curvas ao lado dos mapas de
intensidade representam a tensao aplicada no material ao longo do tempo.
Portanto, € possivel correlacionar o comportamento dos picos de difracdo e a
tensdo aplicada nos diferentes materiais.

As curvas representadas pelas Figuras 4.41, 4.44, 447 e 4.50 indicam o
FWHM (largura do pico a meia altura) em fungdo da tensado aplicada no
material. Este parametro esta diretamente relacionado a diversas variaveis
tanto do material quanto do equipamento utilizado. A presenca de
discordancias, falhas de empilhamento, maclas, microtensdes, contornos de
grao, contornos de subgrdo, heterogeneidades quimicas (segregacgao, por
exemplo) e tamanho de cristalito sdo as principais variaveis que afetam a
largura de um pico de difragdo. Somado a isso, existe a contribuicdo do
equipamento [48]. Como o equipamento utilizado foi 0 mesmo para todos os
ensaios, assim como o alinhamento do feixe com relagédo a amostra seguiu um
procedimento padrao para todas as condi¢cdes, independentemente da
temperatura ou composicao, credita-se todas as variagdes de FWHM as
variagdes ou contribuicdes de parametros relacionado ao comportamento do
material em si. A fim de se obter um resultado que possa possibilitar uma

comparagao entre os ensaios nas diferentes temperaturas, para cada ensaio o
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valor deste parametro foi normalizado com relagdo ao valor obtido pela
varredura inicial realizada em cada uma das amostras.

Primeiramente, independente do material e da temperatura observada, é
possivel verificar que nenhum sistema apresentou efeito TRIP, ou seja,
plasticidade induzida por formacdo de martensita-e. A ocorréncia deste
fendmeno era apenas esperada para a liga OAIOC em condigdo criogénica,
visto que esta € a condigdo que mais se aproxima do limite de ocorréncia do
fendbmeno TRIP com relacdo ao valor de EFE, apesar de ainda superior com
relacdo aos limites observados na literatura de 15 mJ/m? [25]. Conforme
descrito em [52], o pico mais intenso relacionado a presenga de martensita-¢
esta descrito como sendo em aproximadamente 31°. Vale destacar também
que para todas as ligas, os niveis de tensdo que foram atingidos a temperatura
ambiente estdo condizentes com os valores obtidos nos ensaios convencionais
de tracao.

Conforme pode ser observado nas Figuras 4.41a e 4.41b, pode-se
verificar o comportamento da liga OAIOC com relagao as larguras dos picos de
difracdo (111) e (200) em funcdo da temperatura e nivel de tens&o aplicado. E
possivel verificar que o valor de FWHM foi superior em todos os niveis de
tensdo para menores temperaturas. A presenca de uma maior densidade de
discordancias, bem como falhas de empilhamento e possivelmente maclas,
levam a um maior valor de FWHM. Portanto, pode-se verificar que a evolugao
da densidade de discordancias foi superior para temperaturas mais baixas.
Este resultado seguiu conforme esperado, ja que temperaturas mais baixas
levam a uma reducdo na mobilidade das discordancias e a reducdo da EFE
(consequentemente ha um aumento na largura das falhas de empilhamento).
Adicionalmente a estes efeitos, esta liga nao apresentou efeito TWIP a
temperatura ambiente apesar de seu valor favoravel de EFE (inclusive,

determinado experimentalmente).
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longo do ensaio de tragédo para a liga OAIOC a a) -100°C; b) 25°C
e c) 300°C.
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Figura 4.41 — Largura dos picos a meia altura (FWHM) para as diferentes
temperaturas com relagéo aos planos a) (111) e b) (200) para a
liga OAIOC.

Conforme é possivel verificar na Figura 4.42, o ensaio em temperatura
criogénica levou a uma possivel formacdo de maclas de deformacao,
explicando assim os valores superiores de FWHM (setas vermelhas). Percebe-
se entao que, mesmo sem a presencga de carbono, através do abaixamento da
temperatura de ensaio, € possivel verificar uma estrutura de maclas. Isso se da
principalmente devido a redugcdo na mobilidade das discordancias. Conforme

visto anteriormente no ensaio de tracao convencional, nao foi possivel observar
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maclas de deformagdo em um ensaio realizado a temperatura ambiente, assim
como n&o houve indicios na liga ensaiada em temperaturas elevadas,
conforme previsto devido a maior mobilidade das discordancias durante o

ensaio.

@ (b) " (©)

Figura 4.42 — Microestrutura pos fratura dos corpos de prova da liga OAIOC
ensaiados a a) -100°C, b) 25°C e c) 300°C.

O comportamento observado anteriormente para a liga 0AIOC também
foi observado para a liga 2.5AI0C com relagdo ao valor de FWHM em fungao
da temperatura, resultado representado pela Figura 4.44. Porém, a diferenca
dos valores obtidos com relagédo aos ensaios criogénicos e em temperatura

ambiente foram menores em comparagao com o sistema anterior.
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Figura 4.43 — Curvas de difracdo de raios-X em fung¢ao da tensao aplicada ao

longo do ensaio de tragdo para a liga 2.5AI0C a a) -100°C; b)

25°C e c) 300°C.
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Figura 4.44 —Largura dos picos a meia altura (FWHM) para as diferentes

temperaturas com relagéo aos planos a) (111) e b) (200) para a

liga 2.5AI0C.

Devido a sua maior EFE com relacdo ao sistema anteriormente
apresentado, mesmo em ensaios criogénicos, ndo houve a formacdo de
maclas de deformacao, conforme pode ser visualizado pela Figura 4.45. Este
fato explica a menor diferenca observada entre os comportamentos da FWHM
para os ensaios criogénicos e em temperatura ambiente. Devido a maior EFE

deste aco, em nenhum momento houve a formacédo de maclas de deformacao,

Tensado (MPa}

(b)

independentemente da temperatura.
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Figura 4.45 — Microestrutura pos fratura dos corpos de prova da liga 2.5AI0C
ensaiados a a) -100°C, b) 25°C e c) 300°C.

Conforme observado nos ensaios realizados a temperatura ambiente, a
presenca de carbono levou a formagdo de maclas de deformacdo, mesmo
possuindo uma energia de falha de empilhamento superior aos agos com
menor teor de aluminio. Isso se da devido ao efeito bloqueador ao movimento
das discordancias que o atomo de carbono possui. Ao se reduzir a temperatura
de ensaio, o bloqueio na movimentacdo das discordancias € potencializado
com relagdo ao efeito do carbono e, como pode ser observado pela Figura
4.47, em temperaturas criogénicas ha um aumento no valor de FWHM com
relacdo aos ensaios em temperatura ambiente e altas temperaturas, sugerindo

a presencga de uma maior quantidade de defeitos na microestrutura.
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Figura 4.47 — Largura dos picos a meia altura (FWHM) para as diferentes
temperaturas com relagéo aos planos a) (111) e b) (200) para a
liga 5AI3C.

Conforme pode ser visualizado na Figura 4.48, todas as amostras da liga
5AI3C, independentemente da temperatura de ensaio, apresentaram a
presenca de estruturas muito semelhantes as maclas. Porém, qualitativamente,
€ possivel verificar que aumentando-se a temperatura elas se tornam menos
frequentes na microestrutura final. Isso indica que, com o aumento da
temperatura, ha um aumento na mobilidade das discordancias, levando assim

a uma menor presenca de maclas de deformacéo.
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0w (k) ()

Figura 4.48 — Microestrutura pos fratura dos corpos de prova da liga 5AI3C
ensaiados a a) -100°C, b) 25°C e c) 300°C.

O mesmo efeito observado para o aco 5AI3C descrito anteriormente
também foi visualizado para a liga 5AI6C, conforme pode ser visualizado pela
Figura 4.50. Vale ressaltar que para todas as ligas deste trabalho a redugao na
temperatura elevou o valor de FWHM, sugerindo uma maior presenca e

densidade de defeitos na microestrutura.
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Figura 4.49 — Curvas de difragdo de raios-X em fung¢ao da tenséo aplicada ao
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Figura 4.50 — Largura dos picos a meia altura (FWHM) para as diferentes
temperaturas com relagcéo aos planos d) (111) e e) (200) para a
liga 5AI6C.

Assim como observado para a liga 5AI3C, o sistema 5AI6C também
apresentou maclas de deformacdo na microestrutura para todas as
temperaturas de ensaio, conforme pode-se verificar na Figura 4.51. A presenca
de maclas foi mais frequente para temperaturas criogénicas, assim como para

altas temperaturas as maclas foram pouco observadas.
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Figura 4.51 — Microestrutura pos fratura dos corpos de prova da liga 5AI6C
ensaiados a a) -100°C, b) 25°C e c) 300°C.

Apesar de qualitativa, a avaliagdo do FWHM em fungdo da tensédo
aplicada e temperatura de ensaio forneceu resultados que comprovam e
fornecem ainda mais suporte para a teoria de que a redugao na mobilidade das
discordancias é essencial para a ocorréncia do fendmeno TWIP. A separacéo
dos efeitos da densidade de discordancias, falhas de empilhamento e inicio da
formacédo de maclas nos valores de FWHM nao sao possiveis de serem feitos
visto que seria necessario a avaliagdo de cada um destes fendmenos
individualmente e observagao do seu efeito neste parametro.

Pode-se visualizar entdo que, quanto maior a restricdo imposta ao
movimento das discordancias, tanto pela presenga do carbono quanto pela
reducao da temperatura, a presenca de maclas de deformagdo podem se
formar. Portanto, a fim de se prever a ocorréncia do efeito TWIP, faz-se
necessario uma analise complementar com relacdo a temperatura de ensaio e
a presenga ou nao de elementos que podem vir a gerar um bloqueio efetivo na
movimentagao das discordancias, como o carbono, por exemplo.

Por fim, vale destacar que independentemente do surgimento de maclas
de deformacédo a -100°C, todos os materiais aqui testados demonstraram
valores superiores de tensédo e deformagao para esta temperatura. Isso leva a
crer que diferentes mecanismos podem estar atuando com relagao aos
mecanismos a temperatura elevada (300°C), fenbmeno observado pelo
comportamento do FWHM em fung¢ao da temperatura.
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5 CONCLUSOES

A partir deste trabalho foi possivel verificar a influéncia tanto do Al
quanto do C no comportamento mecanico de agcos de baixa densidade com
microestrutura austenitica. As ligas com diferentes teores de aluminio nao
demonstraram diferenca significativa nas propriedades mecanicas, tendo em
vista a obtencdo de semelhantes estruturas de discordancias, assim como taxa
de encruamento iguais em fungdo da deformagido. A diferenca de EFE
estimada dentre as ligas com diferentes teores de aluminio foi de 31 mJ/m? a
57 mJd/m? (OAIOC e 5AI0C, respectivamente), ndo tendo sido suficiente para
provocar uma diferengca consideravel no comportamento mecanico geral das
ligas.

Por outro lado, o efeito endurecedor do carbono foi essencial para
obtencdo de maiores taxas de encruamento e, consequentemente, maiores
resisténcias mecanicas. A presencga do carbono levou a formacao de maclas de
deformagédo no material, mesmo possuindo valores intermediarios de energia
de falha de empilhamento, sugerindo assim que a presenca de maclas néo sé
depende da EFE, mas necessita de um agente que leve a uma menor
mobilidade local das discordancias no material. Neste caso, a presenca do
carbono como elemento intersticial na liga gera potenciais pontos de
ancoramento nas linhas de discordancias, facilitando assim a nucleacdo de
maclas de deformagao no material.

Este resultado foi reforgcado pelos ensaios realizados utilizando radiagcao
sincrotron em diferentes temperaturas. A reducido da temperatura, assim como
o0 aumento no teor de carbono levaram a formacado de maclas de deformacéao
nos materiais com energia de falha de empilhamento favoraveis. A principal
conclusao aqui € a de que mesmo com valores de EFE favoraveis, a liga sem
carbono e sem aluminio (EFE = 28 mJ/m?, determinada experimentalmente)
dificilmente sofrera o fenbmeno TWIP a temperatura ambiente. Ja com a
redugado da temperatura (-100°C), esta liga demonstrou a presenga de maclas
de deformacéao, sendo mais um indicio de que ha a necessidade de se reduzir

a mobilidade das discordancias para a ocorréncia do fenbmeno TWIP.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Comparacao da estrutura bruta de fusdo com a microestrutura obtida via
conformacgao por spray para diferentes ligas;

Avaliagdo do efeito do tamanho de grédo nas taxas de encruamento e
mecanismos de induc¢ao de plasticidade;

Realizacéo de ensaios interrompidos em diferentes temperaturas de ensaio
e avaliagcdo da estrutura de discordancias;

Realizagdo de forjamento rotativo a quente, a fim de se reduzir o efeito da
porosidade no alongamento total;

Estudo da adi¢cado de outros elementos intersticiais como o nitrogénio para
checar sua eficiéncia com relacdo ao aumento na taxa de encruamento e
presenca de mecanismos de inducao de plasticidade;

Realizagdo de uma analise quantitativa (ndo apenas qualitativa) com

relagado aos ensaios realizados utilizando radiacdo de luz sincrotron.
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