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RESUMO

O desenvolvimento de métodos de simulacéo fisica e numérica tem criado novas possibilidades
de otimizacdo dos processos relacionados a estampagem com inclusdo de processos industriais
reais. Portanto, recorrendo & aplicacdo destes métodos de anélise, € possivel avaliar a
transformacdo mecénica e as transformacgdes de fase que ocorrem no material e prever as
interacdes entre as propriedades dos materiais no processo de conformacao, 0 comportamento
constitutivo do material, as variaveis de otimizacdo do processo, bem como a previsdo das
tensdes e deformacdes a fim de estabelecer a melhor relagdo material-processo-desempenho. A
introducdo e crescente utilizacdo de acos avangados de alta resisténcia (AHSS) em aplicagdes
automotivas exige uma maior compreensdo dos fenémenos fisicos envolvidos no
processamento termomecanico a fim de otimizar a performance da peca final fabricada. O
presente trabalho teve como objetivo avaliar experimentalmente o processo de estampagem a
quente, com posterior tratamento térmico de témpera e particdo e analisar as microestruturas
formadas e suas propriedades mecanicas. A formacao de microestruturas durante o processo de
estampagem a quente e de témpera e particao foi avaliada neste trabalho por simulagéo fisica
em simulador termomecénico Gleeble, acoplado a uma linha de difracéo de raios X (XTMS)
de feixe de luz sincrotron no Laboratorio Nacional de Nanotecnologia (LNNano). Foram
avaliadas a particdo do carbono, a estabilidade térmica da austenita retida e a formacdo de
microconstituintes resultantes da transformacdo da austenita durante resfriamento forcado
(tmpera), seguido de particdo de carbono em patamares isotérmicos. Foram utilizadas técnicas
de caracterizagdo com apoio de microscopia eletronica (MEV-FEG e STEM), EBSD,
tomografia de sonda atbmica (APT) e avaliacdo de propriedades mecénicas por ensaios de
tracdo e indentacdo instrumentada. A analise numérica foi realizada por meio do método dos
elementos finitos (MEF) e por elementos finitos orientada a objetos (OOF, Object Oriented
Finite Element Analysis) visando estabelecer correlacGes entre microestrutura e propriedades
mecéanicas, comparando com resultados experimentais. Os resultados e conclusdes obtidos no
projeto, além de possibilitarem a identificacdo dos mecanismos fundamentais de geracdo de
microestruturas durante o processo, auxiliam no projeto de acos AHSS estampados a quente,
usados principalmente na inddstria automobilistica, na busca pela redu¢do do consumo de
combustivel, através da reducdo do peso, e pelo aumento da seguranca dos passageiros.

Palavras-chave: Témpera e particdo, Estampagem a quente, Simulacdo fisica, Simulacéo

numeérica.



ABSTRACT

The development of numerical and physical simulation methods has created new possibilities
regarding the optimization of metal forming processes, taking into account real industrial
forming processes. Therefore, by applying such methods of analysis it is now possible to assess
the material phase transformations and predict the interactions between material properties and
the forming process, the constitutive behavior of the material, and optimize process variables
as well as predicting the best material-process-performance relationship. The increasing usage
of Advanced High Strength Steels (AHSS) in automotive applications demands a better insight
of the physical phenomena involved in the thermomechanical processing in order to optimize
the performance of the final manufactured part. Thermomechanical simulation of the hot
stamping, quenching and partitioning process was carried out in a Gleeble machine coupled to
the XTMS Synchrotron X-ray diffraction line at the National Nanotechnology Laboratory
(LNNano). Carbon partitioning, carbon contents, and amount of retained austenite, martensite,
bainite and ferrite was assessed online during the experiments. In addition, characterization
techniques by optical, electron microscopy (FEG-SEM and STEM), EBSD, and Atom Probe
Tomography (APT) were applied. Mechanical testing of subsize specimens of the processed
steels was performed by means of tensile tests and macro and nanoindentation tests. The
numerical analysis was performed using the finite element method (FEM) and object-oriented
finite element technique (OOF). The results were compared with the experimental results of
mechanical testing of specimens used in the thermomechanical simulations and with hot
stamped sheets, where quenching and partitioning were carried out. The results and conclusions
obtained in this project allow the identification of the fundamental mechanisms of the process,
helping the design of the hot stamping process for AHSS steels used primarily in the automotive

industry, seeking weight reduction to improve fuel economy and increased passenger safety.

Keywords: Quenching and partitioning, Hot stamping, Physical simulation, Numerical

simulation.
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1 INTRODUCAO

Desenvolver um conjunto completo de producdo e de tecnologias para aplicacdo dos acos
de elevada resisténcia por meio do estudo e controle do processo de estampagem é um foco de
pesquisa atualmente necessario. O desafio a ser enfrentado para otimizar o peso da estrutura do
veiculo é o desenvolvimento de agos com elevada resisténcia mecanica sem comprometimento
de sua conformabilidade. Nesse contexto, uma das solugdes recentemente encontrada foi o
desenvolvimento de uma nova geracao de acgos de alta resisténcia, os chamados a¢os avangados
de alta resisténcia (AHSS). O aumento do nivel de resisténcia mecénica conseguido com esses
acos leva quase inevitavelmente a reducdo de seu alongamento total e, portanto, também a
reducdo de sua estampabilidade. Contudo, o0 uso de microestruturas adequadas permite
minimizar a perda de ductilidade. Desta maneira, 0s AHSS s&o uma classe de acos que oferecem
uma relacdo resisténcia/conformabilidade superior, sem afetar a ductilidade e o aumento da
absorcéo de energia, o que melhora a resisténcia ao impacto.

Embora os limites de conformacdo a frio dos agos AHSS ainda ndo tenham sido
devidamente alcancados, atualmente a estampagem a quente é a Unica rota de processo que
permite a fabricagdo de componentes com formatos complexos e alta resisténcia mecanica. A
austenitizacdo do aco, além de facilitar o processo de conformacdo em funcdo da menor
resisténcia mecanica e maior ductilidade do material sob processamento, também permite
aproveitar os fenémenos metalurgicos decorrentes da transformacao metallrgica posterior para
obter perfis de propriedades mecanicas que permitam reduzir o peso das pecas e melhorar seu
desempenho. E notavel que ainda ha muito trabalho no sentido de se aperfeicoar o processo de
estampagem a quente (HS, do inglés Hot Stamping ou Press hardening) e determinar como
utilizar plenamente seu potencial metalurgico para produzir pecas que cumpram suas funcdes
da forma mais eficiente e econdmica possivel.

Uma outra abordagem inovadora para produzir acos avangados de alta resisténcia, chamada
de témpera e particdo (Q&P, do inglés Quenching and Partitioning), foi proposta por Speer et
al., [1]. O objetivo do processo € produzir microestruturas mistas compostas por martensita,
ferrita e fracOes controladas de austenita retida. Nesse processo a supersaturacao de carbono da
martensita resultante da témpera é utilizada, durante a etapa de particdo, para estabilizar a
austenita ndo transformada, o que acontece pela migracdo de carbono da martensita para a
austenita retida [1]. O tratamento de Q&P é caracterizado pelo aquecimento da peca até uma
temperatura ligeiramente superior a temperatura critica Acs (austenitizagdo plena), ou na regido

intercritica (entre Ac1 e Acz), manutengdo nesta temperatura por certo tempo e em seguida
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resfriamento (a uma alta velocidade para garantir que ndo ocorram transformacdes difusionais)
ate uma temperatura predeterminada entre as temperaturas de inicio (M) e fim (M;) da
transformacdo martensitica. O objetivo € produzir uma microestrutura parcialmente
martensitica, seguido de uma etapa de tratamento térmico de particdo, para que ocorra a
redistribuicdo do carbono da martensita para a austenita. Desse modo, a austenita estabilizada
pelo enriquecimento em carbono é retida na microestrutura apos a témpera final a temperatura
ambiente.

O processo de Q&P difere dos processos existentes para produzir microestruturas nos
AHSS, tais como formacdo de bainita (TRIP), e témpera e revenido. A supressdao da
precipitacdo de carbonetos € a grande diferenca quando comparado com tratamentos térmicos
convencionais de témpera e revenido, onde se espera que o carbono forme carbonetos (de
transicdo) durante a etapa do revenido. Assim, enquanto a microestrutura de um ago temperado
e revenido consiste de martensita revenida e carbonetos precipitados, a microestrutura Q&P é
projetada para obter martensita revenida e austenita retida. Por outro lado, a possibilidade de
estabilizar a austenita pela particdo de carbono proveniente da martensita durante o processo de
particdo, distingue o processo de Q&P dos tratamentos tradicionais de transformacéo bainitica
aplicados em acos TRIP.

A témpera e particdo é, portanto, um problema complexo que envolve o acoplamento entre
fendmenos térmicos, de transformacdo de fase e mecénicos, no qual existe uma grande
dificuldade de controlar a microestrutura para obter as propriedades mecanicas desejadas. Essas
condicdes transientes tornam, por conseguinte, dificil investigar experimentalmente a sequéncia
de acontecimentos que ocorrem durante 0 processo, como, por exemplo, a evolucdo das fases e
0 estado de tensdes e deformaces internas dos componentes, razao pela qual simulagdes fisicas
e numéricas tém se mostrado alternativas viaveis para descrever e prever 0S processos que
ocorrem nas pecas durante tratamento. Uma vez que o controle efetivo das transformacdes de
fase pode conduzir a producdo de pecas de aco com melhores propriedades mecanicas através
das microestruturas requeridas, a simulagdo acurada dessas transformacGes é a chave para
predizer as condic¢des cinéeticas e mecanicas durante o tratamento térmico.

O processo de témpera e particdo tem despertado um grande interesse na inddstria
automobilistica e nas pesquisas recentes pela obtencdo de chapas de ago com alta resisténcia
com aumento na sua conformabilidade, a fim de economizar no consumo de combustivel e
obter maior resisténcia ao impacto. No entanto, ha necessidade de estudos adicionais [2] para
entender melhor as contribui¢cbes da microestrutura nos niveis de resisténcia e ductilidade

observados, incluindo uma melhor compreensdo da influéncia das discordancias, dos
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carbonetos precipitados, da distribuicdo de solutos (empobrecimento de carbono), da fracéo de
austenita e da estabilidade da austenita retida.

Assim, neste trabalho procura-se a identificacdo dos mecanismos fundamentais da
estampagem a quente (HS) e de témpera e particdo (Q&P) para um aco TRIP, a partir de
diferentes temperaturas e tempos de tratamento. Além de contribuir no entendimento destes
mecanismos, espera-se que os resultados auxiliem no projeto de agcos comerciais utilizados
principalmente na inddstria automobilistica. Em vista disso, a partir deste trabalho pretende-se
encontrar as rotas de Q&P apropriadas para agos estampados a quente, com diversas fracoes
volumeétricas de austenita retida estabilizada, ferrita intercritica e ripas de martensita. Com estes
objetivos, ciclos de Q&P foram desenvolvidos de forma a obter a maxima fragdo de austenita
retida, ao final do processo. Com esta microestrutura, é possivel obter uma boa combinacéo de
resisténcia e ductilidade. Através da combinacdo do processo de estampagem a quente e de
témpera e particdo (denominado na presente pesquisa de HSQ&P), o alongamento do aco pode
ser melhorado sem diminuir a resisténcia a tracdo. Desta maneira, 0 processo combinado
(HSQ&P) mostra que é possivel atingir uma boa associacdo de propriedades para a nova
geracdo de acos de alta resisténcia pela transformacdo da austenita retida metaestavel em
martensita induzida por deformacéo (efeito TRIP), contribuindo na absorcéo de energia durante
impacto. Nas operacOes de estampagem a quente uma avaliagdo precisa da influéncia dos
parametros do processo nas propriedades finais dos componentes estampados € fundamental

para o desenho e otimizacao dos processos de conformacao.
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2 CONSIDERACOES GERAIS
2.1 Acos na area automobilistica

A industria automobilistica tem incentivado nas Ultimas décadas o desenvolvimento de
novos acos do tipo estrutural para fabricacdo de componentes de carroceria que confiram
aumento na seguranca dos passageiros, reducdo do peso e alto desempenho. Do ponto de vista
metalurgico, pode-se classificar os agos estruturais para aplicacdes automotivas em [3, 4]:

e Acos de baixa resisténcia: agos de baixo carbono (mild steels, macios de elevada
ductilidade devido a sua microestrutura principalmente ferritica e usualmente contendo baixos
teores de carbono e elementos de liga) e acos livres de intersticiais (IF- InterstitialFree), os
quais, por possuirem teores muito baixos de elementos intersticiais em solucdo sélida (C <
0,003% ou 30 ppm; N < 0,004% ou 40 ppm), e devido a adi¢do de elementos microligantes
formadores de carbonetos e nitretos (Ti e/ou Nb), criam uma matriz ferritica livre de elementos
intersticiais. Dessa forma, esses acos apresentam alta plasticidade, baixa resisténcia mecanica
e excelentes propriedades de conformacao e estampabilidade (isto €, valores altos do coeficiente
de anisotropia e de ductilidade).

e Acos convencionais de alta resisténcia: acos carbono-manganés (CMn), com
precipitados de Nb e/ou Ti; acos refosforados (endurecidos por solucdo solida pela adigdo de
P); acos Bake Hardening (BH, endurecimento por cozimento, conseguido apds a estampagem
e a pintura da peca, durante a secagem em estufa da pintura aplicada); isotrépicos (mesmo
alongamento independente da dire¢do — 0°, 45° ou 90° da chapa), em que existe controle dos
precipitados (Ti/N), das temperaturas de acabamento (= 800 °C), bobinamento (= 500 °C) e
recozimento e da porcentagem de deformagdo no laminador das tiras a frio (50 a 80%) para
formar a textura de recristalizacdo desejada; acos microligados ou de alta resisténcia e baixa
liga (HSLA - High Strength Low Alloy) com microestrutura ferritica-perlitica ultra-refinada,
contendo microadigdes de Nb, Ti e/ou V.

e Acos avancados de alta resisténcia (AHSS) e de ultra alta resisténcia (UHSS): acos
bifasicos (DP — Dual Phase), contendo fina dispersao de martensita e/ou bainita em uma matriz
de baixa resisténcia mecanica constituida de ferrita poligonal. A alta resisténcia mecénica é
produzida através da alta geracdo de discordancias pelo encruamento da matriz ferritica; aco
multifasico com fases complexas (CP — Complex Phase), com microestrutura constituida por
uma matriz refinada constituida de pequenos grdos de ferrita, fragdes volumetricas entre 80 e

90% de bainita e martensita, isenta de austenita retida, contendo adicionalmente precipitados
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de Nb, Ti ou V; acos martensiticos (MART ou MS) de baixo carbono (< 0,2%) com
microestrutura predominantemente martensitica na forma de ripas. Esses a¢os podem, no
entanto, conter outros constituintes como martensita auto-revenida, bainita, ferrita acicular e/ou
austenita retida, o que lhes confere altos niveis de resisténcia mecanica; acos com plasticidade
induzida por transformacéo (TRIP, Transformation Induced Plasticity) em que a intensificacéo
do encruamento é produzida pela transformacgdo da austenita retida em martensita induzida
pelas tensbes de conformacdo; acos ao boro (entre 0,0015 e 0,005% de B) de alta
temperabilidade, usados principalmente nos processos de estampagem a quente. O boro,
quando presente na forma de solugdo solida, segrega para os contornos de grdo austeniticos e
impede a nucleacdo de ferrita [5].

Outra classificacdo, tem sido proposta para esses acos, de acordo com sua resisténcia
mecanica (LR — Limite de resisténcia a tracéo):

e Acos de baixa resisténcia: LR <270 MPa.

e Acos convencionais de alta resisténcia (HSS): LR entre 270 e 700 MPa, dentre 0s quais
se encontram os HSLA, acos de alta resisténcia baixa liga (ou microligados).

e Acos avancgados de alta resisténcia (AHSS): LR entre 550 e 700 MPa.

e Acos avancados de ultra alta resisténcia (UHSS): LR > 700 MPa.

A principal diferenca entre os HSS e AHSS esta na microestrutura. Enquanto as
caracteristicas dos HSS sdo determinadas por sua microestrutura ferritica, os AHSS sdo
multifasicos com ferrita, martensita, bainita e/ou austenita retida (e, eventualmente, carbonetos
e nitretos precipitados) em quantidades suficientes para produzir limites de escoamento e de
resisténcia mecanica maiores. Desse modo, alguns tipos de acos AHSS tém uma maior
capacidade de endurecimento por deformacao, resultando em um melhor compromisso entre
resisténcia e ductilidade, quando comparados aos HSS convencionais. A classificacdo desses
acos foi atribuida por iniciativa do projeto liderado pela Porsche Engineeering conhecido como
ULSAB-AVC (Ultra Light Steel Auto Body — Advanced Vehicle Concept [6]), que deu
continuidade ao projeto ULSAB (Ultra Light Steel Auto Body), finalizado em 1999, que contou
com a parceria de 35 companhias siderurgicas de 18 paises [7]. Um dos beneficios oriundos
dessa iniciativa (ULSAB) foi a introducéo dos HSS nas estruturas automobilisticas, destacando-
se entre esses 0s acos BH e os HSLA. O projeto ULSAB explorou novas oportunidades para
reducdo de peso em componentes automotivos, resultando no desenvolvimento de uma
carroceria automotiva com 90% de acos HSS, reduzindo aproximadamente 25% da massa, e

melhorando os niveis de rigidez a torcdo (em até 80%) e a flexdo (em até 52%) [8]. Ja com o
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projeto ULSAB-AVC, finalizado em 2002, houve um aumento significativo na eficiéncia do
consumo de combustivel devido a redug¢do em peso do veiculo (= 17%), com niveis superiores
de resisténcia em componentes que precisam de opera¢des de conformacao em sua fabricacao
[6]. A partir desse projeto foi proposta a aplicacdo de novos tipos de acos AHSS nos
componentes automobilisticos, entre os quais se encontram os DP, TRIP, CP e MART.

Na Figura 2-1 € apresentada, esquematicamente, a relacdo entre resisténcia mecénica e o
alongamento total para diferentes tipos de acos. De acordo com a figura, fica evidente que os
AHSS possuem valores superiores de resisténcia mecanica e de relacao ductilidade/resisténcia
mecénica, em comparacdo aos HSS. Também se observa como o aumento do nivel de
resisténcia mecanica leva, quase que inevitavelmente, a reducdo de seu alongamento total, que
pode ser associado a estampabilidade. Na parte inferior dessa figura sdo encontrados 0s agcos
AHSS, comumente chamados de alta resisténcia da primeira geracdo, que incluem os DP, CP
TRIP e MS. Esses acos foram desenvolvidos com o objetivo de aumentar o limite de resisténcia
dos HSS para valores superiores aos 700 MPa. No entanto 0 aumento da resisténcia mecanica
levou a perda de ductilidade, principalmente no agos MS, onde o alongamento caiu para =~ 5%.
A preocupacdo em aumentar o desempenho no alongamento dos acos da primeira geracao levou
ao desenvolvimento dos agos conhecidos como agos de alta resisténcia da segunda geragao.
Esse grupo de acos € representado na por¢do superior-direita da Figura 2-1, no qual se incluem
0s agos com plasticidade induzida por maclagdo (TWIP — Twinning Induced Plasticity), L-IP
(Lightweight steels with Induced Plasticity) e AUST-SS (Austenitic Stainless Steel). Esses acos
sdo atraentes devido a sua excelente conformabilidade e resisténcia mecénica. No entanto,
apresentam grandes problemas de processamento (por exemplo, a necessidade de um maior
tempo para o refino do aco liquido [9]), quando comparados com as chapas de ago de baixo
carbono; além disso, seu custo inviabiliza sua maior utilizacdo devido ao elevado teor de
elementos de liga (como, por exemplo, o teor de manganés entre 15 e 25% e do Si de 2 a 4%),
necessarios para produzir uma microestrutura austenitica [10]. Adicionalmente, Nanda et al.
[11] mencionam que esses acos apresentam dificil soldabilidade pelo préprio fato de serem
altamente ligados e tenderem a apresentar trincamento ap0s a peca ser conformada e
armazenada (delayed cracking).

Em vista disso, para expandir o espectro dos AHSS, de tal forma que seja possivel conseguir
acos mais resistentes e ducteis, existem dois caminhos: ou reduzir a quantidade de manganés e
outros elementos de liga para reduzir os custos do aco TWIP ou dos acos inoxidaveis
austeniticos (AUST-SS), ou modificar os parametros de processamento termomecanico dos

acos da primeira geracdo [12]. Para a segunda opc¢ao, entre algumas das estratégias que podem
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ser abordadas estdo [11, 13]: modificar as rotas de processamento tradicionais dos agos DP ou
TRIP para aumentar suas propriedades; desenvolver acos de alta resisténcia com microestrutura
bainitica ultra-refinada (nanobainita); aplicar novas rotas de fabricagdo ou pos-processamento
térmico como a témpera e particdo [1] e o processamento de microestruturas flash [14],
aplicando rapido aquecimento, tempo curto de manutencdo na temperatura de austenitizacao
(para evitar a completa dissolugéo de carbonetos e a homogeneizagédo do carbono na austenita)
sequido de rapido resfriamento; ou desenvolver novos acos TRIP com teores maiores de Mn,
os chamados acos HMS-TRIP (High Manganese TRIP Steels) [15].
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Figura 2-1. Relacdo entre resisténcia mecénica e alongamento total (ductilidade) para diversas familias de agos
[4].

A industria automobilistica vem empregando materiais com indices de mérito (LR/peso)
cada vez maiores, visando diminuir o consumo de combustivel e a emissdo de gases que
contribuem para o efeito estufa. Nessa linha de atuacdo vem sendo desenvolvida uma nova
geracdo de agos com elevada resisténcia mecanica e ductilidade, sem que represente um
aumento significativo nos custos de producdo, os assim chamados acos avangados de alta
resisténcia da terceira geracdo. Entretanto, o desafio que se coloca no desenvolvimento desses
acos esta em alcancar niveis de resisténcia elevados sem comprometer sua conformabilidade a
frio [16].

Uma boa combinacdo de alta resisténcia e ductilidade dos AHSS permite a fabricacdo de
componentes estruturais com menor espessura, melhorando a seguranga dos passageiros devido
a sua elevada capacidade de absorgéo de energia durante impacto. Essa combinacdo pode ser
atingida pelo balanco na diferenca das propriedades mecanicas de microconstituintes duros e

macios, baseado no pressuposto que cada constituinte contribui na resisténcia e na ductilidade
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formando uma microestrutura composta, e/ou controlando os mecanismos de deformacao, pela
imposicéao de barreiras & movimentacdo das discordancias através do controle dos mecanismos
de deslizamento e maclacao, por exemplo, pela distribuicdo de pequenos precipitados e/ou pelo
efeito do tamanho dos gréos [17]. Além disso, a melhor conformabilidade dos AHSS, em
relacdo aos acos de alta resisténcia convencionais, com a mesma resisténcia mecéanica,
fornecem ao projetista do automovel maior flexibilidade na otimizacdo e geometria dos
componentes.

A seqguir sdo descritas algumas das caracteristicas das propriedades mecanicas dos AHSS

aplicados na industria automobilistica.

2.1.1 Rigidez

A rigidez de um componente ¢é afetada tanto pelo mddulo de elasticidade como pela
geometria do material. Nos acos de baixa liga, 0 modulo de elasticidade praticamente independe
da composi¢do quimica e do processamento termomecanico. Portanto, se a finalidade do projeto
é melhorar arigidez, deve-se mudar a geometria do componente. Os AHSS oferecem uma maior
flexibilidade na otimizacdo da rigidez devido a sua melhor conformabilidade. Assim, a
diminuicdo da espessura do perfil estrutural pode ser contrabalancada pela mudanca em sua
geometria ou usando técnicas de unido continuas, tais como a soldagem a laser ou de adesdo

com substancia aglutinante [18].

2.1.2 Resisténcia Mecanica

Por outro lado, a resisténcia mecanica de um componente depende da sua geometria e dos
seus limites de escoamento e/ou de resisténcia a tragdo. Os AHSS proporcionam uma vantagem
na flexibilidade do design sobre os agos convencionais de alta resisténcia, devido & sua maior
conformabilidade e caracteristicas de endurecimento por deformacdo. Além disso, os AHSS
possuem uma melhor capacidade de aumentar o limite de escoamento por bake hardening?.

A possibilidade de obtencdo de perfis estruturais de elevada resisténcia mecanica apos
estampagem, sem necessidade de tratamento térmico para endurecimento, é hoje um objetivo
maior na engenharia de materiais e nos departamentos de projeto de veiculos automotores.
Nesse sentido os agos AHSS vém se mostrando apropriados, j& que permitem estampagem a

quente e témpera na propria matriz, exigindo baixos esforcos de conformacédo e apresentando

1 O aumento do limite de escoamento pode ser proporcionado por dois mecanismos: o encruamento e o efeito do
envelhecimento ap6s deformacdo. O primeiro causado pela deformacéo plastica e o segundo resulta de um
tratamento térmico de baixa temperatura que produz a movimentacdo de atomos intersticiais (principalmente
carbono e/ou nitrogénio) para discordancias produzidas durante as operacdes prévias de conformacao.
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elevada resisténcia mecénica ap6s resfriamento na matriz, com formacdo de estruturas

martensiticas.

2.1.3 Conformabilidade

Os acos AHSS tém muitas caracteristicas vantajosas ligadas a conformabilidade em
comparacdo aos agos HSLA com limite de resisténcia similar. Os AHSS em geral, ttm uma
maior taxa de encruamento inicial, maior limite de resisténcia a ruptura e, especialmente nos
acos DP (Dual Phase), ttm-se uma menor relacdo entre o limite de escoamento e o limite de
resisténcia a tracdo (menor razdo elastica). Todas essas vantagens combinadas com o maior
alongamento mostram que os AHSS combinam alta resisténcia com boa conformabilidade.
Uma vantagem importante dos acos DP é que um valor muito alto de n (taxa de encruamento)
em baixas deformacbes, que limita o aparecimento de deformacbes localizadas e o
desenvolvimento de gradientes acentuados de deformacdo. Entre os AHSS, essa propriedade,
relacionada com a plasticidade ou a ductilidade, tem se mostrado especialmente superior nos
acos assistidos pelo efeito TRIP, sendo que a austenita retida desempenha um papel muito

relevante na conformabilidade.

2.1.4 Protecdo contra colisdo (Crashworthiness)

A capacidade de resisténcia as colisbes € uma caracteristica que estd ganhando cada vez
maior importancia. As especificacbes de componentes estruturais mais recentes exigem dos
componentes veiculares maior capacidade de absorver energia durante os acidentes. Esse
potencial de absorcdo de energia pode ser avaliado com base na integral da funcéo que define
as curvas de tensdo-deformacdo. O melhor desempenho nas colisdes dos acos AHSS, quando
comparados aos acos de alta resisténcia convencionais, esta associado com as maiores taxas de
encruamento e de deformacédo pléstica. Assim, tanto o encruamento como o bake hardening
melhoram significativamente as caracteristicas de absorcdo de energia devido ao aumento da

tensdo de escoamento.
2.2 Importancia, justificativa e desafios para o desenvolvimento dos AHSS

As atividades de pesquisa sobre os agos AHSS tém se expandido rapidamente, levando a
utilizacdo crescente desses agos na industria automobilistica, como observado na Figura 2-2
[16], onde para 2020 se projeta um aumento de ~ 15% no peso dos veiculos pelo uso de = 250
kg em componentes estruturais de acos AHSS. Essa porcentagem poderia ser muito superior se
fossem utilizados outros tipos de agos. Por outro lado, o projeto FSV (Future Steel Vehicle),
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concluido em 2011, que deu continuidade aos projetos ULSAB e ULSAB-AVC, demonstrou
que usando 97% de agos HSS e AHSS na estrutura de um veiculo de teste, permite obter até ~

35% de reducdo em massa [8].
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Figura 2-2. Historico e projecdo das mudancas das fracdes de AHSS (em Kkg) e da porcentagem em peso de
veiculos norte-americanos, para o periodo entre 1970 e 2020 [16].
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Além disso, existem normas reguladoras cada vez mais rigidas para fabricacdo de
automoveis, como sdo a europeia NCAP (New Car Assessment Program) e as americanas
NHTSA (National Highway Traffic Safety Administration) e CAFE (Corporate Average Fuel
Economy). O programa europeu para as alteracdes climéticas (European Climate Change
Programme), o Parlamento Europeu e a Comissdo Europeia (Europe Comission) estabeleceram
a criacdo de estratégias para a producdo de veiculos leves, a fim de reduzir as emissdes de CO>
com vistas a alcancar os objetivos da UE de 95 g de CO2/km até 2020. Dessa forma, por
exemplo, um Volkswagen Golf, o carro mais vendido na Europa nos anos de 2014 e 2015, que
emite em média 125 g de CO./km, estaria cerca de 25% acima das exigéncias da norma
aprovada pelo Parlamento Europeu [19]. J& o carro mais vendido no mundo no ano de 2015
(1,33 milhdo de unidades), o Toyota Corolla, tem uma emissdo média de 167,9 g de CO2/km
[20]. Adicionalmente, a relacdo entre a emissdo de CO2 e a economia no consumo de
combustivel também representa um aspecto importante, ja que, segundo a Agencia de Energia
Internacional (IEA, International Energy Agency) [21], o setor de transportes € responsavel por
mais da metade do consumo de petroleo no mundo, representando 64,5% em 2014. Utilizando
os valores descritos por Fonstein [7] para essa relagéo, a reducdo da emisséo atual de CO> do
Toyota Corolla para a exigida pela UE para 2020 é equivalente a uma economia no consumo

(em m/l) de combustivel de = 79%. Devido a variacdo nos precos do petrdleo e por ser um
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recurso nao renovavel, os fabricantes de automdveis sabem que o consumo de combustivel é
um dos indicadores criticos para competir no mercado.

No Brasil, 4° maior mercado global de veiculos e o 7° fabricante, existe estimulo do governo
para adesdo aos programas de eficiéncia energética por meio das regras do novo regime
automotivo. O langamento no ano de 2012 do Inovar-Auto, nome da nova politica industrial,
deu énfase ao tema de eficiéncia energética e emissdo de gas carbdnico, e de maior
competitividade, tecnologia e seguranca para os carros produzidos e vendidos no Brasil. A
exigéncia minima de eficiéncia energeética passara a ser, em 2017, 12% superior a média atual
de consumo. Montadoras e importadoras terdo de atingir uma média entre 0s seus modelos de
17,26 km por litro de gasolina e de 11,96 km por litro de etanol para conseguir uma reducéo de
imposto?. Individualmente, hoje nenhum carro atinge o patamar proposto, sendo que 0 consumo
médio dos carros nacionais é de 14 km por litro de gasolina e 9,71 km por litro de etanol.
Adicionalmente, o Brasil se comprometeu no Acordo de Paris a reduzir 43% das emissdes até
2030. Um compromisso altamente necessario, tendo em vista que, segundo os dados do Instituto
de Energia e Meio Ambiente (IEMA) [22], entre 1994 e 2014 houve no Brasil um crescimento
de 192% nas emissdes de gases de efeito estufa de carros e motos. Para atingir a meta de reducéo
de consumo, as empresas terdo necessariamente de investir em tecnologias mais modernas de
producdo, como motores mais eficientes, menos poluentes, pecas mais leves, elevando o padréo
nacional®. Portanto, os principais objetivos do programa Inovar-Auto, perante esses desafios,
se baseiam no desenvolvimento de solu¢des inovadoras que tornem competitivos os automoveis
produzidos localmente por meio do aumento da pesquisa e desenvolvimento local, focados no
aumento da eficiéncia energética e da seguranca dos veiculos nacionais e na reducao da emissao
de poluentes. Segundo Lora et al. [23], para o setor automobilistico do Brasil enfrentar esses
desafios, 0 uso da estampagem a quente para a producdo de acos de alta resisténcia é a
tecnologia mais promissora

Por conseguinte, centros de pesquisa industriais e de diversas universidade no mundo todo,
atualmente estdo na busca de estratégias que consigam reduzir o peso dos veiculos, sem afetar
a seguranca dos passageiros, que é o principal fator para diminuicdo do consumo de
combustivel. Pesquisas apontam que a reducdo de 10% de peso nos veiculos reduz o consumo

de combustivel de 6 a 10% ¢ em ~ 4% a emissdo de CO2 [7, 24]. Portanto, para satisfazer as

ZA partir de 2017, carros que alcangarem reducao de 15,46% ou maior que 18,84% no consumo de combustivel,
terdo direito a um acréscimo de 1 e 2 pontos percentuais, respectivamente, na redugdo no IPI (Imposto sobre
Produtos Industrializados). Fonte: www.inovarauto.com.br. Acesso em: 02 dez. 2016

3 Fonte: Ministério do Desenvolvimento, Indistria e Comércio Exterior (MDIC).
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exigéncias em termos de seguranga, resisténcia ao impacto e de redugdo do consumo de
combustivel, a alternativa mais viavel para criagdo de componentes estruturais de menor
espessura € o desenvolvimento de acos de alta e ultra alta resisténcia com uma adequada
conformabilidade [7].

Dessa maneira, a pesquisa atual pretende continuar estudando a expansao do amplo espectro
dos HSS, com particular interesse em agos de uma “terceira geragdo” dos agos convencionais e
AHSS (Figura 2-3), que melhorem o compromisso entre resisténcia mecanica e alongamento
total em relacdo aos acos da primeira geracdo, mas que sejam de menor custo que o0s acos da
segunda geracdo, com o objetivo de reduzir o peso da estrutura do veiculo sem comprometer
aspectos de seguranca dos passageiros, como a capacidade de absor¢do de impacto em colis&o.

No entanto, € necessario atingir alguns requisitos e desafios para viabilizar a producao dos
acos da terceira geracao, como [11, 13, 25]: a) alta fracdo volumétrica de austenita estabilizada
na temperatura ambiente, de forma que seja possivel transforma-la em martensita com o a
avanco progressivo da deformacéo pléstica do ago; b) baixos teores de carbono de tal forma
que a soldabilidade ndo seja comprometida; c) baixos niveis de elementos de liga para ndo
aumentar os custos do material; e (d) rotas de processamento viaveis com os sistemas de
producdo de chapas de ago existentes.

Adicionalmente, existem desafios devidos a alta resisténcia e baixa conformabilidade dos
AHSS [26], uma vez que sdo observadas fraturas prematuras em varias operacfes de
conformacao, exigindo maiores pesquisas sobre a mecanica da fratura. Além disso, esses acos
requerem maiores pressdes de conformacdo, causam desgaste mais rapido das ferramentas,
requerem lubrificantes especiais e revestimentos especialmente projetados, bem como sdo
necessarios maiores estudos do efeito mola (springback) resultante da recuperagdo eléstica
devida a tens@es residuais induzidas durante o processo de estampagem, afetando a precisdo
dimensional dos componentes. Segundo Placidi et al. [27] o efeito mola representa uma das
maiores preocupacOes para a producdo em massa de componentes estruturais automotivos
usando acos AHSS. Por outro lado, devido a estrutura multifasica e aos processos de fabricacao
complexos desses agos, Sao necessarios novos métodos de ensaio para a determinagdo precisa

das propriedades mecanicas e fisicas dos materiais utilizados durante o processo.
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Figura 2-3. Area de interesse para geracio de uma terceira geracio de novos agos de alta resisténcia. Adaptado
de [16].

Na Figura 2-4 sdo apresentadas as curvas comparativas dos AHSS, obtidas por
modelamento numérico [28] que correlacionam microestruturas e propriedades de resisténcia e
ductilidade para misturas hipotéticas de ferrita-martensita (linha vermelha), a qual se ajusta bem
ao comportamento dos AHSS da primeira geracdo a base de ferrita, e a curva com misturas
hipotéticas de austenita-martensita (em cor azul), correspondente aos agos da terceira geracao.
Essa curva sugere que as propriedades mecanicas intermediarias entre os acos da primeira e
segunda geracdo sejam preenchidos por combinag¢Ges microestruturais complexas entre fases
de alta resisténcia (nesse caso martensita, mas poderiam também ser incluidas bainita e/ou
ferrita com graos refinados) e fases endureciveis por deformacdo (como a austenita retida).
Matlock e Speer [25, 28] sugerem que essas fracdes sejam obtidas através de uma recente
abordagem metalurgica conhecida como témpera e particdo. Como se observa nessa figura, o
aumento da resisténcia em ambas as curvas aumenta com o aumento da fracdo volumétrica de
martensita (FVM). Essa previsdo também sugere que a fracdo volumétrica de austenita tem
maior influéncia na ductilidade do que a ferrita, de forma tal que uma microestrutura contendo
austenita e martensita tem maior energia de deformacdo que aquela consistindo de ferrita e
martensita, nas mesmas proporcoes. Isso demonstra porque a primeira combinacao apresenta
melhor desempenho em termos de ductilidade e que sdo necessérias certas fracbes volumétricas
de austenita na microestrutura se o objetivo é preencher a lacuna dos acos da terceira geragéo.
Com essa finalidade, torna-se essencial o controle das condi¢des de processamento na etapa de
producdo e/ou de tratamento térmico posterior, a fim de otimizar a microestrutura e, por

conseguinte, a relacdo entre a resisténcia mecanica e a ductilidade.
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Figura 2-4. Combinagdes de ductilidade e resisténcia mecanica para misturas hipotéticas de ferrita + martensita
(linha vermelha) e austenita + martensita (linha azul) [28]. FVM representa fracdo volumétrica da martensita.

2.3 Acos com plasticidade induzida por transformacéo e estabilidade da austenita

O aumento significativo da plasticidade durante uma transformacéo de fase é conhecido
como efeito TRIP — Transformation Induced Plasticity. Esse efeito foi descrito e investigado
pela primeira vez em 1967 por Zackay et al [29], embora jA houvesse sido utilizado
anteriormente nos acos Hadfield de alto teor de manganés [30]. Esse efeito é observado em agos
multifasicos em que a austenita retida se transforma em martensita durante a aplicacdo de uma
deformacdo, fenbmeno conhecido como transformacdo martensitica induzida por deformacao
(SIMT, do inglés strain-induced martensitic tranformation) [31], aumentando a taxa de
encruamento e possibilitando um alongamento maior. A producao desse tipo de acos pode ser
realizada a partir de duas rotas de processamento: recozimento continuo ou laminacéo a quente.
O primeiro pode ser realizado por meio de austenitizacdo plena ou parcial (recozimento
intercritico) de chapas de aco com microestrutura ferritica-perlitica, previamente laminadas a
frio. Nesse caso, 0 aco multifasico € inicialmente aquecido até a temperatura de austenitizacdo
plena ou intercritica (entre Acy e Acs = 700 ¢ 900 °C), permitindo a dissolucdo da perlita e a
recristalizac&o da microestrutura deformada, e mantido nessa temperatura por certo tempo (3 a
5 minutos) para formar uma microestrutura 100% austenitica, ou fragcdes volumétricas
controladas de austenita e ferrita (no caso intercritico). No caso da austenitizacdo plena, a
formacdo de ferrita desejada € controlada durante o resfriamento, enquanto no recozimento
intercritico, a fragdo volumétrica de ferrita é determinada pela temperatura de aquecimento.

Apos austenitizacdo plena ou parcial o aco € resfriado até a temperatura de transformagéo
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bainitica (350 — 500 °C). No caso da austenitizacdo intercritica o resfriamento é rapido (> 20
°Cls), a fim de evitar as transformacdes ferritica ou perlitica. Em ambos 0s casos, 0 ago €
mantido novamente na temperatura de transformacéo bainitica (austémpera) por certo tempo
(200 — 600 s) para que parte da austenita formada na temperatura intercritica ou durante a
austenitizacdo plena se transforme em bainita. A quantidade de austenita transformada em
bainita dependerd da temperatura e do tempo de manutencdo no patamar isotérmico de
transformacéo bainitica. Nas etapas de recozimento intercritico, transformacao ferritica e de
transformacéo bainitica, a austenita é enriquecida em carbono, o que causa uma reducdo da
temperatura M, (temperatura de inicio da transformacdo martensitica) para abaixo da
temperatura ambiente, aumentando sua estabilidade. Finalmente, o aco é temperado a
temperatura ambiente, formando-se uma microestrutura constituida por ferrita, bainita,
austenita retida e, eventualmente, uma pequena porcentagem de martensita.

Como mencionado, o segundo procedimento para produzir acos com efeito TRIP é por
laminacdo a quente. Nesse caso, 0 aco € laminado em alta temperatura (regido austenitica) e
subsequentemente mantido no campo intercritico para formar uma quantidade controlada de
ferrita e enriquecer a austenita em carbono. Posteriormente, o material € resfriado rapidamente
até a temperatura de transformacéo bainitica e bobinado nessa temperatura, para que a austenita
se transforme parcialmente em bainita. Nesse procedimento também se evita a formacdo de
perlita durante o resfriamento e a precipitacdo de cementita na etapa de transformacao bainitica.
De forma semelhante ao que acontece no recozimento intercritico, no processo de laminacéao a
guente também ocorre enriquecimento em carbono da austenita, tanto na temperatura
intercritica como na etapa de transformacdo bainitica, diminuindo-se a temperatura M para
obter austenita retida estavel na temperatura ambiente. Estimativas avaliam que na regido
ferritica o teor de carbono na austenita aumenta de 0,2% para 0,3 — 0,4%, enquanto na regiao
de transformacdo bainitica esse teor aumenta para 1,0 — 1,5%. Isto significa que o primeiro
estagio nao é suficiente para evitar a transformacao martensitica durante a témpera final, sendo,
portanto, necessario 0 estagio de transformacdo bainitica para garantir a estabilidade da
austenita.

Para realizar esses procedimentos, os elementos de liga desempenham um papel importante,
principalmente no posicionamento das curvas no diagrama de resfriamento continuo e no
enriquecimento em carbono da austenita. Dessa forma, os agos assistidos pelo efeito TRIP
contém principalmente carbono (para enriquecer e estabilizar a austenita) e manganés (que é
um elemento estabilizador da austenita e, adicionalmente aumenta a resisténcia por solucéo

solida), com certas adi¢des de silicio ou aluminio para favorecer a formacéo de ferrita e suprimir
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a formacdo de carbonetos (cementita) no patamar isotérmico da transformacéo bainitica, o que
facilita a rejeicdo do carbono para a austenita. No entanto, altos teores de silicio podem ser
deletérios para a qualidade superficial dos acos laminados a quente. Adicionalmente, outros
elementos como titanio, niquel e vanadio também sdo adicionados para controlar o
comportamento da transformacéo em agos TRIP e melhorar sua resisténcia.

A vantagem dos acos assistidos pelo efeito TRIP é que eles tém uma maior ductilidade que
outros acos com resisténcia mecanica similar. Essa caracteristica permite a producéo de pecas
mais complexas para aplicacGes automotivas. Além disso, como a transformacgédo martensitica
néo envolve difusdo, a sua formacéo ocorre instantaneamente (independentemente do tempo),
0 que permite que o efeito TRIP ocorra em altas taxas de deformacdo. Dessa forma, esse
fendmeno favorece a absor¢do de energia em caso de impacto [32]. Nos acos assistidos pelo
efeito TRIP, a energia absorvida (calculada pela area total em baixo da curva tensdo-
deformacéo), em funcdo da resisténcia a tracdo, tem se mostrado superior & apresentada por
acos DP, bainiticos, de baixo carbono e outros acos de alta resisténcia, como CP e MART [32,
33]. A absorc¢do de energia, associado ao balanco entre resisténcia e ductilidade (tenacidade),
e, por conseguinte, a conformabilidade, sdo controladas principalmente pela porcentagem e
estabilidade da austenita retida.

A austenita retida pode-se transformar em martensita pelo resfriamento até temperaturas
suficientemente baixas ou pela aplicacdo de uma carga externa. No segundo caso, isso pode
ocorrer durante a deformacao elastica, definida como transformacédo induzida ou assistida por
tensdo (stress-assisted), ou apds o inicio do escoamento plastico da austenita (a},’), definido
como transformacéo induzida por deformagéo (strain-induced) [34]. Por conseguinte, durante
a transformacdo induzida por deformacdo varios mecanismos atuam simultaneamente:
escoamento plastico, subdivisdo das tensdes e deformacBes entre 0s microconstituintes, pela
falta de homogeneidade da deformacéo plastica entre fases duras e macias, e transformacéo de
fase de austenita para martensita [35]. A mudang¢a do modo de transformacao da austenita retida
(v) em martensita (a'), de assistida por tensdo para induzida por deformacéo ocorre em uma
temperatura definida como MZ [34], como representado na Figura 2-5. Para temperaturas
inferiores a M,, a transformac&o martensitica ocorre espontaneamente durante resfriamento nos
sitios de nucleagdo pré-existentes, sem precisar de energia mecanica adicional, devido a

suficiente forga motriz (dada pela diferenga na energia livre quimica entre as duas fases [36],
AG,y = AGg' — AG(’;). Por sua vez, acima da M, a austenita pode se transformar em martensita

sob efeito de deformacdo. Entre My e MJ a nucleacdo de martensita se origina apenas por
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esforgos elésticos, em sitios de nucleacdo pré-existentes, como subestruturas de deformagéo e
configuracBes de discordancias, e entre M2 e M, a nucleacdo é induzida por deformacéo
plastica, pela criagdo de novos sitios de nucleacdo heterogéneos causados pelas interacfes (ou
intersecdes) entre discordancias e/ou bandas de cisalhamento formadas por deslizamento, que
podem se apresentar como maclas mecanicas, grupos de defeitos de falhas de empilhamento
[34, 37]. Por conseguinte, a temperatura M2 define uma fronteira aproximada entre os regimes
de temperatura em que os dois modos de nucleacdo operam, sendo que para temperaturas
proximas a MZ ambos mecanismos podem operar [38]. Para temperaturas acima de M; nao ha
mais formacdo de martensita porque em altas temperaturas a energia de falha (ou defeito) de
empilhamento da austenita € maior e hd menor forga motriz para que ocorra transformacao
martensitica induzida por deformacéo [33].

A Figura 2-5(b) mostra a relacéo entre a energia livre de Gibbs e a temperatura (estabilidade
termodindmica) da martensita e a austenita, e descreve o efeito da forga motriz mecénica no
processo de transformacdo martensitica. Na temperatura T,, a martensita e a austenita, da mesma
composicdo quimica, tém a mesma energia livre (G, = G,). Acima de T, a austenita &€ mais

estavel, enquanto abaixo de T, a martensita € mais estavel devido a sua menor energia livre.

Sa’ - -
Abaixo da temperatura M; a forga motriz quimica (AG,,,“ ), produzida pelo super-resfriamento
em relacdo a T, é suficiente para causar a transformacao de austenita para martensita, sem ser
necessario o aporte de energia mecanica adicional. Observa-se que entre M, e T,, na medida

em que a temperatura aumenta, a diferenca entre as energias livres quimicas da austenita e da

y-a'

martensita (AG )

) diminui, de modo que austenita j& ndo se transforma espontaneamente em

y-a'

martensita porque a AGQ(Tl)

ndo é suficiente. No entanto, a deformacdo aplicada produz uma

forca motriz mecénica adicional (AG,,)* suprindo a energia necesséria para desencadear a
reacao. Desse modo, nessa faixa de temperaturas, como as for¢as motrizes mecanica e quimica

possuem o mesmo sinal (-), com o aumento da temperatura, ambas as forcas se adicionam e

causam aumento na diferenca da energia livre total (AG,’\;:“’ = AG&?{S + AGy). Acima da T,

0s sinais de ambas as energias sdo opostos e a forca motriz quimica se opde a transformacéo de

4 O componente de energia mecanico na regido de nucleagéo assistida por tenséo é dado por: AG,, = 7,¥ + 0p&n,
onde 7, ¢ a tensdo de cisalhamento projetada (ou resolvida) ao longo do plano de habito da interface da y/a'; y, é
a magnitude da deformacdo da transformacdo; o, é a tensdo normal projetada no plano de habito e ¢, é o
componente normal de dilatagdo [293]. Por sua vez, 0 componente de energia mecanico na regido de nucleagédo
1
8m(1-v)
modulo de cisalhamento, L um parametro relacionado com o tamanho de gréo da y, v é o coeficiente de Poisson e
. e adeformacdo critica [38].

i i L, 1 1/2 ;
induzida por deformacéo é dado por: AGy = Gbztgy, (%) + 75, onde b é o vetor de Burgers; G 0
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fase martensitica [39]. Como consequéncia, 0 componente de energia mecanico (AG,,) tem que

ser maior que a for¢a motriz quimica na temperatura M, (AG,{,:“’) para induzir a transformacéo
martensitica por deformacdo. Contudo, com o aumento adicional da temperatura (T > M)
ocorre um aumento ainda maior da for¢ca motriz quimica, de forma que a forga motriz mecénica
precisa ser maior e, portanto a transformacéo induzida mecanicamente se torna impossivel [40].
Dessa forma, em altas temperaturas, visto que a tenséo de escoamento da austenita (a},’ ) € menor
(Figura 2-5(a)), independentemente da taxa de deformagdo, o aumento da tensdo causa
unicamente deformacdo plastica convencional ou maclacdo, ao invés de transformacéo.
Portanto, em agos contendo austenita retida estabilizada na faixa de temperaturas entre M e
M,, a formacdo de martensita produzida pela deformacgdo plastica ajuda a manter o
encruamento, atrasando o inicio da estriccdo e criando um maior alongamento uniforme. Essa
é a grande vantagem dos acos TRIP [38]. Segundo Jung et al. [35] a estabilidade da austenita
retida nos acos TRIP deve ser ajustada de forma que a temperatura em servigo seja ligeiramente
superior a temperatura MZ. Todavia, a temperatura de utilizacdo do material deve ser menor

que a temperatura M, para favorecer o efeito TRIP.
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Figura 2-5. (a) Diagrama esquematico do inicio da transformagao martensitica (M) induzida por tensao,
deformacdo e temperatura; (b) variacdo da energia livre de Gibbs (4G) da martensita (a') e da austenita (y) em
funcéo da temperatura. a’y’ e y® representam o limite de escoamento da austenita e austenita deformada, e AG,, e
AG,, representam as energias livres quimica e mecénica, respectivamente. AG’,[[S’“’e AG’&’{';’) sdo as mudancas de

energia livre quimicas devido a transformacdo a’ — y, na temperatura M, e em uma certa temperatura T4,
respectivamente. Adaptado de [41].

A plasticidade induzida pela transformagdo martensitica sob a acdo de tensdes aplicadas

proporciona uma alteragdo substancial nas propriedades mecéanicas do material. Essa



35

possibilidade permite projetar materiais e processos que aproveitem a propria transformacéo de
fase em si, e ndo unicamente as propriedades produzidas ao final da transformacéo. Essa nogéo
de explorar as propriedades durante as mudancgas microestruturais € relativamente recente em
relacdo a visdo classica das relagdes entre microestrutura e propriedades [42].

Dessa forma, a estabilidade da austenita é hoje discutida em termos de sua estabilidade
térmica e mecanica. A primeira avaliada em termos da temperatura M, e a segunda definida
pela transformacéo induzida mecanicamente pela deformagéo e determinada principalmente
pela temperatura M, que representa a maxima temperatura na qual a martensita se forma sob
a influéncia de uma tenséo [39]. No primeiro caso essa estabilidade, como tem sido comentado,
¢ garantida, principalmente, pelo teor de carbono, que é um dos elementos fundamentais para
estabilizacdo da austenita [43]. No entanto, outros fatores também influenciam a estabilidade
da austenita, como seu tamanho de grdo, morfologia e orientacéo, propriedades das fases que a
circundam e a temperatura e taxa de deformacéo [44—48]. Contudo, entre todos os fatores que
estabilizam a austenita, o teor de carbono e o tamanho de grdo sdo os dois mecanismos
principais [35, 48].

Como comentado, o processo de deformacgdo de um ago multifasico é complexo. No caso
de uma tensdo aplicada, quando a ferrita é a fase circundante da austenita, a ferrita se deforma
primeiro, transferindo a carga para austenita, deformando-a e, subsequentemente, causando sua
transformacéo (efeito TRIP), endurecendo o material. Quando a austenita esta contornada por
fases mais duras, como bainita ou martensita, dificulta-se a transferéncia da deformacéo para
austenita, de modo que ela se transforma mais lentamente ou néo se transforma [49, 50]. Nesse
caso, a austenita, mesmo tendo menor teor de carbono, pode apresentar maior estabilidade
durante a deformacdo. No caso do tamanho do grdo, sua reducdo aumenta a estabilidade da
austenita retida pela reducdo na densidade de sitios de nucleacdo para que ocorra a
transformacdo martensitica [47, 48]. Em relacdo a dependéncia da morfologia do grdo na
estabilidade da austenita retida, varios autores propdem [51-55] que frente a uma deformacéo
mecanica a austenita retida na forma de filmes é mais estavel do que na forma de blocos, mesmo
apresentando um menor teor de carbono. Este comportamento é associado principalmente ao
maior nimero de defeitos, como falhas de empilhamento ou discordancias, presentes na
austenita na forma de blocos [52], que atuam como sitios nucleadores da martensita [56] mesmo
em baixas deformacBes. Além disso, filmes de austenita retida estdo geralmente circundados
por microconstituintes com maior dureza e resisténcia ao escoamento plastico, como martensita
e bainita. Dessa forma, a austenita € estabilizada pela alta pressdo hidrostatica exercida por

essas fases, que restringe a expansdo volumétrica e a deformacdo cisalhante associada a
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transformacgdo martensitica [52, 57]. Essa pressdo hidrostatica (g,,) pode ser determinada pela
expressao [58, 59]:

2 . 2 Ee
O'p =§(O'y+2n€ )+§0yln m 2.1

em que gy, n, E e v sdo o limite de escoamento, a taxa de encruamento, 0 modulo de elasticidade
e o coeficiente de Poisson da fase que circunda a austenita (martensita ou bainita),
respectivamente, e, €* é a taxa de transformacdo isotrOpica para a reagdo martensitica,

determinada de forma aproximada por:

€ =0,0058 + 0,0045 %C 2.2

em que C representa a porcentagem de carbono (em massa) da fase circundante.

Dessa forma, a pressdo hidrostatica pode ter uma influéncia significativa na transformacao
martensitica em acos com efeito TRIP. De fato, Pyshmintsev et al. [60] mostraram
experimentalmente, usando um gerador especial de pressao hidraulica e a técnica de saturacao
magnética para medir a quantidade de austenita (paramagnética) em amostras de aco TRIP
deformadas em tracdo, que com o aumento da pressdo hidrostatica houve diminuicdo da taxa
de transformacdo da austenita em martensita e, em consequéncia, aumento do alongamento
uniforme, sendo que, por exemplo, uma presséo o,, de 100 MPa causou diminuicdo da M; entre
20 e 25 °C. No entanto, os autores também mencionam que 0 excesso de estabilidade da
austenita causada por uma alta pressdo hidrostatica pode ndo ser necessariamente favoravel a

taxa de encruamento durante a deformacao.
2.4 Témpera e Particio

O processo de témpera e particio (Q&P) foi desenvolvido com o intuito de gerar
microestruturas mistas compostas por martensita, ferrita e fragdes controladas de austenita
retida, principalmente em acos TRIP. Nesse processo a supersaturacdo de carbono da martensita
resultante da témpera € utilizada, durante a etapa de particdo, para estabilizar a austenita ndo
transformada pela migracdo de carbono da martensita para a austenita [1], em razdo da
solubilidade do carbono ser muito maior na austenita. A difusdo do carbono € possivel porque
a precipitacdo de carbonetos € suprimida ou retardada pela adicdo de elementos de liga, em
particular Si, Al e P. A supresséo da precipitacdo de carbonetos, que consomem parte do
carbono da austenita, e a estabilizagdo da austenita pelo particionamento do carbono séo as

grandes diferencas quando comparado com tratamentos térmicos convencionais como de
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témpera e revenido, onde se espera que o carbono forme carbonetos durante o revenimento da
martensita. Segundo Speer et al. [1] quando a precipitacdo de carbonetos é suprimida, o
particionamento do carbono desde a martensita supersaturada para austenita pode ocorrer
mesmo em altas temperaturas. Por outro lado, a possibilidade de estabilizar a austenita pelo
controle do enriquecimento de carbono durante o processo de particdo e a possibilidade de
aumentar a resisténcia do material pela presenga de quantidades substanciais de martensita
distingue o processo de Q&P dos tratamentos tradicionais de transformacéo bainitica aplicados
em acos TRIP. Adicionalmente, a austenita retida formada no processo de Q&P ¢é mais refinada
quando comparada com a da bainita isenta de carbonetos, que contém geralmente regides de
austenita na forma de blocos, com menores concentragdes de carbono, sendo, portanto, menos
estavel, e apresentando maior potencial para se transformar em martensita de alto teor de
carbono, causando diminuicao da tenacidade [61].

No processo Q&P (Figura 2-6), o material é inicialmente austenitizado e nesse estagio o
teor de carbono inicial da liga, Ci, é igual ao teor de carbono na austenita, C, (teor de carbono
homogéneo no material). Posteriormente o0 aco é temperado a uma temperatura especifica de
témpera QT entre My e M, para formar fragbes volumétricas controladas de martensita e
austenita durante o resfriamento. Nessa etapa C; € igual a C, e ao teor de carbono na martensita,
Cq. ApOs a témpera, é feito o tratamento isotérmico de particdo que tem como finalidade
viabilizar a difusdo de carbono da martensita para a austenita. Esse patamar isotérmico pode ser
igual a temperatura QT (Q&P em uma etapa) ou a uma temperatura mais elevada (Q&P de duas
etapas). Nesse estagio, devido a migracdo do carbono da martensita para austenita, C, torna-se
maior que Cij e Cy. Finalmente o ago é temperado até a temperatura ambiente. Desse modo,
como discutido anteriormente, o excesso de carbono em solu¢do sélida na austenita diminui sua
temperatura M, e a estabiliza. Uma variacdo do processo ilustrado na Figura 2-6 consiste em
utilizar um tratamento intercritico em vez da austenitizacdo completa, trazendo como vantagem
a producdo de austenita com uma concentracdo inicial de carbono ainda maior, portanto mais
estdvel. A microestrutura resultante consiste principalmente de martensita revenida, ou
particionada, e austenita retida e, no caso do tratamento com austenitizacdo intercritica a
microestrutura final contém também ferrita. Dessa forma, no produto final a martensita confere
resisténcia mecéanica semelhante a obtida durante o tratamento de revenimento, enquanto a
austenita (e a ferrita intercritica) conferem ductilidade e tenacidade em virtude da ocorréncia
do efeito TRIP [62].
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Figura 2-6. Desenho esquematico do processo de Témpera e Particdo (Q&P). Ci, Cy e Cy representam a
concentragdo de carbono inicial, na austenita e na martensita, respectivamente. QT e PT representam a
temperatura de témpera de parti¢do, respectivamente [1].

Nos tratamentos térmicos convencionais, a subsequente particdo de carbono entre a
martensita e a austenita retida é geralmente ignorada, uma vez que as temperaturas usadas sdo
normalmente muito baixas para permitir a difuséo significativa apds a témpera e principalmente
devido a supersaturacao ser geralmente eliminada por processos competitivos, sendo o mais
comum deles a precipitacdo de carbonetos durante a etapa de revenimento [1, 63]. No processo
de Q&P a possiblidade de controlar a fracdo de austenita e seu teor de carbono representam
uma vantagem fundamental no projeto de producdo e otimizacao de microestruturas dos AHSS
da terceira geracdo. A otimizacdo das fraces volumétricas de austenita retida é possivel pelo
controle da fracdo volumétrica de martensita formada durante a témpera, por meio da definicdo
da temperatura de témpera (QT). A temperatura QT ndo sé vai determinar a fracdo volumétrica
de martensita presente nessa temperatura, mas também determina 0 maximo teor de carbono
disponivel para estabilizar a austenita sob condic¢des ideais de particdo. Assumindo que todo o
carbono da martensita se difunde para a austenita, e aplicando o balanco de massa para o
carbono, pode-se determinar a fracdo estavel de austenita a temperatura ambiente [1]. Uma
implicacdo dessa consideracao € a existéncia de um compromisso entre a fracdo de austenita e
0 grau de enriquecimento possivel para um dado material. A termodindmica desse
particionamento ideal do carbono da martensita para austenita € descrito pelo modelo de
equilibrio constrito ou restringido de carbono (CCE, Constrained Carbon Equilibrium), que é
caracterizado pela igualdade do potencial quimico na austenita e na martensita apenas para o
carbono [28, 63-65].
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2.4.1 Equilibrio Constrito ou Restringido de Carbono

Como discutido anteriormente, fica claro que o mecanismo determinante do processo de
Q&P é a transferéncia de carbono da martensita supersaturada para a austenita, causado a fim
de reduzir a diferenca entre o potencial quimico de carbono na austenita e na martensita. Alguns
autores [1, 65-67] tém afirmado que o “equilibrio constrito de carbono” (CCE) ¢ a condig¢do
que governa esse fluxo de carbono.

O CCE tem origem no conceito de paraequilibrio proposto por Hultgren [68] e, por isso,
essa condicdo foi inicialmente chamada de paraequilibrio constrito (Constrained
Paraquilibrium) [1]. Apos discussdo entre Hillert e Agren [65, 67] e Speer et al. [66] o termo
equilibrio constrito de carbono foi adotado e vem sendo mais comumente utilizado. O
paraequilibrio € uma condicdo termodindmica que considera que o equilibrio é estabelecido
apenas em relacdo a espécie com maior mobilidade, ou seja, € representado em situagdes em
que a difusividade dos elementos substitucionais € desprezivel (isto é, quando a fracdo de sitios
do elemento de baixa mobilidade permanece a mesma na fase produto e na fase matriz), quando
comparado com a répida difusdo de elementos intersticiais como o carbono. Para a condicéo de
paraequilibrio ser atingida é necessario que os percentuais das fases sejam ajustados, que pode
ser alcancado sob a condicdo cinética de migracdo da interface de transformacédo [69]. Essa
migracdo envolve, mesmo que em curta escala, movimentacdo de Fe e outros atomos
substitucionais [37]. Na condicdo de equilibrio constrito de carbono (CCE) os atomos de ferro
e substitucionais permanecem completamente imdveis, mas o carbono pode ser redistribuido
(particionado) em larga escala entre as fases sob a restricdo (constraint) de uma interface fixa
ou estacionaria [70]. Como a interface é considerada fixa, a difusdo de elementos
substitucionais ndo ocorre, nem mesmo em curta escala, de modo que o paraequilibrio entre
martensita (ferrita) e austenita ndo pode ser atingido em um sistema multicomponente (ou de
ortoequilibrio no diagrama Fe-C). Essas condi¢des ddo origem ao conceito de paraequilibrio
constrito (constrained paraequilibrium), posteriormente chamado de CCE.

Desta forma, o conceito CCE considera que tanto os &tomos de ferro como os substitucionais
sdo imoveis em temperaturas onde ocorre a difusdo do carbono, de forma que a difuséo em
baixas temperaturas fica limitada aos 4tomos intersticiais e que a interface martensita-austenita
pode ser assumida imovel ou estacionaria. Assumindo a interface estacionaria, a condi¢cdo
béasica de equilibrio define que a particdo de carbono finaliza quando o potencial quimico do

carbono (u.) na interface for igual em ambas as fases (u! = u%). Portanto, 0 modelo néo
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considera a expansao volumétrica frequentemente observada na etapa de parti¢do [71-74], nem
a formacéo de carbonetos ou a segregacao de carbono para as discordancias da martensita.

A Figura 2-7 mostra esquematicamente o diagrama de Energia livre de Gibbs (G) vs.
composicao (Fe-C) para a ferrita () e austenita (y) para uma dada temperatura e considerando
a pressdo constante. Nessa figura observa-se que o potencial quimico dos elementos nas
diferentes fases pode ser deduzido a partir de uma tangente comum as curvas da energia livre
de Gibbs. Na Figura 2-7(a) se observa que a tangente comum para as respectivas composi¢oes
quimicas das fases em equilibrio (yg,) satisfaz a condicdo de igual potencial quimico para o
carbono (u; = uf) e o ferro (up, = pug.). Isso significa que as composigdes de o e y sdo Unicas
no ortoequilibrio (condicdo de minima energia livre). Assim, a condigdo termodindmica em que
o0 potencial quimico do carbono é igual em ambas as fases se satisfaz quando as tangentes as
curvas de energia livre da a e da y interceptam o eixo do carbono (eixo a direita das ordenadas)
em um Unico ponto. Desse modo, a Figura 2-7(b) ilustra dois exemplos de composic¢éo quimica
para a (em azul) e y (vermelho) com o mesmo potencial quimico para o carbono na a e y
("D = u&U="Dy ¢ diferente potencial quimico para o ferro na a e y (utd " = u2™"),
em ambas as composicdes. Como cada ponto de carbono pode ser usado para projetar uma
tangente as curvas de energia livre de « e y, infere-se que existem infinitas composi¢des ()
possiveis para a e y que satisfazem a condigdo u! = u% [1]. Isso significa que sob condicdes
de CCE ndo ha uma composicao fixa de cada fase que satisfaca a condicdo termodinamica geral.
No entanto, embora existam infinitos pares de composicdes obedecendo a relagdo u! = u¢, a
restricdo devido ao balan¢o de massa permite definir uma composicdo Unica a ser alcancada
para cada situacgéo.

A partir das atividades do carbono nas fases a e y [75, 76], no sistema Fe-C, € possivel obter
uma relacéo entre as composi¢des em a e y, que obedecem a igualdade do potencial de carbono

em ambas as fases:

76789 — 43,8T — (169105 — 120,4T) x/-
RT

2.3

Xe = x&exp

em que . e x& sdo as fracBes molares de carbono na austenita e na ferrita, respectivamente e
T e R sdo a temperatura (em K) e a constante universal dos gases.

A restricdo imposta pelo CCE da interface estacionaria pressupde que o nimero de atomos
de ferro e substitucionais permanece inalterada em ambos os lados da interface durante a

particdo. Esse balango de massa para os &tomos de ferro (ou outro 4&tomo substitucional) entre
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a austenita inicialmente ndo transformada e a austenita na condicéo de equilibrio constrito de

carbono (CCE) pode ser formulado como:

nyCE(l - XZCE) = fiy(l - Xéiga) 24

em que )(éiga é o teor de carbono total da liga (em fracdo atbmica), fi” é a fracdo molar de

austenita retida antes da etapa particdo e f,\... e x . s30 a fracdo de austenita e sua concentragéo
de carbono, na condicdo de CCE quando a parti¢do de carbono finaliza. Note-se que para um

sistema binario Fe-C:

1—Xc = Xre 2.5

O balango de massa para o carbono, obtido pela soma dos teores de carbono em ambas as

fases, pode ser expresso como:

14 __ _liga
féceXxéce + fCCEX)C/cE = )(cl 2.6

em que f&r e x&ce Sa0 a fracdo molar de martensita particionada e o teor de carbono na
martensita, ambas na condicdo de CCE. Dessa forma, a relagéo entre as fragdes de fase pode
ser obtida a partir da equacéo 2.5:

féce + nyCE =1 2.7

Portanto, o0 CCE pode ser determinado pela solucéo (obtida por processo numeérico iterativo,
solucdo numérica) simultanea das equacdes 2.3 a 2.5. A descricdo feita para o sistema Fe-C,
pode ser utilizada igualmente em acos de baixa liga [1], modificando as atividades do carbono
(equacdo 2.3) em funcdo dos pardmetros de interagdo do carbono com os demais
substitucionais. Calculos mostram que embora a aplicacdo das equacbes acima seja
relativamente simples, é possivel estimar a composicdo da austenita, no CCE com razoavel
precisdo assumindo que todo o C da a’ se difunde para y durante a parti¢do e aplicando-se um

balanco de massa para o C baseado na quantidade de y ap0s o tratamento de témpera [37].
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Figura 2-7. Diagrama esquematico da energia livre de Gibbs (G) vs. composicdo (para uma dada temperatura e
considerando pressdo constante) entre ferrita (a) e austenita (y) para um sistema Fe-C, indicando: (a) a tangente
comum para as respectivas composicdes quimicas de equilibrio (xg4) que satisfazem a condigao de igual
potencial quimico para o carbono (u! = ug) e o ferro (uk, = pg.); (b) condicbes possiveis de Equilibrio
Constrito de Carbono (CCE), ilustrando dois exemplos (I e Il) de composic¢do quimica para e (em azul) e y
(vermelho) com o mesmo potencial quimico para o carbono e diferente potencial quimico parao ferronaa ey
em ambas as composicoes.

2.5 Estampagem a quente

Existe uma grande dificuldade na producéo de chapas de elevada resisténcia com o processo
comum de estampagem a frio devido a baixa conformabilidade, elevado efeito mola e
susceptibilidade a ruptura, além de causar desgaste nas ferramentas de conformacéao e requerer
maiores forcas durante a conformacéo, de forma que o processo de estampagem a quente (Hot
Stamping) foi proposto como uma alternativa no processamento de componentes estruturais.

O processo de estampagem a quente é uma tecnologia relativamente recente que combina o
método tradicional de tratamento térmico de témpera com a tecnologia da conformacé&o (Figura
2-8). As propriedades e qualidade final das pecas estampadas por este processo sao fortemente
afetadas pelo material e pelos parametros do ciclo termomecanico utilizado, tais como tempo e
temperatura de austenitizacdo, caminhos da deformacdo, taxa de resfriamento, temperatura e
evolucdo da microestrutura, os quais interagem entre si durante a conformacéo e os estagios do
resfriamento.

Esse processo foi desenvolvido e patenteado em 1977 por uma companhia sueca (Plannja
Hard Tech), a qual usou o processo para ldaminas de serra e ldminas cortadoras de grama [77].
Em 1984, a companhia SAAB Automobile AB foi a primeira fabricante de veiculos que adotou
0 processo em um componente de a¢o avangado de alta resisténcia (0 aco 22MnB5) para o
automovel SAAB 9000 [78]. No entanto, até o final dos anos noventa, devido as excelentes
vantagens industriais observadas, muitas industrias e instituicdes do mundo todo comecaram a
contribuir para o desenvolvimento do processo [79]. O répido crescimento da producéo de

automoveis gerou uma intensa competicdo entre os fabricantes, levando a reducgéo dos precos
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nos diversos modelos oferecidos. Somado a isto, 0 crescimento da demanda por reducéo de
peso nos veiculos (a qual reduz o consumo de combustivel) e pegas de maior qualidade e maior
nivel de seguranca para os passageiros forcaram o avanco da tecnologia de estampagem.
Atualmente, estima-se que 0s componentes estampados a quente contribuem com

aproximadamente 25% da reducdo do peso dos veiculos sem afetar seu rendimento [23].
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Figura 2-8. Processo de estampagem a quente [80].
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O processo de estampagem a quente (particularmente desenvolvido para acos ao boro) é
caracterizado pelo aquecimento da peca até uma temperatura ligeiramente superior a
temperatura critica (austenitizacdo), manutencdo nesta temperatura por certo tempo, € em
seguida, resfriamento até a temperatura de conformacédo, que varia entre 800 e 600 °C, para
logo ser resfriada a uma velocidade suficientemente alta para garantir a transformagéo
martensitica. A conformacdo plastica a temperaturas elevadas permite obter geometrias
complexas devido a elevada conformabilidade a quente do material, proporcionada pela fase
austenitica [81]. Em consequéncia, a principal vantagem de aplicar o processo de estampagem
a quente esta na excelente precisao nas formas dos componentes tratados e na possibilidade de
produzir pegcas AHSS sem nenhum efeito mola [79].

Portanto, pesquisas experimentais sobre a estampagem a quente de agos de alta resisténcia
requerem o desenvolvimento de novos métodos de ensaio e de técnicas experimentais que
permitam avaliar a influéncia dos parametros e das condicdes tipicas do processo sobre as
propriedades de chapas de aco de alta resisténcia, bem como os fendmenos térmicos, mecanicos

e microestruturais envolvidos no processo.
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2.5.1 Método direto de estampagem a quente

No método direto de estampagem a quente (Figura 2-9), os componentes sdo austenitizados
em temperaturas entre 900 e 950 °C, com manutenc¢éo nesta temperatura durante 4 a 10 minutos,
dependendo da espessura da chapa, sendo subsequentemente transferidos, o mais rapido
possivel, para uma matriz de conformacao. A transferéncia geralmente leva de 3 a 6 s. Em altas
temperaturas (650 a 850 °C), o material tem alta conformabilidade, devido a sua microestrutura
nesta temperatura (austenita + bainita e/ou ferrita), que permite criar mais facilmente formas
complexas a partir de um tnico golpe. Os componentes séo estampados e logo resfriados dentro
da ferramenta por um periodo de tempo (= 10 s) especificado de acordo com a espessura da
chapa até a profundidade almejada ser atingida. Durante esse periodo a peca conformada €
temperada em um conjunto de matriz fechada, que é resfriada internamente por meio de canais
de circulacdo de agua, a uma taxa de 50 a 100 °C/s, garantindo a témpera plena (transformacao
martensitica) do componente. Uma vantagem do processo € a possibilidade de controlar a
velocidade de resfriamento para obter as microestruturas desejadas. O tempo total do ciclo de
transferéncia, estampagem, e resfriamento na matriz é de 15 a 25 s. A peca sai da linha de
estampagem a quente a aproximadamente 100 °C, de forma a evitar grandes distor¢des térmicas
apos o resfriamento ao ar. O produto final possui limites de resisténcia entre 1400 e 1600 MPa
e limite de escoamento entre 1000 e 1200 MPa [82]. Depois desse processo, as pecas Sao
geralmente perfuradas e cortadas a laser ou por meios convencionais de corte sob pressdo na

matriz.
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Figura 2-9. Método direto de estampagem a quente [83].
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2.5.2 Método indireto de estampagem a quente

No processo indireto (Figura 2-10), ao contrario do metodo direto de estampagem a quente,
a peca € estampada até aproximadamente 80 a 90% de sua forma final em uma matriz
convencional, sem aquecimento, seguida por uma operacgéo de rebarbacéo parcial, que depende
da tolerancia da borda. Em seguida, os blanques (pré-deformados) sdo aquecidos no forno até
a temperatura de austenitizacao e sdo subsequentemente temperados na matriz, com 0s mesmaos
principios descritos no processo de estampagem direto. A razdo para o passo adicional é
aumentar os limites de conformacéo para pecas com formas muito mais complexas e reduzir o
desgaste nas ferramentas e pecas conformadas. No entanto, este método é mais raramente usado

em aplicacdes industriais.
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Figura 2-10. Método indireto de estampagem a quente [83].

2.6 Importancia e justificativa da aplicacdo dos processos de estampagem a quente e de
témpera e particdo

Em resposta as demandas da industria automobilistica por materiais com melhor relagédo
entre resisténcia mecanica e ductilidade, as pesquisas na inddstria siderurgica continuam
exigindo o desenvolvendo de novos tipos de acos avangados de alta resisténcia. Esses acos
podem ser usados em varias pegas do chassi, a fim de melhorar a seguranca do passageiro e a
reducdo do peso do automdvel pela utilizacdo de chapas com espessura mais fina. No entanto,
¢ sabido que a alta resisténcia desses acos, a qual é relativamente maior do que as chapas de
aco de baixo carbono, leva a perda da sua conformabilidade e ao aparecimento do efeito mola

(springback) nas pecas deformadas.
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Atualmente, a estampagem a quente dos agos de alta resisténcia est4 se mostrando como
uma tecnologia que permite atingir as estritas exigéncias tecnoldgicas da fabricagdo de
automoveis. A alta conformabilidade e a reducao do efeito mola exibido durante a deformacéo
em altas temperaturas, junto a evolugdo microestrutural, controlada durante a témpera, sdo as
principais questdes que fazem deste um processo de interesse na producdo de pegas complexas
com espessura reduzida (devido a relagdo melhorada entre massa e resisténcia). Portanto, o
processo de estampagem a quente continua ganhando atencdo internacional dos circulos
industriais e das equipes académicas, focando sua implementacdo principalmente na indudstria
automotiva, embora se espere que esta tecnologia possa ser estendida a outros usos industriais,
especialmente na construcdo de pontes, trens de alta velocidade e construgéo civil [84].

Um dos principais objetivos no desenvolvimento e aplicacdo dos acos avancados de alta
resisténcia para a diminuicdo do peso do automovel, é que estes ndo sé levam a uma reducéo
significativa das emissdes de CO> e de reducdo do consumo de energia, sendo que também
possuem vantagens no aumento da seguranca dos passageiros devido a maior absorcdo de
energia durante as colisbes, bem como, na reciclagem e reutilizacdo dos materiais. Portanto, a
reducdo do peso e dos custos, a partir de novas tecnologias de estampagem de chapas de aco,
sdo os principais objetivos dos estudos atuais de conformacdo de pecas para industria
automotiva.

Como discutido anteriormente, entre todos os fatores que estabilizam a austenita, ha indicios
de que o teor de carbono e o tamanho de grdo sdo os dois mecanismos principais [35, 48]. A
estabilidade mecanica da austenita produzida pelo enriquecimento em carbono e a reducéo do
tamanho de gréo causada pela deformacgédo em alta temperatura sdo as principais abordagens e
interesses de estudo na presente pesquisa. A primeira abordagem ¢é feita pelo tratamento de
Q&P, enquanto a segunda pelo processamento termomecanico de deformacdo em alta
temperatura (hot stamping). A combinacdo da deformacdo em alta temperatura e do Q&P é
realizada com a intencdo de reduzir o tamanho de gréo e aumentar a resisténcia mecanica sem
afetar significativamente o alongamento e a tenacidade do material sem a necessidade de se
usar elementos de liga adicionais que possam encarecer 0s custos do material.

Desta forma, pesquisas experimentais sobre a estampagem a quente de agos de alta
resisténcia em temperaturas elevadas e do processo de Q&P requerem o desenvolvimento de
novos métodos de ensaio e de técnicas experimentais que permitam avaliar a influéncia dos
pardmetros e das condicdes tipicas dos processos (temperaturas e tempos de manutencéo,
quantidades e temperaturas de deformagéo, entre outros) sobre as microestruturas e as

propriedades mecénicas de chapas de aco TRIP, sendo necessarias técnicas aprimoradas do
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monitoramento dos fendbmenos térmicos, mecanicos e microestruturais envolvidas nos

tratamentos termomecanicos.

2.7 Efeitos da deformacao plastica em alta temperatura

Desde o final dos anos 1950 resultados de pesquisa sobre a influéncia da conformacéo a
quente nas transformacdes de fase mostraram que a deformacdo poderia ter influéncia na
subsequente transformacéo da austenita. Entretanto, somente a partir dos anos 1980 constatou-
se que em agos de baixo carbono a transformag¢do y — a podia ser dinamicamente induzida pela
deformacéo e que o tamanho de grdo da ferrita produzido por essa transformacéo era muito
mais refinado do que o produzido pela laminacéo a quente convencional [85, 86]. Esse tipo de
transformacéo tem sido descrita como transformacao ferritica induzida pela deformacéo (DIFT,
Deformation Induced Ferrite Transformation) [86]. A literatura técnica inglesa, se refere
também a esse mecanismo como: Deformation Induced Transformation (DIT) [87, 88], Strain
Induced Transformation to Ferrite (SITF) [89], Strain induced transformation (SIT) [90][91],
Strain Induced Dynamic Transformation (SIDT) [92], ou Dynamic Strain Induced
Transformation [93]. Independente da denominacdo adotada, todos os estudos concordam em
que esse tipo de transformacao é determinado por duas caracteristicas comuns: a transformacao
ocorre durante a deformacéo aplicada, dentro de uma determinada faixa de temperaturas, e 0
refinamento dos grdos de ferrita pode ser obtido através dessa transformacéo. A transformacao
é induzida tanto pelo aumento da energia livre da austenita (devido ao aumento da densidade
de defeitos como discordancias e por acimulo de tensdes internas [94]), como pelo aumento da
densidade de sitios de nucleacdo [86]. Nao sé a quantidade, taxa e temperatura de deformacéo
aplicados nos processos termomecanicos podem ter efeitos significativos na transformacéo,
mas também, a composicdo quimica do aco e o tamanho do grdo da austenita apresentam
influencias significativas no efeito DIFT. Hoje, por exemplo, é consenso que a diminui¢do da
temperatura de deformacdo, o aumento da quantidade de deformacdo e um grdo austenitico
refinado favorecem a formacao de ferrita por efeito DIFT [91, 93, 95, 96].

Termodinamicamente, no efeito DIFT a energia de deformacgdo armazenada na austenita
aumenta a forca motriz para que ocorra a transformacdo de fase [97]. Sob condicbes de
deformacéo, a forca motriz depende de duas componentes de energia: uma é a energia livre
quimica AG, e a outra € a energia de deformagdo armazenada (AG,). Esse excesso de energia
pode induzir ou acelerar a transformacéo y — a em temperaturas acima das temperaturas Aex

ou Aez (temperaturas de equilibrio de inicio e fim da austenitizacdo) [94]. Isso significa que
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depois da deformacdo da austenita, a uma certa temperatura, a energia livre de Gibbs da
austenita aumenta por causa da energia de deformacdo armazenada, como ilustrado na Figura
2-11(a). Nessa figura se observa que a deformacdo plastica aumenta as concentracdes do
elemento i (p. ex. o carbono em um diagrama Fe-C) na austenita e na ferrita. A Figura 2-11(b)
ilustra a influéncia da energia de deformacéo armazenada, E, na for¢ca motriz para que ocorra
a transformagdo y — a [98]. Segundo esse resultado, existe uma energia de deformacao
armazenada (E,) de = 90 J/mol causada pela deformacdo da austenita a 780 °C. Li et al. [99]
mostraram que para um ensaio de compressdo uniaxial uma deformagéo de 36% cria uma E,

de 20 J/mol, causando um aumento na temperatura Aez de = 10 °C.
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Figura 2-11. Representacdo esquematica da variacdo da energia livre de Gibbs (G) com e sem energia de
deformagéo armazenada AG, na austenita (y) para um sistema binario Fe-i (i, ¢ um elemento puro). o e G¥
representam ferrita e a energia livre de Gibbs molar de um elemento i [99]. (b) For¢a motriz para transformacéo
vy — o em fungdo do teor de carbono a 780 °C, para um ago de baixo carbono [98].

Como durante a deformacdo a quente, parte da energia de deformacdo € armazenada
principalmente na forma de discordancias, essa relagéo pode ser determinada de acordo com a

expressao:

AG, = kupb?V, 2.8
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em que p € a densidade de discordancias, u e b representam o modulo de cisalhamento e o vetor
de Burgers da austenita, ambos em funcédo da temperatura; V, € a fragdo molar de austenita,

dependente da temperatura e do teor de carbono, e k € uma constante igual a 0,5 [98, 99].
Usando simulagdo pelo método de Monte Carlo, Tong et al. [100] mostraram que os valores
criticos da densidade de discordancias e da energia de deformagdo armazenada para
desencadear o inicio do efeito DIFT durante uma deformacéo de 10% a 860 °C (sistema binario
Fe-C com 0,13%C) sdo 3,8 x 10 m?2 e 21,1 J/mol, respectivamente. Outros autores [101]
estimaram valores de energias de deformacdo armazenada de 21,6 J/mol e 63,4 J/mol para
densidades de discordancias de 1,2 x 10 m? e 3,5 x 10%® m?, respectivamente.

No efeito DIFT, devido a deformacéo local, a ferrita nucleia de forma heterogénea (devido
a distribuicdo da energia armazenada) nas areas de maior distor¢do, principalmente nos
contornos de a/y. Com o aumento da deformagdo formam-se continuamente ndcleos dentro dos
grdos, em sitios de maior distorcdo como: bandas de deformacédo, bandas de deslizamento,
regibes macladas, contornos de sub-grdos e interfaces. Diferentemente do mecanismo de
nucleacdo por saturacdo de sitios, proposto por Cahn [102], no efeito DIFT o processo de
nucleacdo é um processo insaturado. Dessa forma, o modelo cinético desenvolvido por
Jonhson—-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), comumente utilizado para descrever o
mecanismo homogéneo de nucleagdo e crescimento do processo de transformacao de y — a,
ndo pode ser aplicado para descrever a cinética do efeito DIFT [96, 103]. Além disso, é dificil
distinguir as fracdes volumétricas formadas por DIFT das fracdes geradas durante o posterior
resfriamento [96].

Adicionalmente, por causa da deformacéo a quente, a densidade de discordancias aumenta
continuamente e como a difusdo do carbono ocorre preferencialmente através de caminhos
como contornos de grdo e discordancias, o efeito DIFT ocorre por difusdo de curto alcance do
carbono [103], dominada pelo potencial quimico na interface a/y. Dessa forma, o
enriquecimento em carbono supersatura a ferrita DIFT, que em consequéncia possui maior
concentragdo em carbono do que a ferrita “estatica” [96][104] (i.e. a formada apds a
deformacédo). Além disso, a deformacdo da austenita reduz significativamente o tempo de
incubacéo para nucleacao da ferrita, e o efeito DIFT pode ocorrer em um curto periodo de tempo
(= 0,08 s) [96]. Em acos de baixo carbono, o tempo de incubacdo para o efeito DIFT é de
aproximadamente duas ordens de grandeza menor que para a transformacdo da ferrita
isotérmica [96]. Como mostrado por Essadigqi e Jonas [105], mesmo quando a taxa de

deformacao da austenita é baixa (7,4 x 10 s1) o tempo de incubac&o é reduzido. Ja a cinética
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do crescimento da ferrita DIFT € determinada tanto pela difusdo do carbono na austenita como
pela mobilidade da interface a/y [98].

Por outro lado, o efeito DIFT é acompanhado pela recristalizacdo dinamica da ferrita
(aprx)- Atraves dessa recristalizacdo se formam gréos equiaxiais de ferrita finos e ultra-finos
[101]. Esse fenbmeno é importante, uma vez que se sabe que o refinamento do tamanho de gréo
€ 0 Unico caminho para aumentar simultaneamente a resisténcia e a tenacidade dos acos [106].
Dessa forma, durante a deformagdo em alta temperatura®, acontecem de forma consecutiva o
efeito DIFT e aprx. Por simulacdo de Monte Carlo, Tong et al. [100] ndo observaram a
ocorréncia simultdnea de recuperacdo dindmica da austenita e efeito DIFT durante a
deformacdo. No entanto, espera-se que em a¢os microligados, em concomitancia com o efeito
DIFT ocorra principalmente a recuperacdo dindmica da ferrita em vez de recristalizacéo
dindmica [94].

O mecanismo exato responsavel pelo refinamento de grdo de uma microestrutura deformada
ainda € assunto de debate. No entanto, a visao geral é de que esse refinamento resulta de uma
distribuicdo ndo uniforme de discordancias, que tendem a se organizar em configuracdes de
baixa energia para formar estruturas de células dentro dos gréos grosseiros originais. Portanto,
durante o processo de recristalizacdo h4 um aumento de energia associado ao acumulo de
discordancias no contorno de grdo. Essa energia é 0 agente para o processo de recristalizacao e
esse é o fendmeno metallrgico que permite o crescimento de novos graos na matriz deformada
[107]. Contudo, outras opinides sdo enfaticas no papel das bandas de deformacgdo no
refinamento do gréo [108].

Dessa forma, o efeito DIFT é um mecanismo complexo que envolve varios fendbmenos
fisico-quimicos que incluem a difusdo dos atomos de soluto, evolucdo da distribuicdo de
discordancias, movimentacdo de contornos de grdo, transformacdo de fase, recristalizagédo
dindmica e suas interacOes (energia livre quimica, energia armazenada, energia nos contornos
de grédo) [98, 100]. Portanto, apesar de o efeito DIFT ser um fenédmeno amplamente estudado,
devido a sua complexidade, ainda ndo ha uma visdo unificada sobre 0 mecanismo que rege a
transformacéo de fase por DIFT [96], de forma que alguns autores [98, 103] afirmam que ainda
s80 necessarias maior numero de pesquisas e analises de observacdes experimentais a fim de
compreender em profundidade a esséncia dos mecanismos e da cinética que envolvem o

fendmeno DIFT.

5 Cabe ressaltar que ndo é facil estabelecer a temperatura exata em que a transformacéo por efeito DIFT acontece
uma vez que a temperatura de equilibrio se desloca quando a deformacéo é aplicada e. além disso, o tamanho de
grao da austenita prévio também afeta as temperaturas de inicio de transformagéo [92].
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3 OBJETIVOS

O objetivo da presente pesquisa é caracterizar a microestrutura e as propriedades mecanicas
de um ago TRIP submetido ao processo combinado de estampagem a quente (HS) com posterior
tratamento de témpera e particdo (Q&P) usando técnicas experimentais e modelos de simulacdo
numerica. Os interesses do trabalho focaram-se em:

e Compreender a cinética das transformacdes de fase durante o processo de Q&P, com e sem
deformacdo em altas temperaturas.

o Desenvolver e aplicar métodos de analise metalografica e micromecénica para caracterizar
e quantificar as microestruturas dos componentes ap6s témpera (Q), estampagem a quente
(HS), témpera e particdo (Q&P), e o processo combinado de deformacao a quente e de témpera
e particdo (HSQ&P).

e Desenvolver e validar um novo modelo numérico para prever propriedades mecanicas a
partir das microestruturas obtidas, apos processos de Q, HS, Q&P e HSQ&P.

e Comparar as propriedades mecénicas associadas as diversas microestruturas obtidas apos
0s processos de Q, HS, Q&P e HSQ&P usando um algoritmo reverso aplicado as curvas
obtidas por nanoindentacdo instrumentada, ensaios mecanicos de tracdo em corpos de prova
de tamanho reduzido, e analise por elementos finitos usando a combinacdo de OOF e programa
Abaqus.

e Estudar diversas rotas de tratamentos Q&P apropriadas para acos estampados a quente, a
fim de se obter diversas fracdes volumétricas de austenita retida estabilizada, ferrita intercritica
e pacotes de martensita.

e Abrir o0 espectro de informacdes sobre o comportamento das propriedades mecanicas e

térmicas de acos de alta resisténcia, disponiveis no mercado brasileiro.
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4 MATERIAL DE ESTUDO - ACO TRIP

Para esse trabalho foi selecionado um aco TRIP de alto teor de silicio que, devido a essa
caracteristica, é visado por grupos de pesquisa em témpera e particdo (Q&P). A escolha desse
material baseia-se no objetivo da pesquisa em testar o processo combinado de estampagem a
quente seguido do processo Q&P, chamado nesta pesquisa de HSQ&P. Sabe-se que a
resisténcia e a ductilidade sdo duas propriedades mecanicas fundamentais dos materiais que,
entretanto, apresentam caracteristicas opostas. Isto €, um material pode ser altamente resistente
ou dactil, mas dificilmente apresenta ambas caracteristicas ao mesmo tempo. Portanto, o
processo combinado de HSQ&P proposto pretende enfrentar o paradigma mais basico da
ciéncia dos materiais em que 0 aumento da resisténcia mecanica leva a perda de ductilidade e
um aumento da ductilidade s6 pode ser alcangado sacrificando a resisténcia. A razdo dessa
dicotomia se deve a natureza fundamental do mecanismo de deformacédo plastica dos metais
associado com a geracdo e movimentacdo das discordancias, enquanto os mecanismos de
dureza e resisténcia mecanica estdo associados com a possibilidade de restringir a
movimentacdo de discordancias.

A proposta foi produzir microestruturas complexas com o processo combinado e avaliar o
gue acontece quando materiais que tém demonstrado boas propriedades ap0s o tratamento Q&P
sdo previamente deformados a quente.

A composicao quimica da liga estudada é dada na Tabela 4-1 e o processo esquematico do
tratamento térmico de recozimento continuo aplicado ao material é mostrado na Figura 4-1.
Como se observa na tabela os principais elementos de liga presentes no ago TRIP sdo o C, Sie
Mn. Desses elementos, C e Mn sdo gamagénicos, uma vez que retardam a transformacéo de
austenita (y) para ferrita (o). Por sua vez 0 Si é estabilizador da fase o e esta presente para inibir
a precipitacdo da cementita durante a reacdo bainitica. Na presenca do Si, durante a reacao
bainitica ocorre rejeicdo do carbono para a austenita, aumentando sua estabilidade. N&o
obstante, elevados teores de Si podem levar a formacao de cores de revenido (6xido colorido
sobre a chapa, o que pode afetar a pintura do material) e de uma carepa aderente durante a
deformacéo a quente, o que pode ser problematico para qualidade superficial da peca estampada
a quente [109].

De acordo com o ciclo térmico apresentado na Figura 4-1, o aco TRIP, ap6s laminagdo a
frio, € aquecido até o campo intercritico (a + y) e resfriado rapidamente até uma temperatura
acima da transformacao martensitica, seguido de manutencdo nessa temperatura por um certo

periodo a fim de induzir a transformac&o bainitica. Ao final do periodo de manuten¢do no
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patamar isotérmico é aplicado um novo resfriamento acelerado até a temperatura ambiente,
produzindo ao final do tratamento uma microestrutura constituida de ferrita, bainita e austenita
retida (também pode ser formada uma pequena porcao de martensita). Como a transformacao
bainitica que ocorre durante o patamar isotérmico € incompleta, a microestrutura apresenta
austenita retida ao final do tratamento. A presenca de bainita e de austenita retida enriquecida
em carbono sdo caracteristicas tipicas dos acos TRIP.

Tabela 4-1. Composigao quimica do ago TRIP do presente estudo.

Elemento C Si Mn Cr B
% em massa 0,23 1,23 1,50 0,02 0,0001
Ci
Cy% f_
Y
< Ac,
= Ac,
~—
(]
L -
(D]
Q.
5 "
=~ M

Tempo

Figura 4-1. Processo esquemaético do processo de recozimento continuo aplicado ao aco TRIP ap6s laminacéo a
frio. v, o ¢ B representam austenita, ferrita e bainita, respectivamente. Fy, Cy e Ci sdo fragdo volumétrica de
austenita e carbono na austenita e inicial, respectivamente.

A Figura 4-2 apresenta a microestrutura da amostra como recebida obtida usando difracdo
de elétrons retroespalhados (EBSD). Como se observa, a distribuicdo dos microconstituintes é
condizente com o tratamento térmico aplicado. O tratamento térmico aplicado gera um material
com limites de escoamento e de resisténcia de 504 MPa e 778 MPa, respectivamente, com um

alongamento total de ~ 35%.
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Figura 4-2. Microestrutura obtida por difragdo de elétrons retroespalhados do aco TRIP do presente estudo. vy, o

e B representam austenita, ferrita e bainita, respectivamente.
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5 TECNICAS E PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS
5.1 Tratamentos térmicos e termomecanicos

Os tratamentos térmicos e termomecanicos foram realizados no simulador termo-mecénico
Gleeble 3S50® na estacdo experimental XTMS (X-ray Scattering and Thermo-Mechanical
Simulation), operada pelo Laboratério Nacional de Nanotecnologia (LNNano) com suporte do
Laboratdrio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS).

Chapas de aco TRIP foram submetidas aos processos de témpera (Q), témpera e particdo
(Q&P), estampagem a quente (HS) e ao processo combinado de estampagem a quente com
posterior processo de Q&P (chamado aqui de HSQ&P). Foi usado o simulador termomecénico
Gleeble®3S50 operado sob véacuo (= 6 x 107 torr) para reproduzir as condicdes dos processos
em termos da taxa de aquecimento e de resfriamento, da deformacéo e das temperaturas de
ttmpera e de particdo avaliadas. Os processos termomecanicos realizados séo
esquematicamente representados e detalhados no inicio de cada capitulo de resultados. De
forma geral, em todos os casos as amostras na condi¢do como recebida foram solubilizadas por
5 minutos a 1000 °C com aquecimento a uma taxa de 15 °C/s. Apds solubilizacdo as amostras
foram austenitizadas intercriticamente a 820 °C ou 800 °C com tempo de permanéncia de 5
minutos. O objetivo da austenitizacdo intercritica foi obter ferrita intercritica e austenita com
teores altos de carbono (> 2% em peso) e de maior temperabilidade, de tal forma que o processo
de témpera possa ser aplicado sem precipitacdo de ferrita durante o resfriamento. Diferentes
temperaturas intercriticas foram avaliadas de modo a estudar sua influéncia no enriquecimento
em carbono e na porcentagem final de austenita retida. O equilibrio termodindmico (i.e.,
proporcao de fases e respectivas composicGes) na temperatura intercritica foi calculado usando
0 programa Thermo-Calc® com a base de dados TCFE, otimizada para ligas ferrosas e
amplamente utilizada para analise de agos em geral. O proposito foi determinar o limite de
solubilidade do carbono na ferrita e na austenita, a composi¢do quimica das fases em fungédo da
temperatura e a fracdo volumétrica das fases na temperatura intercritica. Apds austenitizacédo
intercritica, um conjunto de amostras foi resfriado (em todos os casos a taxa de resfriamento na
témpera foi de 60 °C/s, sendo esta a maior taxa de resfriamento atingida pelo sistema para o
formato do corpo de prova estudado) e deformado a quente durante o resfriamento a
temperaturas de deformacéo inicial e final de 750 °C e 714 °C, enquanto outro conjunto de
amostras foi deformado isotermicamente a 800 °C. No caso das amostras deformadas (HS ou

HSQ&P) a quantidade de deformacéo foi de 10, 30 ou 50% e a taxa nominal de deformacéo foi
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em todos os casos de 0,5 5%, condizente com a faixa de taxas de deformag&o encontradas durante
estampagem a quente convencional [110]. A deformagdo foi controlada usando um
extensometro a laser acoplado ao sistema Gleeble, que fornece medigdes em tempo real das
variacoes na largura da amostra. O mesmo dispositivo foi usado para monitorar as respostas nas
mudangas do volume especifico durante todo o ciclo de tratamento. A deformagao real foi
calculada em funcdo do valor do deslocamento medido pelo extensdometro (Ad) e da leitura

inicial do dilatdmetro (d,), de acordo com a equagéo:

e=2In (L> (5.1)
d, + Ad

No caso dos acos temperados e particionados a temperatura de témpera (QT) € um
pardmetro importante, j& que determina a fracdo volumétrica de martensita que particionard o
carbono para estabilizar a austenita durante a etapa de particdo e, consequentemente, também
determina a maxima fracdo volumétrica de austenita retida na temperatura ambiente. Na
presente pesquisa foram estudadas diferentes temperaturas QT a fim de explorar as condi¢bes
em que se obtém as maiores fracdes volumétricas de austenita retida na temperatura ambiente.
Nos primeiros tratamentos térmicos e termomecanicos realizados foi utilizada a temperatura
Otima de témpera (250 °C), determinada experimentalmente no trabalho de Clarke et al. [111],
cujo aco estudado possui uma composicdo similar ao do presente estudo. Os resultados
atribuindo a QT proposta por Clarke et al. [111] sdo apresentados no capitulo 6. Posteriormente,
foi calculada a temperatura 6tima de témpera para as condi¢fes do aco TRIP do presente estudo,
considerando o modelo de equilibrio constrito de carbono proposto por Speer et al. [1]. A
metodologia e comentarios adicionais da estimativa dessa temperatura 6tima de témpera sdo
apresentados no capitulo 7. Os resultados usando a QT calculada para 0 aco TRIP do presente
estudo sdo apresentados nos capitulos 7 e 8.

5.2 Difracao de raios X sincrotron in situ em alta temperatura

Os ensaios de simulacdo fisica com analise de difracdo de raios X in situ usando radiacéo
sincrotron, alem de permitirem a avaliacdo posterior das propriedades mecanicas, possibilitam
0 estudo detalhado dos mecanismos de particéo, enriquecimento e estabilidade da austenita e,
acompanhar a evolucdo das fases em tempo real.

O acompanhamento da evolucdo dos microconstituintes durante tratamento termomecanico

em temperaturas elevadas foi feito em simulador termomecanico Gleeble3S50®, acoplado a
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uma fonte de radiacdo sincrotron, na instalacdo XTMS pertencente ao LNNano. A instalacdo e
montagem experimental sdo mostradas na Figura 5-1. Microestruturas resultantes de témpera e
particdo (Q&P) sdo extremamente dificeis de caracterizar por métodos metalograficos
tradicionais, pois seus microconstituintes sdo de dimensdes nanométricas. Por outro lado, 0 uso
de simulador termomecénico junto a linha de difracdo de raios X é uma das poucas técnicas que
permitem o acompanhamento da evolugdo da formagdo dos microconstituintes em elevadas
temperaturas, durante tratamentos termomecanicos.

A instalacio XTMS conta com um goniémetro Heavy Duty Huber de alta resolucdo
montado ao redor do simulador termomecanico (Figura 5-1b). O goniémetro é montado sobre
uma mesa de alinhamento que permite o posicionamento do plano de difracéo sobre a superficie
da amostra. Nas diferentes séries de experimentos foram utilizadas duas configuracdes de
detectores. A primeira consiste de um par de detectores Mythen 1K instalados sobre o
gonidémetro, possuindo 1280 canais de aquisi¢do (pixeis) de 50 um de largura, que podem ser
posicionados em angulos entre 0 e 150°, a uma distancia minima da superficie da amostra de
365 mm. Na distancia minima de trabalho cada detector cobre uma faixa de angulos de
aproximadamente 10°, totalizando um angulo de cobertura de cerca de 20° e resolucéo angular
de 0,05°. O uso do detector Mythen permite rapida aquisicdo de dados de difracdo dentro da
faixa limitada de angulos, possibilitando medi¢des em tempo real (in situ). Na segunda
configuragdo foi utilizado um detector 2D Rayonix SX165 com tamanho de pixel de 39 x 39
um? cobrindo uma area circular de 165 mm didmetro. Para as aquisicbes o detector foi
posicionado na distancia minima de trabalho de 285 mm, dessa forma minimizando a perda de
intensidade do feixe difratado devido a interacdo com o ar. Binning de 2 x 2 foi utilizado de
modo a reduzir o tempo de leitura (= 3 s) em relacdo a configuracdo 1x1 (= 5 s). Nessas
condig¢des o detector cobre cerca de 30° ao longo do dngulo de Bragg 26 e aproximadamente
40° ao longo do angulo azimutal.

No interior da cdmara (Figura 5-1c) do simulador Gleeble os corpos de prova sao presos por
garras de cobre, por meio das quais € conduzida corrente elétrica para aquecimento das amostras
por efeito Joule (Figura 5-1d). O controle da poténcia é feito por algoritmo proporcional integral
derivativo (PID), sendo que a resposta de temperatura € obtida por meio de termopares soldados

as amostras.
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Figura 5-1. Simulador termomecanico acoplado a uma fonte de radiagdo sincrotron na instalagdo XTMS do
LNLS, usada para as analises in situ das transformacdes de fase. (a) Instalagdo XTMS integrado a linha de
difracdo de raios X XRD1; (b) simulador termomecénico Gleeble; (c) sistema de garras para a montagem da
amostra dentro da camara; (d) amostra aquecida durante tratamento; (e) amostras sem e com deformacéo a 0, 10,
30 e 50%.

O uso do equipamento Gleeble 3S50® permitiu programar os ciclos termomecanicos de
interesse (Q, HS, Q&P e HSQ&P), incluindo a taxa e quantidade de deformacéo projetadas. As
amostras foram tratadas termicamente usando o método de aquecimento por resistividade,
controlado por termopares tipo K (cromel-alumel). Foram usadas amostras planas com 10 mm
de comprimento efetivo e 1,5 mm de espessura, como mostrado na Figura 5-2. Esse método
causa um gradiente de temperatura em torno da area testada, no entanto, o estudo foi feito dentro
da regido central de ~ 3 mm, onde o gradiente térmico ¢ desprezivel. A energia do feixe foi
estabelecida em 12 keV, equivalente ao comprimento de onda (1) de 1,033 A, utilizando

monocromadores de Si(111), e o tamanho do feixe foi controlado por fendas verticais e
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horizontais, 0 que aumenta o grau de colimacdo. As fendas de limitacdo de fluxo de fotons
foram ajustadas para permitirem que apenas uma regido de 2 x 0,5 mm? do feixe incidisse sobre

a superficie da amostra.

&5, 1+ e

Figura 5-2. Desenho do corpo de prova utilizado nos ensaios termomecanicos realizados na Gleeble junto a
linha de difragdo. Espessura 1,5 mm. DimensGes em mm.

Para reduzir a oxidagcdo das amostras durante os testes in situ, a camara do simulador foi
evacuada até a pressido de = 107 torr usando bombas mecanica e difusora. Entretanto, nos
primeiros testes foi constatado que esse nivel de vacuo ndo foi suficiente para evitar a
descarbonetacao das amostras. A descarbonetacéo (i.e., perda de carbono do material) acontece
devido a presenca de teores residuais de oxigénio na camara, que causam a oxidacdo do
carbono. Esse problema nédo pdde ser contornado nem mesmo ap6s a ado¢do da pratica de purga
na cdmara utilizando um gas inerte (argbnio). A solucdo encontrada para esse problema foi a
aplicacdo de uma camada fina de graxa de alto vacuo sobre a superficie das amostras antes do
inicio dos tratamentos. A graxa agiu como uma barreira fisico-quimica reduzindo a interagéo
entre 0 oxigénio e a amostra. Entretanto, a graxa pode ser considerada transparente para a
passagem de raios-X de alta energia.

Todos os estudos in situ foram feitos acompanhando, especificamente, as mudancas da area
integrada dos picos difratados pelos planos da austenita e da ferrita/martensita. Os
difratogramas obtidos nesta etapa foram integrados a fim de observar a evolugdo
microestrutural durante o tratamento térmico e a posicdo teodrica dos picos foi calculada para
identificar as correspondentes fases e os planos da estrutura difratados. Cabe destacar que a
imprecisdo no posicionamento da amostra (em consequéncia de que o centro de difragdo néo se
situa de forma precisa no centro do gonidmetro), as irregularidades superficiais da amostra e
variagcoes na profundidade de penetracdo de raios X causam imprecisdes na medi¢cdo dos
parametros de rede [112]. Dessa forma, a montagem da amostra nas garras € o alinhamento do
feixe foram procedimentos realizados de forma minuciosa para garantir a maior precisdo da
montagem experimental. Durante 0 posicionamento das amostras no interior da camara do

simulador procurou-se estabelecer o angulo w de 15° entre a superficie da amostra e o feixe
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incidente de raios X. Adicionalmente para as andlises in situ do enriquecimento em carbono,
usando o detector Mythen 1K, o gonidmetro foi posicionado a 45° o que permite realizar
aquisicdes entre 39° e 64° e, portanto, analisar os picos (220) e (311) da austenita. Esse
procedimento foi adotado uma vez que as aquisi¢des incluindo angulos menores registram os
picos da austenita (111) e (200). Nesse caso, 0 pico (111) da austenita pode apresentar
superposi¢do com o pico (110) da ferrita o que dificulta a posterior analise da variagdo em 20
do pico de difracdo da austenita. Adicionalmente, os dois primeiros picos da austenita sdo mais
sensiveis as tensdes residuais, produzindo efeitos no seu deslocamento e superple-se ao
fendmeno do enriquecimento em carbono. Além disso, como picos maiores também apresentam
influéncia da tens&o residual, antes dos testes foi aplicada uma fina disperséo de Al.O3 para
calibracao da posic¢ao dos picos durante as analises da mudanca de 260.

Antes dos ensaios todas as superficies das amostras foram polidas até 1 um, para minimizar
os efeitos das irregularidades da superficie e foi aplicada a camada fina de graxa, como
comentado anteriormente, para controlar a descarbonetacdo da superficie da amostra.

Dependendo da etapa do tratamento térmico, foram utilizados diferentes tempos e
frequéncias de aquisicdo de dados, como esquematizado na Figura 5-3, para uma representacdo
de um tratamento de HSQ&P com deformac&o ndo isotérmica. Durante a etapa isotérmica de
particdo, cuja analise é enfatizada neste trabalho, aquisi¢cbes foram feitas usando tempo de
exposicdo de 3 segundos, com intervalos de 0,5 segundos. No inicio do tratamento térmico e
ao final da etapa de particdo e do tratamento térmico foram feitas varreduras do angulo de
difracdo entre 40 e 120° com 10 segundos de exposicao por passo, de modo a obter um numero
de picos de difracdo substantivo para quantificacdo das fases. O uso de angulos maiores na
varredura, evita a superposic¢ao dos dois primeiros picos de austenita e ferrita, o que dificulta a

quantificacdo precisa das fases.
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Progresso do teste

Y

A TA  Temperatura de austenitizagao
TA QT Temperatura de témpera
PT Temperatura de particdo

Temperatura Deformacdoca 0,5s™

programada
PT

| Aquisi¢do a 26 = 45°; 26, = 39°; 26; = 64°
I Varredura em 40° < 26 < 120°

Figura 5-3. llustracdo esquematica da coleta de dados de um ciclo de tratamento termomecénico HSQ&P com
deformac&o ndo isotérmica programada para as amostras tratadas na estacdo experimental XTMS.

Coleta de dados
de raios X

5.3 Difracéo de raios X e determinacéo da fracao de austenita retida

Para os primeiros ensaios realizados (resultados correspondentes ao capitulo 6), devido a
influéncia da descarbonetacdo na aquisi¢do precisa dos picos de difragdo, foram realizadas
analises complementares de difracdo de raios X ex-situ, nas amostras tratadas na Gleeble. Para
isto, a superficie da amostra foi preparada por lixamento e polimento até 1 um, de modo a
remover a camada descarbonetada e de se reduzir as irregularidades superficiais. As amostras
foram analisadas por difracdo de raios X apés polimento, sem ataque, e as fragdes volumétricas
das fases foram calculadas por método de comparacgdo direta das intensidades dos picos. Foi
utilizado um equipamento da marca Rigaku, pertencente ao Centro de Ciéncia e Tecnologia de
Materiais (CCTM) do Instituto de Pesquisas Energéticas e Nucleares (IPEN), modelo D/MAX.
Foram usadas fendas de Cu, com 0,5° na posi¢do de divergéncia e 0,3 mm na posi¢do de
recepcdo. As varreduras foram realizadas no intervalo 26 = 40-102°, com passo angular de
0,04°, tempo de contagem de 10 segundos e radiacdo de Cu Ka (A = 1,5405 A). A poténcia
utilizada foi de 20 kV e 20 mA.

5.4 Calculo das fragdes volumétricas de austenita e ferrita

A fracdo volumétrica de austenita retida foi calculada a partir dos difratogramas obtidos por

difracdo de raios X, em concordancia com as especificacdes descritas na norma ASTM E 975-
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03 [113] e também seguindo o trabalho de Gndupel-Herold e Creuziger [114], que discute 0s
parametros envolvidos na determinacdo do teor da austenita retida em agos TRIP. Se para 0s
calculos séo consideradas unicamente as fases austenitica e ferritica, as fracdes volumétricas
relativas podem ser convertidas em fracGes volumétricas absolutas, de acordo com a identidade
V, +V, = 1. Esse método € chamado de método de comparagdo direta [115]. Como nos agos
estudados a quantidade de carbonetos é desprezivel, este método pode ser aplicado. As
intensidades integradas dos picos (200), (211) e (220) da ferrita/martensita e, os picos (220),
(311) e (331) da austenita foram usados para calcular a fragdo volumétrica de austenita retida.
As intensidades integradas calculadas foram determinadas pelo ajuste de uma distribuigéo

gaussiana para cada pico de difracdo, segundo:
20 — 26,\*
I = lyexp |— (T) + bck (5.2)

em que I corresponde a intensidade de difracdo observada em funcdo do angulo 260, I, é a
intensidade méxima medida no angulo de difracdo 26,, w € a largura do pico gaussiano e bck
contabiliza o sinal de fundo (background), que tem seu valor assumido como constante nas
proximidades do pico considerado. As areas integradas sob os picos foram calculadas pela

integracdo da curva Gaussiana, conforme:

A= j_o; Ipexp l— (@)Zl 6 = I,|wVT (5.3)

Considerando que as areas integradas das intensidades dos picos sdo proporcionais as
fraces volumétricas de cada fase no volume observado, as fragdes volumétricas de fases podem

ser calculadas, segundo:

iy 347/ R")

4 a= Y (A%/ R%) + Y.(AY/ RY) (5.4)

onde AY e A%, representam a area do pico de austenita e de ferrita, respectivamente, e os valores
de R (intensidades relativas tedricas) sdo determinados para cada fase de acordo com a reflexé@o

de Bragg e o comprimento de onda do feixe incidente:

R = (i) lFF*p <M>l exp[—2M] (5.5)

V2 sen20cosf
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em que VV é o volume da célula unitaria, F é o fator de estrutura, F* seu conjugado complexo,
p € amultiplicidade de planos da reflexdo, 6 € o angulo de Bragg e exp[—2M] é o fator térmico
de Debye-Waller. Usando as técnicas e tabelas descritas em [113, 115] e a partir do programa
PowderCell, foram calculados os valores de R para as radiacdes de Cu Ka (1 = 1,5405 A) e

sincrotron (1 = 1,03302 A) como mostrado na Tabela 5-1:

Tabela 5-1. Valores dos pardmetros R para ferrita («) e austenita (y).

ki Rh Yhi Rl
CuKa Sincrotron CuKa Sincrotron
(110) 250 1840 (111) 184 1351
(200) 36 288,6 (200) 83 644,3
(211) 71 530,0 (220) 47 376,7
(220) 25 1425 (311) 58 390,0

5.5 Variagao do parametro de rede da austenita

A variacdo do parametro de rede da austenita ao longo do tratamento isotérmico também
foi avaliada pelos resultados de difracéo de raios X. A partir do calculo da distancia interplanar
(dni1) pela lei de Bragg (equacdo 5.6), o parametro de rede da austenita (a,,) foi determinado
pela equacéo 5.7, que, para sistemas cristalinos cubicos, estabelece a relagdo entre a, e a dpy,

entre planos de indices de Miller hkl.

niA = Zdhklsen(eo) (56)

a, = dh VhE + k2 + 12 (5.7)

A variacdo do parametro de rede foi interpretada em decorréncia do enriquecimento em
carbono da austenita durante a etapa de particdo do tratamento Q&P. Dessa forma, a variagao
do teor de carbono foi estimada por meio da equagédo de Dyson e Holmes [116], que leva em
conta a variagdo do parametro de rede da austenita em funcéo dos elementos em solucéo sélida

na austenita;

a, = 3,5780 + 3,30 X 1072%w/ + 9,5% 10™*%w,;,, — 2 X 10™*%w/, + 5,6 x 69
5.
1073%w), + 3,1 x 1073%w,;, + 1,8 X 10™*%w,,
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em que %w,

i

é a porcentagem em massa do elemento quimico i dissolvido na austenita. Uma
vez que as aquisicOes foram feitas em alta temperatura, para que os valores de a, pudessem ser
interpretados na temperatura ambiente pelo método descrito acima, previamente a aplicacdo da
equacdo 5.8, o efeito da expansdo térmica no parametro de rede da austenita foi corrigido

utilizando a equacéo proposta por Bohemen [117]:

ALY , T
L—y = ByT + B)’GD exp _G)_y -1 (59)
0 D

em que ALY descreve a variagdo de comprimento da amostra completamente austenitica na
temperatura absoluta T em relagdo a seu comprimento LY extrapolado para o estado de
referénciaa 0 K. B, e @) sdo constantes de ajuste determinadas pela regressdo linear de dados
disponiveis na literatura com valores iguais a 24,8 x 10°° K-e 280 K, respectivamente. Por outro
lado, levando em conta que as transformacgdes ocorreram em temperaturas na faixa dos 400 °C.

considerou-se o efeito das tensdes residuais despreziveis.

5.6 Dilatometria

A dilatometria € uma ferramenta util para estudar as transformacdes de fases em acos devido
ao fato de que as mudancas volumétricas (dilatacOes resultantes da mudanca da densidade)
produzidas pela grande maioria das transformacdes em funcdo da temperatura sdo facilmente
detectadas. Portanto, ensaios de dilatometria, prévios aos ensaios realizados no LNLS, foram
realizados usando dilatbmetro Bahr DIL805A (Figura 5-4), disponivel no Departamento de
Engenharia MetalUrgica e de Materiais da EPUSP (PMT-USP). Esses ensaios permitiram
simular os ciclos térmicos dos processos de témpera e de témpera e particdo, de modo a
determinar as temperaturas A.;, Aq.3 € M e realizar as analises microestruturais posteriores.
N&do foi possivel realizar os experimentos que incluem as etapas de deformacdo nesse
equipamento, uma vez que o dilatbmetro ndo possui 0 mddulo necessario. Os experimentos
foram feitos sob vacuo (10 mbar) de forma a evitar alteragdes quimicas do material durante o
experimento (i.e., oxidacdo e descarbonetacéo). O aquecimento das amostras € feito por indugéo
eletromagnética utilizando uma bobina de cobre refrigerada a 4gua e o controle da temperatura
é feito por meio de termopares tipo S soldados as superficies das amostras. Esse aquecimento
por inducdo eletromagnética permite o controle da taxa de aquecimento (15 °C/s) até as

temperaturas de homogeneizacéo (1000 °C) e de austenitizacéo (820 ou 800 °C) e a manutencgéo
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nessas temperaturas por um determinado tempo (300 s). A témpera foi realizada com gas He
para reproduzir uma alta taxa de resfriamento, a fim de evitar a formacéo de ferrita, perlita, ou

bainita durante o resfriamento.

ﬁﬂ"

" Figura 5-4. Dilatometro Bahr DIL80SA.

o

5.7 Microscopia Optica e eletrénica de varredura

As anélises metalogréficas foram feitas sequindo os procedimentos de corte e lixamento até a
grana 1000 para o desbaste mais grosseiro e polimento final com suspensdes com alumina de
granulometria 1 e 0,3 um, de acordo com o procedimento metalografico padrdo [118]. Para
revelacdo da microestrutura do aco foi empregado o reagente quimico Nital 2% (2 ml de HNO3
em 98 ml de alcool etilico, 95%), usualmente aplicado na revelacéo de acos carbono; o tempo
de imersdo foi de ~ 10 s. Apos ataque metalografico as amostras foram lavadas com agua fria
e alcool etilico, sendo posteriormente secas com ar quente forcado e submetidas ao exame em
microscopio optico Philips modelo XL30, tendo sido obtidas as micrografias apresentadas nos
resultados.

Para ter um melhor detalhamento da microestrutura e diferenciar aspectos em maior escala
das fases presentes, foram feitas, apos observacdo metalografica por microscopia éptica,
analises em microscopio eletrénico de varredura (MEV) FEI Inspect F50, equipado com canhéo
de emissdo de campo (FEG) para observacdo de particulas menores.

5.8 Difragéo de elétrons retroespalhados (EBSD)

Para as analises por EBSD, as amostras tratadas por Q&P e HSQ&P foram preparadas com
polimento final com pasta de diamante e silica coloidal (0,05 um). O EBSD foi desenvolvido
usando microscépio eletrénico de varredura operado a 20 kV, com um angulo de inclinacéo da

amostra de 70°, com distancias de operagéo variando entre 16 e 19 mm e com tamanho do passo
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de 0,1 um. O software TSL-OIM (TexSEM Laboratories - Orientation Imaging Microscopy)

foi utilizado para analisar os dados e criar os mapas de identificacdo das fases, imagem de

qualidade, orientacdo cristalografica, fator de Schmid e desorientacdo média resultantes dos
processos termomecanicos.

O software TSL-OIM contém varias fungdes automatizadas para caracterizacdo local nos
mapas de EBSD. Na presente pesquisa foram utilizadas principalmente:

a) Qualidade de Imagem (1Q), que descreve a qualidade do padrédo de difracdo dos elétrons
retroespalhados [119]. A 1Q é afetada pela presenca de defeitos cristalinos, como contornos
de grdo, a alta densidade de discordancias, precipitados e deformag6es, ou por fatores
superficiais, como rugosidade e contaminagédo. Portanto, se 0 padrdo da intensidade dos
picos (da transformada de Hough, a partir das linhas de Kikuchi) é claro e bem definido,
significa que o cristal tem baixa distorcdo e apresenta um valor alto de 1Q.

b) Figura de polo inverso (IPF, por suas siglas em inglés Inverse Pole Figure) que mostra a
distribuicdo de determinadas direces cristalograficas de um determinado plano em relacéo
a um cristal de referéncia (sistema de eixos relativo a amostra), de modo que é possivel,
com base na projecio estereografica®, construir um mapa de orientacdes de grios (OIM,
Orientation Image Map). No software, o usuario indica a direcdo cristalina a ser
considerada, inserindo os indices que definem o vetor de componentes (geralmente 0s eixos
normais a superficie). Desse modo, uma figura de polo inverso mostra qual direcéo
cristalina do sistema de orientacdo da amostra esta alinhada (é paralela) a dire¢cdo normal
de determinado plano cristalografico na amostra, e 0s pontos do mapa séo coloridos com
base no triangulo unitario de referéncia. Portanto, a IPF indica a distribuicdo das normais a
muitos planos cristalogréficos diferentes, com referéncia a uma direcdo cristalogréfica
especifica.

c) Desorientacdo média de kernel (KAM, por suas siglas em inglés Kernel Average
Misorientation), que indica a desorientacdo média (angulo) entre um ponto no centro de um
kernel (nucleo) predeterminado, e os pontos no perimetro desse kernel, como mostrado na
Figura 5-5(a). O valor da desorientagdo média desse ponto (grdo no centro de kernel) em

relacdo a seus vizinhos é calculado sob a condi¢do que desorientagdes superiores ao valor

& Mapeamento de planos e direcGes bidimensionais, em que a célula unitaria é colocada no centro (origem do
sistema de coordenadas) de uma esfera de referéncia de raio arbitrario e o plano, que pode ser representado por
seu “polo”, ¢ projetado ou estendido até cortar a esfera. Nessa representacdo o “polo” ¢ a intercepcdo da
perpendicular do plano com a superficie da esfera. Portanto, a proje¢do estereografica permite representar de forma
precisa as relacfes angulares entre os planos do cristal. J& que é independente da distorcéo da area, estas se mantém
constantes.



de toleréncia (desorientacdo méaxima) sdo excluidos do célculo do valor médio (Figura
5-5b). Na Figura 5-6 sdo observados mapas de kernel para varias combinacdes de vizinhos
mais proximos e de desorientacdo maxima. No presente estudo a desorientacdo média de
Kernel foi calculada usando o quinto vizinho mais préximo e uma desorientacdo maxima
de dez graus. Dessa forma, no presente estudo, foram utilizados mapas da distribuigéo de
KAM para avaliar os gradientes de deformacdo locais ou a distribuicdo da deformacéo

1 1
AGyy = 5 (Agar +Agaz + Agaz + Agas + Agas + Agae) Agyy = 7 (Aga1 +Agaz +Agas +8gas)
(a) (b)

Figura 5-5. (a) Definicdo da desorientacdo média de Kernel (KAM). Cada hex&gono representa um pixel na
varredura do EBSD. O valor da desorientacdo local atribuido ao ponto central corresponde a media das
desorientagdes, portanto, Ag,, representa a desorientagdo media entre um pixel x e um pixel y; (b) representacao
da exclusdo de Ag 45 € Ag 4 do calculo do valor médio ao exceder o valor superior de tolerancia (desorientagdo
méaxima). Usando KAM cada pixel no mapa é colorido em funcdo da mudanca de orientagdo do grdo em relacgdo
a seus vizinhos [119].

plastica localizada, entre os diferentes gréos.
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(© (d)
Figura 5-6. Desorientacdo média de Kernel combinando o vizinho mais préximo e a maxima desorientagao. (a)
1.2 vizinho e 3° de desorientacdo maxima; (b) 3.° vizinho e 5° de desorientagdo maxima; (c) 5.° vizinho e 10° de
desorientacdo maxima; (d) 8.° vizinho e 10° de desorientacdo maxima.

d) Mapas dos fatores de Schmid [120] foram calculados, uma vez que esse critério oferece
uma indicacdo da resisténcia a deformacao de uma regido particular para um certo estado
de tenses. Para isto, a relagdo entre a tensdo de cisalhamento critica projetada (z) e a tensdo
de tracdo aplicada (o), definida como fator de Schmid ou fator de orientagdo (m),

matematicamente pode ser descrito como:
T =mo = [cos({).cos(Pp)]|(F/Ay) (5.10)

em que A, é a area do plano de deslizamento e { e ¢ sdo os angulos entre a orientacdo da
forca externa a tracdo aplicada (F) e o plano normal de deslizamento ({111}y ou {110} a),
e entre F e a direcao de deslizamento ([110]y ou [111]a), respectivamente. Desse modo, o
fator de Schmid pode ser definido como a razdo entre a tensdo de cisalhamento projetada

no plano e na direcdo do sistema de deslizamento correspondentes, e a tensdao uniaxial
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aplicada. Portanto, uma diminuicdo do fator de Schmid resulta na reducdo da tenséo de

cisalhamento critica projetada para que ocorra, por exemplo, a transformagdo martensitica.

Para as estruturas CCC o sistema de deslizamento predominante consiste na familia de
planos {110} e direcbes <111>', e para as estruturas CFC trata-se do par {111}/<110>. Em
outras palavras, em estruturas CFC, sabe-se que o movimento das discordancias ocorre em
quatro planos de deslizamento {111} com trés possiveis dire¢fes de deslizamento <110>, de
forma que existem 12 sistemas de deslizamento possiveis para a austenita. Ja no caso das
estruturas CCC ha seis planos de deslizamento do tipo {110} e duas direcdes de deslizamento
<110> em cada plano {110}, de forma que existem igualmente 12 sistemas de deslizamento
que podem ser ativados. Para o reticulado cristalino CCC, outros sistemas de escorregamento
podem também ser ativados (211)/<-111> e (321)/<-111>, resultando em 48 sistemas de
escorregamento potencialmente ativos para deformacéo. Nos resultados obtidos, os graos tendo
0s maiores fatores de Schmid foram indicados em vermelho, enquanto os menores fatores de
Schmid foram indicados em azul, usando um sistema de coloracao irisada (cores do arco-iris).

Os resultados dos fatores de Schmid obtidos por meio do software TSL/OIM podem ser
obtidos em forma de uma tabela numérica, em funcao das coordenadas de cada ponto varrido
dentro da area analisada, ou na forma de mapas, onde a cada grdo corresponde uma cor em

funcdo da intensidade da tenséo atuante nele e de sua orientagdo cristalogréfica.

5.9 Microscopia eletrénica de varredura em modo transmissdo (STEM)

Microscopia eletronica de varredura em modo transmissédo (STEM, Scanning Transmission
Electron Microscopy) e analises por espectroscopia de raios X por energia dispersiva (EDS,
Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) foram utilizadas para caracterizacdo microestrutural e
de composicao quimica das amostras tratadas por Q&P e HSQ&P. As amostras para as analises
por STEM foram preparadas via feixe de ions focalizados (FIB, Focused lon Beam) usando um
microscopio MEV-FIB Hitachi NB5000 pertencente ao Center for Nanophase Materials
Sciences em Oak Ridge National Laboratory na cidade de Oak Ridge nos Estados Unidos. A
preparacdo por FIB é necessaria porque para se extrair informacdes da secdo transversal da
amostra, ela deve passar por uma sequéncia de passos para afinamento até atingir uma espessura
gue seja transparente a transmissao dos elétrons. Por FIB esse afinamento é feito por meio de

um feixe de ions de Ga'. As amostras foram examinadas no microscopio eletrénico de

" No entanto, nos reticulados cristalinos CCC o deslizamento também pode ocorrer nas familias de planos {112}
e {123} sob certas condices.
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varredura/transmissdo FEI Talos F200X (pertencente a Materials Science and Technology
Division em Oak Ridge National Laboratory na cidade de Oak Ridge nos Estados Unidos)
operado a 200 kV, equipado com fonte de elétrons com emisséo de campo de brilho aumentado
(X-FEG) e sistema Super-X de EDS com 4 detectores de deriva de silicio (comumente

denominados SDD, do inglés Silicon-Drift Detectors) de raios X para analise quimica.
5.10 Tomografia por sonda atémica (APT)

A tomografia de sonda atdbmica (APT, do inglés Atom Probe Tomography) permite
identificar quimicamente, e de forma individual, os atomos do material. Assim, essa técnica
possibilita avaliar a distribuicdo atdmica local pela reconstrucdo de estruturas atdémicas
tridimensionais de fases, precipitados ou interfaces. O principio fundamental da técnica é
baseado na evaporacdo de ions pela aplicacio de um campo elétrico (FIE, Field lon
Evaporation), e combinacdo da técnica de espectrometria de massa de tempo de voo com a
microscopia de projecdo de ponto, usando o ndmero atbmico e o0s is6topos comuns para
identificar o tipo de 4tomo e criar as imagens 3D em escala atbmica. Para remover 0s &tomos
da ponta da amostra sdo aplicadas sequéncias de pulsos de alto voltagem (DC = 2 - 11 kV) e/ou
pulsos de laser focalizados. A preparacdo de amostras por FIB comentada anteriormente para
preparacdo das amostras para analise por STEM, também é necessaria nas analises por APT.
No entanto, enquanto para STEM sdo preparadas laminas finas, para a técnica de APT sdo
necessarias pegas em formato de agulha afiada. A sequéncia de passos na preparacdo da agulha
por FIB é mostrada na Figura 5-7. Como se observa nessa figura as amostras devem ser
suficientemente pontiagudas (< 100 nm), para que seja possivel gerar a evaporag¢ao por campo,
e ndo devem apresentar protuberancias desde a ponta até a base.

A Figura 5-8 mostra de forma esquematica a configuracdo do funcionamento de um sistema
de APT. A amostra é colocada dentro de uma camara de ultra alto vacuo (< 10® Pa ou 10°
mbar) e resfriada até temperaturas criogénicas (30 a 80 K), a fim de reduzir a oscilacéo térmica
dos a4tomos, que pode produzir erros de posicao (conhecido como background espectral) dos
atomos coletados. A eliminacdo da energia térmica maximiza a sensibilidade da estrutura
atdmica, permitindo taxas de evaporagdo similares entre atomos e aumentando a precisdo na
determinacdo da posicdo dos atomos. Adicionalmente, nessas condi¢Ges (de vacuo e
temperatura) se limita a evaporacdo preferencial, minimiza-se a difusdo preferencial e serve
como parte de um sistema adicional de bombeamento assistido por geragéo de vacuo [121]. No

entanto, com a reducdo da temperatura a agulha fica fragilizada e rompe facilmente durante a
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evaporacgdo, o que leva a perda de um numero consideravel de amostras durante a etapa de
anélise no tomdgrafo. A aplicacdo de uma sequéncia de altas voltagens positivas ou de
pulsacdes de laser na ponta da agulha, criam um elevado campo elétrico (= 10%° VV/m) que rompe
as ligacOes atbmicas na superficie da amostra (desorcéo) e causa a ionizacdo. Esse campo
elétrico e proporcional a voltagem aplicada e inversamente proporcional ao raio de curvatura
da ponta da amostra. Por essa razdo, o formato da agulha possui um raio menor que 100 nm
com a finalidade de produzir o campo elétrico necessario para induzir a evapora¢do. Devido a
elevada diferenca de potencial, os atomos evaporados, na forma de ions (cations), sdo lancados
para o detector 2D, localizado a = 100 nm do eletrodo local e acelerados por forga eletrostatica.
A partir dos tempos de voo (TOF, do inglés time-of-flight) de cada ion desde a ponta da amostra
(t1, na Figura 5-8, correspondente ao momento da desor¢do) até o detector (t, na Figura 5-8), é
calculada a relacdo massa/carga e se identifica a natureza quimica do ion. Essa relacdo ¢ obtida
ao igualar as energias produzidas pelo campo elétrico (energia potencial para o ion escapar da
ponta) e a cinética:

1 d?
neVy = Em 7z (5.11)

em que n, e e V, representam o estado de ionizacdo, a carga elétrica fundamental e a voltagem
aplicada e m, d e t representam a massa do ion, a distancia entre a ponta da amostra e o eletrodo
local e o tempo de voo entre a ponta da amostra e o detector (= 500 ns), determinado com um
conversor de tempo digital. Como comentado, a partir da igualdade das energias, é possivel

obter a relagdo massa/carga que permite identificar o tipo de ion, de acordo com:

m t2 Jm/n
e - - 5.12
— = 2e, (dz) = TOF = d (5.12)

A trajetoria dos ions até o detector segue as linhas do campo elétrico aplicado e é
independente da massa ou da carga, ja que depende apenas da distribuicdo das linhas. A posicéao
original dos &tomos na ponta da amostra é determinada a partir da posi¢do (x,y) do impacto
dos ions no detector (aproximando trajetorias retilineas), enquanto a sequéncia de eventos
detectados na evaporacao é utilizada para obter a informacdo da profundidade (posi¢éo em z),
0 que permite fazer, usando um algoritmo de reconstrucao de projecdo inversa, a reconstrugdo
em 3D da distribui¢do atdbmica no interior do material, como mostrado & direita da Figura 5-8.

Mas para isto, deve-se manter o fluxo de evaporacdo de atomos constante durante o
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experimento. Como observado no estagio final da Figura 5-7 a amostra apresenta um formato
no qual o didmetro varia ao longo do comprimento. Portanto, para manter o fluxo de ions
constante, a amplitude da voltagem do pulso aplicada precisa ser gradualmente incrementada
conforme avanca a evaporacdo (como se observa no balango de energias, quanto maior é V,
maior a rapidez dos ions e menor TOF). No entanto, valores muito altos de voltagem ou
incrementos muito rapidos podem causar fratura da agulha durante o experimento, 0 que

apresenta outra causa de perda de amostras durante a etapa de analise por APT.

Deposicao de Pt Remocio

Trincheiras

(1) Extrac¢ao

Transferéncia Soldagem Pt Corte

(2) Montagem

Inicial Final

(3) Polimento da
ponta

Figura 5-7. Sequéncia de passos para preparacao por ions focalizados (FIB) de uma agulha para ser evaporada
por APT. Os trés estagios principais incluem a remog¢do da amostra usando ions de Ga+ para criar as trincheiras
na superficie da amostra, mas antes precisa ser feita uma deposi¢do de uma camada de Pt de = 200 nm para
delimitar a regido e proteger a superficie de implantacdo i6nica. Uma vez a amostra esta livre se transfere e se
solda no manipulador via deposi¢éo de Pt o que permite realizar o polimento final na forma de nanoagulha para
posterior evaporacdo no APT.
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Figura 5-8. Diagrama esquematico do funcionamento de um sistema de tomografia por sonda atdbmica (APT).
Adaptado de [121].

A técnica de analise de alta resolugdo por APT foi utilizada na presente pesquisa a fim de
estudar as caracteristicas e perfis de distribuicdo de carbono, manganés e silicio nos
microconstituintes, nos precipitados e nas interfaces, e de analisar a influéncia da deformacéo
em alta temperatura no enriquecimento em carbono da austenita.

Como comentado, amostras em formato de agulha ultrafinas foram preparadas para os
experimentos de APT usando um feixe de ions de galio focalizado (FIB) instalado em um
microscopio FEI Nova 200 de feixe duplo. As amostras foram evaporadas, no modo laser, em
um equipamento LEAP® 4000X HR (pertencente ao Center for Nanophase Materials Sciences
—CNMS - em Oak Ridge National Laboratory na cidade de Oak Ridge, nos Estados Unidos). O
tomografo por sonda atdbmica utilizado é apresentado na Figura 5-9. As configuracdes de
evaporacdo adotadas foram: temperatura 30 K, poténcia do laser 50 pJ a uma taxa de repeticdo
de 200 kHz e uma taxa de deteccédo ion/pulso de 0,5-1,0%. As posicdes de cada ion evaporado
nas direcbes x e y foram determinadas pelo detector primério e o tempo de voo de cada atomo
foi registrado a fim de gerar o espectro de massa e posteriormente determinar o tipo de
elemento. A reconstrucdo tridimensional das diferentes camadas ao longo do eixo z e a analise
dos dados foram realizadas com auxilio do software CAMECA IVAS (Integrated Visualization
& Analysis Software). Foram usados trés métodos de quantificacdo: iso-superficies,
proxigramas, volumes isolados (a fim de quantificar apenas a matriz sem a influéncia de

misturas de carbonetos ou precipitados) e perfis de linhas de composi¢ao normais as interfaces.
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Figura 5-9. Equipamento LEAP (Local Electrode Atom Probe) 4000X HR®.

5.11 Estereologia quantitativa

Foram utilizadas as especifica¢fes da norma [122], de determinacdo da fracdo volumétrica
pela contagem sistematica manual de pontos. Este método consiste em sobrepor uma rede de
pontos sobre a imagem obtida por MEV. O numero de pontos que caem dentro da fase de
interesse, dividido pelo nimero total de pontos da rede, d& a relagdo numericamente igual a
fracdo volumétrica do aspecto selecionado. Para quantificar a propor¢do das fases, foram
utilizadas malhas de até 391 pontos (Figura 5-10) sobrepostas em pelo menos trés imagens
obtidas por MEV.

u !
HV  mag det WD
20.00 kV 3 500 x ETD 30.8 mm

20.00 kV 3 500 x ETD 30.8 mm

(@)
Figura 5-10. Rede para determinacéo da fracdo volumétrica. (a) MEV da regido analisada, (b) malha superposta
na micrografia.
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5.12 Nanoindentacao

Esta técnica permite a caracterizacdo simultanea da dureza e do modulo de Young na
superficie dos materiais, para profundidades que variam de uns poucos nanémetros até varios
micrdmetros. Ao contrario dos ensaios de macrodureza em que se aplica uma carga fixa, na
nanoindentacao se utiliza uma carga dinamica (P) que aumenta linearmente com o tempo, 0
que permite acompanhar a penetracdao do indentador (h) durante as etapas de carregamento e
descarregamento, realizar testes para pequenas penetragfes e automatizar (instrumentar) o
processo de medicdo. Devido ao fato de que a marca de indentacéo é extremamente pequena e
as medicOes sdo automatizadas, é possivel realizar um grande nimero de medicgdes, avaliar
regides especificas e criar mapas das propriedades mecanicas.

Os nanoindentadores utilizam penetradores (geralmente de diamante) piramidais de base
quadrada tipo Vickers (Figura 5-11a) ou, mais comumente o indentador de piramide triangular
tipo Berkovich (Figura 5-11b).

(@) (b)
Figura 5-11. Penetradores utilizados em ensaios de nanoindentacéo: (a) tipo Vickers; (b) tipo Berkovich.
Uma vez colocada a amostra sobre uma base movel do indentador, ela pode se movimentar
nos planos x, y e z de forma controlada, o que permite, usando o0 microscopio éptico acoplado,
localizar a regido de interesse a ser analisada (Figura 5-12) e se obter a correspondente curva

forca-deslocamento (Figura 5-13).
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Figura 5-13. (a) Curva carregamento-profundidade de penetracdo num ensaio de nanoindentagéo; (b)
detalhamento da relacdo da curva carregamento-profundidade no perfil da impressdo de uma indentaco. h 4,
indica o deslocamento maximo do indentador quando uma carga maxima (P) é aplicada.
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Os testes de nanoindentacdo instrumentada foram realizados em dois nanoindentadores
Hysitron modelo Triboindenter T1 950 equipados com ponta de diamante tipo Berkovich, um
pertencente ao Laboratério de Fendbmenos de Superficies do Departamento de Engenharia
Mecénica da Universidade de S&o Paulo e o outro a0 CNMS no Laboratorio Nacional de Oak
Ridge nos Estados Unidos. Os nanoindentadores podem realizar os testes utilizando o controle
tanto da forca aplicada pela ponta sobre a amostra, como do deslocamento da ponta durante o
processo de indentacdo. As amostras foram testadas na temperatura ambiente, ap6s polimento
em solucdo diamantada até 1 um para posterior analise por MEV, ou em pasta de diamante e
silica coloidal (0,05 um) para as analises complementares por EBSD. Foi utilizado o modo de
controle de forga com cargas constantes de 15 mN ou 1,5 mN (para identificagdo de fases
menores) em matrizes de indentacao de 10 x 10 (mapa de 100 nanoindentac¢des) ou 15 x 15 (em
total 225 indentagfes) com espacamentos de 10 pm nas dire¢des vertical e horizontal. Para a
realizacdo das indentagdes, a forga foi controlada em funcgdo do tempo enquanto foi medido o
deslocamento da ponta sobre o material. O equipamento foi previamente calibrado em uma
amostra padrdo de cristal de quartzo para verificacdo dos valores do médulo de Young (E) e do
coeficiente de Poisson (v) desse material, para o qual E e v deviam estar proximos a 72 GPa e
0,18, respectivamente. A analise estatistica dos valores obtidos com a sequéncia de
nanoindentacGes permitiu obter os valores da dureza (H), E e do modulo elastico reduzido (E™)
do material, através do método de Oliver e Pharr [123]. O método de Oliver e Pharr é o mais
amplamente aceito e, portanto, utilizado para determinacdo de H, E* e E e para analise dos
dados de nanoindentacdo. Além disso, 0 método desenvolvido por Oliver e Pharr permite uma
estimativa da projecdo da area deformada plasticamente quando o indentador atinge a forca
maxima do teste. Como observado na Figura 5-13(b), essa area difere da area observada da
impressao residual deixada ap6s o teste de indentagdo, uma vez que a segunda € menor devido
a recuperacdo elastica do material. Por este método, a dureza é calculada como a razédo entre a
forca aplicada e a area projetada da deformacdo plastica do material para essa forca (equacédo
5.13), sendo essa Ultima extraida da curva de indentagdo (Figura 5-13(a)). Esse método permite
a determinacdo da razdo forca-area deformada, tanto no regime de deformacéo elastico como
no plastico. Essa razdo quando calculada nas curvas de indentago no regime elastico é chamada

de pressdo média de contato, e, quando calculada para o regime plastico, é chamada de dureza.

H= Fmax 5.13
= Ay 6.13)
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Na equacdo 5.13 P, (em Newtons) indica a carga méxima aplicada e A(h.) a area de
contato projetada do indentador para a maxima carga aplicada, expressa pela funcdo de area
aplicada para a maxima profundidade de penetragéo [123].

A partir da funcdo de area obtém-se a area da seccdo transversal do indentador para
diferentes profundidades de penetracdo, que € a forma de descrever a geometria do indentador.
No caso do indentador Berkovich (assumindo geometria perfeita, com um angulo de indentador
na ponta de 65,27°), a &rea A calculada a partir da funcéo contato projetada é dada por:

A(h.) = 3V/3h *tan?0 = 24.49h.* (5.14)

onde h, esté relacionado com o comprimento da deformac&o e a forma do indentador. De fato,

com base nas Figura 5-13 é possivel observar que:
he = hypax — hg (5.15)

em que h, representa o deslocamento elastico (penetracéo elastica) da superficie no perimetro

de contato, que pode ser calculado usando a expressao:

b, = o mix (5.16)

em que 9 é um pardmetro que depende da geometria do indentador (9 = 0,75, para
indentadores Berkovich). A determinacdo de S apartir da curva de descarregamento, permite
calcular h, usando a equacdo 5.16 e, portanto estimar h.. Durante a retirada do penetrador, ele
permanece em contato com a superficie durante um periodo correspondente a sua recuperacao
elastica e a profundidade de penetracdo plastica (hc) é obtida mediante a extrapolacéo da por¢édo
inicial da curva de descarregamento. Esse comportamento se observa na sec¢éo linear da curva
de descarregamento na Figura 5-13(a). A inclinacdo (ou coeficiente angular) dessa linha, dada
pela derivada dP/dh, representa a rigidez elastica da superficie e pode ser expressa, para o

indentador Berkovich, como:

dP 2B

E*JA(h,) (5.17)

em que S € um fator de corre¢do da geometria do indentador (8 = 1,05; para indentadores

axisimétricos) e E* (em GPa) é o modulo elastico reduzido do material, expressado como:
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1 1-vi 1-v}
oY T (5.18)
E* E, E;

em que vy, E; e v;, sdo respectivamente, o coeficiente de Poisson do material estudado (0,33),
0 modulo de elasticidade do indentador (1140 GPa) e o coeficiente de Poisson do indentador
(0,07). Dessa forma, das curvas de carga-deslocamento analisadas, os dados do médulo de

elasticidade reduzido (E*, em GPa) séo calculados, segundo:

5 Vr _ Vi dpP (5.19)

=— XS=——+—X—

2B/ A(he) 2B\JA(he)  dh
Portanto, calculando o valor do médulo elastico reduzido e, sabendo as propriedades
mecanicas do indentador (E; e v;), é possivel determinar o valor da relacdo (1 — vZ)/Ep, €,
usando as equacOes descritas, é possivel determinar o modulo de elasticidade e a nanodureza

para cada indentacao.
5.13 Algoritmo de conversao das curvas de nanoindentagdo em curvas tensdo-deformacao

Um grande nimero de trabalhos tém desenvolvido métodos e algoritmos para extrair as
propriedades mecanicas dos materiais a partir de curvas de carregamento-profundidade de
penetracdo (P x h) obtidas em equipamentos de indentagéo instrumentada [124-128]. Dentre
todos esses métodos, Dao et al. [127] desenvolveram o esquema de andlise reverso mais
completo para determinar as propriedades elasto-plasticas usando as curvas P X h de ensaios
de nanoindentacdo para ligas metalicas. Por essa razdo, na presente pesquisa foi adotado o
algoritmo proposto por Dao et al. [127] para determinar o limite de escoamento (o) € 0
coeficiente de encruamento (n) de acos tratados por Q&P e HSQ&P. Para atingir esse objetivo,
foram utilizadas malhas de 140 x 140 pm? com 225 pontos de nanoindentaco. Assumiu-se que
0 comportamento plastico do material segue a lei de poténcia de encruamento (equacgédo 5.20).
O limite de resisténcia a tracao pode ser estimado por meio do calculo da tensdo de escoamento
no ponto em que a deformacéo real obedece a relacdo de Considére para determinagéo do inicio

de instabilidades plasticas (isto €, a estricgdo ocorre quando se satisfaz a equagdo 5.21).

{ Ee, parao < g, (5.20)

n
Re", paraog = oy,
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o=—oue=n (5.21)
de
em que o ¢ € sdo, respectivamente, a tensdo real de escoamento e a deformacao real, E € o
modulo Young e R € um coeficiente de resisténcia. Alternativamente, a equacdo 5.20 para o

regime plastico de deformagédo (o = g,,) pode ser reescrita em fungédo do limite de escoamento,

do modulo de Young e da deformagdo plastica, &:

E n
g =0y (1 + —8p> (5.22)
Oy

A equagdo 5.22 ¢ muito ttil, pois permite expressar a tensao de escoamento em fungao das
propriedades elasto-plasticas do material, eliminando a necessidade do uso do coeficiente R.
De acordo com a curva tipica de P X h em um ensaio de indentacdo instrumentada (e.g., Figura

5-13(a)), durante o carregamento, a resposta geralmente segue a lei de Kick [129]:
P = Ch? (5.23)

em que C é uma constante que determina a curvatura do carregamento e é dependente da
geometria do indentador e das propriedades elasto-plasticas da amostra indentada. A pressdo
média de contato, P,,., € associada como a propriedade de dureza na regido de indentacéo e é

definida por:

(5.24)

D>|§~u

3

Pave

em gue A4,, é a area projetada da indentacdo medida na forca maxima PB,, aplicada. A maxima
profundidade de penetracdo, h,,, ocorre na aplicacdo de B, e a inclinacdo inicial da curva

durante o descarregamento é definida como:

dR, (5.25)
dh

em que P, ¢ a forga de descarregamento. Por sua vez, A, pode ser estimado, em funcgéo de h,,,

desprezando os efeitos de pile up e sink in, pela relagéo:

Ap = c*hZ, (5.26)
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na qual a constante ¢* assume o valor de 24,56 para o indentador Berkovich, utilizado neste
trabalho. A profundidade residual da indentacdo durante o descarregamento é denotada por h,.,
enquanto W, W, e W, séo, os trabalhos de deformacdo total, plastico e elastico,
respectivamente. Note-se que as trés propriedades, como mostrado na Figura 5-13, relacionam-

se entre si pela relacéo:
W, =W,—W, (5.27)

dPy

Como discutido pelos autores na referéncia [127], C, an

Rr o A )
e h—r sdo trés quantidades
m

independentes que podem ser obtidas a partir da curva P X h. O mérito do algoritmo reverso de
Dao et al. [127] foi o de fazer uso de fungdes adimensionais que estabelecem a correlagao
univoca entre estas quantidades e as propriedades mecanicas macroscopicas do material. Como
ponto de partida, Dao et al. expressaram o carregamento durante o ensaio de indentagdo em

fun¢do de quatro variaveis, h, E*, g, ¢ n, ou seja:
P =P(hE*,0,,n) (5.28)

em que g, ¢ a tensao de escoamento real representativa, correspondente a uma deformagao
arbitraria, ¢ E* é o modulo elastico reduzido, expresso, como mostrado na equacdo 5.18, em
func¢do das propriedades elasticas do material e do indentador.

Na sequéncia, os autores determinaram uma série de fungdes adimensionais

correlacionando as trés variaveis independentes obtidas da curva de carregamento (i.e., C,

2] N

T o ) com as propriedades mecanicas que caracterizam a curva tensdo-deformacao do
hm m

material (E”, g 933, 1 € Paye)- O cONjunto de equagdes adimensionais utilizadas neste trabalho,

é mostrado nas equacdes 5.29 a 5.32. A tensdo representativa calculada para a deformagdo de

0,033, gy ¢33, foi utilizada por Dao et al. [127] de forma conveniente para tornar a equagao 5.22

*

E
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(5.29)

(5.30)

(5.31)

(5.32)

O fluxograma mostrado na Figura 5-14 apresenta a sequéncia de etapas necessaria para

determinag¢do das propriedades mecéanicas do material por meio do algoritmo reverso. Note-se

que, uma vez determinadas as propriedades do material, o limite de escoamento gy, pode ser

determinado a partir da equagao 5.22.
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Figura 5-14. Fluxograma do algoritmo de analise reversa proposto por Dao et al., [127] e utilizado na presente
pesquisa para determinar as propriedades mecanicas de limite de escoamento e coeficiente de encruamento.

A resolugdo das equagdes nao-lineares mostradas na sequéncia de etapas ndo pode ser feita
analiticamente. Desta forma, uma rotina programada em R-script foi escrita e interpretada para
geracdo dos resultados. Foram descartados os pontos de indentagdo que forneceram resultados
sem significado fisico, ou seja, valores negativos das propriedades calculadas, e cuja regressao
para determinacdo da constante C apresentou valores de coeficiente de determinagdo R?

inferiores ao limiar de 0,99.
5.14 Microdureza

Nos testes de microdureza foi usado o microdurémetro FUTURE TECH, utilizando
penetrador Vickers com carga de 0,5 kg e um tempo de penetracdo de 10 s. Foram realizadas
pelo menos 25 medidas na parte intermediaria da amostra. A partir dessas medidas, foram
realizados os calculos do valor médio e desvio padrdo das durezas nas amostras tratadas no

simulador termomecéanico Gleeble.
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5.15 Ensaios mecéanicos tensdo-deformacao em corpos de prova reduzidos

Ensaios de tracdo foram conduzidos em corpos de prova de tamanho reduzido (sub-size)
extraidos da parte central das amostras previamente tratadas no simulador termomecéanico
Gleeble, como mostrado na Figura 5-15(a). A usinagem dos corpos de prova sub-size foi
realizada por eletro-erosdo a fio a temperaturas que ndo superaram os 70 °C durante o corte,
utilizando um fluido dielétrico a fim de evitar alteracdes dimensionais ou danos na amostra,
que pudessem alterar a microestrutura antes do ensaio mecanico. As dimensfes da amostra sub-
size sdo mostradas na Figura 5-15(a) e estdo baseados no trabalho recentemente publicado por
De Knijf et al. [130] de acos Q&P tratados em um simulador Gleeble. Para evitar o
escorregamento das amostras durante os testes de tracdo, foi construido um sistema de garras
como mostrado na Figura 5-15(b). Os ensaios foram conduzidos em maquinas de ensaios
mecanicos Kratos, disponivel no Departamento de Engenharia MetalUrgica e de Materiais da
USP, e Instron modelo 3369, pertencente ao Grupo de Mecanica dos Solidos e Impacto
Estrutural do Departamento de Engenharia Mecénica da USP, ambas com célula de carga de
500 N.

(@) (b)

Figura 5-15. (a) Regido de extracéo dos corpos de prova das amostras tratadas em simulador termomecénico
Gleeble e representacdo esquematica da geometria das amostras para ensaios de micromecanicos de tragéo.
Espessura igual a 1,5 mm. Dimensdes em mm; (b) Sistema de garras projetado para os testes micromecanicos de
tracdo.

As medidas da deformacao foram conduzidas sem uso de extensdémetro devido a dificuldade
da instalacdo do dispositivo nos corpos de prova com as dimensdes da presente pesquisa. Para
0 acompanhamento da deformacéo e determinacdo do alongamento total, em um conjunto de
amostras (resultados apresentados no capitulo 6) foram feitas marcas de microdureza na
superficie da amostra. A medicdo da variacdo do comprimento antes e depois do ensaio foi
realizada usando microscépio 6ptico e micrdmetro acoplados ao microdurémetro FUTURE
TECH e a deformacédo durante o ensaio foi registrada por meio de video, o que auxiliou no
acompanhamento do distanciamento das marcas, até o instante da fratura. As curvas forca-
deslocamento do ensaio de tragdo obtidas pela maquina foram convertidas em curvas tensdo-

deformacéo dividindo o valor de forca (F) pela area da secéo inicial do corpo de prova (4,)
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para se obter a tensdo (o) e dividindo o valor da variacdo do deslocamento (Al) na direcdo da
deformacéo pelo comprimento inicial (antes da aplicacéo da carga) do corpo de prova (l,) para
se obter a deformacao (¢).

Em outro conjunto de amostras (resultados apresentados no capitulo 8) as medidas de
deformacéo durante o ensaio foram feitas usando a técnica de correlagdo de imagem digital
(DIC, Digital Image Correlation). Nesta técnica é usada uma anélise de correlacdo matematica
para calcular a deformacdo na superficie da amostra a partir de uma série consecutiva de
imagens. Os detalhes do algoritmo matematico utilizado para calcular os campos de deformacéo
pelo DIC estdo apresentados no trabalho de Blaber et al. [131]. O método DIC consiste na
medicdo da deformacdo da amostra durante o ensaio por comparagdo, pixel por pixel, da
sequéncia de imagens obtidas antes e depois do alongamento [132]. Para isto, foi necessario
limpar a superficie da amostra e aplicar, usando aerossois, uma fina camada de tinta branca,
seguida pela dispersdo aleatdria de goticulas pretas, criando uma dispersdo de pontos pretos no
centro da amostra que atuam como pontos de referéncia para comparagao no pos-processamento
pelo algoritmo DIC. As imagens durante o ensaio mecanico foram registradas usando uma
camara de 5 mega-pixeis montada em um tripé e alinhada e focalizada ao centro da amostra.
As fotos foram tomadas a cada 0,3 s, correspondente a uma velocidade de fotogramas de 3,33
quadros/s. As imagens foram registradas até a fratura do material e as deformacdes foram
calculadas a partir dos deslocamentos usando o programa de acesso livre n-corr [133].

A distorcdo da amostra durante o ensaio de tracdo € influenciada pela distorcdo
(elasticidade) do sistema deformante, sendo o sistema deformante toda a regido fora do
comprimento util da amostra (I,), compreendendo parte do corpo de prova, garras, travessao
de aplicacdo de carga, etc. O mddulo de elasticidade obtido de uma curva registrada diretamente
pela méaquina de tracdo é bem diferente daquele caracteristico do material, de forma que se faz
necessaria a realizacdo da correcdo da curva tensdo x deformacdo de engenharia obtida
diretamente da maquina. A influéncia da elasticidade do sistema (Ks) seréa tanto maior quanto
menor for sua rigidez (resisténcia a deformacéo elastica). Para a correcdo dos valores do médulo
de Young das curvas tensdo-deformacéo foi usada a equacdo de correcdo proposta por Hajy-
Akbary et al. [134], originalmente aplicada para corrigir a rigidez da maquina de ensaios
mecanicos em corpos de prova de tragdo com dimens&o reduzida.

1ttt (5.33)
Ks Km  Kcp
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em que Ks, Km e Kcp representam a rigidez do sistema, da maquina e do corpo de prova,
respectivamente, com K = E.A/l e E = a,/¢. Sabendo que o deslocamento total é a somatdria
do deslocamento da maquina mais o deslocamento do corpo de prova e que pela lei de Hooke

temos [ = F/K, com F = g. A, podemos obter uma expressdo que relaciona as deformacdes

com a rigidez da maquina:

0.A (5.34)
Km.l

Ep =ET

Na Figura 5-16, sdo apresentadas as curvas corrigida e ndo corrigida do ensaio tenséo-
deformacdo na amostra como recebida, usando corpos de prova sub-size. A curva ndo corrigida

inclui as informacdes elasto-plasticas tanto da amostra quanto do sistema deformante. Jaa curva

corrigida leva em conta somente os valores préaticos.

. , , . , . , .
g004 i
= 1 i
~ 6004 )
;;C { Kep —— Nao corrigida
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Figura 5-16. Curvas tensdo-deformacédo aparente (direita) obtida pela influéncia da deformacdo da maquina de
ensaios mecénicos e a respectiva curva real corrigida.

5.16 Modelamento por elementos finitos orientado a objetos (OOF2)

Tendo em vista 0 método dos elementos finitos (MEF), o programa OOF2® [135] foi criado
por um grupo de pesquisadores do NIST (do inglés, National Institute of Standards and
Technology) para calcular as propriedades mecanicas, incluindo o estado de tensbes e
deformacdes, de microestruturas sob a acdo de condi¢cdes de contorno impostas. Em lugar de
usar 0 modelo de célula unitaria empregado convencionalmente no MEF, o OOF2® analisa

microestruturas reais através da discretizacdo da microestrutura, identifica caracteristicas
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(agrupando os pixels), permite a geragcéo de malhas e a atribuicdo de propriedades mecanicas
as diferentes fases associadas aos grupos de pixels que as identificam. Esse procedimento
permite avaliar as respostas mecanicas ou térmicas para as condi¢des de contorno atribuidas ao
modelo [136, 137].

O programa OOF2 contém um gerador de malha e um sistema de mddulos para realizar
andlise por elementos finitos. Na presente pesquisa, foi utilizado apenas o gerador de malha do
OOF2 (versdo 2.1.12), e a andlise por MEF foi realizada em cddigo comercial Abaqus®,
importando a malha (arquivo de malha .inp) gerada previamente em OOF2. O uso do Abaqus
para a solucdo do modelo MEF é justificado por sua tecnologia robusta (em termos de
convergéncia e eficiéncia computacional) para a solu¢do numérica das equagdes nao-lineares e
do problema elasto-plastico, incluindo o uso de elementos planos de deformacdo, para as
analises micromecanicas subsequentes. Dessa forma, o gerador de malha de OOF2 foi utilizado
para criar a malha que define e agrupa os microconstituintes e a malha foi exportada para o
Abaqus, para conduzir as analises micromecénicas sob carregamento uniaxial na microestrutura
“virtual”, que incorpora as morfologias reais das fases.

O primeiro passo para a criacdo da malha no OOF2 foi importar uma imagem obtida por
MEV-FEG da superficie do aco TRIP ap6s o tratamento termomecanico (Figura 5-17(a)). Essa
imagem foi processada usando as ferramentas de processamento de imagem RGB e de contraste
incorporadas no software Adobe Photoshop® para identificar as diferentes caracteristicas da
micrografia (Figura 5-17(b)). Cores similares, ou pixeis com niveis de cinza similares, nas
imagens RGB foram isoladas no OOF2 e foram atribuidas a uma fase ou microconstituinte
especifico para cada conjunto de pixeis. A Figura 5-17(c) mostra as regides identificadas como
ferrita; 0 mesmo tratamento de imagem foi realizado para 0s outros microconstituintes. Malhas
de elementos finitos foram geradas e refinadas como mostrado na Figura 5-17(d). Elementos
individuais foram também selecionados com base em sua homogeneidade e modificados
criando um refino de malha nos contornos. A geragdo das malhas em OOF2 usa uma abordagem
virtual baseada na energia — virtual energy-based approach — [136]. O refinamento da malha
em OOF2 permite a divisdo dos elementos e a movimentacdo dos nos para se adaptar a forma
da microestrutura e desta maneira minimizar o parametro funcional da energia virtual, g [136,
137]:

B = ©Brom + (1 — q)).gforma (5.35)



88

em que ¢ é um parametro entre 0 e 1, com 0 correspondendo a forma de um triangulo ou
quadrilatero ideal e 1 correspondendo a um elemento completamente homogéneo (contendo
apenas um grupo de pixels da mesma cor) [137]. O funcional de energia considera as energias
dependendo da quantificacdo das qualidades da forma (Bso,-mq) € da homogeneidade (8,m) de

cada elemento da malha.

(d)
Figura 5-17. Passos envolvidos na criagdo de uma malha usando OOF2. Neste caso é uma ilustracdo para uma
Unica fase (ferrita) (a) imagem MEV-FEG (b) realce dos contornos e do contraste (c) escolha da fase de interesse
(d) criacdo da malha e importacao para Abaqus.

Um dos prop6sitos da modelagem micromecanica é considerar apenas uma pequena parte
do material. Isto é possivel se 0 modelo é um elemento de volume representativo (conhecido
como RVE, do inglés Representative Volume Element) [138]. Elementos bidimensionais
triangulares lineares, tipo CPS3, foram adotados no modelo de elementos finitos para simular
0 comportamento no plano de uma chapa de aco TRIP sob tragdo. No modelo MEF elasto-

plastico foram assumidos o critério de von Mises, a regra do fluxo associativo e a condicdo de
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endurecimento isotropico para cada fase. A regra de fluxo prescreve a dire¢do de ocorréncia da
deformacéo pléstica quando a condic¢do de escoamento é superada. O carregamento uniaxial foi
simulado pela fixac¢éo dos deslocamentos ao longo do eixo x e aplicando condi¢fes de contorno
de deslocamento ao longo do eixo y. Cabe ressaltar que na literatura tém sido reportados varios
modelos de simulagdo numérica baseados na microestrutura [139-141]. No entanto, a maioria
deles tem assumido particulas simples idealizadas, microestruturas simples (bifasicas ou
grandes tamanhos de grdo) ou caracteristicas de forma simples como esferas e elipsdides.
Portanto, € interessante o desenvolvimento de técnicas para simulacdo de microestruturas que
incorporem as caracteristicas das formas complexas de microestruturas reais como proposto na
presente pesquisa, onde imagens de MEV foram usadas como entrada no c6digo computacional.

Quando o objetivo esta baseado em tentar calcular da forma mais precisa possivel, 0s
campos de tensdo e deformacdo dentro do RVE, a morfologia deve ser a mais realista possivel.
No caso da analise baseada na microestrutura, esta deve ser representada por uma estrutura de
grdos. Pelo fato de os grdos serem estruturas tridimensionais (3D), modelos de simulacdo 3D
deverdo ser preferidos; p. ex. o algoritmo Voronoi [138] ou a técnica de montagem serial
consecutiva de micrografias [142], que permitem estimativas mais precisas. Entretanto, o uso
de modelos 3D pode incrementar a complexidade da malha, o que acontece também nas
reconstrugdes microestruturais (no caso de sec¢fes metalograficas ao longo do plano xy), e a
definicdo das condicdes de contorno no modelo. Além disso, a quantidade de dados (numero
de elementos e de equacdes a serem resolvidas) pode aumentar consideravelmente os tempos
de simulagdo, exigindo clusters mais robustos para o desempenho da simulagdo. Choi et al.
[143] e Sodjit et al. [144] mencionam que modelos 2D sdo capazes de capturar as caracteristicas
essenciais dos comportamentos no plano da deformacéo de acos TRIP, e, consequentemente,
aproximacdes usando modelos numéricos 2D podem ser realizadas para diversas aplicacdes a
fim de esclarecer as respostas mecénicas baseadas na microestrutura.

Desta maneira, baseado na combinacdo de OOF2® e Abaqus®, ambos programas sendo
projetados para modelagem por elementos finitos, foram calculadas as propriedades mecanicas
de tracdo, incluindo nos modelos numéricos as microestruturas complexas obtidas por
microscopia eletrdnica de varredura obtidas da regido central dos corpos de prova tratados por

simulacéo fisica usando simulador termomecénico Gleeble.
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6 CARACTERIZACAO E METODOLOGIA PARA CALCULAR AS
PROPRIEDADES MECANICAS DE UM ACO TRIP SUBMETIDO A
ESTAMPAGEM A QUENTE E TEMPERA E PARTICAO (Q&P)

Resumo

Foram realizadas simulacfes termomecanicas dos processos de témpera, estampagem a quente,
e témpera e particdo em simulador termomecanico Gleeble®3S50 acoplado a uma linha de
difracdo de raios X gerados por fonte de luz sincrotron. As microestruturas e as propriedades
mecanicas foram analisadas usando microscopio eletrénico de varredura por emissao de campo
(FEG-SEM), difracdo de raios X e nanoindentacdo. As microestruturas das amostras tratadas
termomecanicamente foram modeladas usando o método dos elementos finitos orientado a
objetos (OOF). As microestruturas modeladas por OOF foram integradas a um modelo elasto-
plastico de elementos finitos para predizer o comportamento mecanico. Usando o método de
algoritmo reverso, foram determinadas as propriedades mecanicas elasto-plasticas de diferentes
microconstituintes. Isto foi feito por meio da analise de curvas forca-profundidade de
penetracdo obtidas por nanoindentagdo instrumentada. Ensaios de tragcdo dos agos tratados
termomecanicamente foram realizados usando corpos de prova de tamanho reduzido (sub-size)
extraidos da regido central das amostras tratadas em simulador termomecénico Gleeble®3S50.
A comparacdo entre os resultados experimentais, do algoritmo reverso e das microestruturas

modeladas por OOF mostraram uma boa concordancia.
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6.1 Introducao

O aumento das exigéncias da industria automobilistica para diminuir o consumo de
combustivel e aumentar a seguranca dos passageiros e pedestres tem estimulado o
desenvolvimento da nova geragcdo de acos de alta resisténcia. Para reduzir o consumo de
combustivel é necessario reduzir o peso do veiculo usando chapas finas que apresentem uma
boa relacéo entre resisténcia mecanica e ductilidade. Um caminho promissor para obter um
balanco favoréavel entre resisténcia ductilidade é por meio do tratamento térmico de témpera e
particdo (Q&P) [1]. O tratamento de Q&P pode produzir uma microestrutura martensitica com
consideraveis quantidades de austenita retida (RA). Nesse processo, 0 aco é austenitizado total
ou parcialmente e depois temperado até uma temperatura (QT) entre as temperaturas de inicio
(M) e fim (M) da transformagéo martensitica, para criar uma mistura controlada de martensita
e austenita. Em adicdo, uma porcentagem de ferrita intercritica formada durante a austenitizacdo
pode estar presente, dependendo da temperatura de austenitizacdo utilizada. Na sequéncia, na
etapa de parti¢do, o aco € mantido em um patamar isotérmico na mesma temperatura de témpera
(tratamento Q&P em uma etapa) ou aquecido até uma temperatura de particdo (PT) mais
elevada (Q&P em duas etapas) para permitir que o carbono particione da martensita para a
austenita. Na etapa de particdo, a difusdo do carbono ocorre da martensita supersaturada para a
austenita ndo transformada (particdo de carbono), estabilizando-a a temperatura ambiente. A
austenita enriquecida em carbono, estabilizada na temperatura ambiente, pode contribuir nas
propriedades mecéanicas de forma semelhante ao que acontece nos acos onde ocorre
transformacdo induzida por plasticidade (TRIP) [145]. A distribuicdo do carbono,
especificamente sua concentracéo local em fases individuais, contornos de grdo ou contornos
de interfaces, sdo parametros essenciais para influenciar as transformacfes de fase e as
propriedades mecanicas.

Adicionalmente, a estampagem a quente (HS) é um dos métodos mais eficazes para produzir
acos de ultra alta resisténcia em componentes automotivos. Esse € um processo ndo isotérmico
projetado para chapas metalicas, no qual a conformacdo e a témpera acontecem de forma
simultdnea [146]. Sua principal vantagem estd na maior precisdo na forma das pegas,
permitindo o uso de chapas metélicas mais finas. Dessa forma, a reducdo do peso pode ser
alcancado enquanto se mantém a integridade estrutural, permitindo a producéo de pecas de ultra
alta resisténcia sem que apresentem retorno elastico (springback) [82].

Recentemente, Liu et al. [147] apontaram que embora o processo de Q&P seja um dos

métodos mais promissores para produzir acos avangados de alta resisténcia (AHSS) com alta
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resisténcia e ductilidade, os métodos de tratamento térmico ndo consideram as transformacdes
de fase induzidas pela deformacéo. Poucos estudos tém investigado o potencial da combinagéo
dos processos de estampagem a quente e de témpera e particdo [147-151]. No entanto, esses
estudos foram limitados a deformacéo isotérmica com austenitizacdo plena e a tratamentos de
Q&P de uma etapa. Uma excecdo € o trabalho de Chang et al. [149], que desenvolveram o
tratamento de Q&P em duas etapas com tempo de témpera de um minuto antes do tratamento
de particdo. No entanto, De Knijf et al. [152] salientaram que o tempo de manutencao isotérmica
na temperatura de témpera em acos Q&P precisa ser mantido curto o suficiente (geralmente de
cinco a dez segundos), a fim de evitar a precipitacdo de produtos de transformacao isotérmica
na temperatura de témpera. Na presente pesquisa, é proposto um novo processo (designado aqui
como: HSQ&P) aplicado em aco assistido por efeito TRIP, que combina a austenitizacao
intercritica com deformacdo ndo isotérmica, seguido de tratamento Q&P de duas etapas. Os
experimentos foram conduzidos usando equipamento de simulagdo termomecanica, a fim de
comparar a microestrutura e as propriedades mecanicas do a¢co TRIP submetido a témpera (Q),
HS, Q&P e HSQ&P. Vaérias técnicas de caracterizacdo e modelagem foram usadas:
nanoindentacdao, método dos elementos finitos orientada a objetos e testes micromecanicos. A
influéncia do tempo, a temperatura e a deformacéo na estabilidade da austenita retida, bem
como o papel da plasticidade induzida pela transformacéo na conformabilidade e a absorgéo de
energia foram estudadas in situ, usando difracdo de raios X gerados por fonte de luz sincrotron.
Esses experimentos foram realizados na estacdo experimental brasileira XTMS operada
conjuntamente pelo Laboratério Nacional de Nanotecnologia (LNNano) e pelo Laboratério
Nacional de Luz Sincrotron (LNLS).

O Simulador termomecéanico Gleeble®3S50 foi usado para reproduzir as condigcdes de
tratamento termomecanicas (taxas de aquecimento, resfriamento e deformacéo) esquematizadas
na Figura 6-1. Os parametros de tempo e temperatura para 0s processos de Q&P (temperatura
de témpera, QT, tempo de témpera, Qt, temperatura de particdo, PT, e tempo de particdo, Pt)
foram baseados no trabalho de Clarke et al. [111], desenvolvido em um ago de composigédo
similar ao do presente estudo. Com base no modelo de particdo completa do carbono e
assumindo austenitizacdo intercritica, Clarke et al. [111] indicaram uma temperatura 6tima de
témpera (com a qual se obtém a maior fragdo volumetrica de austenita na temperatura ambiente)
de 240 °C. Nos resultados experimentais esses autores mostraram que quando o ago foi
temperado a 240 °C a m&xima fragdo de austenita retida foi para a condi¢do de particéo feita
em temperatura de 400 °C com manutengdo por 30 s. No entanto, seus resultados também

mostraram que a maior porcentagem de austenita retida, considerando todos os resultados
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experimentais, foi obtida para uma temperatura de témpera de 250 °C com etapa de particdo a
400 °C por 100 s. Tendo em vista esses resultados, os pardmetros de tratamento escolhidos para

este trabalho foram temperatura de témpera de 250 °C com etapa de particdo a 400 °C por 30 s.
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Figura 6-1. Representacdo esquematica dos tratamentos termomecanicos: (a) témpera, (b) estampagem a quente
(HS), (c) ttmpera e particdo (Q&P) e (d) HS seguido por Q&P (HSQ&P). HT, IT, QT e PT representam as
temperaturas de homogeneizacgdo, intercritica, témpera e particdo, respectivamente. Te, € e € representam a

temperatura, quantidade e taxa de deformagéo, respectivamente.

O procedimento experimental utilizado nas experiéncias realizadas no presente capitulo
inclui as sec¢des de: simulagfes no software Thermo-Calc® (usando a base de dados TCFE),
analise in situ usando radiacao sincrotron no simulador termomecanico Gleeble, dilatometria,
determinacdo da austenita retida por difracdo de raios X, caracterizacdo metalogréafica e
mecanica usando microscopia eletronica de varredura (MEV-FEG), EBSD, nanoindentacao,
estereologia quantitativa, simulacéo pelo método de elementos finitos orientada a objetos e em
programa Abaqus, algoritmo reverso para conversdo das curvas de nanodureza em propriedades
mecanicas, ensaio mecanico em corpos de prova de tamanho reduzido (sub-size) extraidos de

amostras tratadas em Gleeble e microdureza.
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6.2 Resultados e discussao

6.2.1 Temperatura intercritica

As fracdes volumeétricas das fases obtidas por meio de simulacGes termodinamicas de
equilibrio, utilizando software Thermo-Calc®, sdo mostrados na Figura 6-2. Nesta figura é
possivel observar que quando a temperatura é inferior a temperatura Ae: (= 700 °C), o ago
contém aproximadamente 98% de ferrita (o) € 2% de cementita (0). Durante o aquecimento,
tanto a cementita como a ferrita iniciam sua transformagdao para austenita (y) acima da
temperatura Ae:. Quando a temperatura Ae's (= 715 °C) ¢ atingida a cementita € completamente
dissolvida. Na faixa de temperaturas entre Aei1 e Ae't a concentragdo de carbono na austenita
(Cy, em peso) aumenta, com 0 aumento da temperatura, de 0,59% a 0,65%. Em temperaturas
superiores a Ae'y a ferrita continua sua transformacao para austenita e o carbono decresce em
funcdo da temperatura até a temperatura Aes (840 °C) ser atingida. Uma vez que a fragdo de
austenita em equilibrio pode ser considerada como o limite superior da fracdo de austenita
durante o tratamento intercritico, os dados termodindmicos sdo Uteis para compreender 0s
resultados obtidos por dilatometria.
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Figura 6-2. FragBes volumétricas das fases em equilibrio e concentracdo de carbono na austenita em funcéo da
temperatura previsto por Thermo-Calc® (TCFE). o, y e 0 sdo ferrita, austenita e cementita. Cy representa a
concentracdo de carbono (em peso) na austenita.

6.2.2 Dilatometria

Como mostrado na Figura 6-3, as amostras foram homogeneizadas a 1000 °C (por 5
minutos), seguido por tratamento de austenitizacdo intercritica a 800 °C (por 5 min). O
aguecimento a uma taxa constante de 15 °C/s teve como objetivo simular a taxa de aquecimento

usualmente utilizada em chapas de aco. Em seguida, as amostras foram resfriadas até a
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temperatura ambiente (20 °C) a uma taxa de 60 °C/s. A curva de dilatometria permitiu identificar
as temperaturas Acz e Acsz a 760 °C e 890 °C, respectivamente. A auséncia de inflexdes na etapa
de resfriamento anteriores a expansdo decorrente da formacdo de martensita indica que nao
ocorreram transformacdes de fase difusionais durante esta etapa, ap0s a austenitizacdo
intercritica. A transformacdo martensitica inicia em ~ 390 °C e prossegue até a temperatura de
témpera a 250 °C. Durante a etapa de particdo a 400 °C por 30 s foi observada uma expanséo
volumétrica na amostra, sugerindo que: a) parte da austenita transformou-se em ferrita-bainitica
[74, 153] e/ou; b) houve formacdo de martensita isotéermica [73, 154] e/ou; c) a martensita
formada durante a témpera continua crescendo; e/ou, d) a particdo de carbono da martensita

para austenita ocorreu envolvendo migracao da interface martensita/austenita [155, 156].

' ‘ Homogeneizacgao.
— Q&P ©

1.2 S Ac = 760 °C

1 e

\\
Ac = 890 °C
Austenitizagao

Intercritica

|

QT = 250 ‘(\\l
T ’. T - : T b T Y T
200 100 600 300 1000
Temperatura (°C)
Figura 6-3. Curva obtida por dilatometria do agco TRIP submetido ao processo de témpera e particdo (Q&P). QT
e M; indicam a temperatura de témpera e de inicio da transformagdo martensitica.

Embora a formacdo de cementita possa acontecer durante a etapa de particdo, a expansdo
acima mencionada ndo se relaciona com a precipitacdo de cementita, dado que causaria uma
contracdo da amostra [153, 157]. A expansdo também foi observada durante a etapa de particdo
da amostra tratada por HSQ&P. A comparagdo das etapas de particdo das amostras Q&P e
HSQ&P mostraram que a expansdo para a condicdo HSQ&P é consideravelmente menor do
que na condi¢do Q&P, como se observa na Figura 6-4. Esse resultado indica uma menor cinética
para a decomposicdo da austenita, provavelmente devido a estabilizacdo mecanica da austenita,
a qual pode afetar a formacéo de bainita [158] e/ou retardar a transformacéo martensitica [159].
No primeiro mecanismo, as florestas de discordancias formadas durante a deformacgdo da
austenita retardam o crescimento da bainita. As discordancias podem afetar o avanco das

interfaces formadas por arranjos de discordancias que deslizam (glissile), da mesma forma que
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um escorregamento comum ¢é mais dificil dentro de uma floresta de discordancias [160], 0 que
dificulta a transformacéo martensitica pelo mecanismo cisalhante [161]. Dessa forma, quando
0 processo HSQ&P é aplicado, ndo ocorrem, ou pelo menos sdo altamente reduzidas, a

formacéo de bainita ou o crescimento das placas de martensita.

0.435 — — Q&P
— HSQ&P

0.430 ~

0.425 S

0.420() 4

AL/L,

0.415 ~

0.410 1

0.405 -~

0 3
Tempo (s) !

Figura 6-4. Mudanca relativa do comprimento da amostra em func¢éo do tempo na etapa de particdo a 400 °C
para os processos de Q&P e de HSQ&P. O tempo de inicio (0 s) corresponde a0 momento em que a temperatura
de 400 °C ¢ atingida na etapa de parti¢do. Para facilitar a comparacéo as curvas foram movimentadas ao longo do

eixo das ordenadas.

6.2.3 Caracterizacdo microestrutural

Na Figura 6-5 pode-se observar imagens obtidas por MEV-FEG das amostras do aco TRIP
tratadas por Q, Q&P, HS e HSQ&P. Nessas imagens, a martensita é representada nos graos
maiores, regides em tons de cinza mais claros, identificadas como exemplo pelo contorno em
vermelho, enquanto os grdos menores em tons de cinza mais escuros e em baixo relevo sédo de
ferrita. As microestruturas das amostras tratadas por Q e Q&P sdo muito semelhantes,
consistindo de ferrita (a), ferrita-bainitica (a;,), martensita (a’) e dois tipos diferentes de
austenita retida: na forma de blocos (y,) e na forma de filmes (yf). A determinagdo das
diferengas e os detalhes microestruturais foi apenas possivel utilizando maiores aumentos,
como mostrado no quadro amarelo inserido a esquerda da Figura 6-5(b). A partir dessa imagem
é possivel observar que a microestrutura contém trés diferentes tipos diferentes de ferrita: ferrita
intercritica (a;¢), ferrita epitaxial (ag) e a;,. As ferritas intercritica e epitaxial podem ser
facilmente distinguidas devido as diferencas topogréaficas e a resposta ao ataque metalogréfico.
Detalhes da formacao e a distribuicdo dos perfis de carbono das microestruturas formadas por

esses dois tipos de ferrita foram detalhadas por Santofimia et al. [162]. Visto que a presenca de
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ferrita epitaxial aumenta a ductilidade e reduz a fragcéo de austenita formada durante a particéo,
Santofimia et al. [162] ressaltaram a importancia de controlar a formacao de ferrita epitaxial
durante a etapa da témpera, a fim de garantir uma adequada fracdo volumétrica de austenita
antes da formacéo de martensita. As Figura 6-5(c) e 6-5(d), correspondentes as amostras HS e
HSQ&P, parecem indicar que a transformacdo de bainita foi suprimida pela deformacgdo em
alta temperatura e que a deformacéo néo isotérmica induz a formacéo de ferrita nos contornos
de gréo da austenita. A quantidade de ferrita nos contornos de grao foi maior nas amostras HS
e HSQ&P quando comparadas com as Q e Q&P. A nucleacéo de ferrita durante a deformacao
pode ocorrer pelo mecanismo conhecido como transformagdo ferritica induzida pela
deformacéo (DIFT, Deformation Induced Ferrite Transformation) [86]. A Figura 6-6 mostra
que a deformacdo em alta temperatura também promove a diminui¢do do tamanho de gréo, o
que poderia contribuir para um melhor compromisso resisténcia-ductilidade do aco TRIP
estudado. Nessa figura, o tamanho e distribuicéo das regifes austeniticas (estrutura CFC) estdo
indicadas pelas regides em vermelho, enquanto a ferrita e a martensita (estrutura CCC)
aparecem em verde. As regides mais escuras em verde indicam regiGes de menor contraste de
banda (BC, Band Contrast) devido a maior densidade de discordancias, o que muito

provavelmente corresponde a martensita fresca (a]’c)8, que é a martensita criada durante a

témpera final até a temperatura ambiente [162]. Essas areas correspondem a grdos contendo
uma maior densidade de defeitos no reticulado cristalino, como discordancias [163, 164] ou
defeitos puntiformes [165], produzindo um baixo contraste devido a distor¢do dos limites das
bandas de Kikuchi e na menor qualidade dos padrdes de difragdo indexados [166]. Além disso,
as placas de martensita revenida ttm um tamanho maior que a martensita fresca, uma vez que
a primeira transforma através do grdo total de austenita, enquanto a martensita fresca se
transforma a partir das regides de menor tamanho (e estabilidade) de austenita apds a etapa de

particéo.

8 A martensita criada durante a témpera final (témpera ap6s o estagio de particdo) também é conhecida como
martensita nova, secundaria ou néo revenida. Na presente pesquisa foi adotado o termo “martensita fresca”, devido
a denominagdo comum na literatura inglesa de “fresh martensite”.
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Figura 6-5. Imagens obtidas por MEV-FEG ap0s o0s tratamentos de: (a) témpera; (b) Q&P; (c) HS; e (d)
HSQ&P. &', a, @y, a;c, ag, V5, € ¥ SG0 martensita, ferrita, ferrita-bainitica, ferrita intercritica, ferrita epitaxial
e austenita retida na forma de blocos e de filmes, respectivamente.

(a) (b)

Figura 6-6. Imagens por EBSD apos: (a) Q&P, com 3% de austenita retida (y); (b) HSQ&P, com 7% de y. yp, €
¥ 80 austenita retida na forma bloco e de filme. a € ferrita; a’ € martensita (a regido delimitada no contorno
amarelo na imagem (a) pode conter alguns filmes finos de y entre as ripas de martensita, mas elas estdo abaixo

da resolucdo do sistema EBSD); e e € martensita fresca.
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6.2.4. Difracéo de raios X e avaliacdo in situ usando radiacao sincrotron

A Figura 6-7(a) mostra os padrdes de difracdo e as intensidades calculadas para as quatro
diferentes rotas de processamento aplicadas ao ago TRIP. Os resultados evidenciam que 0s
tratamentos térmicos envolvendo a etapa de particdo (Q&P e HSQ&P) resultam em maiores
quantidades de austenita retida (entre 6,7 e 8,0%). A amostra HSQ&P mostrou um leve aumento
da fracdo volumétrica de austenita, muito provavelmente devido a rejeicdo do carbono a partir
da ferrita formada durante a deformacdo em alta temperatura (efeito DIFT), levando ao
enriquecimento da austenita residual e a sua estabilizacdo. Embora parte da austenita retida
tenha sido consumida pela formacdo de ferrita durante a deformacdo pelo efeito DIFT, o
aumento da fracdo volumétrica de austenita foi confirmada tanto pelos resultados de difracao
de raios X como pelos de EBSD. A partir desses resultados, espera-se que 0s tratamentos em
que é aplicada deformacdo em alta temperatura, antes do processo de Q&P, contribuam refinar
a microestrutura multifasica, melhorando a resisténcia e a ductilidade, esta ultima devido a
ocorréncia do efeito TRIP, devido ao aumento da fracdo volumétrica de austenita retida.

Os resultados dos experimentos de difracdo sincrotron in-situ mostrados na Figura 6-7(b)
indicam um aumento no teor de carbono da austenita com o aumento do tempo de particéao,
tanto para o tratamento Q&P quanto para 0 HSQ&P. O enriquecimento em carbono da austenita
em decorréncia da particdo do carbono, rejeitado pela martensita causa 0 aumento de seu
parametro de rede. A partir da equacdo de Dyson e Holmes [116] a concentracdo de carbono
apos ambos os tratamentos foi de aproximadamente 1,2 + 0,03 % em peso. Zhang et al. [167]
tém destacado que s@o necessarios teores de carbono superiores a 1% (em peso) para estabilizar
a austenita. Por outro lado, apenas valores abaixo de 1,5% (em peso) contribuem para o efeito
TRIP [168]. Note-se que embora os resultados da equacgédo de Dyson e Holmes tenham mostrado
um enriquecimento similar da austenita para ambos os tratamentos, o enriquecimento durante
a etapa de particdo foi menor na amostra HSQ&P, quando comparada com a amostra Q&P. Isto
pode ser explicado pelo agrupamento (‘clustering’) e segregagdo dos atomos de carbono para
os defeitos do reticulado, ou seja, a deformacdo em alta temperatura pode levar a segregacao
dos atomos de carbono para regides com alta densidade de discordancias formando atmosferas
de Cottrell. No entanto, a ferrita formada pelo efeito DIFT poderia contribuir com o maior teor
de carbono na austenita na temperatura ambiente. Consequentemente, quando séo comparados
os dois efeitos descritos (particdo de carbono por Q&P e efeito DIFT), parece ser que o efeito
DIFT tem uma maior contribuicdo para o enriquecimento em carbono na austenita e a

estabilizacdo da austenita na temperatura ambiente. Adicionalmente, a estabilizacdo mecéanica
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da austenita por florestas de discordancias podem, também, contribuir para o aumento da fragdo
volumeétrica de austenita retida na temperatura ambiente, como observado nos resultados de
EBSD e difracéo de raios X.
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Figura 6-7. (a) PadrBes de difracéo de raios X com intensidades normalizadas para e e y, na temperatura
ambiente, adquiridas apos os tratamentos de Q, HS, Q&P e HSQ&P; (b) evolucédo dos teores de carbono (%C) na
¥ em funcéo do tempo (in situ) durante a etapa de particdo a 400 °C para os tratamentos de Q&P e HSQ&P.

6.2.5 Nanodureza e algoritmo de conversao

A caracterizacdo microestrutural por MEV-FEG, como ja foi comentado, foi
complementada pela caracterizagdo micromecanica a fim de interpretar adequadamente as
microestruturas obtidas. O mapeamento da superficie a partir da nanodureza é uma técnica
poderosa para avaliar os microconstituintes, bem como a homogeneidade microestrutural. Cada
microconstituinte tem sua propria faixa de dureza e, portanto, os valores de dureza podem ser
usados como critério para reconhecer, tanto qualitativa como quantitativamente, a presenca de
diferentes fases ou microconstituintes na microestrutura. Na Figura 6-8, um mapa de medicoes
de nanodureza foi superposto a uma imagem de microscopia eletronica de varredura para a
amostra Q&P. A Figura 6-9 apresenta os valores de nanodureza e as curvas carga-deslocamento
para as seis nanoindentacfes, mostradas na Figura 6-8. A dureza pode ser diretamente
relacionada a profundidade de penetracdo; desse modo, as profundidades de penetracdo
menores podem ser associadas com regides de martensita. As indentacfes #1 e #2 claramente
identificam ferrita poligonal (valores de nanodureza de 3,87 e 4,99 GPa), enquanto a indentacéo
#3 indica uma dureza de 3,77 GPa e pode ser identificada como uma regido de ferrita-bainitica
(bainita superior isenta de carbonetos com austenita retida entremeada por filmes de austenita).
Os resultados correspondentes as indentagdes #1 e #2 mostram que a dureza no centro do grao

de ferrita rodeado por regides de austenita (indentacdo #1) foi menor que a ferrita proxima a
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interface ferrita/martensita (indentacéo #2). As medicdes feitas nas proximidades das interfaces
ferrita/martensita podem ser influenciadas pelas restri¢cdes impostas pela regido de maior dureza
(resisténcia mecanica) na fase mais macia [169]. As indentacdes #4 e #5 foram realizadas em
uma regido de martensita com 8,19 GPa de nanodureza e em uma placa de martensita que
apresenta precipitacdo de carbonetos e 7,19 GPa de nanodureza. As profundidades de
penetracdo das indentagdes em ambos o0s casos foram de aproximadamente 300 nm. Os valores
de dureza da ferrita obtidos na presente pesquisa foram levemente superiores a alguns
reportados na literatura [170-172], mesmo tratando-se de amostras tratadas por Q&P [173].
Isto se deve, provavelmente, as restrigdes induzidas nos contornos de grdo da ferrita pelos
constituintes mais duros ao seu redor. Desse modo, as propriedades locais de alguns
microconstituintes individuais podem variar com o grau de homogeneidade da microestrutura,
0 tamanho de grao, as tensdes residuais do material indentado, bem como, com a distribuicdo
heterogénea do carbono associado a particdo do carbono da martensita para austenita nos
tratamentos de Q&P, o que leva a variacbes locais da resisténcia para 0 mesmo
microconstituinte. Durante os ensaios de nanoindentacéo o efeito TRIP [174] foi revelado na
austenita retida. Esse comportamento € observado especialmente na etapa de carregamento da
curva carregamento-profundidade de penetracdo onde pequenas descontinuidades ou pop-ins
[174, 175] podem ser observadas. Essas descontinuidades séo indicadas por setas vermelhas na
curva 6 da Figura 6-9. Os varios pop-ins podem estar associados a estabilidade relativa e a
morfologia da austenita retida. Os primeiros pop-ins (inferiores) podem estar associados com a
transformacéo de blocos de austenita retida para placas de martensita, uma vez que esse tipo de
transformacdo acontece sob a acdo de menores deformacfes, quando comparado com a
austenita na forma de filmes, que transformam para martensita sob o efeito de uma deformacéo
de maior intensidade [176, 177] e, portanto, apresentam maior estabilidade [174]. Deste modo,
pode ser concluido que o uso das técnicas de nanodureza para caracterizacdo e identificacdo de

microconstituintes individuais € um método Util e confiavel de caracterizagdo.
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Figura 6-8. Mapa de nanodureza do ago TRIP ap6s o tratamento de Q&P e imagens MEV-FEG mostrando as
impressdes das nanoindentagdes na ferrita (o), ferrita-bainitica (ap), martensita (o) e em uma interface
martensita/austenita (a'/y).
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Figura 6-9. Curvas carregamento-profundidade de penetracéo obtidas por nanoindentagéo das regifes
identificadas na Figura 6-8. O efeito TRIP na etapa de carregamento é observado na forma de pequenas
descontinuidades ou pop-ins, indicadas pelas setas em vermelho. As curvas e 0s resultados de nanodureza
correspondem a ferrita (o), ferrita-bainitica (o), martensita (o) e interface martensita/austenita (o'/y).

Ghassemi-Armaki et al. [169] mencionam que o desafio da nanoindentacdo esta na
conversdo dos dados de carregamento e profundidade de penetragdo em curvas tenséo-
deformacéo, especialmente, para o regime plastico. Com esse objetivo, foi realizada a avaliacdo
das propriedades mecanicas e do comportamento elasto-plastico do material tratado usando os
resultados das curvas carregamento-profundidade obtidas por nanoindentacdo, usando o
método de algoritmo reverso proposto por Dao et al. [127]. Essa metodologia é importante,
porque ainda ndo existe um consenso na literatura a respeito do método de obtencdo de curvas
tensdo-deformacdo de cada fase. Além disso, nanoindentaces permitem obter respostas de
fases individualmente e com tamanhos entre 1 e 10 um para ligas multifasicas. Esperava-se que
as curvas tensdo-deformacdo para distintas ferritas na mesma amostra tivessem diferentes
comportamentos, dependendo das variagcdes em escala local da microestrutura (p. ex., teor de
carbono, orientacdo dos gréos, tensdes locais e o efeito das fases circundantes). De fato, esse
comportamento pode ser observado na Figura 6-10 para as curvas tensdo-deformacao previstas
pelo algoritmo reverso. Portanto, 0s ensaios nanomecanicos de fases individuais por meio de
nanoindentacdo fornecem informacbes importantes, que ajudam na identificacdo dos
microconstituintes presentes nas microestruturas dos acos TRIP tratados em simulador
termomecanico Gleeble por Q, HS, Q&P e HSQ&P.
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Figura 6-10. Curvas tensdo-deformacéo verdadeiras para varias ferritas indentadas. Essas curvas foram obtidas
das analises das curvas carga-profundidade usando o algoritmo reverso [127].

Foi possivel calcular o limite de resisténcia (oy) e 0 coeficiente de encruamento (n) a partir
das anélises das curvas carregamento-profundidade de penetracdo do aco TRIP tratado por Q,
HS, Q&P e HSQ&P. Na Figura 6-11 sdo apresentados os mapas de distribuicdo de n (variando
de 0,001 a 0,25) e de gy (de 0,5 a 2,5 GPa) obtidos pela implementacdo do algoritmo reverso
[127] para o tratamento de Q&P. Os mapas mostrados na Figura 6-11 foram Uteis para a
avaliacdo da distribuicdo espacial de oy € n e para a identificacdo da resisténcia e ductilidade
das fases presentes na microestrutura multifasica do aco TRIP, apds o tratamento. O
processamento dos dados foi realizado usando uma rotina escrita em linguagem de programacao
R [178]. Os célculos realizados, utilizando o cddigo desenvolvido, podem proporcionar
indicacBes Uteis para o desenho do processamento experimental dos tratamentos
termomecanicos, permitindo prever os efeitos das caracteristicas microestruturais nas

propriedades mecanicas.
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Figura 6-11. Mapas de distribuicdo na superficie da amostra TRIP tratada por Q&P: (a) coeficiente de
encruamento; (b) limite de escoamento. a’ e @ indicam martensita e ferrita, respectivamente.
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O célculo dos valores médios e os desvios padrdo da nanodureza (calculado a partir de 225
nanoindentacdes), o0 mddulo elastico reduzido (E*) e n (obtidos pela implementacdo do
algoritmo reverso) séo listados na Tabela 6-1. Os resultados dos limites de resisténcia sdo

discutidos na seguinte seccao.

Tabela 6-1. Valores médios da nanodureza, o modulo elastico reduzido (E*) e do coeficiente de endurecimento
(n) obtido a partir da implementag&o do algoritmo reverso, para as amostras de ago TRIP A-R (como recebido),
Q, HS, Q&P e HSQ&P.

L Nanodureza E*
Condigéo (GPa) (GPa) n
A-R 2,28+1,0 190,9 + 50 0,22 + 0,04
Q 416+1,0 220,4 + 36 0,11+ 0,05
Q&P 3,96+0,9 220,2 + 33 0,12 + 0,05
HS 384+11 232,5+50 0,14 + 0,06
HSQ&P 411+13 258,7 £ 65 0,14 £ 0,05

6.2.6 Quantificacdo volumétrica das fases e microdureza

Os valores médios da microdureza das amostras estudadas (Q, HS, Q&P, HSQ&P e como
recebida, A-R), bem como as fracGes volumeétricas de a, o’ e ap medidos por estereologia
quantitativa de acordo com anorma ASTM E562-02 [122], levaram aos resultados apresentados
na Tabela 6-2.

Tabela 6-2. FragBes volumétricas das fases nas microestruturas A-R (como recebida), Q, HS, Q&P e HSQ&P.

. x Va Va' Microdureza, HVg 5
Condigdo (% em peso) (% em peso) (kgf/mm?)
A-R 66,0 £ 3 34,0+£3 240,6 £ 6
Q 10,4+2 884+1 402,47
Q&P 21,4+8 719+1 3716+11
HS 1965 772+1 396,0 + 26
HSQ&P 33,7%2 58,9+2 330,75

O aumento da fracdo volumétrica de martensita e a reducdo da porcentagem de ferrita
poderia explicar a maior microdureza da amostra temperada (Q) em relacdo a amostra HS. Da
mesma forma, o aumento da porcentagem de ferrita observado e calculado na amostra HSQ&P
explica a evidente diminuigdo da microdureza nessa amostra. N&do foram observadas diferengas
significativas quando comparadas as microestruturas dos agos submetidos a Q e HS;
adicionalmente, essas amostras mostraram os valores mais altos de nanodureza, muito
provavelmente devido a sua alta densidade de discordancias e presenca de fases duras. Alem
disso, a fragéo de ferrita na amostra Q&P foi similar a fragdo de ferrita na amostra HS. Isto

implica que a deformacdo tem um efeito aparente na formacéo de ferrita na amostra HS e a
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etapa de particdo tem um efeito na formacdo de ferrita-bainitica, como foi evidenciado na
Figura 6-4. Portanto, a combinacdo desses dois efeitos leva a maior formacdo das fragdes
volumétricas de ferrita na amostra HSQ&P.

E importante ressaltar que os valores de microdureza e de nanodureza mostraram tendéncias
similares nos resultados das amostras Q, Q&P e A-R. No entanto, para as amostras HS e
HSQ&P, os valores de nanodureza foram superiores aos de microdureza, mostrando que as
medi¢cdes por nanoindentacdo podem ser mais susceptiveis tanto as heterogeneidades
microestruturais, relacionadas, por exemplo, a heterogeneidade no teor de carbono e pela
diferenca nos diferentes tipos de martensita (fresca e revenida) e austenita retida (filmes e
blocos), como ao refinamento no tamanho dos gréos produzido pela deformagéo (Figura
6-6(b)). Outro possivel mecanismo explicando esse comportamento poderia ser a particao de
carbono (ou distribuicdo do soluto) da martensita para austenita e as mudancas do teor de
carbono como consequéncia da formacéo de ferrita durante a deformacao a 750 °C. As medicdes
de nanoindentacdo também podem ser influenciadas pela forte dependéncia do tamanho de grdo
[179], da anisotropia dos gréos, do estado local de tensdes e da natureza dos graos adjacentes.
Por outro lado, nos ensaios de microdureza, os valores dos comprimentos das diagonais
estiveram na faixa dos 30 a 50 um, de modo que varios grdos de ferrita, martensita e austenita

retida influenciaram na medida de uma Unica indentacao.

6.2.7. SimulacGes baseadas na microestrutura e ensaios micromecanicos

Para compreender o comportamento mecanico do aco TRIP tratado por Q, HS, Q&P e
HSQ&P e, em particular, a relacdo entre 0 comportamento microscopico e macroscopico sob
ensaios tensdo-deformacdo, foram realizadas analises por elementos finitos baseados na
microestrutura. Com esse objetivo, OOF e Abaqus foram combinados para modelar
microestruturas heterogéneas reais bidimensionais obtidas por MEV-FEG ap06s 0s tratamentos
termomecanicos aplicados. A modelagem micromecanica de microestruturas reais contendo
gréos aleatdrios foi possivel pela implementacédo de diferentes nimeros de elementos e técnicas
de criacdo de malhas. Por exemplo, utilizacdo de malha adaptativa permitiu a subdivisdo dos
elementos, a movimentacdo dos nés de acordo com a microestrutura e a minimizagdo do
pardmetro de energia funcional da malha, descrito na metodologia na equagéo 5.35. O tamanho
da malha é um desafio constante na modelagem por elementos finitos de microestruturas,

porque malhas muito grosseiras ndo conseguem se ajustar suficientemente a curvatura dos
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contornos de gréo [139]. Portanto, refinamentos adequados das malhas tendem a mostrar
melhores convergéncias e melhor ajuste com os resultados experimentais. No presente estudo,
a melhor convergéncia foi atingida usando uma malha de 180 um x 155 um e um valor médio
de 120.000 elementos. Nos resultados aqui apresentados séo discutidas unicamente as
condigdes mais bem-sucedidas (em termos de discretizacdo, graus de liberdade, tipos de
elementos, modelos de endurecimento, etc.) para obter a melhor aderéncia entre a modelagem
por elementos finitos e os resultados experimentais. Desse modo, a discussdo da correlacdo
entre a microestrutura e 0 comportamento mecéanico foi unicamente baseada na natureza
inerente das microestruturas analisadas.

Geralmente, os artigos com resultados de pesquisas envolvendo simulagdes baseadas na
microestrutura, para calcular as propriedades mecéanicas usam como dados de entrada as
propriedades constitutivas ou curvas tensdo-deformacao de cada fase obtidas da literatura [139]
ou de experimentos macroscépicos (ensaios mecanicos de tensdo-deformacdo). No entanto,
como foi observado nas analises de nanoindentacdo da ferrita (Figura 6-10), os resultados
podem variar quando sdao comparados com os da literatura, onde a maioria das propriedades
mecanicas obtidas por meio de nanoindentacdo foram avaliadas em acos bifasicos (DP)
contendo gréos grandes [139, 169, 180, 181]. Portanto, na presente pesquisa o algoritmo reverso
descrito previamente foi utilizado para calcular os valores médios das curvas tensao
deformacéo, para serem usadas como dados de entrada no modelo pelo método de elementos
finitos de microestruturas reais, tendo em conta a distribuicdo e morfologia das fases. Para a
simulacdo do carregamento uniaxial sob as condi¢cGes de contorno descritas, as imagens de
MEV-FEG foram incorporadas em um modelo de elementos finitos para estudar a resposta
mecanica dessas microestruturas sob carregamento uniaxial. As curvas tensdo-deformacao
foram obtidas das saidas das forcas de reacdo e dos deslocamentos. Os resultados da
distribuicdo das tensdes de von Mises associada com as microestruturas obtidas por MEV séo
apresentadas na Figura 6-12, mostrando como essas tensdes podem se comportar dentro de uma
microestrutura heterogénea quando uma tensao de tracdo uniaxial é aplicada.

Quando uma microestrutura de um ago multifasico é submetida a tensdo, se espera que a
deformacéo das fases ndo seja uniforme. Isto devido ao fato de que existem muitas variagoes
locais na microestrutura que afetam o comportamento da deformacéo plastica, como séo as
diferencas das propriedades mecanicas entre as fases, as diferencgas nas fraces volumétricas,
as relacOes cristalograficas, morfologias, interagdes e heterogeneidade das tensfes. Desse
modo, algumas regides da microestrutura podem sofrer maior deformacéo em regides nas quais

0s elementos apresentam menor resisténcia.
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(c) (d)

Figura 6-12. Distribuic6es das tensdes de von Mises sob carregamento uniaxial em tracdo obtidas pelo método
dos elementos finitos para diferentes microestruturas MEV do aco TRIP ap6s tratamentos de: (a) Q; (b) Q&P; (c)
HS; e (d) HSQ&P. Resultados em MPa. ', a € a;, indicam martensita, ferrita e ferrita-bainitica,
respectivamente.

A fim de validar os célculos realizados por elementos finitos e avaliar as propriedades
mecanicas das amostras fisicamente simuladas, foram extraidas amostras de tamanho reduzido
daregido central das amostras tratadas na Gleeble. Os ensaios mecénicos de tragdo nas amostras
de tamanho reduzido foram realizados em trés amostras diferentes para garantir a
reprodutibilidade. A confiabilidade dos resultados dos ensaios mecanicos a partir de amostras
de tamanho reduzido foi garantida pela comparacéo dos resultados em amostras na condicao
como recebida, com os resultados obtidos pelo fornecedor do material os quais foram
determinados por meio de ensaio mecanico em amostras de tamanho padrdo (Figura 6-13 e
Tabela 6-3).
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Figura 6-13. Curvas tensdo-deformacédo obtidas no ensaio na amostra na condi¢cdo como recebida.

Tabela 6-3. Comparacéo das propriedades mecénicas entre 0 ensaio mecanico em corpo de prova reduzido e 0s
obtidos por ensaio mecanico em amostras padrdo. Amostra TRIP na condi¢do como recebida.

Propri Ensaio Experimental (ensaio em corpo de prova reduzido)
roprlAed.ade mecanico . . . .
Mecénica padrio Ensaio 1 Ensaio 2 Ensaio 3 Média
g, (MPa) 504 + 4 492 482 509 494 + 14
LR (MPa) 778 £2 785 770 808 788 + 19
er (%) 355+1 33,8 33,3 34,8 3392

0y, LR e &r sdo os limites de escoamento e maximo de resisténcia e o alongamento total, respectivamente.

A Figura 6-14 apresenta a comparacdo das curvas tensdo-deformacdo sob condicdo de
carregamento uniaxial dos resultados experimentais usando corpo de prova de tamanho
reduzido e das simulagBes por elementos finitos baseadas na microestrutura. E importante
mencionar que as curvas simuladas representam os valores médios de trés microestruturas
simuladas obtidas para a mesma condi¢do de tratamento térmico. Em geral, a predicdo das
curvas tensdo-deformacdo foi aceitavel, com excecdo do comportamento do limite de
resisténcia dos tratamentos que incluem a etapa de particdo. Essa falta de concordancia pode
estar relacionada com as diferencas no comportamento das fracdes volumétricas de austenita
e/ou na estabilidade da austenita durante o processo de deformacéo, as quais ndo puderam ser
previstas pela simulagdo. Nao obstante, os resultados da Figura 6-14 indicam que a modelagem
por elementos finitos € uma aproximacao que pode ser usada para prever, ao menos de forma
qualitativa, os comportamentos mecanicos de amostras multifasicas previamente tratadas no
sistema Gleeble. As simula¢es também poderiam ajudar fornecendo informacao aprofundada
dos mecanismos de deformacéo e da interacdo entre as fases presentes nas microestruturas

consideradas. Adicionalmente, as analises por elementos finitos combinando OOF e Abaqus
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podem ser ferramentas de aproximac&o Uteis para: a) prever propriedades mecanicas, evitando
ensaios destrutivos nas amostras, o que geralmente implica em perda de material e consumo de
energia produzido pelo aquecimento e reaquecimento nos tratamentos térmicos em
experimentos exploratorios do tipo tentativa e erro; b) comparar modelos idealizados e
microestruturas reais; e c) identificar as caracteristicas microestruturais importantes que
permitam projetar microestruturas complexas e atingir as propriedades macroscopicas

desejadas.

Tensao (MPa)

— Q&P
HSQ&P

| ! | ! I ! I ! | ! | ! I ! I !
2 4 6 8 10 12 14 16 18
Deformacao (%)
Figura 6-14. Curvas tensdo-deformacédo obtidas pelo método dos elementos finitos e pelo ensaio mecénico em

corpo de prova de tamanho reduzido ap6s 0s ensaios de Q, HS, Q&P e HSQ&P. As curvas identificadas com a
letra “a” denotam os resultados simulados, enquanto “b-EXP” indicam as curvas experimentais.

Os resultados experimentais e das simulagdes (Figura 6-14) mostraram uma tendéncia
similar no comportamento do limite de escoamento em funcdo da deformacdo. No entanto,
guando a deformacédo aumenta, o alongamento total e o limite de resisténcia parecem ter sido
subestimados, especialmente no caso das amostras particionadas. A anisotropia dos gréos causa
heterogeneidades nos campos de deformacao local quando estruturas policristalinas estdo sob
carregamento [141] e essa caracteristica ndo foi considerada no modelo de elementos finitos
utilizado. De fato, a propria condi¢do da simulacdo plana de deformagdo 2D pode dificultar
uma maior adeséao dos resultados simulados aos experimentais, pois na dire¢cdo normal podem-

se desenvolver tensdes locais, ndo previstas no modelo [144]. Além disso, ndo foram
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consideradas no modelo condicdes especiais nas interfaces, como critérios de atrito, adeséo ou
decoesdo, e a interagdo real poderia ser mais proxima a interacdo de corpos separados com
critérios de contato definidos. Outra explicacdo pode ser que as tensdes residuais ndo foram
incorporadas no modelo de elementos finitos [138]. Além das raz6es ja mencionadas, 0 presente
modelo ndo é capaz de detectar as mudancas locais na ativacdo dos sistemas de escorregamento
devido a imposicéo do endurecimento isotrépico [141]. Adicionalmente, os grédos de martensita
fresca sdo muito pequenos e estdo espacadamente distribuidos na microestrutura, e por essa
razdo sua identificacdo por meio de nanoindentacdo foi dificil. Essa limitagdo na
implementacdo do algoritmo reverso pode também levar & imprecisdo nas comparagdes.
Portanto, 0s mecanismos acima mencionados devem ser considerados em pesquisas futuras
para prever comportamentos mais realistas por meio de simulagdes a partir de microestruturas
reais.

Cabe mencionar que a forma serrilhada das curvas tensdo-deformagéo, principalmente
observada na regido elastica, deriva-se dos poucos digitos decimais nos dados de saida da célula
de carga da maquina de ensaios mecanicos.

Os resultados experimentais das curvas tensao-deformacdo na Figura 6-14, evidenciam que
as variag0es nas propriedades mecéanicas estiveram diretamente relacionadas, e em
concordancia, com as fragdes volumétricas de cada fase (Tabela 6-2) para os respectivos
tratamentos termomecanicos. Nesses resultados, é possivel observar que a amostra Q tem os
maiores limites de escoamento (= 1050 MPa) e de resisténcia mecanica (~ 1350 MPa) e 0s
menores valores de alongamento (= 11%). Esse comportamento é explicado pela maior
porcentagem de martensita (=~ 88%) e a menor fragdo volumétrica de ferrita (=~ 9%) na amostra
temperada. Como esperado, a ferrita é mais ductil que a martensita e, portanto, amostras com
maiores fracdes volumétricas de ferrita sofrem maiores deformacGes. Para as amostras
deformadas a 750 °C, a diferenca do limite de escoamento entre a amostra particionada
(HSQ&P) e a ndo particionada (HS) foi de = 200 MPa, enquanto a diferenca do limite de
resisténcia foi de =~ 270 MPa, em ambos 0s casos sendo maior para a amostra HS. Deve-se notar
gue para a amostra HSQ&P, as respostas dos limites de escoamento e de resisténcia foram
reduzidas, provavelmente pela maior porcentagem de ferrita (30%) e pelo menor teor de
carbono da martensita, devido a etapa de particdo. Em contrapartida, a ductilidade, associada
com o maior alongamento (=~ 16%) observado nessa amostra, foi maior, provavelmente devido
a maior fragdo de ferrita e & maior estabilidade da austenita causada pelo enriquecimento em
carbono (C, = 1,23%, em peso), o que favorece o efeito TRIP. Como tem sido comentado por

alguns pesquisadores [167, 168], austenita com a concentragdes de carbono (C,) na faixa dos
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1,0-1,5% em peso d&o maior contribuicdo para o melhor desempenho do ago sob efeito TRIP.
Adicionalmente, de acordo com a relacdo de Hall-Petch, o tamanho médio dos gréos de ferrita
mais finos (= 15 pm) pode contribuir com o comportamento plastico do material.
Alternativamente, o comportamento do encruamento da martensita com menor teor de carbono
pode ser diferente da martensita com teores altos de carbono, o que influencia a ductilidade,
exibindo diferengas no encruamento, principalmente nos primeiros estagios da deformacao
[144]. Por outro lado, embora as amostras particionadas tenham mostrado menores valores de
resisténcia mecanica, elas apresentaram os maiores valores de alongamento total. Sabe-se que
a energia absorvida durante deformagdo (o), também chamada de indice de conformabilidade,
depende do produto entre a resisténcia a tracdo e a alongamento e, dessa forma, as amostras
particionadas mostram valores de 6 proximos aos outros tratamentos (15 — 16 GPa%) e
superiores aos processos convencionais de estampagem a quente, que sdo geralmente menores
aos 10 GPa% [182]. Adicionalmente, os resultados também indicam que a aplicacdo do
tratamento térmico com austenitizagdo intercritica pode promover maior ductilidade e a redugédo
dos niveis de resisténcia mecanica devido a presenca de uma significativa quantidade de ferrita
intercritica na microestrutura.

A Tabela 6-4 compara os limites de escoamento (g,) e de resisténcia (LR) obtidos
experimentalmente, usando amostras de tracdo com tamanho reduzido, a partir da
implementacdo do algoritmo reverso a partir dos resultados de nanoindentacdo e do modelo
numeérico, usando o método dos elementos finitos (MEF) para modelar as microestruturas.
Nesses resultados se observa que os valores numéricos mostram variagdo nos valores de o,
enquanto os valores de LR s8o compardveis com os resultados experimentais. Em geral, o
melhor ajuste experimental foi obtido com as andlises por elementos finitos, enquanto o
algoritmo reverso apresentou a melhor correlacdo para os tratamentos Q e HS. Conforme
mencionado, isto pode ser explicado pelo fato de que o algoritmo reverso pode ser mais
susceptivel ao avaliar regides heterogéneas, mais provavelmente relacionadas com a
heterogeneidade dos teores de carbono, ou devido a que as medi¢des por nanoindentacdo sao
fortemente dependentes do tamanho do grdo, da anisotropia, do estado de tensdes locais e da

natureza dos grédos adjacentes.
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Tabela 6-4. Comparagdo entre os limites de escoamento (g, + 20 MPa) e de resisténcia (LR + 15 MPa) obtidos
experimentalmente a partir de amostras de tragdo com tamanho reduzido, pela implementacéo do algoritmo
reverso usando os resultados de nanoindentacao e das simulagGes pelo método dos elementos finitos (MEF)

baseadas na microestrutura, ap6s Q, Q&P, HS e HSQ&P.

Resultados experimentais corpo AlGori MEF baseado na
. . goritmo reverso -
Condicdo de prova reduzido microestrutura

ay LR ay LR ay LR
Q 1044 1350 1070 1327 1091 1411
Q&P 870 1070 1008 1287 897 1084
HS 889 1149 913 1250 876 1199
HSQ&P 679 878 963 1343 655 956

Como foi mencionado, recentemente alguns estudos tém tentado mostrar o potencial da
combinacdo do processo de estampagem a quente com o de témpera e particdo [147-151]. No
entanto, nenhum deles esta relacionado diretamente com a deformacao envolvida no processo
de estampagem, uma vez que esses pesquisadores tém simulado fisicamente ensaios de
compressdo em equipamento Gleeble. Portanto, os resultados de simulacdo fisica aqui
apresentados representam maior proximidade ao comportamento esperado por componentes

tratados pelo tratamento combinado de estampagem a quente e de témpera e particéo.

6.3 Conclusdes

Um inovador processo (HSQ&P) aplicado a um aco assistido pelo efeito TRIP foi proposto,
que combina a austenitizacdo intercritica com a deformacdo a quente (HS) ndo isotérmica,
seguido pelo tratamento de témpera e particdo (Q&P) em duas etapas. Foram conduzidos
experimentos usando simulador termomecanico Gleeble® 3S50, acoplado a uma fonte de
radiacdo sincrotron, a fim de comparar as microestruturas e as propriedades mecanicas do ago
TRIP submetido aos tratamentos de témpera (Q), HS, Q&P e HSQ&P. Dos resultados obtidos,
as seguintes conclusdes podem ser estabelecidas:

e A implementagdo do algoritmo reverso para avaliar os experimentos de nanoindentacéo
permitiu modelar as curvas tensdo-deformacdo para cada fase, que em seguida puderam ser
usadas como dados de entrada para modelar microestruturas reais via modelagem numeérica
usando o método dos elementos finitos (MEF).

e Os mapas de distribuicdo obtidos em microescala do limite de escoamento e do coeficiente
de encruamento permitem avaliar a distribuicdo das propriedades mecanicas entre as fases e
microconstituintes presentes na microestrutura.

e A formacdo de bainita ndo acontece ou é altamente reduzida durante a etapa de particdo
quando o processo de HSQ&P é aplicado.
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e Durante o processo de HSQ&P, a deformacéo aplicada nédo so leva a formacéo de ferrita por
efeito DIFT, mas também a uma reducao do tamanho dos graos de = 30 um para as amostras
Q&P para = 15 um para as amostras HSQ&P, contribuindo no aprimoramento da otimizagao
de propriedades resisténcia-ductilidade em acos assistidos pelo efeito TRIP.

e A difracdo de raios X usando radiacdo sincrotron realizada durante as simulacdes
termomecanicas de Q&P e HSQ&P mostraram que os teores de carbono na austenita aumentam
em funcéo do tempo durante a etapa de particdo a 400 °C. Esse efeito foi mais pronunciado na
amostra Q&P do que na amostra HSQ&P.

e A deformacdo em alta temperatura realizada antes do processo de Q&P contribui no
refinamento da microestrutura multifasica, melhorando a resisténcia e a ductilidade devido ao

aumento das fragdes volumétricas de austenita retida, favorecendo assim o efeito TRIP.
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7 COMBINACOES DE DUCTILIDADE E RESISTENCIA MECANICA PARA
DIVERSAS FRACOES VOLUMETRICAS DE FERRITA, MARTENSITA E
AUSTENITA RETIDA EM ACO TRIP

Resumo

As propriedades mecanicas dos novos acos avancados de alta resisténcia sdo dependentes de
sua composi¢do quimica e da morfologia e distribuicdo de seus microconstituintes. A variagdo
desses microconstituintes pode ser obtida por meio de tratamentos térmicos e termomecanicos.
Usando simulador termomecénico Gleeble foram realizados, em um aco TRIP, tratamentos
térmicos de témpera e particdo (Q&P) e termomecanicos, combinando deformacdo na
temperatura ambiente (CS) ou a quente (HS) com o posterior tratamento de Q&P, a fim de
investigar a influéncia na microestrutura e no comportamento mecanico de parametros como:
temperaturas de austenitizacdo intercritica e de témpera, tempo de permanéncia na etapa de
particdo e quantidade e temperatura de deformacdo. O procedimento experimental inclui: a
determinacdo da temperatura 6tima de témpera de acordo com o modelo termodinamico de
equilibrio constrito do carbono; analises in situ, usando radiacdo sincrotron, da variacdo do
parametro de rede da austenita durante o estagio de particdo; analise de variancia da temperatura
de inicio de transformacdo martensitica (M;); e a caracterizagdo microestrutural e mecénica.
Para a caracterizacdo microestrutural foram utilizadas as técnicas de microscopia Optica,
eletronica de varredura e a difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD). O EBSD permitiu
distinguir claramente as diferentes morfologias da austenita retida e analisar a orientagcdo
cristalogréfica das fases, o tamanho de grdo, a deformacdo local usando mapas do fator de
Schmid e os gradientes de desorientacdo usando analises de kernel (KAM). Adicionalmente o
EBSD foi combinado com a técnica de nanodureza a fim de caracterizar microestrutural e
mecanicamente (de forma local) os acos tratados por Q&P e HSQ&P. Essa combinagéo
permitiu identificar as faixas de nanodureza da martensita, da ferrita e da ferrita-bainitica e a
dependéncia dos resultados de nanodureza da orientacdo cristalografica. Por ultimo sdo
analisados e discutidos os resultados das porcentagens de ferrita, obtidos usando estereologia
quantitativa, da austenita, obtidos por difracdo de raios X e da microdureza para todos os
tratamentos realizados. Os resultados mecanicos obtidos sé@o promissores para a ampliagdo do

espectro de acos avancados da terceira geracéo.
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7.1 Introducao

Atualmente existe uma crescente demanda industrial de acos que apresentem Otimas
combinagdes de ductilidade e resisténcia mecanica, mas que ndo impliguem em aumentos
consideraveis dos custos de producdo. No setor automobilistico essa demanda visa a reducéao
do peso dos veiculos, a reducéo das emissdes de CO, e 0 aumento da seguranga dos passageiros
e pedestres, em caso de colisdo. Os dois primeiros requisitos exigem a reducdo da massa do
veiculo, o que requer a producédo de chapas mais finas, enquanto o0 aumento da seguranca pode
ser atingido com componentes mais resistentes e, portanto, poderia demandar chapas de maior
massa. Dessa forma, 0 aumento da resisténcia sem perda de ductilidade e as reducdes em peso,
emissdo de CO- e consumo de combustivel pela diminuigdo das espessuras das chapas, mas
sem comprometer a seguranca dos passageiros, criam um paradigma para a metalurgia. Para
enfrentar esse desafio tém sido propostos diversos tipos de microestruturas e tratamentos
térmicos (microestruturas DP refinadas [179, 183, 184], TRIP modificadas [185-188],
microestruturas bainitica [189-191] e nanobainitica [192-194], témpera e particdo — Q&P [1,
195, 196], TWIP com menores teores de Mn [197-199], etc.) que combinam microconstituintes
que favorecem ao mesmo tempo a ductilidade, por meio da presenca de austenita retida e ferrita,
e a resisténcia mecanica, pela presenca de martensita e bainita. A estabilidade da austenita retida
é desejada uma vez que ela pode contribuir no efeito TRIP (do inglés, Transformation Induced
Plasticity) ndo s6 durante a conformacdo, mas também pela absorcdo de energia no caso de
uma coliséo. Portanto, ampliar a compreensédo dos parametros que controlam as microestruturas
e, em consequéncia, as propriedades mecanicas dos novos acos avancados de alta resisténcia é
uma tarefa em constante evolucao.

Este capitulo tem como proposito estudar o tratamento Q&P (em chapas de 1,5 mm de
espessura de aco de TRIP de alta resisténcia), incluindo a influéncia da deformacéo prévia em
alta temperatura e da temperatura de témpera, na procura de um novo processo tecnoldgico que
garanta tanto o aumento da resisténcia mecanica quanto da ductilidade. A vantagem industrial
da deformacdo em alta temperatura esta na possibilidade de produzir componentes estruturais
com geometrias complexas com reducdo do retorno elastico (springback) e a fabricacdo de
pecas mais finas, assim reduzindo o peso dos componentes. A deformacao em alta temperatura
também viabiliza a producdo de ferrita induzida pela deformacéo (DIFT, Deformation Induced
Ferrite Transformation) [86], que contribui para o enriquecimento em carbono da austenita e,
portanto, favorece sua estabilizagdo. Além disso, a formacéo de bainita no estagio de particéo
é retardada durante o processo de Q&P pela estabilizacdo mecénica da austenita deformada [72,
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158]. Dessa forma, com o processo de deformacéo a quente com posterior tratamento de Q&P,
chamado na presente pesquisa de HSQ&P, obtém-se uma microestrutura multifasica contendo
principalmente martensita, ferrita (DIFT e intercritica) e austenita retida. O aumento das
porcentagens de ferrita e austenita podem reduzir consideravelmente os niveis de resisténcia do
aco, mas contribuem no objetivo de aumentar a ductilidade.

Os tratamentos térmicos e termomecénicos foram planejados a fim de gerar uma ampla
variedade de microestruturas consistindo de martensita, ferrita, austenita retida e ferrita-
bainitica, de tal forma que consigam preencher parte do espectro dos acos chamados da terceira
geracdo. O procedimento experimental neste capitulo inclui as sec¢des de: analise in situ usando
radiacdo sincrotron no simulador termomecéanico Gleeble, caracterizagdo microestrutural
usando microscopica oOptica, eletrbnica de varredura, EBSD, nanoindentacdo, estereologia
guantitativa e microdureza. As analises in situ usando radiacdo sincrotron visam medir o
enriquecimento em carbono na austenita por meio da mudanca do pardmetro de rede no estagio
de particdo, comparando a influéncia que tém o grau de reducéo e a temperatura de deformacéo.
Desta forma, usando os procedimentos descritos sdo analisadas a influéncia de parametros
como: porcentagem de deformacdo, tempo de particdo e temperaturas de austenitizacdo
intercritica, deformac&o e témpera, na porcentagem de austenita retida, o tamanho de gréo, a
temperatura de inicio da transformagdo martensitica, e na morfologia, porcentagem e

distribuicdo dos microconstituintes formados ap06s os tratamentos.
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7.2 Resultados e discussao

Os tratamentos térmicos e termomecanicos avaliados neste capitulo consistiram em témpera
(Q), témpera e particdo (Q&P), estampagem a quente (HS), e o processo combinado de
estampagem a quente com posterior témpera e particdo (HSQ&P), aplicados ao ago TRIP.
Inicialmente as amostras foram homogeneizadas a 1000 °C por 5 minutos e em seguida foram
austenitizadas intercriticamente (a 800 ou 820 °C), com tempo de permanéncia de 5 minutos,
taxas de aquecimento de 15 °C/s, e taxas de resfriamento de 60 °C/s. Para os agos que incluem
deformacgéo em alta temperatura foram estudadas duas temperaturas de deformacdo (uma
isotérmica a 800 °C e a outra ndo-isotérmica iniciando em 750 °C e finalizando em 714 °C) e
trés quantidades de deformacdo (10, 30 ou 50%). A taxa de deformacdo nominal para todos os
testes foi de 0,5 s, que estd dentro da faixa das taxas de deformacéo encontradas durante
ensaios convencionais de estampagem a quente [200].

No caso dos acos particionados, a temperatura de témpera (QT) é um parametro importante,
jaque determina a fracdo volumétrica de martensita que podera rejeitar carbono para estabilizar
a austenita, durante o estdgio de particdo e, portanto, também controla a méxima fracéo
volumeétrica de austenita retida a temperatura ambiente. A seguir sdo descritos o procedimento

e os resultados do calculo da temperatura étima de témpera estudada nesta secéo.

7.2.1 Temperatura 6tima de témpera

Na Figura 7-1 ¢ apresentada a fragdo volumétrica de austenita ndo transformada em fungao
da temperatura de témpera, calculada usando a regra das alavancas a partir das curvas de
dilatometria na regido de transformacdo martensitica. Os dados experimentais representados
pelos circulos abertos foram ajustados pelo método dos minimos quadrados ao modelo proposto
por Koistinen e Marburger (K&M) [201]. A partir do ajuste dos resultados experimentais e
considerando a austenitizagdo intercritica (sob essa condiga@o, a concentracéo inicial de carbono
na austenita € controlada pela temperatura intercritica) foi determinada a equacdo de K&M
modificada para as condi¢fes do presente estudo, que prevé a quantidade de austenita ndo-

transformada (V,) em funcdo da temperatura de témpera durante a transformagédo martensitica:

Vo =1—V, =1—exp[-3,51 x 107%(377,2 = T)] (7.1)



119

Observa-se na Figura 7-1 que a equagdo de K&M se ajusta bem em baixas temperaturas
(elevados super-resfriamentos) aos valores experimentais, embora para altas temperaturas os
pontos experimentais desviem-se sensivelmente da equacgdo ajustada, porque o inicio da
transformagdo martensitica (logo abaixo do M;) ocorre de forma gradual [202], o que ndo

permite um melhor ajuste dos valores experimentais.

|

—g 1,04 ¢ Dados experimentais /‘ OOOOOOQ’Oco
< — Vy = exp[-3,51 x 10%377,2-T)] | °
= Lo
= I
o lo
‘Z 0,8 1 ‘]0
;—*: ©
g :
o npe /
2 0,6 3
=) /
- g
R d
— -
T 04+ ?/
E: /
(":;
= 0,2
Q
A
= o<
E 0.0 - O%WW
T T T T T
200 250 300 350 400

Temperatura (°C)
Figura 7-1. Fracdo ndo transformada de austenita em funcdo da temperatura de témpera determinada pelos
dados do experimento de dilatometria na amostra TRIP temperada.

Para a determinacdo da quantidade maxima possivel de austenita estavel na temperatura
ambiente foi desenvolvida uma rotina em linguagem R [178] para calcular a temperatura
“otima” de témpera [1]. Os célculos foram realizados com base na metodologia descrita por
Speer et al. [1], que faz uso de equacdes que preveem o inicio da transformacdo martensitica
(M) (p. ex., equacdo de Andrews [203]) e a fracdo de martensita transformada em funcédo do
resfriamento a uma temperatura abaixo do M, (equacdo de K&M). A equacao proposta por
Koistinen e Marburger é usualmente utilizada com esse propdsito. No presente estudo €
utilizada a equacdo de K&M ajustada para os resultados experimentais, mas no presente estudo
foi implementada a equacdo modificada de acordo com os resultados experimentais (Eg. 7.1).
No modelo proposto por Speer et al. [1], as equacBes 7.1 e de inicio de transformacéo
martensitica sdo utilizadas duas vezes. Primeiro, para calcular a temperatura M, da austenita
inicial e sua fracdo volumétrica a uma certa temperatura de témpera abaixo do M; e,
posteriormente para calcular a temperatura M, apds o estagio de particdo, assumindo particdo

completa do carbono da martensita para austenita.
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Na Figura 7-2 as curvas tracejadas mostram as fragdes volumétricas dos componentes
microestruturais e ajudam a explicar a relacdo entre a quantidade de austenita retida final e a
temperatura de témpera. Esses componentes microestruturais incluem a austenita e a martensita
presente na temperatura da témpera inicial (QT) e a martensita adicional (martensita fresca) que
se forma na témpera final a temperatura ambiente [204]. A curva em preto corresponde a fragdo
volumétrica final de austenita apds o tratamento de témpera e particdo em funcdo da
temperatura de témpera. Esses resultados indicam a existéncia de uma temperatura “6tima” de
témpera (TO = 318 °C) que fornece o maior percentual possivel de austenita retida (= 21%)
apos a témpera final, assumindo austenitizacao intercritica e usando 0 modelo termodindmico
de equilibrio constrito (CCE) ou restringido do carbono [63]. No entanto, cabe mencionar que
os calculos realizados sob 0 modelo de CCE assumem algumas condi¢des idealizadas no estagio
da particdo, tais como: interfaces estacionarias, parti¢cdo ideal do carbono da martensita para
austenita (i.e., o fluxo de carbono que sai da martensita é igual ao que chega na austenita) e as
reagcOes competitivas, como a formacdo ou precipitacdo de carbonetos, sdo completamente
suprimidas. Contudo, ndo ha& outros métodos mais sofisticados para a determinacdo da
temperatura “o0tima” de t€émpera para maximizar a estabilizacdo da austenita apds o estagio de
particdo. Clarke et al. [205] propuseram uma nova metodologia de selecdo que prevé a fracéo
de austenita incluindo um modelo para a cinética da particdo, mas as reacdes competitivas
foram ignoradas e a interface ferrita/austenita foi assumida imovel. No entanto, Qu et al. [70]
recentemente afirmaram que selecdo da temperatura de témpera baseado nesses modelos
cinéticos de particionamento de carbono tém baixa previsibilidade.

De acordo com a Figura 7-2, a microestrutura final é composta por austenita, martensita
(presentes apds a témpera inicial) e uma possivel fracdo adicional de martensita que pode se
formar durante o resfriamento final, caso a austenita ndo tenha se tornado estavel o suficiente
durante a etapa de particdo. Vale a pena destacar que témperas realizadas acima da temperatura
considerada “o0tima”, geram uma grande fracdo de austenita ndo transformada. No entanto, essa
maior quantidade de austenita representa um menor enriquecimento em carbono, tornando-a
pouco estavel e permitindo que durante o resfriamento final se transforme parcialmente em
martensita [64]. No caso da utilizacdo de temperaturas de témpera inferiores a temperatura
considerada 0tima, grande parte da austenita é transformada em martensita durante a primeira
etapa de témpera, 0 que reduz a quantidade de fracdo volumétrica de austenita antes da partigéo,
mas aumenta a disponibilidade de carbono para ser particionado. Nesse caso, 0 enriquecimento
da austenita durante o processo de particdo pode ser muito superior ao necessario para torna-la

estavel na temperatura ambiente.
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A metodologia descrita permitiu calcular a temperatura 6tima de témpera para o ago TRIP
austenitizado intercriticamente, orientando a selecéo das temperaturas de témpera aplicadas
durante os tratamentos de Q&P e de HSQ&P e visando a obtencdo de uma quantidade

substancial de austenita ap0s os tratamentos térmicos.
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Figura 7-2. Previsdo da fragdo volumétrica de austenita retida apds austenitizagdo intercritica, assumindo
particdo total do carbono segundo o modelo de Speer et al. [1]. TO, indica a temperatura “6tima” de témpera.

Com base no célculo da temperatura 6tima de témpera (TO igual a 318 °C) foram planejados
e realizados experimentos de témpera e particdo (Q&P) e de estampagem a quente seguido de
témpera e particdo (HSQ&P) na estacdo experimental XTMS, operada em conjunto pelo
LNNano e pelo LNLS. A estacio consiste em um simulador termomecanico Gleeble 3550™
integrado a linha de difracdo de raios X XRD1 do LNLS. O planejamento experimental usando
a radiacdo sincrotron consistiu em avaliar 0s processos que incluem etapa de particdo com
temperatura de témpera de 318 °C, e duas temperaturas adicionais, com diferenca de + 10 °C,
isto é, em 308 °C e 328 °C. A variacdo da temperatura de témpera foi adotada com a finalidade
de contemplar possiveis mudancas promovidas pela deformacdo prévia em alta temperatura ou
devidas a imprecisdo na previsdo dessa temperatura pela propria cinética da particdo e as
restri¢cfes adotadas no modelo termodindmico (p. ex., interface estacionaria, todo o carbono da
martensita esta disponivel para estabilizar a austenita ou a supresséo das reagcdes competitivas,
como a precipitagdo de carbonetos). Além disso, foram realizados dois conjuntos adicionais de
experimentos, um deles visando avaliar a influéncia da mudanca da temperatura de
austenitiza¢do intercritica (820 °C, com a qual se obteve uma TO = 328 °C) e o outro, um novo

caminho termomecanico viavel industrialmente que inclui a deformacao a frio da chapa (em
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10%) com posterior tratamento de Q&P (com QT em 318 °C e 328 °C), chamado aqui de
CSQ&P. Para a condicdo da temperatura intercritica de 820 °C foram avaliadas duas
temperaturas de deformacédo (10 e 30%) na mesma temperatura de deformacdo (750 °C). Em
todos os casos, 0 tempo de permanéncia na temperatura de témpera (Qt) foi de 5 s. O tempo de
permanéncia pequeno foi imposto a fim de evitar produtos de transformacéo isotérmica abaixo
da temperatura M [206]. A etapa de particdo foi realizada a temperatura PT de 400 °C com
tempos de permanéncia de 100 ou 500 s. Tendo em conta as condigdes descritas, na Figura 7-3
sdo apresentados esquematicamente os tratamentos avaliados nesta sec¢do. Nas Figuras 7-3(a-
c) sdo apresentados os tratamentos Q&P e CSQ&P e nas Figuras 7-3(d-f) os correspondentes
aos tratamentos termomecanicos de HSQ&P.

Tempos curtos de particdo sdo geralmente utilizados a fim de evitar que ocorra
transformacdo bainitica ou engrossamento dos carbonetos. No entanto, considerando que
tempos de particdo curtos poderiam ndo ser favoraveis em processos industriais para
componentes de aco de grande porte pela dificuldade de manutencdo e homogeneizacao da
temperatura e, com 0 objetivo de analisar in situ 0 comportamento do pardmetro de rede para
tempos maiores de particdo, foram desenvolvidos e analisados experimentos de Q&P e HSQ&P
com tempos de particdo de 500 s. Adicionalmente, esses experimentos também permitem
comparar as mudancas do parametro de rede, a formacdo de martensita fresca e quantificar a
austenita retida para tempos maiores de particéo.

Cabe ressaltar que além dos experimentos esquematizados na Figura 7-3, também foram
realizados os tratamentos que incluem somente a témpera (Q) e a deformacdo a quente (HS),
sem o posterior tratamento de parti¢cdo. Dessa forma, as mesmas condicGes de austenitizacdo e
deformacéo a alta temperatura apresentadas na Figura 7-3 foram aplicadas nessas amostras,
seguidas de resfriamento (témpera) até a temperatura ambiente a 60 °C/s.
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Figura 7-3. Representacdo esquematica dos tratamentos termomecanicos de témpera e particdo (Q&P) e dos
tratamentos termomecénicos de deformacao a quente seguidos de témpera e particdo (HSQ&P) aplicados ao aco
TRIP. (a) Q&P, com austenitizacdo intercritica (IT) a 800 °C e temperaturas de témpera (QT) de 328, 318 e 308

°C; (b) Q&P, com IT a 820 °C e QT de 328 °C; (c) deformagdo a frio com posterior tratamento de Q&P
(CSQ&P) com IT a800°C e QT de 328 e 318 °C. (d) HSQ&P, com IT a 800 °C, deformacao isotérmica a 800 °C
e QT de 328, 318 e 308 °C; (e) HSQ&P, com IT a 800 °C, deformacdo ndo-isotérmica iniciando em 750 °C
seguido de Q&P, com QT a 328, 318 e 308 °C; (f) HSQ&P, com IT a 820 °C, deformagéo ndo-isotérmica
iniciando em 750 °C seguido de Q&P com QT a 328 °C. HT e PT representam as temperaturas de
homogeneizagdo e particdo, respectivamente. Te, € e € representam a temperatura, quantidade e taxa de
deformacéo, respectivamente.
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Na Figura 7-4 sdo apresentados os resultados da mudanca do parametro de rede da austenita
em funcgéo do tempo (in situ) durante a etapa de parti¢cdo (400 °C por 100 s), obtidos usando

radiacdo sincrotron. Para possibilitar a comparacdo das mudancas das curvas do parametro de

rede, os resultados foram agrupados de acordo com a temperatura de témpera (QT) e as figuras

foram movimentadas ao longo do eixo das ordenadas. Da comparacao entre os tratamentos de

Q&P e HSQ&P com deformagdes em 10, 30 e 50% para as temperaturas de deformagéo de 750
°C e 800 °C, nas trés temperaturas de témpera utilizadas (308 °C, 318 °C e 328 °C), é possivel

observar que em todos os casos a deformacgdo promove um menor incremento do parametro de

rede da austenita no estagio de particdo, o que supGe um menor enriguecimento em carbono

com o aumento da deformacdo. Adicionalmente, para as amostras deformadas a 800 °C (com

temperatura de austenitizacdo intercritica, IT, de 800 °C) ocorre um enriquecimento em carbono

ligeiramente maior quando comparado com as amostras deformadas a 750 °C.
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Figura 7-4. Anélise in situ da evolucao do parametro de rede da austenita durante a etapa de particéo.
Comparacao dos tratamentos de Q&P e HSQ&P em fungdo da temperatura de témpera (QT), da temperatura de
deformacédo (Te), e da porcentagem de deformacéo (¢). (a) Temperatura e de austenitizagdo intercritica (1T) =
800°C e QT =308°C; (b) IT=800°Ce QT =318°C; (c) IT=800°Ce QT =328°C; (d) IT=820°Ce QT =

328 °C.
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Na Figura 7-5 sdo apresentados os padrdes de difracdo para a amostra na condigdo como
recebida e dos estdgios inicial e final durante o processo de parti¢cdo a 400 °C por 100 s, da
amostra Q&P austenitizada intercriticamente a 800 °C e temperada a 328 °C. Os dados foram
coletados como imagens 2D usando detector Rayonix e para as analises quantitativas os padrdes
de difracdo foram integrados azimutalmente para serem convertidos em valores de intensidade
unidimensionais em fungdo do angulo 20. Dessa forma, as fragdes volumétricas de austenita no
inicio e no fim do estagio de particdo foram calculadas em 17,2% e 8,4%, respectivamente.
Nesses padrdes é importante observar que as intensidades dos picos de difragdo (111)y, (200)y
e (220)y correspondentes a austenita sdo consideravelmente reduzidos durante o estagio de
particdo. Essa reducéo indica que embora tenha havido enriquecimento de carbono na austenita,
hd um consumo dessa fase durante o estagio de particdo, produzido, possivelmente, pela
formacédo de bainita.

Adicionalmente, na Figura 7-5 é possivel observar que ocorrem variagfes nas intensidades
ao longo dos anéis de difracdo, principalmente para os correspondentes a fase CCC (ferrita e
martensita). Essa variacao (regifes do verde ao vermelho nos picos 110 e 200 da o) € causada
pela textura® e pelas deformacdes plasticas ndo uniformes presentes no material [35]. Como se
observa na Figura 7-5(a) e 7-5(b) a textura estd presente desde antes do tratamento térmico
(amostra como recebida) e se mantém até o fim do estagio de particdo, o que confirma que a
textura cristalogréafica ndo surge como consequéncia do tratamento Q&P. Em acos avancados
de alta resisténcia, principalmente em acos TRIP, as fases CCC frequentemente apresentam
textura cristalogréfica apés a dupla transformagéo de a em y e y em o produzida atraves da
recristalizacdo®® ou desenvolvida pela deformagcéo da ferrita durante o processo de laminagdo
[207, 208]. Portanto, observa-se que ndo ha uma influéncia consideravel dos parametros do
processo Q&P na textura do material. A estimativa da fracdo volumétrica de austenita, em acos
que apresentam textura, exige a utilizacdo de varios picos de difracdo para minimizar a

influéncia de orientacdes preferenciais nos resultados [209, 210].

° A textura pode ser genericamente definida como uma condicdo na qual a distribuicdo de orientagdes ndo é
aleatodria [237].

10 A recristalizacdo pode ser genericamente definida com a eliminacéo de discordancias por migracéo de contornos
de alto angulo, preexistentes na estrutura encruada, ou formados durante o recozimento.
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Figura 7-5. Padrdes de difracdo de raios X in situ obtidos com detector 2D mostrando a evolugdo dos picos de
difragdo da austenita (y) e da ferrita (), coletados na temperatura ambiente antes do tratamento e a 400 °C em
funcdo do tempo de particdo (100 s). (a) Amostra na condicdo como recebida; (b) estagio inicial do estagio de
particdo (Vy = 17,2%); (c) estagio final da particdao (Vy = 8,4%). Amostra Q&P, austenitizada intercriticamente a
800 °C e temperada a 328 °C.

A Figura 7-6 apresenta a variacdo do parametro de rede da austenita em fungdo do tempo
durante o estagio de particdo para amostras HSQ&P deformadas em 30% e 50% a 800 °C e 750
°C, temperadas a 318 °C e 328 °C e particionadas a 400 °C por 500 s. Em geral, os resultados
para tempos de parti¢cdo de 500 s mostraram que com o incremento da deformacéo e a reducéo
da temperatura de deformacdo o enriquecimento do pardmetro de rede da austenita é reduzido.
A difracdo in situ permite observar com clareza o efeito da deformag&o no enriquecimento em
carbono da austenita. Além disso, os tempos de particdo maiores indicam que a maior taxa de
variacdo do parametro de rede acontece até aproximadamente 180 s.
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Figura 7-6. Evolucéo do teor de carbono dissolvido na austenita em funcdo do tempo de parti¢do (500 s).
Comparacao dos tratamentos HSQ&P em funcéo da temperatura de témpera (QT), da temperatura de
deformagcéo (Te), e da porcentagem de deformacéo (¢). (a) QT = 318 °C, (b) QT =318 °C, (c) QT =328°C. IT =
800 °C.

Pela lei de Bragg sabe-se que a reducdo dos valores de 26 indicam um aumento das
distdncias interplanares e, consequentemente, do parametro de rede, que, por sua vez, €
associado ao enriquecimento em carbono da fase. Esse comportamento é observado na Figura
7-7 onde, usando detector Mythen unidimensional, o deslocamento para valores menores de 20
é observado, tanto na amostra Q&P como na HSQ&P. Comparando ambas as figuras é
importante observar que no processo de Q&P a intensidade do pico de difracdo (200) da
austenita (y) ¢ consideravelmente reduzido apds os 200 s, enquanto no processo HSQ&P,
embora seja igualmente reduzida, conserva uma parcela maior da intensidade até finalizar o
processo de parti¢do aos 500 s. Além disso, os resultados da fragdo volumétrica de austenita na
temperatura ambiente dessas amostras foram de 4,3% para amostra Q&P e de 10,3% para
amostra HSQ&P. Esses resultados provam que as amostras deformadas em alta temperatura
fornecem maior estabilidade para a austenita, possivelmente em decorréncia do maior teor de
carbono inicial da austenita por conta da maior quantidade de ferrita, ou pela estabilizacdo
mecénica da austenita pela formacdo de florestas de discordancias durante a deformacéo.

Ademais, se durante o processo de Q&P ocorre reacdo bainitica durante o estagio de partigéo,
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esse processo se manifesta como um mecanismo adicional no enriquecimento em carbono,
embora em contrapartida consuma parte da austenita disponivel. A partir dos resultados
presume-se que no processo Q&P a cinética da transferéncia de atomos de carbono para
austenita retida torna-se gradualmente mais lenta na medida em que a quantidade de austenita

remanescente é continuamente reduzida pela reacéo bainitica.
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Figura 7-7. Padrdes de difracdo de raios X in situ mostrando a evolucéo do picos de difracdo (200)a e (200)y,
coletados a 400 °C em func¢do do tempo de particdo (500 s). (a) Q&P; com temperatura de témpera de 328 °C; (b)
HSQ&P, deformada a 750 °C em 30%, e temperada a 328 °C.

Usando a integracdo das intensidades dos difratogramas (Figura 7-8) obtidas ap6s 0s
diferentes tratamentos térmicos e termomecanicos realizados no ago TRIP e em concordancia
com as especificaces descritas na norma ASTM E 975-03 [113] foram calculadas as fracdes
volumétricas de austenita retida. O calculo das fragbes volumétricas de austenita retida é
importante para compreender seu efeito no comportamento mecénico do material,

principalmente na ductilidade do material favorecida pelo efeito TRIP.
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Figura 7-8. Comparagdo dos difratogramas de acordo com a temperatura intercritica de austenitizacdo (IT) e de
témpera (QT) nas amostras tratadas por témpera e particdo (Q&P), processo de estampagem a quente (HS) ou a
frio (CS) e de estampagem a quente seguido de témpera e particdo (HSQ&P) particionadas a 400 °C por 100 s.
(a) 1T=800 °C, QT =308 °C, (b) IT=800 °C, QT =318°C, (c) IT=800 °C, QT = 328 °C, (d) IT=820°C, (e)
CSQ&P. Te representa a temperatura de inicio da deformacéo e ¢ a porcentagem de deformacéo.

Na Figura 7-9 sdo apresentados os resultados das fragdes volumétricas de austenita retida,

correspondentes aos acos que sofreram tratamentos de Q&P (incluindo os HSQ&P),

superpostas a fracdo de austenita retida em funcdo da temperatura de parti¢cdo (curva preta),

prevista pelo modelo de Speer et al. [1]. Os resultados experimentais obtidos por difragdo de

raios X sdo apresentados em pontos com diversas formas e cores, e superpostos na curva do

modelo, a fim de identificar o tratamento realizado e os resultados com maiores e menores

fracBes volumétricas de austenita retida. De forma geral, se observa que 0s processos que
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incluem a etapa de particdo com prévia deformacdo em alta temperatura (0s HSQ&P)
apresentam as maiores porcentagens de austenita retida. Esses resultados sugerem que nas
amostras deformadas houve um maior aumento no teor em carbono da austenita, produzido pela
formacgao de ferrita durante a deformacao (efeito DIFT), que contribuiu com a estabilizagao da
austenita na temperatura ambiente. Além disso, a porcentagem de austenita retida aumentou
gradualmente quando a amostra foi deformada até 30%, no entanto, houve uma diminuicao
quando a deformacdo aumento de 30% para 50%. A maior porcentagem de austenita retida (=
17,5%) foi calculada na amostra HSQ&P austenitizada intercriticamente a 820 °C, deformada
a 750°C em 30% e temperada a 328 °C (temperatura de particdo de 400 °C por 100 s), enquanto
gque a menor porcentagem de austenita retida (=~ 4,3%) foi encontrada na amostra Q&P,
temperada a 308 °C (com temperatura de particdo de 400 °C por 500 s). Esses resultados podem
ser explicados pela maior contribui¢cdo em carbono da amostra austenitizada intercriticamente
numa temperatura levemente superior (+ 20 °C) o que poderia estar contribuindo em uma maior
estabilidade da austenita. J& no caso da amostra com menor porcentagem de austenita retida,
como foi observado nos resultados usando radiacao sincrotron, é evidente que ha um consumo
da fase durante o estagio de particdo para tempos prolongados de particdo, provavelmente pela
formacdo de bainita. Além disso, a menor temperatura de témpera implica em uma menor
quantidade de austenita ndo-transformada no inicio da etapa de particdo. Por outro lado, é
interessante observar, que de forma geral, os resultados mostram que as maiores porcentagens
de austenita retida tanto nas amostras Q&P como nas HSQ&P foram obtidas para a temperatura

Otima prevista pelo modelo de Speer et al. [1].
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Figura 7-9. FragGes volumétricas de austenita retida em funcdo das temperaturas de austenitizacdo intercritica
(IT), de témpera (QT), das temperaturas e quantidades de deformac&o e do tempo de parti¢do (Pt), apos a
aplicacdo dos processos de témpera e particdo (Q&P) e de deformacéo a quente seguido por témpera e parti¢do
(HSQ&P). A curva preta representa a fracdo volumétrica de austenita em fungdo da temperatura de témpera
prevista pelo modelo de Speer et al. [1]

Na Tabela 7-1 sao apresentadas as médias das temperaturas de inicio de transformagio
martensitica (M), determinadas durante o resfriamento a partir das curvas de dilatometria, para
cada um dos experimentos térmicos e termomecanicos realizados. Observa-se que com a
diminui¢do da temperatura de deformagdo e o aumento da deformacdo ocorre diminui¢do da
temperatura M, principalmente até a deformagao de 30%. A analise de variancia (ANOVA, do
inglés Analysis of Variance) com dois fatores (two-way) considerou os valores de M para cada
condi¢do de tratamento térmico. A ANOVA considerou como varidvel-resposta a temperatura
M, e como fatores de entrada a temperatura de deformagdo e a porcentagem de deformacao,
verificando quais fatores afetam significativamente a variavel-resposta através do valor-p
(determinado pela area sob a curva da distribuicao F de Snedecor). Constatou-se que para as
amostras HSQ&P a influéncia da temperatura de deformacao ¢ mais significativa no resultado
da temperatura My do que a porcentagem de deformacdo, visto que o valor-p do fator
temperatura de deformacao foi de 0,001, ao passo que o valor-p da porcentagem de deformacao
foi de 0,280. Considerando que a confiabilidade adotada foi de 95%, nota-se entdo que somente
a temperatura de deformacdo afeta significativamente a temperatura M. Como justificativa
para os resultados, a deformagao da austenita em alta temperatura promove a transformacao de
fase difusional (appr, ferrita DIFT), o que resulta em um maior enriquecimento em carbono

da austenita na transformada e na reducdo da temperatura Mj.
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Tabela 7-1. Temperatura de inicio da transformagdo martensitica (M), para as amostras Q&P e HSQ&P.

M, para os tratamentos incluindo prévia deformacéo (HSQ&P)
Temperatura de

_austeqit_iza(;éo tratanA:IeSnFt)grgeoQ &P Temperatura de Porcentagem de deformacéo
intercritica (1T) deformagio 10% 30% 0%
800°C 383+11 375+6 382+11
gooec 3884 750 °C 375+8 365+3 366+7
820°C 3719+1 750 °C 372+3 3631 -

Adicionalmente foi feito uma ANOVA considerando um unico fator (% deformagao) e 4
niveis (0%, 10%, 30% e 50%) para comparar a variavel — resposta (M) das amostras Q&P com
HSQ&P. Observou-se que existe uma diferenga estatisticamente significativa na variavel-
resposta M, dado que o valor-p do fator de porcentagem de deformacao foi de 0,02, inferior a
0,050, correspondente ao a-erro com confiabilidade de 95%. Isso sugere que ao alterar a
porcentagem de deformacdo (0%, 10%, 30% e 50%) a média da temperatura Mg ndo ¢
estatisticamente igual. Foi observado também que a influéncia na temperatura Mg é maior
(valor-p = 0,00) quando a amostra ¢ previamente deformada a 750 °C do que a 800 °C. Isso
indica que a deformagao a 800 °C nao causa um enriquecimento em carbono da austenita
suficiente, para causar mudancgas consideraveis na temperatura M.

Como foi comentando, a deformag¢do da austenita promove a formacgao de ferrita DIFT que
resulta no enriquecimento em carbono da austenita e na diminui¢do da temperatura M. Esse
mecanismo explica a diminui¢ao da temperatura Mg quando a deformagdo aumenta de 0 (Q&P)
para 10% e de 10% para 30%. Por outro lado, ¢ observado um aumento de = 7 °C na temperatura
M; quando a deformacao a 800 °C aumentou de 30% para 50%. Quando a austenita ¢ deformada
uma componente de energia livre mecanica (AGy) € adicionada a mudanca da energia livre
quimica (AGp), aumentando a diferenca na energia livre total (AGr) necessaria para que
acontega a transformacgdo. Esse aumento na energia livre total na austenita induzida pela
deformagdo implica na elevagdo da temperatura Mg, como esquematizado na Figura 7-10.
Adicionalmente, como sugerem Nikravesh et al. [211] e Wang et al. [212], o resultado também
pode ser explicado pela diminui¢do da estabilidade da austenita com aumento da recristalizagao
dinamica causada pelos efeitos da reducao do tamanho do grao e da distribui¢do e densidade de
defeitos, especialmente na regido dos contornos de grdo, produzidos com o aumento da
deformagdo. Por sua vez, Huang et al. [213] propdem que discordancias acumuladas proximas
aos contornos dos graos de austenita contribuem para o aumento da temperatura M, enquanto

as discordancias intragranulares (as quais podem ser rearranjadas para formar subgrdos no
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interior dos grads, causando seu refinamento) tem um efeito contrario, diminuicao da M. Nao
obstante, existem outros fatores, além da composi¢do quimica ou da recristalizagdo dindmica
que podem influenciar na mudanga dos valores da temperatura M. Também podem influenciar
a temperatura M, as taxas de resfriamento e deformacao, o tamanho de grao, as tensoes elasticas
e plasticas, os defeitos microestruturais e até certos tipos de contornos de grdo da austenita
[214].

Portanto, a partir dos resultados da temperatura M obtidos € possivel concluir que mesmo
podendo coexistir diferentes fendmenos que implicam na mudanga dessa temperatura, o
enriquecimento em carbono da austenita parece ser o fenomeno predominante para baixas
deformacgdes (< 30%), enquanto o aumento da energia livre total pela criacdo de uma forca
motriz mecanica causada pela deformagdo parece ser preponderante para altas porcentagens de

deformacao.

Temp.: T, Giy + AGy
r, G:},

L

Al MS Ms‘,g AB

Teor de carbono

Figura 7-10. Representacéo esquematica da variagdo da energia livre de Gibbs (G) e da temperatura (T) para a
martensita (a'), ferrita (o) e austenita com deformag@o (y¢) e sem deformag@o (y), em fungéo do teor de carbono.
M e M¢ representam as temperaturas de inicio da transformacéo martensitica sem deformag&o e com
deformacdo, respectivamente.

Os resultados de difracdo de raios X e do enriquecimento em carbono da austenita séo
importantes devido & importancia que representa a estabilidade mecénica da austenita nos agos
TRIP. Essa estabilidade mecénica esté relacionada a deformacgdo plastica da austenita que
acontece antes de sua transformagdo, a qual retarda o crescimento da martensita [215, 216]. Na
estabilizagdo mecanica, 0 movimento da interface martensita/austenita ou bainita/austenita é
bloqueado principalmente pelos emaranhados de discordancias da austenita deformada [217]

ou pela intersecdo entre as discordancias de transformacgao e a alta densidade de discordancias
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causadas pela deformagdo da austenita em alta temperatura [218]. De acordo com essa teoria,
0 inicio da estabilizacdo mecanica pode ser previsto pelo equilibrio entre a forca que ativa o
movimento da interface contra a resisténcia do emaranhado de discordéancias. Portanto, da
mesma forma que o escorregamento de discordancias ¢ dificultado pelos emaranhados de
discordancias, qualquer obstaculo na trajetoria da interface ird impedir o seu movimento. Como
se sabe, a transformacao martensitica ocorre através da movimentacao de uma interface semi-
coerente, formada por discordancias que tém seus vetores de Burgers normais ao plano da
interface, podendo entdo se movimentar por escorregamento. A estabilizagdo mecanica tem sido
encontrada em fases em forma de placas ou fases criadas por transformag¢des com cisalhamento
do tipo “deslocativa” (as vezes chamada “displaciva”, pelo neologismo proveniente do termo
displacive), como ¢ o caso da martensita ou da ferrita bainitica ou de Widmanstitten. Ja no caso
das transformagdes reconstrutivas ou difusivas, como por exemplo, a ferrita alotriomorfica, elas
sdo aceleradas se a fase matriz (austenita) ¢ deformada previamente. Isso pode ser explicado
pelo aumento da densidade dos sitios de nucleacao e pela destruicao dos defeitos introduzidos
pela deformacdo, quando a nova fase cresce, como acontece na recristalizagdo onde a energia
armazenada no material ¢ a forca motriz, e €, portanto, acelerada quando a energia ¢ grande o
suficiente. Enquanto nas transformagdes reconstrutivas a eliminacgao dos defeitos gerados pela
deformacao a frente da interface em movimento contribui na forga motriz, nas transformagoes
do tipo deslocativas os defeitos sdo herdados pelas placas em crescimento e, portanto, nao
contribuem para a for¢a motriz. Dessa forma, quando a densidade de barreiras presentes na
austenita se torna muito grande ndo ha potencial termodindmico suficiente para que o
crescimento da martensita seja possivel ou para que ocorra o cisalhamento do volume que causa
a transformacao martensitica, contribuindo para a estabilidade mecanica dos graos de austenita
[219, 220].

A estabilizagdo mecanica e quimica da austenita também explica a diminui¢do da
temperatura M (Tabela 7-1), principalmente na temperatura de deformagao de 750 °C, na qual,
provavelmente, houve um maior enriquecimento em carbono da austenita causado pela
transformagao difusiva, diminuicdo do tamanho de grio e um aumento na densidade
discordancias da austenita, o que causaria uma maior resisténcia ao cisalhamento da rede. Nao
obstante, esse efeito ndo ¢ significativo nos processos de deformacdo isotérmica (800 °C)
devido, provavelmente, ao fato de que a quantidade de carbono particionado para austenita
durante a deformacgao ndo ¢ suficiente para mudar consideravelmente a temperatura M e a uma
menor formacao da densidade de discordancias na austenita em temperaturas mais altas. Em

todo caso, a diminui¢do da temperatura M; com a deformacao (principalmente quando a
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deformagdo aumenta de 0% — 10% — 30), apresentada na Tabela 7-1, indica um aumento da

estabilidade da austenita causada pela prévia deformagio em alta temperatura.

7.2.3 Caracterizacdo microestrutural

7.2.3.1 Microscopia Optica

Imagens obtidas por microscopia Optica de alguns dos experimentos realizados séo
apresentadas nas Figuras 7-11 e 7-12. Na Figura 7-11 sdao mostradas algumas das micrografias
das amostras apds os tratamentos de témpera (Q), témpera e particdo (Q&P) e estampagem a
quente (HS) e na Figura 7-12 as correspondentes a alguns dos experimentos do processo
combinado de estampagem a quente e témpera e particdo (HSQ&P). Nessas figuras pode-se
distinguir principalmente as regides de martensita, com tonalidade marrom escura, de bainita,
na forma de filmes de tonalidade clara, e de ferrita epitaxial (formada na temperatura
intercritica) ou DIFT (produzida pela deformacdo em alta temperatura) com tonalidade branca
em formas poligonais. Nessas micrografias é possivel observar que nas amostras que sofreram
deformacdo ha um aumento evidente na formacao de ferrita. 1sso acontece porque a cinética da
nucleacdo de ferrita é acelerada pela deformacdo da austenita devido: ao aumento da forca
motriz causada pela energia de deformacdo armazenada, a aceleracéo da difusdo de carbono na
austenita e ao aumento de sitios de nucleacdo no interior dos grdos do austenita [99]. Esses
defeitos aumentam localmente a energia livre de Gibbs, desestabilizando a austenita e
acelerando a cinética da transformacdo ferritica [101]. Esse aumento da ferrita também ocorre
com o aumento da porcentagem da deformacdo e com a diminuicdo da temperatura de
deformacgéo. Segundo Ghosh et al. [221] com o aumento da temperatura de deformagdo ha
diminui¢do da for¢a motriz quimica para que ocorra transformagdo y—a. Adicionalmente, a
temperatura de deformacao afeta a natureza e densidade dos defeitos intragranulares [222] e o
refino dos graos de ferrita.

Vérias tentativas para identificacdo de austenita retida usando diversos reagentes
metalograficos (LePera, Klemm e Picral com varia¢es de concentragdo e propor¢do de seus
componentes), tempos de permanéncia, combinacdo de ataques e luz polarizada foram
realizadas. Todavia, esses ensaios ndao foram bem sucedidos ou apresentavam ddvida na
interpretacdo. Dessa forma, optou-se por usar microscopia eletrénica de varredura e a difracéo
de elétrons retroespalhados para uma caracterizagdo mais objetiva da austenita retida e para
posterior analise das fases por estereologia quantitativa. Assim, embora ndo tenha sido possivel

distinguir a austenita na forma de blocos e filmes por meio de microscopia Optica, devido a seu
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menor aumento, a técnica ajudou a visualizar a distribuicdo e homogeneidade microestrutural

apos os tratamentos térmicos e termomecanicos realizados.

Figura 7-11. Imagens obtidas por microscopia Optica do ago TRIP, ap6s os tratamentos de témpera (Q), témpera
e particdo (Q&P) e estampagem a quente (HS), com prévia austenitizacdo intercritica a 800 °C: (a) Q; (b) Q&P,
com Q a 308 °C; (c) Q&P, com Q a 318 °C; (d) Q&P, com Q a 328 °C; (e) HS, com deformacdo em 30% a 750

°C e (f) HS, com deformagéo em 50% a 750 °C. o', o, o € v indicam martensita, ferrita-bainitica, ferrita e
austenita, respectivamente. Ataque: Nital 2%.
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Figura 7-12. Imagens obtidas por microscopia Optica do aco TRIP, ap6s os tratamentos combinados de
estampagem a quente seguido de témpera e particdo (HSQ&P) com temperatura de témpera de 318 °C. (a)
HSQ&P, com deformacdo em 30% a 750 °C; (b) HSQ&P, com deformacéo em 50% a 750 °C; (c) HSQ&P, com
deformacdo em 30% a 800 °C e (d) HSQ&P, com deformacdo em 50% a 800 °C. «” e a indicam martensita e
ferrita, respectivamente. Ataque: Nital 2%.

7.2.3.2 Microscopia eletronica de varredura

Imagens obtidas por microscopia eletronica de varredura (MEV) de alguns dos
experimentos realizados sdo apresentadas nas Figuras 7-13 a 7-16. Na Figura 7-13 sdo
mostradas algumas das micrografias das amostras apds os tratamentos de témpera (Q) e de
témpera e particdo (Q&P), com prévia austenitizagdo intercritica a 800 e 820 °C e tempos de
particdo de 100 e 500 s. As imagens da Figura 7-14 correspondem as micrografias das amostras
submetidas ao tratamento de estampagem a quente (HS) e nas Figuras 7-15 e 7-16 se observam
as imagens de alguns dos experimentos do processo combinado de estampagem a frio ou a
quente com posterior tratamento de témpera e particdo (CSQ&P e HSQ&P). Em geral, nessas
imagens se observa a ferrita (a) em baixo relevo e em tonalidade mais escura, localizada nos
contornos de grdo da martensita (a'). Além disso, é possivel distinguir claramente a ferrita

bainitica () caracterizada na forma de ripas alternadas com filmes de austenita retida (y) e
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alguns blocos de austenita retida (y;) adjacentes a ferrita alotriomdrfica. De acordo com o
tratamento de Q&P, espera-se que os graos de martensita possuam austenita retida entre as ripas
na forma de filmes. No entanto, a clara identificagdo desse produto entre as ripas de martensita
néo foi possivel por MEV.

Na Figura 7-13 é possivel observar que as amostras Q e Q&P, apesar de terem sido
austenitizadas em temperaturas intercriticas diferentes, ndo apresentam diferencas
consideraveis na distribuicdo, morfologia e presenca de seus microconstituintes, estando
principalmente formadas por microestruturas multifasicas constituidas por ripas de martensita
que se apresentam em feixes (a') agrupados em pacotes, a;, ferrita primaria (proeutetéide) ou
intercritica com morfologia poligonal («), ferrita epitaxial (ag), a qual cresceu a partir da ferrita
intercritica (a;) durante o réapido resfriamento, austenita retida nas formas de blocos (y;),
principalmente localizadas nos contornos da martensita e a ferrita e austenita na forma de filmes
(vr). Naimagem 7.13(e), correspondente a amostra Q&P austenitizada intercriticamente a 800
°C e particionada a 400 °C por 500 s, foram ampliadas duas regifes (quadros amarelos), uma
ripa de martensita que indica a presenca de precipitados alinhados em seu interior e uma regiao
de a;. Nessa amostra se observa, qualitativamente, uma maior presenca de «; quando
comparada com a amostra Q&P austenitizada intercriticamente a 800 °C e particionada a 400
°C por 100 s, associado mais provavelmente ao tempo maior de particdo, possibilitando a
transformacdo bainitica. Por outro lado, espera-se que nessa amostra a martensita tenha
particionado completamente o carbono para austenita, como sugerido pelos resultados de
difracdo de raios X in situ, que mostraram que durante o estagio de particdo para tempos de
particdo de 500 s apds 180 s houve uma aparente estabilizacdo no enriquecimento em carbono
da austenita (Figura 7-6). Esse maior enriquecimento poderia estabilizar a austenita, de tal
forma que poderia diminuir a presenca de martensita fresca na temperatura ambiente. Esse
resultado é importante, uma vez que alguns autores [208] tém sugerido que a presenca de
martensita fresca deteriora as propriedades mecéanicas (fragilizacdo) do material.
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Figura 7-13. Imagens obtidas por MEV do ago TRIP: (a) témpera (Q), com austenitizagdo intercritica (IT) a 800
°C; (b) Q, com IT =820 °C; (c) témpera e particdo (Q&P), com IT = 800 °C, temperatura de témpera (QT) de
308 °C e tempo de particdo (Pt) de 100 s; (d) Q&P, com IT =820 °C, QT =328 °C e Pt = 100 s; (€) Q&P, com IT
=800 °C, QT =328°C, Pt =500 s. a’, an, i, ag, Vb € yf SA0 Martensita, ferrita-bainitica, ferrita intercritica, ferrita
epitaxial, austenita retida na forma de bloco e austenita retida na forma de filme, respectivamente. Nital 2%.

A partir das imagens da Figura 7-14, correspondentes a algumas das amostras submetidas
ao tratamento de HS, é possivel observar que com o aumento da quantidade de deformacao é
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gerada uma maior quantidade de ferrita nos contornos de gréo da martensita e uma diminuigao
nos tamanhos dos grdos tanto da a como da austenita original (transformada em martensita
durante a témpera). Além disso, se observa que as deformagdes em 10% realizadas a 750 °C ou
a 800 °C, ndo apresentam consideraveis mudancas nem na formacdo de ferrita, nem no

refinamento dos graos.

(©) (d)

Figura 7-14. Imagens obtidas por microscopia eletrdnica de varredura das amostras de aco TRIP apds 0s
processos de estampagem a quente (HS) com prévia austenitizagao intercritica a 800 °C. (a) HS com deformacao
em 10% a 750 °C; (b) HS com deformagdo em 10% a 800 °C; (c) HS com deformacéo em 30% a 750 °C; (d) HS

com deformagdo em 50% a 750 °C. o’ e o representam martensita e ferrita, respectivamente. Ataque: Nital 2%.

Nas Figuras 7-15 e 7-16 se observam as imagens de alguns dos experimentos do processo
combinado de CSQ&P e de HSQ&P, com austenitizacdo intercritica a 800 e 820 °C,
respectivamente, deformacGes em 10, 30 ou 50% e temperaturas de témpera (QT) de 318 ou
328 °C. Comparando as amostras submetidas aos processos de CSQ&P e HSQ&P deformadas
em 10%, ambas temperadas a 328 °C e particionadas a 400 °C por 100 s (Figuras 7-15 (a) e 7-
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15(b)), observa-se que amostra deformada a frio apresenta grdos maiores de ferrita e maior
formagdo de martensita fresca ou ndo revenida. Isto indica que a deformagdo em alta
temperatura favorece o refinamento do grdo (causada possivelmente pela recristalizacdo na
temperatura de deformacéo) e a menor formacgédo de martensita fresca, devido possivelmente,
ao favorecimento da segregacdo do carbono para austenita ou para defeitos do reticulado

durante a deformagéo em alta temperatura.

22 =i = B A L. 4 = TR = = ) i
HY  |mag det ——M8M—— H del mag 0| WD ————————50pm
15.00 k(3 500 x 10.9 mm ETD 20.00 kV|ETD 3 500 x[10.1 mm 25 Trip HSQF

Figura 7-15. Imagens obtidas por MEV das amostras de aco TRIP ap6s os tratamentos combinados de
estampagem a frio (CS) ou a quente (HS), seguidos de témpera e particdo (CSQ&P ou HSQ&P). (a) CSQ&P,
com deformacdo a frio em 10%, austenitizagdo intercritica (1T) a 800 °C e temperatura de témpera (QT) de 328
°C; (b) HSQ&P com IT =800 °C, deformacéo em 10% a 800 °C e QT = 328 °C; (c) HSQ&P com IT = 820 °C,
deformagdo em 10% a 750 °C e QT = 328 °C; (c) HSQ&P com IT = 820 °C, deformagédo em 30% a 750 °C e QT
= 328 °C. Todas as amostras foram particionadas a 400 °C por 100 s. o', a.'1, o, 0, Yb € ¢ Fepresentam martensita
revenida, martensita fresca, ferrita-bainitica, ferrita, austenita retida na forma de bloco e austenita retida na forma
de filme, respectivamente. Ataque: Nital 2%.

De forma similar as amostras HS, nas amostras HSQ&P também é possivel observar que

com o aumento da quantidade de deformacdo ha uma maior formacdo de o nos contornos de
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grdo da austenita original e uma diminuigdo nos tamanhos dos gréos, tanto da o como da
austenita. N&o obstante, ao contrario das microestruturas deformadas a 800 e a 750 °C em 10%
gue ndo mostraram consideraveis mudancas nas suas microestruturas, as amostras deformadas
em 30 e 50% mostram que a deformacéo a 800 °C produz menos o que as amostras deformadas
a 750 °C.

40 pm
16 TRIP

(© (d)

Figura 7-16. Imagens obtidas por microscopia eletrénica de varredura das amostras de aco TRIP ap6s 0s
tratamentos combinados de estampagem a quente seguido de témpera e particdo (HSQ&P). (a) HSQ&P, com
deformacgdo em 30% a 800 °C e temperatura de témpera (QT) de 328 °C; (b) HSQ&P com deformacdo em 50% a
800 °C e QT =328 °C; (c) HSQ&P com deformagdo em 30% a 750 °C e QT = 328 °C; (d) HSQ&P com
deformacdo em 50% a 750 °C e QT = 318 °C. Todas as amostras foram austenitizadas intercriticamente a 800 °C
e particionadas a 400 °C por 100 s. Ataque: Nital 2%.

Na Figura 7-17 séo apresentados os resultados de amostras HSQ&P, com austenitizacao
intercritica a 800 °C, deformacdes em 30% com temperaturas de témpera (QT) de 318 e 328 °C
e particionadas a 400 °C por 500 s. Como se observa nas regides retangulares coloridas em

amarelo, mesmo nas amostras deformadas em alta temperatura é observada ferrita bainitica (a;)
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nas microestruturas devido ao maior tempo de permanéncia no estagio de particdo, como

previsto pelos resultados in situ que mostram o consumo da austenita.

<3
LTS s v 2 o x

HV | det mag - | WD S — L R— HV | det mag - | WD ——1 U 111}
20.00 kV|ETD|3 500 x/9.7 mm K ip 20.00 kV|ETD 3 500 x/12.0 mm 31 Trip

(a) (b)

Figura 7-17. Imagens obtidas por microscopia eletrénica de varredura das amostras de aco TRIP apos 0s
tratamentos combinados de estampagem a quente seguido de témpera e particdo (HSQ&P) das amostras
particionadas a 400 °C por 500 s. (a) HSQ&P, com deformagéo em 30% a 800 °C e temperatura de témpera (QT)
de 328 °C; (b) HSQ&P, com deformacao em 30% a 800 °C e temperatura de témpera (QT) de 318 °C.

A partir das analises microestruturais por microscopia éptica e eletrnica de varredura fica
evidente que a ferrita poligonal se forma nos contornos dos grdos da austenita metaestavel
deformada e que sua porcentagem muda dependendo da quantidade e temperatura de
deformacéo, ambas relacionadas diretamente com a energia de deformacdo armazenada na

austenita, que facilita a nucleacédo da ferrita e reduz o periodo de incubacdo [223, 224].

7.2.3.3 Difracao de elétrons retroespalhados (EBSD)

O EBSD combinando as ferramentas de identificacdo de fases e de mapas de orientacdes de
grdos (IPF, Inverse Pole Figure) é uma poderosa ferramenta para a caracterizacdo
microestrutural e analise de materiais cristalinos, pelo qual a austenita retida (CFC) e a ferrita
(CCC) podem ser facilmente distinguidas. Analises por EBSD foram realizadas a fim de obter
informacdo da microestrutura, morfologia e quantificacdo das fases ap6s 0s processos de Q&P
e HSQ&P. A Figura 7-18 apresenta os resultados das amostras Q&P e HSQ&P (deformadas a
750 °C ou 800 °C em 30%), temperadas a 308 °C e particionadas a 400 °C por 100 s. A Figura
7-19 apresenta os resultados de EBSD de identificacdo de fases e IPF obtidos para amostra
Q&P (Figuras 7-19(a) e 7-19(b)), temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s, e das
amostras com 0 mesmo tratamento de Q&P, mas com prévia deformacgdo em 30% a 750 °C
(Figuras 7-19(c) e 7-19(d)) e a 800 °C (Figuras 7-19(e) e 7-19(f)). Nessas figuras € possivel
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distinguir claramente as diferentes morfologias da austenita retida (y, em cor vermelho), a qual
se apresenta na forma de: blocos equiaxiais (graos pré-existentes de austenita), distribuidos ao
longo dos pacotes de martensita e proximos aos contornos da ferrita; na forma de filmes entre
as ripas de martensita (a') e entre as placas de ferrita bainitica («;); e embebida nos graos de
ferrita. A concentracdo de y nos contornos de gréo pode ser explicada devido ao fato de que a
nucleacdo ocorre preferencialmente nas descontinuidades do reticulado, e os contornos de grao
representam uma regido privilegiada.

Comparando as microestruturas Q&P e HSQ&P é possivel observar que com a deformacéo
em alta temperatura a ferrita e os blocos de martensita sao consideravelmente refinados. Essa
microestrutura pode ser favoravel devido ao aumento da resisténcia ao impacto e a fratura
produzidos pela dificuldade criada pelo refino do gréo para o andamento ou a propagacéao de
trincas [225].

Color Coded Map Type: Phase Color Coded Map Type: Phase

Total Partition Total Partition
Phase Fraction Fraction Phase Fraction  Fraction

I sustenite  0.031 0031 I :ustenite 0043 0049
[ Femite 0969 0969 0 Ferite 0.951 0.951
(a) (b)

Color Coded Map Type: Phase
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(©
Figura 7-18. Imagens obtidas por EBSD das amostras de ago TRIP apds os tratamentos combinados de témpera
e particdo (Q&P) e de estampagem a quente seguido de témpera e particdo (HSQ&P) das amostras austenitizadas
intercriticamente a 800 °C, temperadas a 308 °C e particionadas a 400 °C por 100 s. (a) Q&P; (b) HSQ&P com
deformacgdo em 30% a 750 °C; (¢) HSQ&P com deformacdo em 30% a 800 °C.
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Color Coded Map Type: Phase Color Coded Map Type: Inverse Pole Figure [001]
Forme Austenite
Total Partition
Phase Fraction Fraction
[ Ferrite 0967  0.967
I :ustenite 0033 0033

Color Coded Map Type: Phase Color Coded Map Type: Inverse Pole Figure [001]
Ferite Austenite
Total Partition
Phase Fraction  Fraction
[ Ferrite 0922 0822

I Austenite 0078 0.078

Caolor Coded Map Type: Phase Color Coded Map Type: Inverse Pole Figure [001]
Ferite Austenite
Total Partition 111 LKl
Phase Fraction Fraction
[ Ferrite 0950  0.950
I Austenite  0.050  0.050
001 101 oot 101
(e) ()

Figura 7-19. Imagens obtidas por EBSD combinando as ferramentas de identificacdo de fases e de mapas de
orientacOes de grdos (IPF, imagens b, d e f) das amostras de aco TRIP apds os tratamentos de témpera e particao
(Q&P) e de estampagem a quente seguido de témpera e particdo (HSQ&P) das amostras austenitizadas
intercriticamente a 800 °C, temperadas a 318 °C e particionadas a 400 °C por 100 s. (a) e (b) Q&P; (c) e (d)
HSQ&P com deformagéo em 30% a 750 °C; (e) e (f) HSQ&P com deformagéo em 30% a 800 °C. o, o, ap, a'fe y
representam martensita, ferrita, ferrita-bainitica, martensita fresca e austenita, respectivamente.
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O uso do EBSD também permitiu a quantificacdo da austenita retida para cada tratamento,
a qual foi de 3,1% para a amostra Q&P, 4,9% para a HSQ&P deformada a 750 °C e 3,4% para
a deformada a 800 °C, todas temperadas a 308 °C. Por sua vez, para a amostra temperada a 318
°C as porcentagens de austenita foram de 3,3% para a amostra Q&P, de 8,0% para a HSQ&P
deformada a 750 °C e de 5,0% para a deformada a 800 °C. Comparando os resultados da fragéo
volumeétrica de austenita obtidos por EBSD e por difragdo de raios X, se observa que com
técnica de EBSD se obtém valores menores. Essa discrepancia nos resultados da fracdo de
austenita entre as duas técnicas tem sido reportada na literatura [130, 226-228] e tem sido
atribuida aos limites de resolucdo espacial dos sistemas de EBSD, visto que as ripas de menor
tamanho de austenita podem ndo ser detectadas por EBSD, mas sim por difragdo de raios X
[130, 226]; ao pequeno tamanho da regido de analise por EBSD e a heterogeneidade da
microestrutura, o que torna as analises pouco representativas do volume do material estudado
[227]; a possivel transformacéo induzida pela deformacéo de austenita em martensita durante a
preparacdo mecanica da superficie para posterior anélise por EBSD e a maior profundidade de
penetracdo dos raios X (= 15 um) em relagdo a dos elétrons (0,05 um) [228].

Na Figura 7-20 ¢é apresentada a combinacdo da imagem de qualidade com o mapa de
orientagdes de gréos para austenita da amostra HSQ&P deformada a 750 °C e temperada a 318
°C. A partir desse mapa é possivel observar que as ilhas de austenita pertencentes ao mesmo
grdo possuem a mesma orientacao cristalografica, como mostrado nas regides delimitadas pelos
contornos em amarelo. Isto indica que essa austenita retida se originou do mesmo grdo prévio
de austenita [196].

Color Coded Map Type: Inverse Pole Figure [111]

Austenite

Figura 7-20. [ magem obtida combinando as feramentas de ientifica(;éo de fases (para austenita) e de
orientacdes de grdos da amostra HSQ&P, austenitizada intercriticamente a 800 °C, deformada em 30% a 750 °C,
temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s.
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Os resultados da area do tamanho do gréo para os tratamentos de Q&P e HSQ&P das
amostras temperadas a 318 °C sdo apresentados na Figura 7-21. Nessa figura se observa como
houve um refino consideravel do tamanho do gréo devido a deformacdo em alta temperatura,
sendo que o valor médio para amostra Q&P foi de 28 pum?, enquanto as amostras HSQ&P
apresentaram valores médios em torno de 16 pm?. Essa reducio do tamanho do gréo (observada
também nas imagens obtidas por MEV e EBSD) nas amostras HSQ&P pode ter sido causado
pela ocorréncia de recristalizacdo dinamica associada a geracdo de um nudmero grande de
defeitos durante a deformacéo a quente.

O principal potencial termodinamico para que a recristalizagdo (migragéo de contornos de
alto angulo) ocorra é a energia armazenada durante a deformac&o plastica na forma de defeitos
cristalinos'. Na grande maioria das condicdes de deformacdo a quente, a nucleagdo da
recristalizacdo dinamica ocorre preferencialmente nos contornos de grdo [196], especialmente
nos contornos altamente deformados. Esse mecanismo é caracterizado pela formacao de colares
sucessivos (necklacing), que consiste em nucleagdo dos novos grdos em etapas, que avangam
sequencialmente para o interior do grdo [196]. Esse comportamento € mais facilmente
observado nos resultados por microscopia Optica da Figura 7-12, onde graos de ferrita sofreram
um intenso refino e contornam alguns dos graos de martensita na forma de “colares”. Os graos
recristalizados dinamicamente param de crescer e permanecem pequenos, porque o potencial
termodindmico é igualado com o restante da matriz deformada através das discordancias
geradas [196]. Isto é, cria-se um balanco energético entre a introducédo de novos contornos de
grdo (aumento da energia livre) e a eliminacdo dos defeitos cristalinos (diminuicdo da energia
livre). Dessa forma, nas microestruturas em que ocorre recristalizacdo dindmica, em geral,
existe um consideravel refinamento dos graos. Zheng et al. [98] destacam que a recristalizaco
dindmica de grdos ferrita subdivide os grdos de ferrita previamente formados pela deformacéo
em alta temperatura (efeito DIFT ou DSIT, dynamic strain-induced transformation), mantendo
sua morfologia equiaxial. Contudo, durante o efeito DIFT ocorre nucleacdo de ferrita
intragranular de forma rapida e extensiva nas subestruturas de discordancias, 0 que causa o0
refinamento dos gréos de ferrita [222]. Por conseguinte, tanto a transformacao de austenita em
ferrita que ocorre devido a deformagéo (efeito DIFT), como a recristalizagdo dinamica seriam

0s principais mecanismos que contribuem na formacao de graos refinados de ferrita.

11 As discordancias sdo defeitos cristalinos de ndo-equilibrio. Um aumento da densidade de discordancias (causado
por exemplo, quando o material é deformado plasticamente) sempre leva a um aumento da energia livre, porque a
contribuicdo para aumento da entropia € desprezivel. Como, ademais, a variacdo de volume quando se criam
discordancias é praticamente nula, a variagdo de energia livre pode ser igualada a variagdo de energia interna. Essa
variacao é o potencial termodinamico para ocorréncia de recristalizacdo [294].
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Figura 7-21. Area do tamanho de grdo das amostras Q&P e HSQ&P temperadas a 318 °C. A deformacéo das
amostras HSQ&P foi de 30% a 750 °C e 800 °C.

Os mapas de orientacdo obtidos por EBSD podem ser também usados para investigar a
distribuicdo da deformacao entre graos, o que é importante para compreender o comportamento
da deformacéo global do material. A desorientacdo (mudanca da orientacdo local) entre graos
causada pela deformacdo pléstica pode ser caracterizada usando a aproximacao de kernel [229].
Nesta aproximacao, cada pixel do mapa € colorido em funcdo da mudanca do grau de orientacéo
com relacdo aos pixeis vizinhos. Para isto, 0 componente de distribuicédo local de desorientacédo
calcula a desorientacdo média entre cada pixel e seus pixeis vizinhos e atribui o valor médio a
esse pixel; uma restricdo referente as desorientagdes que excedam o valor da tolerancia (valor
maximo de desorientacdo que o usudrio define) implica na exclusdo desses dados do célculo da
média. Desta forma, mapas de distribuicdo da desorientacdo local foram obtidos para avaliar o
gradiente de deformacdo local e a distribuicdo da deformacéo plastica localizada, em pequena
escala. Assim, a desorientacdo de kernel, que é uma medida estreitamente relacionada a
densidade de discordancias [230], foi usada para identificar o gradiente de orientacdes existente
entre a martensita, a ferrita-bainitica e a ferrita no aco TRIP tratado por Q&P ou HSQ&P. Na
Figura 7-22 observa-se a desorientacdo média de kernel (KAM, do inglés Kernel Average
Misorientation) para amostra Q&P (Figura 7-22(a)) temperada a 318 °C e particionada a 400
°C por 100 s e das amostras com 0 mesmo tratamento de Q&P, mas com deformacdo prévia a
750 °C (Figura 7-22(b)) e 800 °C (Figura 7-22(c)). A tolerancia do angulo de desorientagdo para
a identificacdo dos gréos foi de 10°. A cor azul representa desorientagcdes menores que 2°, a cor
verde desorientacOes entre 2° e 5°, a cor amarela entre 5° e 7°, a laranja entre 7° e 8° e a vermelha
desorientacOes entre 8° e 10°. Observa-se que a maior parte das areas em azul, ou seja, com

desorientac@es variando entre 0° e 3°, correspondem a &reas de ferrita com maior contraste de
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bandas (BC, Band Contrast). Um maior contraste de bandas indica uma maior razéo entre o
sinal e o ruido, o que facilita o reconhecimento das bandas de Kikuchi pelo software. Areas em
verde correspondem a regides com menor BC, indicando as regides de martensita. Desse modo,
nas microestruturas analisadas se observa que a martensita apresenta 0os maiores gradientes de
desorientacdo local devido & maior densidade de discordancias, originada pelo cisalhamento ou
deformacéo pléstica que ocorre durante a mudanca do reticulado CFC para tetragonal compacta
(TC). Essa tetragonalidade esta relacionada ao fato do carbono ser um soluto intersticial e,
portanto, é tanto maior quanto mais carbono estiver em solucédo. Por sua vez, a ferrita contém
comparativamente uma menor quantidade de discordancias e carbono, o que explica também
seus menores valores de dureza. Os contornos de grdo de alto angulo (> 15° foram
determinados e as interfaces ferrita/martensita foram delineadas por linhas sélidas a fim de

correlacionar as deformacdes locais com as caracteristicas microestruturais.

Gray Scale Map Type:Image Quality
100000...2.10758e+007 (100000...2.10758=+007)

Color Coded Map Type: Kernel Average Misorientation
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Boundaries: Rotation Angle
Mﬂ Max  Fraction MNumber Length

$ 8 —— 15° 180° 0808 47011 271 mm

*For statistics - any point pair with misorientation
exceeding 2° is considered a boundary
total number = 58155, total length = 3.36 mm)

(c)
Figura 7-22. Caracterizagdo da desorientacdo kernel (usando EBSD) do a¢o TRIP ap6s tratamentos de Q&P e
HSQ&P. As amostras foram temperadas a 318 °C e particionadas a 400 °C por 100 s. (a) Q&P; (b) HSQ&P
deformada em 30% a 750 °C; (c) HSQ&P deformada em 30% a 800 °C.
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De forma similar ao que acontece nos resultados de difragdo de raios X, a martensita ndo é
distinguida da ferrita pela indexacéo dos padrdes de difracdo devido as similaridades entre as
estruturas cristalinas das duas fases (a tetragonalidade da martensita é proxima de 1). No
entanto, foi possivel distinguir a martensita da ferrita pelas regides de menor indice de
qualidade, resultado da alta densidade de discordancias da martensita. Por meio dos resultados
de EBSD e da desorientacdo foi realizada a distingdo das duas martensitas que sdo geradas
durante os processos de témpera e particdo. Uma € a martensita revenida ou particionada
durante o estagio de particdo, que possui baixo teor de carbono, e a outra é a martensita fresca
ou nao particionada, gerada no ultimo resfriamento, apds o processo de parti¢do, a partir da
austenita menos estavel e, portanto, de maior teor de carbono e densidade de discordancias,
guando comparada com a martensita revenida. Como a magnitude local da desorientacdo esta
relacionada com a densidade das discordancias e com a deformacéo plastica, foi possivel avaliar
a magnitude da distribuicdo local da desorientagéo entre as diferentes fases em amostras
tratadas por Q&P e HSQ&P. Adicionalmente, nas amostras HSQ&P séo observados maiores
valores de KAM em algumas interfaces ferrita/ferrita (setas vermelhas). Também sdo
observadas interfaces ferrita/ferrita com baixos valores de KAM (setas brancas), similares as
observadas na condicdo Q&P. Esses resultados podem ser explicados pela formacgéo de dois
tipos de ferrita: a ferrita gerada pelo efeito DIFT, que apresenta menores valores de KAM, e a
ferrita formada durante a etapa intercritica, que foi deformada principalmente nos contornos de
grdo [231] e apresenta maiores valores de KAM.

A Figura 7-23 apresenta uma regido selecionada para avaliacdo da martensita fresca por
desorientacdo. A alta desorientacdo local nos blocos da martensita fresca é identificada pelas
regides em verde escurecidas no mapa de qualidade de imagem (IQ) (Figura 7-23(a)). A
martensita fresca esta localizada nas imediacdes dos grdos de austenita retida, o que torna
confiavel a distincdo entre as martensitas fresca e revenida por meio da imagem de qualidade
[232]. A Figura 7-23(b) apresenta a desorientacdo ponto-a-origem (point-to-origin) ao longo da
seta da micrografia na Figura 7-23(a). Esse caminho permite a analise da relacdo de orientacao
dentro dos gréos de uma imagem de qualidade, a qual mostrou uma variagdo entre 15° e 55° de
desorientacdo. Os resultados com graus de desorientacdo superiores aos 50° séo identificados
nesta micrografia como martensita fresca, que € uma desorientagéo tipica entre blocos dentro
de um pacote Unico de martensita [232]. Nesse resultado se observa igualmente que a martensita

fresca consiste de blocos com tamanho menor que 0,5 um de largura.
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Figura 7-23. (a) Mapa de desorientagdo de kernel (KAM) com contornos de grau com desorientagdes maiores a
15°, foram avaliados os 5 vizinhos (ou fronteiras) mais proximos e o limite maximo de desorientacdo foi de 10°e
EBSD combinando a imagem de qualidade e a identificacdo das fases da regido indicada no quadro amarelo da
regido a esquerda. A seta representa o caminho de desorientacéo avaliado. (b) Desorientacéo ponto-a-origem do
caminho avaliado na Figura (2) identificados como martensita fresca.

Na Figura 7-24 é observada a anélise da desorientacdo das regides identificadas por EBSD
como ferrita. Na Figura 7-24(a) observam-se os quatro caminhos usados para analise da
desorientacdo, e na Figura 7-24(b) o resultado da média da desorientacdo dos caminhos
avaliados na Figura 7-24(a). Os resultados claramente mostram que para as regioes
identificadas como ferrita a desorienta¢éo ndo supera os 2°.
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Figura 7-24. (a) Mapa de desorientagdo média de kernel com contornos de grau com desorientaces maiores a
15° para identificagdo de ferrita; (b) valores médios da desorientagdo ponto-a-origem dos caminhos 1 a 4
identificados como ferrita.

Na Figura 7-25 é observada a analise da desorientacéo das regides identificadas por EBSD
como martensita revenida e ferrita-bainitica para amostra Q&P austenitizada intercriticamente
a 800 °C, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. Na Figura 7-25(a) o contorno
amarelo delimita a regido selecionada para analise da desorientagdo na martensita revenida. A
Figura 7-25(b) corresponde ao mapa de desorientacdo da regido ampliada indicando por meio

da seta 0 caminho usado para analise da desorientagdo ponto-a-origem e na Figura 7-25(c) o
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resultado da desorientacdo desse caminho. Nas Figuras 7-25(d) e 7-25(e) observaram-se 0s
mapas de EBSD identificando as fases (CCC em verde e CFC em vermelho) e a regido
selecionada (contorno em amarelo) para andlise da ferrita-bainitica. Na Figura 7-25(e) ¢
indicado, por meio da seta, o caminho usado para analise e obtencdo do resultado (Figura
7-25(f)) da desorientacdo ponto-a-origem. Os resultados dessas analises claramente mostram
que para as regides identificadas como martensita revenida, a desorientacdo nao supera o0s 50°
e 0s contornos dos blocos tem uma desorientacdo que superam 45°, o que leva a considera-los
como contornos de alto-angulo. Enquanto, para as regides identificadas como ferrita-bainitica,
a desorientagéo se encontra ao redor dos 20°. Portanto, a partir dos resultados da desorientagéo
ponto-a-origem se observa que a desorientacdo é menor que 2° para a ferrita, entre 10° e 20°
para a ferrita-bainitica e acima dos 20° para as martensitas revenida e fresca. O que representa

uma nova abordagem para identificacdo dos microconstituintes, usando a desorienta¢do média

de Kernel e ponto-a-origem a partir dos resultados de EBSD.

-1
=
)

Martensita Martensita
w"“'.—.'...‘-l et
Contornos |
- [ |
"o
D] I |
|

604

P,
Interface Interface

Desorientacdo ponto & origem (graus)
L

Forrita |
T

T T 7 T T
1 2 3 1 3 (3
Distancia (pm)

(©
i hit_esfa.(:e
4 Interface [
2 ~
28 5y [ ‘ |
: |
e |
g 104
- Tntorfac | |
£ a0 MG Martensita
g ey \
. | Territa-hainitica
B
= ! Ferrita-bainitica
g 1 | |
= .
g —
i3
ST P
T T T
&} 1 2 3 1
) s Distancia {um)
ooy N | —|
(d) (€ )

Figura 7-25. Desorientacdo média de kernel e identificacdo de fases por EBSD da amostra Q&P austenitizada
intercriticamente a 800 °C, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. (a) Mapa de desorientacdo
média de kernel com contornos de grau com desorientacfes maiores a 15° para avaliagdo de uma regido de
martensita revenida (contorno em amarelo); (b) mapa ampliado da desorientagdo de kernel de uma regiéo de
martensita revenida; (c) valores médios da desorientacdo ponto-a-origem do caminho indicado pela seta na
figura (b); (d) e (e) EBSD do mapa de identificacdo de fases da regido ampliada (quadro amarelo), indicando por
meio da seta amarela o caminho usado para analise da desorientacdo de kernel; (f) valores médios da
desorientacdo ponto-a-origem do caminho indicado pela seta amarela na figura (e).
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Dessa forma, por meio da avaliagdo do gradiente de desorientagdo no mapa de componentes
de desorientacdo local, a magnitude da deformacéo pléstica local pode ser analisada. Essa
abordagem permite a avaliacdo qualitativa dos pequenos gradientes de deformacéo local que
estdo intrinsecamente ligados aos gradientes de orientacdo, da mesma forma que a deformacéo
plastica estd associada fisicamente com o movimento das discordancias e com a rotacéo do
reticulado cristalino [233]. A comparagédo dos resultados mostra que as amostras deformadas
apresentam um aumento na rotacdo da estrutura local e, portanto, um aumento meédio da
desorientacdo para um pixel especifico em relacdo a seus vizinhos 0 que, por sua vez, permite
a identificacdo dos microconstituintes em microestruturas complexas tratadas pelos processos
de Q&P e HSQ&P.

7.2.3.4 EBSD e Nanoindentacéo

Nesta secdo € proposta uma abordagem de caracterizagdo microestrutural e mecanica em
escala local e global, baseada na combinacdo das técnicas de EBSD e nanoindentacdo
instrumentada. A ideia principal foi obter informacdo dos microconstituintes presentes nas
microestruturas das amostras tratadas por Q&P e HSQ&P e relacionar as fases com as curvas
de nanoindentagdo. Na Figura 7-26 é apresentada uma malha de nanoindentagfes 10 x 10 pm?
separadas por 10 um, tanto nas abscissas quanto nas ordenadas, superposta a imagem obtida
por EBSD, correspondente & amostra Q&P, austenitizada intercriticamente a 800 °C, temperada
a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. Esse tipo de abordagem pode ser util para relacionar
as fases as nanoindentagdes e a dependéncia da nanodureza com a orientacgdo cristalogréfica e

com a distribuigdo e tamanho dos gréos.

()
Figura 7-26. Amostra Q&P austenitizada intercriticamente a 800 °C, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C
por 100 s. (a) Malha 10 x 10 das nanoindenta¢des superpostas a um mapa de identificacdo de fases (CCC em
cinza e CFC em vermelho); (b) mapa de orientacBes de gréos para a malha de nanoindentac6es.
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Na Figura 7-27 sdo mostrados alguns dos microconstituintes identificados pela correlagéo
dos resultados de nanodureza com a identificagédo de fases em combinagcdo com os mapas de
EBSD de indice de qualidade e KAM. Nesta figura os circulos brancos, amarelos e vermelhos
representam as regides de martensita, ferrita-bainitica e ferrita, respectivamente. De acordo com
os resultados em varias regiGes e em diferentes amostras, as faixas de nanodureza estdo entre
5,0 e 5,9 GPa para martensita, entre 2,6 e 4,0 GPa para a ferrita e entre 0s 3,1 e 5,0 GPa para a
ferrita-bainitica. Por sua vez pode-se confirmar, como ja mencionado na secdo anterior, que a
desorientacdo esta acima dos 20° para martensita, entre 10° e 20° para a ferrita-bainitica e menor
que 2° para a ferrita. A reducdo da nanodureza e da desorientacdo nas regides ferriticas pode
ser atribuida a uma menor densidade de discordancias [171].

Figura 7-27. Desorientacdo média de kernel da amostra Q&P austenitizada a 800 °C, temperada a 318 °C e
particionada a 400 °C por 100 s. Os circulos brancos, amarelos e vermelhos identificam regides de martensita,
ferrita-bainitica e ferrita, respectivamente. Resultados em GPa.
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Observa-se que existe uma superposicdo dos valores de nanodureza para a ferrita e a ferrita-
bainitica na faixa de valores entre 3 e 4 GPa, 0 que pode ser atribuido & influéncia na nanodureza
de fatores como: tamanho de grdo, orientacdo cristalografica, aumento ou diminuicdo na
densidade de discordancias, tensdes geradas pelas fases circundantes, etc. No entanto, a
distincdo entre os dois constituintes € possivel gracas as suas diferencas morfol6gicas
observadas pela imagem de qualidade combinada com a desorientagéo de Kernel. Em relacdo
a martensita, esta apresenta maiores valores de KAM quando comparada com a ferrita-bainitica,
0 que permite sua distingéo.

Cabe destacar que as regides identificadas como ferrita-bainitica (Figura 7-28(a))
apresentaram varia¢6es (mudancas escalonadas) nas curvas de carregamento conhecidos como
pop-ins, como apresentado na Figura 7-28(c). Essa regido corresponde a ferrita-bainitica
identificada na parte inferior da Figura 7-27 com o valor de nanodureza de 3,1 GPa. Na Figura
7-28(b) observa-se que as placas de ferrita (cor verde) contém filmes de austenita retida (cor
vermelha). Esses pop-ins podem estar relacionados a transformagdo de fase induzida pela
deformacéo da austenita retida para martensita, como reportado na literatura [175, 234]. Outros
pesquisadores destacam que os pop-ins t€m sido detectados como resultado de um
amolecimento geométrico quando uma tensdo externa ¢ aplicada e, uma variante especifica da
martensita ¢ selecionada [235], o que minimiza a energia total durante a transformacdo de
austenita para martensita induzida por deformagao [175, 236]. Os multiplos pop-ins observados
podem estar relacionados a transformagao gradual da austenita na medida em que a indentagado
avanga, sendo que a austenita menos estavel transforma nos primeiros estagios da deformagao

plastica.
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Figura 7-28. Indentacdo em uma regido identificada por desorientagdo de kernel como ferrita-bainitica. (a)
Imagem por microscopia eletrdnica de varredura; (b) identificacdo de fases por EBSD. As regiGes em verde
representam a estrutura CCC e as regides em vermelho a estrutura CFC, neste caso austenita; (c) curva de
carregamento-descarregamento da nanoindentagdo, os circulos indicam as regides com 0s pop-ins.
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As amostras tratadas por HSQ&P foram igualmente analisadas por EBSD e nanoindentagéo
a fim de relacionar os microconstituintes e suas caracteristicas (como tamanho e distribuicao
dos grdos) aos resultados de nanodureza. Na Figura 7-29 sdo apresentados os resultados para
as amostras HSQ&P austenitizadas intercriticamente a 800 °C, deformadas a 750 °C (Figura
7-29(a)) e a 800 °C (Figura 7-29(b)), ambas temperadas a 318 °C e particionadas a 400 °C por
100 s. No que lhe concerne, na Figura 7-30 sdo apresentados os resultados de nanoindentacao
relacionando por EBSD a imagem de qualidade, a identificacdo das fases e KAM para as
amostras HSQ&P austenitizadas intercriticamente a 800 °C, temperadas a 328 °C e
particionadas a 400 °C por 100 s. O tamanho e distribuicdo da austenita (estrutura CFC) sdo
indicados pelas regides em vermelho, enquanto as regides de ferrita e martensita (estrutura
CCC) aparecem em verde. As regides em verde mais escuro indicam regiées com menor banda
de contraste? (BC, Band-contrast) devido a alta densidade de discordancias, o que determina
as regides de martensita, o que pode ser confirmado pelos altos valores de nanodureza nessas
regides. Dessa forma, com a técnica de nanoindentagdo combinada com EBSD foi possivel
validar as hipdteses da identificacdo de fases usando a desorientacdo média de kernel

apresentada na secdo anterior (Figuras 7-22 a 7-25).

(@) (b)

Figura 7-29. Mapa de EBSD e nanoindenta¢des da amostra HSQ&P, austenitizada intercriticamente a 800 °C,
temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. As amostras foram deformadas em 30% a: (a) 750 °C, (b)
800 °C. Os resultados das nanodureza em GPa. As regifes em verde indicam as fases CCC (ferrita ou martensita)

e as vermelhas a fase CFC (austenita).

2.0 contraste de banda (BC) é um fator de qualidade dos padrdes de elétrons retroespalhados (EBSP, do inglés,
electron backscatter patterns) derivado da transformada de Hough que descreve a intensidade média das bandas
de Kikuchi (a banda de Kikuchi representa um certo plano atdmico que pode ser descrito por seu vetor normal)
em relacéo a intensidade global dentro do EBSP [295].
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Na Figura 7-30 sdo apresentados os resultados da identificacdo das fases, a desorientacdo
kernel e o mapa de orientagGes de gréos de uma regido com uma malha de nanoindentacdes de
4 x 4 da amostra HSQ&P austenitizada intercriticamente a 800 °C, deformada a 750 °C em
30%, temperada a 328°C e particionada a 400°C por 100 s. Na Figura 7-30(a) as regides em
vermelho indicam a fase CFC (austenita) e as regides em cinza as fases CCC (ferrita ou
martensita). Nas regides CCC pode se distinguir claramente a ferrita da martensita pela
morfologia dos grdos. Enquanto a ferrita apresenta grdos com forma equiaxial em tons de cinza
mais claros, as regides de martensita, constituidas principalmente de ripas que se apresentam
na forma de feixes, apresentam tons de cinza mais escuros, provavelmente causado pela grande
densidade de discordancias. A distingdo da ferrita e a martensita a partir da comparagéo entre a
forma dos gréos e os tons de cinza € validada pelos resultados de nanodureza e KAM (Figura
7-30(b)) nessas regides. Como se observa, os feixes de martensita agrupados em pacotes
possuem maiores valores de KAM (representados pela tonalidade verde) e estdo contornados
pelos gréos de ferrita (grdos em azul, devido & menor desorientagdo kernel dentro do gréo)
formados na temperatura intercritica e durante a deformacéo. Devido a diferenca nos valores
de dureza, observa-se que nas regides de martensita o tamanho das indentacGes é levemente
menor que na ferrita. Na amostra HSQ&P, deformada a 800 °C em 30%, enquanto a martensita
apresenta resultados de nanodureza entre 4,9 e 6,8 GPa, os grdos de ferrita tém valores de
nanodureza entre 2,8 e 3,9 GPa. O teor de carbono da martensita € o principal responsavel pela
sua alta dureza e resisténcia mecanica. Comparando esses resultados (valor médio) com os da
amostra Q&P se observa um incremento de = 15% na nanodureza da martensita. Esse aumento
pode estar relacionado ao aumento na densidade de defeitos, como discordancias ou maclas, ou
a diminuicdo do tamanho dos grédos pela deformacgdo em alta temperatura. Portanto, do ponto
de vista microestrutural, a martensita possui dureza e resisténcia mecanica superiores a da
ferrita, mesmo tratando-se de uma martensita com teores de carbono muito baixos [237].

Comparando os resultados de nanodureza no mapa de orientacGes de graos (Figura 7-30(c))
a primeira vista se observa que a nanodureza é levemente maior nos grdos com tendéncia a
orientagdo [111], que nos grdos que tendem a estar orientados nas direcdes [001] e [101], o que
poderia estar associado a um maior esforco requerido para ativar e deslizar as discordancias na

direcdo [111]. A discusséo desse comportamento sera feita mais adiante.
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Figura 7-30. Superposicdo das marcas de nanoindentagéo no: (a) mapa de identificacdo de fases (em vermelho a
austenita); (b) desorientacdo de kernel, e (c) mapa de orientagBes de grdos. Amostra HSQ&P, austenitizada
intercriticamente a 800 °C, deformada a 800 °C em 30%, temperada a 328 °C e particionada a 400 °C por 100 s.

Por causa do pequeno tamanho dos graos, existe dificuldade para identificar e caracterizar
claramente por meio de nanoindentacdo o comportamento mecanico tanto da austenita retida
como da martensita fresca. Dessa forma, com o intuito de avaliar a nanodureza da martensita
fresca e correlacionar o comportamento da austenita retida sob o efeito da deformacao (efeito
TRIP) com a orientagdo cristalografica, os tamanhos das indenta¢des foram reduzidos,
diminuindo a forca aplicada (1,5 mN) durante a indenta¢do, como mostrado na Figura 7-31.
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Figura 7- 31 Mapa  de |dent|f|ca<;ao das fases (austenlta em vermelho) e resultados de nanodureza. Amostra
HSQ&P, austenitizada intercriticamente a 800 °C, deformada a 800 °C em 30%, temperada a 318 °C e
particionada a 400 °C por 100 s.

A regido delimitada pelo hexagono na Figura 7-31 apresenta duas regides de martensita
fresca indentadas. Essa regido junto as curvas de nanoindentacdo sdo apresentados na Figura
7-32. Nessa figura observa-se claramente o comportamento dos pop-ins durante o estagio do
carregamento, associados a nucleacdo de discordancias em grande escala no inicio da
deformacéo plastica [171], a ativacdo de discordancias pré-existentes [234], ao efeito TRIP da
austenita presente dentro do grdo [175], ou como ja foi comentado, como resultado de um
amolecimento geométrico quando uma tensdo externa ¢ aplicada e, uma variante especifica da
martensita ¢ selecionada [235]. No caso da primeira hipétese, o inicio da nucleacdo de
discordancias nos grdos de austenita pode ser observado com base no desvio da solugdo
hertziana®® (curva azul pontilhada) indicado pela seta vermelha na Figura 7-32. Antes do inicio
dos pop-ins, isto &, antes de ~ 40 nm de profundidade de penetracdo, é provavel que o indentador
ndo encontre discordancias e o primeiro pop-in observado durante o carregamento é provavel

que seja uma consequéncia do inicio da nucleacdo de discordancias [235]. Os subsequentes

13 A deformacéo da parte elastica na curva de carregamento (P) vs. profundidade (k) no teste de nanoindentagéo
pode ser descrita, segundo a solucéo elastica hertziana, como: P = EE*Ril/th, em que E* é o modulo reduzido
da indentacéo e R; ¢ o raio na ponta do indentador (= 450 nm).
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pop-ins observados na curva de carregamento-deslocamento durante a nanoindentacdo de graos
de austenita metaestavel correspondem ao inicio da transformacao martensitica induzida pela
deformacdo [170]. Portanto, uma vez que 0 primeiro pop-in representa a transicdo da
deformacéo elastica para elasto-plastica durante a indentacdo [234], as tenses nos pop-ins
durante a indentacdo podem ser estimadas a partir da mecénica do contato elastico Hertziano
[234]. Cabe destacar que esses pop-ins foram observados principalmente nas regides contendo
blocos de austenita o que poderia indicar menor estabilidade neste tipo de austenita retida.
Entretanto, os resultados da indentagdo 2 na Figura 7-32 ndo apresentaram o comportamento
de pop-ins. Isto pode ser devido a alta densidade de discordancias pré-existentes [238] no
volume indentado da martensita fresca.

O tamanho (profundidade e largura) das impressdes feitas pelo nanoindentador com cargas
menores pareceram apropriadas para avaliacdo da nanodureza de fases individuais, uma vez
que as indentacgdes estiveram claramente localizadas em areas de martensita e ferrita, evitando

assim, as contribui¢des dos contornos de gréo entre as fases.
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Figura 7-32. Hexagono sinalizado na Figura 7-31 e curvas de nanoindentagdo para regides identificadas como
martensita fresca.

Na Figura 7-33 s&o apresentados os resultados das nanoindentagfes superpostas aos

resultados de EBSD combinando a imagem de qualidade, o mapa de orientagOes de gréos
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(Figura 7-33(a)) e o fator de Schmid (Figuras 7-33(b) e 7-33(c)) para a amostra HSQ&P
austenitizada intercriticamente a 800 °C, deformada a 800 °C em 30%, temperada a 318 °C e
particionada a 400 °C por 100 s. O fator de Schmid [120] foi calculado uma vez que esse critério
oferece uma indicagdo da resisténcia a deformagdo de uma regido particular para um certo
estado de tensoes.

Nos resultados da Figura 7-33 é observado, de forma similar ao que foi observado na Figura
7-30, que os grdos de ferrita e martensita com tendéncia a orienta¢do [111] possuem maiores
valores de nanodureza, que os grios que tendem a estar orientados nas dire¢des [001] e [101]%4.
Nos resultados das Figura 7-33(b) e 7-33(c) os grédos que tém maior fator de Schmid séo
indicados em vermelho, enquanto os grdos com menor fator de Schmid s&o indicados em azul.
Comparando os resultados dos fatores de Schmid se observa que a grande maioria dos graos de
ferrita proximos a orientacdo [111] apresentam um fator de Schmid menor que o0s grdos com
outros tipos de orientacdo. Isso significa que para essa orientacao é necessaria uma forca (ou
tens&o'®) maior para que ocorra a deformagcéo plastica por deslizamento das discordancias no
sistema de escorregamento de maxima densidade atdmica (110) para a estrutura CCC. Ja no
caso dos graos orientados nas dire¢des [001] e [101] os fatores de Schmid sdo similares, e
possuem os maiores fatores de Schmid da microestrutura.

Segundo a teoria de Schmid, grdos com maior fator de Schmid estdo prestes a deformar, ou
sofrem transformacdo de fase induzida mecanicamente mais rapidamente sendo, portanto,
menos estaveis [120], j& que a tensdo (cisalhante) critica projetada, para a ocorréncia da
deformacdo plastica ou transformacdo martensitica, é atingida mais rapidamente. 1sso ocorre
devido a que os planos de deslizamento nesses grdos nao precisam sofrer muita rotacdo antes
que a tensdo de cisalhamento projetada (ou resolvida) atinja um valor critico [226], uma vez
que as discordancias estdo distribuidas de forma muito mais homogénea entre os planos de
deslizamento [239]. Dentro de cada grdo (ou estrutura do cristal) as diferentes densidades
atbmicas dos planos, dependentes da direcdo de deslizamento, podem estar relacionadas a
ativacdo de um maior ou menor nimero de sistemas de deslizamento. Desta forma, nas
estruturas cubicas o deslizamento ocorre predominantemente nos planos de maior densidade
atbmica e na direcdo de maior empacotamento, 0 que representa a menor distancia entre 0s

atomos ou a direcdo de menor energia. Assim, 0s graos orientados nas diregdes [001] ou [101]

14 Essa afirmacéo esta baseada ndo sé nos resultados apresentados aqui, mas também em outros resultados de
EBSD e nanoindentacéo realizados na presente pesquisa em amostras Q&P e HSQ&P.

15 A tensdo necessdria para provocar a deformacéo é conhecida como tensdo de cisalhamento projetada ou tensdo
de cisalhamento critica projetada (chamada em inglés: resolved shear stress).
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podem ativar mais facilmente um maior nimero de sistemas de deslizamento e, portanto,
precisariam valores menores de tensdo para escoar plasticamente, o que explicaria a menor
resisténcia a deformacéo plastica durante a nanoindentacéo e os menores valores de nanodureza
nessas direcdes (comparar as indentac6es delimitadas pelo retangulos e quadrados amarelos nas
Figuras 7-33(b) e 7.33(c)), como mostrado na Figura 7-34.

Na Figura 7-33(c) é apresentada a relacdo do fator de Schmid para as regides identificadas
como austenita (CFC). E interessante observar que os graos de austenita que estdo embebidos
dentro dos gréos de ferrita possuem um maior fator de Schmid e, portanto, poderiam atingir
mais rapidamente a tensdo critica projetada (lei de Schmid) tendo, por conseguinte, maior
possibilidade de deformar plasticamente do que os gréos que estdo nos contornos entre a ferrita
e a martensita. Em outras palavras, os graos de austenita identificados com o menor fator de
Schmid (grdos em cor amarelo claro, verde ou azul) poderiam ser muito mais estaveis (neste
caso, seria uma estabilidade dependente da orientacdo cristalografica). De acordo com
Tirumalasetty et al. [226], durante a deformag&o ocorre rotacdo, preferencialmente, nos graos
de austenita (pudendo causar variacao na orientacdo dos planos e direcGes de deslizamento) que
tém os maiores fatores de Schmid. Na medida em que avanca a deformacédo pode ocorrer a
reducdo dos fatores de Schmid nesses graos e, portanto, ocasionar o decréscimo da tensao critica
projetada para que ocorra a transformagdo martensitica. Por conseguinte, a rotacdo dos gréos
de austenita, que sdo transformados em martensita nos Gltimos estagios da deformacéo, é um
fator adicional na contribuicdo da estabilidade mecanica da austenita para acos TRIP de baixo
carbono [226].

No entanto, cabe ressaltar que as propriedades mecanicas (e a estabilidade dos grdos) de
planos cristalograficos individuais também dependem, além do fator de Schmid (ou seja, da
orientacdo cristalografica), da composicdo quimica (principalmente do teor de carbono), do
tamanho do volume do grdo e das restri¢cbes impostas pelos microconstituintes circundantes.
Por outro lado, nessas analises as profundidades das areas indentadas e dos tamanhos
subsuperficiais dos grdos sdo desconhecidos, de modo que os resultados das medidas de
nanodureza podem ter sido afetados pela presenca de fases moles ou duras que se encontram
embaixo da regido indentada. Uma forma de esclarecer a profundidade da indentacdo e o
comportamento subsuperficial dos gréos (incluindo a anélise na densidade de discordancias e o
alcance da deformacéo plastica) seria realizando a preparacéo transversal por FIB do perfil da

indentacdo e fazer a analise posterior por microscopia eletrénica de transmissao.
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Figura 7-33. Superposi¢do das nanoindentagdes aos resultados de EBSD da amostra HSQ&P, austenitizada
intercriticamente a 800 °C, deformada a 800 °C em 30%, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s.
(a) Mapa de orientagdes de grdos combinada com a imagem de qualidade (1Q); (b) fator de Schmid combinado

com IQ para as fases CFC e CCC; (c) fator de Schmid combinado com 1Q para a fase CFC.
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Figura 7-34. Valores de nanodureza superpostos sobre o triangulo unitario de referéncia para as orientacfes da
fase CCC, indicando os planos [111], [001] e [101] pelas cores azul, vermelha e verde, respectivamente. a e o'
representam ferrita e martensita, respectivamente. Valores em GPa. Valor da carga nas nanoindentagdes: 1,5
mN.

7.2.4 Estereologia e dureza

A partir de observacdes por MEV a ferrita foi quantificada por estereologia em pelo menos
trés micrografias para cada tratamento, usando uma malha de 391 pontos. Nas Tabelas 7-2 e
7-3 0s resultados dessa quantificacdo sdo relacionados junto aos da austenita retida obtida por
difracdo de raios X e os da microdureza. Na Tabela 7-2 sdo apresentados os resultados das
amostras tratadas por témpera e particdo (Q&P), enquanto na Tabela 7-3 os das amostras que

incluem prévia deformacéo, tanto a frio (CS) como a quente (HS).

Tabela 7-2. Resultados de microdureza (HVo5), porcentagens de ferrita (a) e de austenita (y) para as amostras
tratadas por témpera e particdo (Q&P), para temperaturas de austenitizagao intercritica (1T) de 800 °C e 820 °C.

Tratamento térmico QT (°C) Pt (s) HVos a (%) v (%)
308 100 380+13 18,3 57
308 500 355+ 17 23,7 3,7
Q&P 318 100 373+13 21,4 8,1
(IT =800°C) 318 500 352+ 10 25,1 5,6
328 100 348+ 11 30,4 6,7
328 500 338+ 14 32,3 4,3
Q&P
(IT = 820°C) 328 100 321+15 30,9 7,7

QT, Pt, HVy5s, o e vy representam a temperatura de témpera, tempo de particéo, dureza Vickers (0,5 kgf), ferrita e
austenita, respectivamente.
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Tabela 7-3. Resultados de microdureza (HVo;s), porcentagens de ferrita (o) e de austenita (y) para as amostras
tratadas por témpera e particdo (Q&P) com prévia deformacao a frio (CSQ&P) ou a quente (HSQ&P), e
temperaturas de austenitizacdo intercritica (1T) de 800 °C e 820 °C.

Tratameptg QT (°C) Pt (s) £=10% £=30% £=50%
termomecanico HVos (%) v(%) HVes a (%) v(%) HVos o (%) v (%)
308 100 310+7 416 86 296+8 438 10,3 329+5 357 101

HSQ&P; 308 500 287+10 31,2 309+5 37,3
IT =800 °C; 318 100 315+7 37,2 103 306+9 41,3 104 361+7 386 8,8
Te=750°C 318 500 298+7 31,8 304+13 38,6 121
328 100 324+20 310 91 3038 419 121 333+12 423 98

328 500 282+8 357 10,3 310+4 489

308 100 336+13 413 64 3247 269 101 310+9 358 109

ITH:Sg(f(L)IZ’C' 318 100 314%7 414 75 341+11 22,1 133 302+9 415 10,3
Te = 800 °C, 318 500 336+19 22,4 304+9 259
328 100 320+13 356 7,0 340+14 338 10,0 300+9 33,2 10,8
328 500 334+10 21,9 305+15 29,9
HSQ&P;
IT =820°C; 328 100 319+11 484 9,7 322+15 504 175
Te=750°C
CSQ&P; 318 100 339+10 28,7 8.2
IT =800 °C;
Te = 20°C 328 100 313+11 335 84

QT, Pt, HVgs, a e y representam a temperatura de témpera, tempo de particdo, dureza Vickers (0,5 kgf), ferrita e
austenita, respectivamente. € ¢ Te representam as porcentagens e temperaturas de deformagao, respectivamente.

Comparando os resultados dos tratamentos Q&P (Tabela 7-2) se observa que com o
aumento do tempo de particdo houve um aumento da porcentagem de ferrita (=~ 18%, @) e
diminuicdo tanto da porcentagem de austenita como dos valores de dureza. A diminuicdo da
porcentagem de austenita foi observada durante o estagio de particdo nas andlises realizadas in
situ por radiacdo sincrotron e foi associada a decomposicao da austenita, possivelmente pela
formacao de ferrita-bainitica. O aumento da dureza para tempos menores de particdo pode estar
associado a menor formacao de ferrita e, também a maior presenca de martensita fresca (fase
mais dura, devido ao seu alto teor de carbono) originada na témpera final pela austenita que nao
foi estabilizada o suficiente durante o estagio de particdo. Nesses resultados, também se observa
claramente que, tanto para os tempos de parti¢cdo de 100 s como os de 500 s, houve diminuigédo
da dureza com o aumento da temperatura de témpera (QT), 0 que estaria relacionado com a
menor formacgdo de martensita na medida em que QT aumenta. Por sua vez, a porcentagem de
austenita retida apresentou os maiores valores para a temperatura prevista pelo modelo CCE
(QT de 318 °C), independentemente do tempo de particdo (100 ou 500 s). Isso sugere que o
calculo da temperatura 6tima de témpera usando o modelo de equilibrio constrito do carbono
(CCE) pode ser utilizado como parametro inicial para obter os maiores valores de austenita
retida na temperatura ambiente. No entanto, seriam necessarias analises adicionais,
principalmente com temperaturas maiores de témpera, para afirmar essa premissa. Por outro

lado, observa-se que com o aumento da QT houve um aparente aumento da porcentagem de
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ferrita. A quantificacdo de ferrita por estereologia, incluiu tanto as ferritas formadas em alta
temperatura (intercritica e DIFT) quanto a ferrita-bainitica que se forma durante o estagio de
particdo. Desse modo, o incremento da fracdo de ferrita com o aumento da QT nas amostras
Q&P, pode ser explicado devido ao fato de que em temperaturas de témpera mais altas €
formada uma menor porcentagem de martensita e, portanto, h4 uma maior porcentagem de
austenita para ser estabilizada no estagio de particdo. Dessa forma, o enriquecimento em
carbono da austenita pela parti¢do de carbono a partir da martensita € menor, compromentendo
a estabilidade da austenita. Esses fatores favorecem a transformacdo da austenita em ferrita-
bainitica durante o estagio de particdo, explicando o aumento da fracdo volumétrica de ferrita
com o0 aumento da temperatura de témpera.

No caso das amostras que sofreram tratamento de particdo com deformacao prévia em alta
temperatura (HSQ&P) ou na temperatura ambiente (CSQ&P) observa-se que, dependendo das
condigdes (QT e porcentagens e temperaturas de deformacéo) do tratamento termomecanico,
houve variacBes consideraveis tanto nos resultados de microdureza, quanto nos resultados das
porcentagens das fases (a e y). Quando foi realizado o planejamento experimental, decidiu-se
variar a temperatura 6tima de témpera em = 10 °C, com a finalidade de contemplar possiveis
mudancas promovidas pela deformacdo prévia. De fato, esperava-se que por causa da
deformacédo em alta temperatura a temperatura 6tima de témpera fosse deslocada para valores
menores, uma vez que a maior formacao de ferrita causada pela deformacéo implicaria em mais
carbono na austenita e, em consequéncia, menores temperaturas M. No entanto, a variagdo da
temperatura QT ndo causou aumentos significativos na porcentagem de vy, optando-se, portanto,
por ndo apresentar e analisar esses resultados no trabalho.

Além disso, observa-se que, tanto para a deformacéo a 750 °C como a 800 °C, a porcentagem
de austenita retida na temperatura ambiente aumenta quando a deformacdo aumenta de 10%
para 30%. J& no caso do aumento de 30% para 50% no caso da deformacéo a 750 °C diminuiu
a porcentagem de austenita, enquanto a 800 °C ndo se nota a mesma tendéncia, sendo que so se
observa essa diminuicdo paraa QT de 318 °C. Por outro lado, o comportamento da porcentagem
de ferrita no caso dos tratamentos HSQ&P néo teve a mesma tendéncia que as amostras Q&P
(aumento da porcentagem de o, com o aumento de QT). Nesse caso, observa-se que com uma
deformacéo prévia de 10%, em alta temperatura, houve diminui¢do da porcentagem de o, na
medida em que aumenta a QT, tanto para a deformacéo a 750 °C como a 800 °C, enquanto para
as deformacdes de 30% e 50% essa variacdo nao é significativa. Nos resultados de dilatometria
(Figura 6-4) observou-se que durante os ensaios de Q&P h& uma expansdo do volume da

amostra durante o estagio de parti¢do, associado possivelmente a formacédo de bainita. Por sua
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vez, os resultados para as amostras HSQ&P mostraram uma consideravel reducdo nessa
expansdo. Portanto, a diminui¢do das porcentagens de ferrita com o aumento de QT para a
deformacéo de 10%, permite inferir que devido a deformacédo ha uma estabilizacdo mecénica
da austenita que dificulta o crescimento da bainita [158] durante o estagio de parti¢ao. Como
discutido, a formag¢ao de florestas de discordancias durante a etapa de parti¢ao justifica esta
estabilizagcdo. Em consequéncia, a mudanca da porcentagem da ferrita poderia estar relacionada,
principalmente, ao crescimento da fase causado pelo maior alcance da difusao do carbono, o
que estaria sendo dependente da temperatura de témpera. A mesma mudanca nao foi tao
evidente para porcentagens de deformagdo de 30% ou 50% (na temperatura de deformacdo de
750 °C), onde a ferrita ndo apresentou mudangas significativas (1,2% e 8,4%, respectivamente).
Igualmente para temperaturas de deformagdo em 750 °C observa-se que quando a temperatura
muda de 308 °C para 318 °C, ha um aumento dos resultados da microdureza de
aproximadamente 2%, 4% e 10% para as deformagdes de 10%, 30% e 50%, respectivamente.
Adicionalmente, observa-se que quando a deformacdo aumentou de 10% para 30% a 750 °C
houve um aumento da porcentagem de ferrita (5,3%, 11,0%, e 32,5%, para as QT de 308 °C,
318 °C e 328 °C, respectivamente), enquanto para a deformacado a 800 °C houve uma diminui¢ao
(34,9%, 46,9%, e 5,1%, para as QT de 308 °C, 318 °C e 328 °C, respectivamente). Ja no caso
do aumento da deformagdo de 30% para 50%, para a temperatura de deformagdo de 750 °C
houve uma diminuicdo da ferrita em 18,5% e de 6,5% para as QT de 308 °C e 318 °C,
respectivamente; enquanto, para a temperatura de deformacdo de 800 °C observa-se um
aumento da porcentagem de ferrita de 33% e 88% para as QT de 308 °C e 318 °C,
respectivamente.

De forma geral, observa-se que as amostras deformadas a 750 °C formaram maiores
porcentagens de ferrita, o que poderia estar relacionado, como apontam Ghosh et al. [221], a
diminuic¢ao da for¢a motriz para que ocorra transformagao y—o com o aumento da temperatura
de deformacdo. No caso da temperatura de témpera de 328 °C as mudancas de ferrita ndo sdo
significativas (= 2%). Em geral, os resultados de dureza para ambas as temperaturas de
deformagdo mostram-se compativeis com as tendéncias das porcentagens de martensita e
ferrita. Isto é, nas amostras que apresentaram as maiores porcentagens de ferrita se observaram
os menores valores de dureza, e vice-versa. Nos resultados da amostra HSQ&P austenitizada
intercriticamente a 820 °C e deformada em 10% e 30%, a dureza e as porcentagens de ferrita e
austenita aumentaram em 1%, 4% e 80%, respectivamente. Todavia, ¢ evidente que a dureza
ndo depende apenas da porcentagem de ferrita, mas também pode variar com o refinamento dos

graos, a presenca de carbonetos [240, 241] (devido a sua influéncia na diminui¢do da
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supersaturagdo em carbono da martensita), a porcentagem de austenita ou pela densidade de
discordancias presentes na microestrutura.

No capitulo 2, na Figura 2-4, foram apresentadas as relacfes de resisténcia mecéanica e
ductilidade obtidas por Matlock e Speer [28] usando modelamento numérico para misturas
hipotéticas de ferrita-martensita, correspondentes aos acos AHSS da primeira geracéo, e a
predicdo das propriedades mecénicas de agos com variagdes hipotéticas de austenita-martensita
localizados na regido determinada como agos da terceira geracdo. Essa curva sugere, que as
propriedades intermediarias entre os agcos da primeira e da segunda geracdo sejam preenchidos
por combinagOes microestruturais complexas entre fases de alta resisténcia (martensita, ferrita
com graos refinados ou bainita) e fases endureciveis por deformagdo (como a austenita), e
consequentemente, essa combinacdo resultar em maior energia de deformacdo que acos
consistindo de combinacdes de ferrita e martensita. As curvas apresentadas nessa figura foram

obtidas a partir das propriedades atribuidas na Tabela 7-4 [28]:

Tabela 7-4. Dados das propriedades mecanicas para os constituintes considerados como entrada no modelo de
Mileiko [242] para prever relacbes de resisténcia mecanica e ductilidade de agos AHSS.

Deformagdo de Engenharia

Constituinte UTS (MPa) Uniforme (%)
Ferrita 300 0,3
Austenita 640 0,6
Martensita 2000 0,008

Os valores apresentados na Tabela 7-4 mostraram-se razoaveis para estimar as propriedades
mecanicas da ferrita e martensita [243, 244] e para a austenita estabilizada em um ago TWIP
[245]. Relacionando os valores do modelo proposto por Mileiko [242] (Tabela 7-4) com as
diversas porcentagens das fases obtidas experimentalmente (Tabelas 7-2 e 7-3) foi possivel
construir, usando a regra das misturas, um diagrama alongamento contra resisténcia mecanica,
como mostrado na Figura 7-35. Mesmo sabendo que a regra das misturas € uma aproximacao
muito simplificada para a predicdo das propriedades mecéanicas, o interesse esteve em comparar
os valores experimentais da presente pesquisa com a predicdo numeérica proposta por Matlock
e Speer [25, 28] para preencher a lacuna dos agos da terceira geracdo. Adicionalmente, essa
regra € utilizada frequentemente por pesquisadores interessados no desenvolvimento dos acos
AHSS, inclusive em acos TRIP [246, 247], como uma abordagem inicial para predizer as
propriedades de resisténcia e ductilidade de microestruturas multifasicas. A aproximacdo de
Mileiko [242] tem sido utilizada com sucesso para descrever as combinagdes de resisténcia-
ductilidade em agos bifasicos (DP) [243, 244, 248] e em acos inoxidaveis austeniticos [249].

N&o obstante, como sera observado no capitulo 8, para o limite de resisténcia essa previsdo
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mostrou-se superior (= 35%), em relacdo aos resultados experimentais, enquanto o alongamento
mostrou um melhor ajuste.

Como se observa nessa figura, os maiores valores de resisténcia mecéanica estdo associados
aos tratamentos Q&P, enquanto o maior alongamento uniforme e menor resisténcia mecanica
aos HSQ&P. Esse comportamento esté relacionado, como vem sendo discutido, as maiores
fracOes volumétricas de austenita retida e de ferrita induzida pela deformacdo nas amostras
HSQ&P. Comparando os resultados de HSQ&P se observa que as deformacdes isotérmicas em
temperaturas mais altas (800 °C) sdo mais vantajosas para elevar a resisténcia mecanica,
enquanto as deformagdes nédo isotérmicas (iniciando em 750 °C) s&o sugeridas caso o objetivo

seja 0 aumento da ductilidade, sacrificando a resisténcia mecanica.
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Figura 7-35. Combinag6es de ductilidade e resisténcia mecénica obtidas por regra das misturas a partir dos
resultados das fragcdes volumétricas calculadas experimentalmente para os diversos tratamentos realizados:
témpera e particdo (Q&P), deformacédo a quente seguido por témpera e particdo (HSQ&P) e deformacéo a frio
seguido por témpera e particdo (CSQ&P). Te, €, QT e Pt representam a temperatura de deformagéo, a
porcentagem de deformacéo, a temperatura de témpera e o tempo de parti¢do, respectivamente.
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Uma vez que um dos objetivos da presente pesquisa é estudar a expansdo do espectro de
acos de alta resisténcia, com particular interesse nos agos de uma “terceira geragdo”, que
melhorem o compromisso entre resisténcia mecanica e alongamento, e a reducao do peso da
estrutura do veiculo, os resultados das propriedades mecanicas calculadas pela lei das misturas,
foram superpostos a curva “banana” como mostrado na regido intermediéria da Figura 7-36.
Esses resultados, mostram que os diversos tratamento térmicos realizados sdo promissores para

preencher parte da lacuna dos acos da terceira geracao, como foi previsto pelo modelo numérico
criado por Matlock e Speer [28].
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Figura 7-36. Superposi¢ao dos resultados obtidos na presente pesquisa na curva alongamento-resisténcia
mecanica para a regido dos acos de ultra alta resisténcia correspondentes aos da terceira geracdo. Adaptado de
Matlock et al. [16].

7.3 Conclusoes

No presente capitulo foram investigados varios tratamentos térmicos e termomecanicos
aplicados a um aco TRIP consistindo em témpera (Q), témpera e particdo (Q&P), estampagem
a quente (HS), e o processo combinado de estampagem a quente com posterior témpera e
particdo (HSQ&P). A finalidade principal foi investigar e discutir os efeitos das variaveis que
envolvem os tratamentos, isto é, a temperatura de austenitizacdo intercritica, a temperatura e
quantidade de deformacéo, a temperatura de témpera e a temperatura e o tempo de particéo, e
analisar sua influéncia nas respostas microestruturais e mecanicas. A avaliacdo foi feita tanto
durante os tratamentos (in situ) como também ap0s 0s tratamentos térmicos e termomecanicos
aplicados. A realizacdo e analise desses tratamentos térmicos e termomecanicos permitiram a
obtenc¢éo dos seguintes resultados e conclusdes:
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e A metodologia descrita para calcular a temperatura Otima de témpera, incluindo
austenitizacdo intercritica, permitiu estimar a temperatura de témpera para 0s processos de Q&P
e de HSQ&P a fim de obter uma quantidade substancial de austenita retida na temperatura
ambiente. Essa previsdo mostrou-se Util na obtencdo das maiores porcentagens de austenita
retida, mesmo considerando as restricdes impostas pelo modelo de equilibrio constrito de
carbono.

e Os resultados da mudanca do parametro de rede usando difracao de raios X in situ com luz
sincrotron mostraram o efeito evidente do enriquecimento em carbono da austenita durante o
estdgio de particdo. Adicionalmente, observou-se que em todos o0s casos 0 aumento da
deformacéo promove a reducéo do enriquecimento em carbono da austenita e que a deformacéo
a 800 °C favorece um maior enriguecimento, quando comparado com as amostras deformadas
a 750 °C. Portanto, o enriquecimento em carbono durante o estagio de particdo ndo depende
unicamente dos pardmetros do tratamento térmico de Q&P, mas também das condi¢es criadas
na microestrutura em alta temperatura pelas deformagdes isotérmica ou ndo isotérmica.

e Os resultados de radiacdo sincrotron usando detector 2D permitiram observar a textura
presente no material, antes do tratamento térmico e no inicio e fim da etapa de particdo. Essas
analises permitem concluir que a textura esta presente no material desde antes do tratamento e
se mantém até o fim do estagio de particdo, o que confirma que a textura cristalografica ndo
surge como consequéncia dos parametros do tratamento Q&P.

e Constatou-se a partir dos resultados das andlises de variancia (ANOVA), que para as
amostras HSQ&P a influéncia da temperatura de deformacdo ¢ mais significativa na
temperatura M; do que a porcentagem de deformacao. No entanto, quando a ANOVA foi feita
considerando a porcentagem de deformacdo, observou-se que existe uma diferenca
estatisticamente significativa na variavel-resposta M, sendo que a influéncia na temperatura
M; ¢ maior quando a amostra € previamente deformada a 750 °C.

e Os resultados de dilatometria, difracdo de raios X e microestruturais sugerem que a
deformacao da austenita promove a transformacao de fase difusional (ap;rr), 0 que resulta na
redistribuicdo de carbono entre a ferrita supersaturada e a austenita previamente a
transformag@o martensitica, levando ao enriquecimento da austenita ndo transformada e,
consequentemente, & diminui¢do da temperatura M. Esse fendmeno parece ser o predominante
para porcentagens de deformacao de at¢ 30%. No entanto, propde-se que para deformagdes
maiores o aumento da energia livre total pela criagdo de uma for¢ga motriz mecanica causada

pela deformagdo ¢ o fendmeno preponderante.
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e A partir dos resultados de EBSD foi possivel distinguir claramente as diferentes morfologias
da austenita retida que se apresentou na forma de: blocos equiaxiais (graos pré-existentes de
austenita) distribuidos ao longo dos pacotes de martensita e préximos aos contornos da ferrita;
filmes entre as ripas de martensita e entre as placas de ferrita-bainitica; e embebida nos grdos
de ferrita.

e A combinacdo do mapa qualidade com o mapa de orienta¢fes permitiu observar que as ilhas
de austenita pertencentes a0 mesmo grdo possuem a mesma orientacdo cristalogréafica,
indicando que essa austenita retida se originou do mesmo gréo prévio de austenita.

e Para a amostra Q&P temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s o valor médio
do tamanho do grdo foi de 28 pum?, enquanto as amostras HSQ&P deformadas em 30%,
temperada a 318 °C e particionadas a 400 °C por 100 s mostraram valores médios em torno aos

2, Isso sugere que tanto a transformacdo de austenita em ferrita produzida pela

16 pm
deformacdo como a recristalizacdo dindmica seriam os principais mecanismos que contribuem
na formacao de gréos refinados de ferrita.

e Foi possivel distinguir a martensita da ferrita pelas regides de menor indice de qualidade,
resultado da alta densidade de discordancias da martensita. A partir dos resultados da
desorientacdo ponto a origem de kernel observou-se que a desorientagcdo é menor que 2° para a
ferrita, entre 10° e 20° para a ferrita-bainitica e acima dos 20° para as martensitas revenida e
fresca. O que representa uma nova abordagem para identificacdo dos microconstituintes usando
a desorientacéo de kernel a partir dos resultados de EBSD.

e Nas amostras HSQ&P foram analisadas algumas interfaces ferrita/ferrita usando mapas de
distribuicdo de desorientacdo Kernel (KAM). Devido a variagdo nos resultados da
desorientacdo para esse tipo de interface, propde-se a formacdo e identificacdo de dois tipos de
ferrita: a ferrita gerada pelo efeito DIFT, que apresenta menores valores de KAM, e a ferrita
formada durante a etapa intercritica, que foi deformada principalmente nos contornos de grao e
que apresenta maiores valores de KAM.

e [oi proposta uma abordagem de caracterizacdo microestrutural e mecanica em escala local,
baseada na combinac¢do do EBSD e da nanoindentacgdo instrumentada. Esse tipo de abordagem
mostrou-se util para relacionar, além das fases as nanoindentacdes, a dependéncia da
nanodureza com a orientacdo cristalografica e com a distribuigdo e tamanho dos gréos.

e De acordo com os resultados combinando a nanoindentacdo e o EBSD, as faixas de
nanodureza, para o tratamento de Q&P, estdo entre 5,0 e 5,9 GPa para martensita, entre 2,6 e

4,0 GPa para a ferrita, e entre os 3,1 e 5,0 GPa para a ferrita-bainitica. A superposicdo dos
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valores de nanodureza para a ferrita e a ferrita-bainitica entre aproximadamente os 3 e 0s 4 GPa
foi atribuido a influéncia na nanodureza de fatores como: tamanho de grdo, orientagdo
cristalografica, aumento ou diminuicdo na densidade de discordancias ou tensdes geradas pelas
fases circundantes.

e Na amostra HSQ&P deformada a 800 °C em 30% a martensita apresentou resultados de
nanodureza entre 4,9 e 6,8 GPa, enquanto os grdos de ferrita teve valores de nanodureza entre 2,8 e 3,9
GPa. Comparando esses resultados com os da amostra Q&P observou-se um aumento de = 15% na
nanodureza da martensita. Esse aumento foi relacionado ao aumento na densidade de defeitos, como
discordancias ou maclas, ou a diminui¢do do tamanho dos gréos causados pela deformacéo em alta

temperatura.

¢ A nanodureza foi levemente maior nos graos com tendéncia a orientacdo [111], do que nos
grdos que tendem a estar orientados nas direcdes [001] e [101]. Esse resultado foi compativel
com os resultados dos fatores de Schmid em que se observou que a grande maioria dos graos
de ferrita préximos a orientacdo [111] apresentaram um fator de Schmid menor que os graos
com outros tipos de orientacdo, o que poderia estar associado a um maior esfor¢o requerido
para ativar e deslizar as discordancias nessa diregao.

e Nas amostras Q&P e HSQ&P foi observado que os grdos de austenita que estdo embebidos
dentro dos gréos de ferrita possuem um maior fator de Schmid e, portanto, poderiam atingir
mais rapidamente a tensdo critica projetada, tendo, por conseguinte, maior possibilidade de
deformar plasticamente do que 0s grdos que estdo nos contornos entre a ferrita e a martensita.
e Osresultados de estereologia e microdureza dos tratamentos Q&P permitiram observar que
com o aumento do tempo de particdo houve um aumento da porcentagem de ferrita e uma
diminuicdo tanto da porcentagem de austenita como dos valores de dureza, o que poderia estar
associado ao consumo da fase austenitica pela formacdo de uma maior porcentagem de ferrita-
bainitica.

e Usando a regra das misturas foi possivel construir um diagrama alongamento-resisténcia
mecanica, identificar e relacionar as condi¢des de tratamento térmico ou termomecéanico que
levam ao aumento da ductilidade ou da resisténcia de acordo com as fracdes volumétricas das
fases resultantes. Comparando os resultados para os tratamentos de HSQ&P observou-se que
as deformacdes isotérmicas em temperaturas mais altas (800 °C) s&o mais vantajosas para elevar
a resisténcia mecanica, enquanto as deformacgdes nédo isotérmicas (iniciando em 750 °C) sdo
sugeridas, caso o objetivo seja o aumento da ductilidade, sendo sacrificada a resisténcia

mecanica.
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AVALIACAO DA PARTICAO DO CARBONO NA NOVA GERACAO DE ACOS DE
ALTA RESISTENCIA Q&P E HSQ&P

Resumo

Considerando que a estabilidade da austenita retida e a distribuicdo do carbono —
especialmente sua concentracao local nas fases, nos contornos de grdo ou nos contornos das
interfaces — influenciam as transformacGes de fase e as propriedades mecéanicas, decorre a
importancia da caracterizagcdo e da compreensdo dos mecanismos de enriquecimento em
carbono da austenita retida [230, 250]. Por conseguinte, com o objetivo de avaliar o efeito da
deformacdo em alta temperatura no enriquecimento em carbono da austenita, escolheu-se
estudar um subgrupo dos experimentos descritos no capitulo 7, que incluem um tratamento
térmico de Q&P e dois de HSQ&P (representados na Figura 0-1). Os trés tratamentos
correspondem a condicao em que foi aplicada a temperatura 6tima de témpera (QT = 318 °C),
calculada de acordo com o modelo de equilibrio constrito do carbono [1]. As condic¢des de Q&P
estudadas, nos trés tratamentos, obedecem as mesmas condicdes de temperatura, tempos de
permanéncia e velocidades de aquecimento e resfriamento. No caso dos dois tratamentos em
que se aplica a deformacéo em alta temperatura (HSQ&P), sdo analisadas duas temperaturas de
deformacéo diferentes, uma aplicada isotermicamente na zona intercritica a 800 °C, e a outra
aplicada durante o resfriamento (ndo isotérmica), com inicio em 750 °C. Os resultados estdo
baseados nas técnicas de caracterizacdo descritas na metodologia nas se¢des 5.1 a 5.7, que
incluem: microscopia eletronica de varredura (MEV) e de transmissdo (STEM, Scanning
Transmission Electron Microscopy), difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD, Electron
BackScatter Diffraction), nanoindentacdo, tomografia de sonda atbmica (APT, Atom Probe
Tomography), ensaios micromecanicos em corpos de prova sub-size e correlacdo de imagem
digital (DIC, Digital Image Correlation). O EBSD é usado a fim de observar as mudancas
microestruturais apos os tratamentos de Q&P e HSQ&P e obter orientacBes Uteis para a
compreensdo da evolucdo microestrutural a partir da: identificagdo das fases e sua morfologia
(austenita, ferrita/martensita, ferrita bainitica), quantificacao e localiza¢do da austenita retida, e
a identificagdo dos dois tipos de martensita: a ndo revenida, conhecida também como martensita
fresca (martensita criada na témpera final até a temperatura ambiente) e a martensita
particionada ou revenida (a martensita que particiona o carbono para austenita na etapa de
particdo). O EBSD combinado com os experimentos de nanoindentagéo instrumentada permite

a caracterizacdo micromecanica das fases individuais, e possibilita a identificacdo das regides
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de interesse para posterior analise por APT e STEM. A combinagdo das técnicas de EBSD e
nanoindentacdo para identificacdo das fases e das regifes para extracdo das agulhas por FIB
para 0s posteriores ensaios de APT ndo tem sido explorada na literatura até o momento e
mostrou-se Util na caracterizacdo de acos multifasicos com microestrutura complexa. Como um
dos principais objetivos deste capitulo € compreender o papel do estagio de particdo na
distribuicéo (ou segregacao) do soluto (carbono e elementos substitucionais) na austenita retida,
na ferrita, na martensita e nas reagdes do revenido que possam ocorrer (como precipitacédo de
carbonetos ou “clustering” dos atomos de carbono nas discordancias ou nas interfaces), as
amostras foram analisadas por APT em regides identificadas como austenita (tanto na forma de
blocos como de filmes), na ferrita, na martensita, nas interfaces e nos carbonetos. Os resultados
de APT fornecem resultados essenciais para a melhor compreensdo das mudancas
microestruturais, incluindo a precipitacdo de carbonetos na martensita durante os tratamentos
de Q&P e HSQ&P. A partir dos dados adquiridos utilizando a técnica APT foi feita uma
discussao detalhada em relacdo aos mecanismos de enriquecimento de austenita, para condi¢oes
onde ocorre deformacdo em alta temperatura. Os resultados de nanoindentacdo foram
correlacionados com as caracteristicas microestruturais.

Os experimentos de APT foram realizados no CNMS (Center for Nanophase Materials
Science) pertencente ao Laboratério Nacional de OAK Ridge em Tennessee nos Estados
Unidos, sob a proposta de pesquisa CNMS2015-301 — Evaluation of Carbon Partitioning in
New Generation of Quenching and Partitioning (Q&P) Steels.
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Figura 0-1. Representacdo esquematica dos tratamentos termomecéanicos de (a) Q&P, (b) e (c) HSQ&P, com
temperaturas iniciais de deformacdo de 750 °C e 800 °C, respectivamente. HT, IT, QT e PT representam as
temperaturas de homogeneizacdo, intercritica, témpera e particdo, respectivamente.
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8.1 Introducao

A influéncia dos elementos de liga na formacdo microestrutural e nas propriedades
mecanicas dos acos continuam sendo assuntos de pesquisa em constante evolucdo. Em vista
disso, para a ampliacdo do espectro dos agcos com propriedades avancadas (alta resisténcia e
maior ductilidade) é relevante a compreensdo quantitativa da distribuicdo das porcentagens
atdbmicas dos elementos de liga, dos precipitados e da segregacao nos contornos de gréo ou nas
interfaces, durante e depois da transformacao da austenita. Desse modo, a caracterizacdo dos
acos multifasicos, como é o caso dos acos TRIP, é uma tarefa cientifica e tecnoldgica
importante, uma vez que as propriedades mecanicas sdo determinadas pelas caracteristicas
microestruturais e estas, por sua vez, pela movimentacdo atémica de solutos substitucionais e
intersticiais. No caso dos agos submetidos aos tratamentos de Q&P, a compreensdo quantitativa
mais importante esta no que concerne ao papel da distribuicdo do soluto (segregacdo) entre as
fases, a austenita retida, as interfaces e os carbonetos (como cementita e carbonetos de
transicdo), com especial interesse no carbono, manganés e silicio. O teor de carbono na
austenita retida é considerado o elemento quimico controlador de sua estabilidade na
temperatura ambiente (uma vez que determina sua forca motriz quimica) e, portanto, também
controla a ductilidade do material, principalmente nos agos de baixa liga [251]. Entretanto, nos
acos TRIP, pesquisas experimentais tém mostrado que a estabilidade da austenita retida é
afetada néo sé pelo teor de carbono [191, 252] ou do manganés [187, 253], mas também pela
distribuicdo e tamanho do volume dos grédos de austenita [254, 255] (causados pela reducéo da
temperatura de inicio da transformacdo martensitica e pelo aumento da energia de deformacéo
elastica), pelas caracteristicas (morfologia) e interacdes (ou restricdes) impostas pelas fases que
circundam a austenita [256], e pela orientacao cristalografica (fator de Schmid) da austenita em
relacdo a direcdo de carregamento [44, 120, 257]. Em relacdo a dependéncia da morfologia do
grdo no teor de carbono da austenita retida, na literatura existe uma notével discrepancia.
Alguns afirmam que os gréos de austenita na forma de filmes apresentam maior teor de carbono
[51-54, 258, 259], enquanto outros asseveram o contrario, que a austenita na forma de blocos
possui maior teor de carbono [177, 260]. No entanto, todos os autores coincidem em afirmar
que a austenita retida na forma de filmes € mais estavel frente a uma deformacdo mecénica,
mesmo apresentando um menor teor de carbono. Este comportamento é associado
principalmente ao maior nimero de defeitos, como falhas de empilhamento ou discordancias,
presentes na austenita na forma de blocos [52], os quais atuam como sitios de nucleacdo da

martensita [56], mesmo em baixas deformag6es. Além disso, filmes de austenita retida estéo
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geralmente circundados por microconstituintes com maior dureza e resisténcia ao escoamento
plastico, como martensita e bainita. Dessa forma, a austenita é estabilizada pela alta pressdo
hidrostatica exercida por essas fases, que restringe a expansdo volumétrica e a deformacéo
cisalhante associada a transformacéo martensitica [52, 57].

No capitulo anterior a cinética da transformacéo e a evolucéo do pardmetro de rede foram
investigadas por difracdo de raios X usando radiagdo sincrotron a fim de determinar o
enriquecimento em carbono da austenita durante o estdgio de particdo. No entanto, esses
resultados ndo fornecem informacdo em relacdo ao teor de carbono dentro dos grdos de
austenita. Portanto, foram realizadas analises complementares por tomografia de sonda
atbmica, uma vez que a extensao da particdo do carbono néo é conhecida. Além disso, 0 método
tradicional para determinacdo do teor de carbono usando as mudancas do parametro de rede
pode ser impreciso devido ao uso de equacBes empiricas para calcular essa relacdo, as tensdes
presentes na estrutura e a influéncia de outros elementos de liga na variacdo do parametro de
rede (solutos substitucionais). Indo além, o carbono pode estar presente tanto na forma de
solucdo solida, quanto na forma de carbonetos na martensita. Como os teores de carbono na
austenita e na martensita e a presenca de carbonetos afetam significativamente as propriedades
mecanicas dos agos, é importante estudar quantitativamente a distribuicdo do carbono entre as
distintas fases formadas nos processos de Q&P e de HSQ&P.

Alguns pesquisadores tém usado a tomografia por sonda atdmica para obter informacao
sobre a quantidade e localizacdo do carbono nas microestruturas Q&P [71, 111, 261-266]. No
entanto, até 0 momento nao ha informacéo sobre o enriquecimento em carbono da austenita em
tratamentos realizados por Q&P, ap6s deformacao prévia em alta temperatura (tratamentos de
HSQ&P). Desta forma, a técnica de APT permite esclarecer se o efeito DIFT [86, 267]
(Deformation Induced Ferrite Transformation) ou de transformacédo dinamica [221] contribui
para o enriquecimento em carbono da austenita e para sua estabilizacdo e se a precipitacdo de
carbonetos concomitante com a precipitacdo de ferrita dificulta a difusdo do carbono para a

austenita vizinha.
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8.2 Resultados e discussao

8.2.1 Caracterizacdo da amostra Q&P

O principal objetivo de realizar medi¢Ges de APT foi medir a distribuigdo dos dtomos de
carbono e o acumulo de carbono nas diferentes fases e interfaces. Para isso, realizou-se a
preparacdo das amostras por FIB das regides contendo as fases e interfaces almejadas para
estudo, i.e., austenita retida, ferrita-bainitica e martensita. Devido a complexidade
microestrutural das amostras ap0s os tratamentos de Q&P e HSQ&P, os resultados obtidos por
EBSD e nanoindentacdo foram utilizados para a identificagéo das fases, microconstituintes e
contornos de gréo de interesse para posterior analise por APT, como se observa na Figura 0-2
para a amostra Q&P temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. Essa metodologia
para localizacdo de regiBes ou microconstituintes mostrou-se Gtil para ser aplicada em
microestruturas complexas que serdo posteriormente analisadas por APT ou STEM. Na Figura
0-2(a) pode-se observar as trés regides identificadas para extracao das ldminas para analise por
APT. Na regido 1 o interesse esteve em estudar a concentracdo de carbono numa interface
ferrita/austenita (a/y, austenita em cor vermelho), enquanto na regido 2 foi avaliado um gréo de
ferrita (o). Na regido 3 o objetivo foi quantificar o teor de carbono de um filme de austenita
retida (y) entre as placas de martensita (a”). A Figura 0-2(b) apresenta as regides de onde foram
extraidas as pontas M26 (correspondente a um grdo de ferrita) e M28 (interface a/y), para
analise por APT, previamente identificadas por EBSD. A Figura 0-2(c) apresenta a ponta
extraida da regido martensitica (identificada com o nimero 3 na Figura 0-2(a)) ap6s preparagédo
usando feixe de ions localizado (FIB), pronta para ser analisada no tomdégrafo por sonda
atémica.

A Figura 0-3 apresenta os resultados por APT das regides identificadas com os ntimeros 1,
2 e 3 na Figura 0-2(a). A Figura 0-3(a) apresenta o mapa dos atomos de carbono de uma
austenita na forma de bloco, contendo = 6.00 at.%C, extraida de uma regido que se encontra
entre um gréo de ferrita e uma regido de martensita (a/yn/a’). O teor de carbono dessa austenita
é consideravelmente superior ao teor de carbono nominal do material (1,06 at.%C). Esse
resultado é proximo ao determinado recentemente por Poling et al. [268] (= 5,7 at.%), obtido
também para uma austenita na forma de bloco em um aco submetido ao processo Q&P. Em seu
trabalho, Poling et al. [268] comentam que fizeram varias tentativas a fim de analisar outras

regides que incluissem austenita na forma de filmes, porém nao tiveram sucesso.
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Figura 0-2. (a) Mapa de EBSD e nanoindentagdes da amostra Q&P, austenitizada intercriticamente a 800 °C,
temperada a 318 °C, particionada a 400 °C por 100 s; (b) regides da localizacdo das agulhas a serem extraias por
FIB para os experimentos de APT; (c) agulha nanométrica extraida por FIB para posterior evaporagao por APT.
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extraida da regido identificada com o nimero 1 na Figura 0-2a. (b) Distribui¢8o dos 4&tomos de carbono da ferrita
extraida da regido identificada como o nimero 2 na Figura 0-2a, (c) Superficie de isoconcentracao de 2 at.%C
para uma interface de martensita (o) e austenita (y) extraida da regido 3 em referéncia a Figura 0-2a sobreposta
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Na Figura 0-3(b) sdo mostrados os resultados de APT correspondentes a ferrita extraida da
regido 2, adjacente & austenita obtida na regido 1. O baixo teor de carbono medido na ferrita (=
0,06 at.%) reflete a baixa solubilidade do carbono na ferrita formada durante a etapa intercritica.
No entanto, sdo observadas pequenas aglomeracdes de carbono ao longo da fase. O teor de
carbono desses clusters (= 6 at.%) ¢ baixo para que sejam identificados como carbonetos, mas é
consistente com a segregacdo de carbono para defeitos cristalinos, notavelmente discordancias.

Na Figura 0-3(c) sdo mostrados os resultados de APT da amostra extraida da regido 3. E
possivel distinguir martensita com teor de carbono de = 0,23 at.%, um filme de austenita (yy)
com =~ 5,51 at.% C e precipitados na martensita com = 25 at.% C, estequiometricamente
compativeis com a cementita (0, Fe3C). Esses precipitados foram provavelmente formados
durante o revenido da martensita a 400 °C. As fra¢des atdmicas de carbono, manganés e silicio
usando proxigramas (histogramas de proximidade) foram estimadas por meio de superficies de
isoconcentragdo de 2 at.%. Os perfis de concentracao dos elementos substitucionais indicam
que ndo houve particdo do manganés e do silicio entre a martensita e a austenita, de modo que
apenas a particdo de carbono ocorreu durante a etapa de parti¢do a 400 °C por 100 s. Por sua
vez, o comportamento do silicio no perfil composicional do precipitado 6 (mostrado a direita
na Figura 0-3(c)) é compativel com a formagdo de cementita, pois é sabido que, devido a baixa
solubilidade do silicio na cementita, seu crescimento deve ser acompanhado da rejeicao desse
elemento. O conceito de equilibrio constrito de carbono assume que todo o carbono da
martensita deve se difundir para a austenita durante a parti¢do. Dessa forma, a formagao de
carbonetos de revenido ¢ um dos mecanismos que causam um desvio significativo do modelo,
diminuindo o potencial para o enriquecimento em carbono da austenita. A presenga de
cementita na martensita evidenciada nas medidas de APT indica claramente que a hipdtese de
supressao completa de precipitacdo de carbonetos considerada no modelo CCE nado ¢
necessariamente verdadeira, mesmo para um aco contendo silicio (1,23 wt.%). No entanto, a
reagdo ¢ retardada o suficiente para permitir um significativo enriquecimento em carbono na
austenita durante o processo de parti¢do.

A particao de carbono evidenciada nos proxigramas (histogramas dos perfis de composicao)
permite a identificacdo de fases e contornos de grdo. Os quadros verdes na Figura 0-3(c)
indicam os volumes ao longo dos quais os perfis de concentracdo foram medidos. No
proxigrama a esquerda da Figura 0-3(c) sdo apresentados os perfis de concentragdo dos atomos
de carbono, manganés e silicio, iniciando na martensita e finalizando na austenita. A partir desse

resultado € possivel observar que a austenita € significativamente enriquecida em carbono (C,=

5,51 at.%C) e que a martensita ¢ empobrecida em carbono (Cy'= 0,23 at.%) em relagdo ao teor
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nominal em carbono do ago (1,06 at.%C). Além disso, na interface o’/y ha um acimulo de
carbono de aproximadamente 7,6 at.%C, implicando em um gradiente negativo de carbono na
austenita. Esses resultados s3o uma forte evidéncia da particao do carbono da martensita para
austenita durante o estagio de parti¢ao. Esse fendmeno ocorre porque na interface o potencial
quimico do carbono na ferrita supersaturada (a’) ¢ maior do que na austenita e as duas fases
possuem diferente solubilidades. Durante o estagio de particdo, o sistema busca equilibrar o
potencial quimico do carbono, dando origem a um fluxo difusivo de carbono da martensita para
austenita [1, 65, 263]. De acordo com o modelo CCE a parti¢ao finaliza quando o equilibrio
metaestavel entre a ferrita (a') e a austenita ¢ alcangado, isto é, quando a redistribui¢do do
carbono (parti¢do) atinge o ponto em que o potencial quimico do carbono ¢ igualado através da
interface. Dessa forma, a evidéncia de um gradiente de carbono na interface indica que a
particdo de carbono ainda nio atingiu o estado de equilibrio [208].

Os resultados de difracdo de raios X in situ durante o estagio de particdo para tempos de
particio de 500 s mostraram que ap6s 180 s houve uma aparente estabilizacdo no
enriquecimento em carbono da austenita (Figura 7-6). Esse comportamento justifica porque o
carbono na austenita ndo é homogéneo ap6s 100 s de particdo. No entanto, usar tempos
prolongados pode aumentar a possibilidade de que ocorra maior precipitacdo de carbonetos e
transformacéo bainitica.

Uma estimativa do tempo médio requerido (t) para a homogeneizagdo completa de carbono
na austenita retida a partir da migracdo do carbono da martensita pode ser obtida usando a

equacéo 8.1:

t=— (8.1)

em que x é a distancia média de difusdo e D é a difusividade do carbono na austenita, que pode
Ser expressa como:
D = D,exp(Q/RT) (82)

em que D, é a constante pré-exponencial (1,00 x 10° m?/s), Q é a energia de ativacdo para
difusdo do carbono na austenita (135,7 kJ/mol), R é constante universal dos gases (8,314
JIKmol), e T é a temperatura absoluta em K. Para o calculo do tempo de homogeneizagéo
assume-se que a distancia média de difusdo é equivalente a espessura do filme de austenita, ou
seja, aproximadamente 50 nm, de acordo com a Figura 0-3(c). A aplicagdo da equagdo 8.1 leva

a um tempo de homogeneizacdo na temperatura de t€émpera (318 °C) de 41,4 s, enquanto o
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tempo de manuten¢do a essa temperatura foi de apenas 5 s. De Knijf et al. [152] sugerem o
tempo de manutengdo isotérmico na temperatura de t€émpera deve ser mantido curto o suficiente
para evitar produtos de transformacao isotérmica, formados abaixo da temperatura de inicio da
transformagdo martensitica (M). O mesmo calculo aplicado para a temperatura de parti¢ao
(400 °C) leva a um tempo de particao necessario para homogeneizagao do carbono da austenita
de = 1,43 s. No entanto como observado nas Figuras 8-2(a) e 8-3(a) existem regides de austenita
de até 0,5 um de espessura, para as quais seria necessario um tempo de homogeneizagao de
142,9 s durante o estagio de particao.

Em relagdo ao efeito da morfologia da austenita no teor de carbono, a austenita retida na
forma de bloco (Cys) apresenta maior concentracao de carbono em relacdo a austenita em forma
de filme (Cys): Cypb~=6,00£0,01 at.% e Cys= 5,51 £ 0,02 at.%. Esse resultado pode ser explicado
pela contribuicdo no enriquecimento em carbono produzido (na austenita em forma de bloco)
pela ferrita e a martensita. Além disso, a formacgdo de cementita observada na martensita nas
vizinhancas da austenita na forma de filme tem uma influéncia direta no carbono disponivel

para ser particionado desde a martensita.

8.2.2 Caracterizacdo da amostra HSQ&P deformada a 750 °C

Na Figura 0-4 sdo apresentados os resultados de APT para a amostra HSQ&P (relacionada
ao tratamento esquematizado na Figura 0-1(b)) deformada a 750 °C em 30% (deformacéo real)
a uma taxa (&) de 0,5 s, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. As Figuras 8-
4(a) e 8-4(c) mostram a imagem obtida por EBSD identificando as regides de martensita (o),
martensita fresca (ag), ferrita (a) e austenita (y). Os retangulos em amarelo indicam as regides
de onde foram extraidas as agulhas por FIB para posterior analise no APT. Comparando o
EBSD desta figura com o da figura da amostra submetida ao tratamento Q&P (Figura 0-2(a)) é
possivel observar como a deformacéo em alta temperatura promove a diminuicdo do tamanho
de grdo tanto da ferrita como da martensita, o que poderia contribuir para melhorar o
compromisso resisténcia-ductilidade do aco TRIP estudado. A diminuic¢do do tamanho de gréo
pode estar associada provavelmente a recuperacdo dindmica, na qual, no mesmo plano de
deslizamento, a densidade de discordancias decresce através da aniquilacdo mutua das
discordancias de sinal oposto. Isto acontece devido ao fato das discordancias tenderem a tomar
posicOes energeticamente mais favoraveis, o que também causa a formacdo de redes

espacialmente mais fechadas com contornos de angulo muito pequenos (conduzindo a
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poligonizacédo do gréo). Cabe esclarecer, que a recuperagdo dindmica é o fendbmeno metallrgico
que permite entender a redugdo do retorno elastico (springback) no processo de hot stamping
uma vez que diminui as tensdes residuais de forma tal que um estado estacionario (ou steady
state, no qual a quantidade de defeitos gerados € compensada pela quantidade de defeitos
eliminados, pelo que permanece constante a quantidade de defeitos) de tensfes dentro do
componente pode ser, eventualmente, alcangado [269].

A identificacdo dos valores de nanoindentacdo no EBSD permitiu relacionar os valores de
nanodureza com as regides analisadas e desta forma identificar os grdos de ferrita, a martensita
e a austenita presentes no volume analisado. O mapa dos atomos de carbono de uma interface
a/y e seu perfil de composicao atdmica (histograma de proximidade) para o carbono, o silicio e
0 manganés sdo apresentados na Figura 0-4(b). Os resultados do perfil de composicédo
evidenciam um significativo enriquecimento em carbono na austenita (Cy = 6,63 + 0,01 at.%),
enquanto os resultados para o silicio e 0 manganés nao apresentam uma evidente particdo nesta
regido. Nesta figura se observa também um acumulo de carbono na interface a/y de = 9,45 at.%.
Com o intuito de analisar se houve precipitacdo de carbonetos na martensita sob as condi¢fes
de tratamento estudadas, uma medida de APT foi conduzida em uma agulha extraida da regido
delimitada claramente como martensita pelo contorno pontilhado em cor azul na Figura 0-4(c),
especificamente da regido delimitada pelo retangulo amarelo. Na Figura 0-4(d) é apresentado
o perfil de composicao para o silicio, o carbono e 0 manganés na interface do aglomerado
indicado pela seta azul na parte superior dessa figura. Esse resultado revela que a concentracao
do silicio é homogénea tanto na martensita como no aglomerado, indicando que este,
provavelmente, é uma aglomeracao (cluster) de carbono ao invés de uma particula de cementita.
Além disso, o cluster apresenta um teor de carbono inferior (= 15 at.%) ao esperado para um
precipitado estavel como a cementita (= 25 at.%) ou de transicdo (metaestavel), como o
carboneto ¢ (= 33 at.%), Fe> 4C (hexagonal) ou o carboneto eta (n = 29 at.%). Timokhina et al.
[270, 271] identificaram carbonetos de baixa temperatura que possuem teores de carbono entre
10 e 20 at.%, como o Fe32Cs ou FesCos3. Esses carbonetos foram associados a formagao de
ferrita bainitica durante transformagao isotérmica em baixas temperaturas (= 200 °C) por longos
periodos de manutengdo (10 dias) e a ferrita em aco dual phase apds o processo de bake
hardening com pré-deformacgao (& = 5%, tratado a 175 °C por 30 min). Contudo, no presente
trabalho a regido onde foram identificados esses aglomerados foi claramente identificada, por
EBSD e nanoindenta¢do, como martensita. Ademais, as martensitas de baixo carbono consistem
de ripas, separadas por contornos de baixo ou alto angulo, mas contendo uma alta densidade de

discordancias entre elas [272]. Sabe-se que os contornos de grao e as discordancias servem
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como sumidouros para os &tomos de carbono devido a redugdo do potencial quimico do carbono
nos defeitos [273], o que resulta em um enriquecimento local em carbono nestas regides.
Portanto, os aglomerados observados na Figura 0-4(d) correspondem, mais provavelmente, a
segregacdo de carbono nos contornos das interfaces das ripas de martensita. E importante
destacar que os clusters de carbono apresentam caracteristicas de distribui¢ao linear alinhados
entre si em um Unico plano de habito, ou planos preferenciais invariantes da interface, ao longo
dos quais se formam as ripas de martensita. As caracteristicas das placas paralelas poderiam ser
correspondentes a segregacao do carbono nas falhas ou nas micromaclas da martensita,
observadas por microscopia de transmissdo (Figuras 8-6 e 8-7). Outra explicacdo ¢ que esse
alinhamento poderia ter sido causado pelas tensdes aplicadas, as quais favorecem a formagao
de variantes cristalograficas preferenciais acerca dos planos de tensdo maxima cisalhante [190].
Portanto, devido ao fato de que existem muitas variantes cristalograficas disponiveis por grao
de austenita ha uma alta probabilidade que a orientagdo de uma placa se encontre proxima da
orientagdo preferencial para que ocorra o alinhamento com respeito as tensdes [39]. Cabe
destacar, que a presenca desses aglomerados ou a formagdo de precipitados na martensita
reduzem os niveis de carbono disponiveis para enriquecer a austenita e estabiliza-la na
temperatura ambiente.

Comparando os teores de carbono da austenita na forma de bloco (em uma interface a/ys)
das amostras HSQ&P deformada a 750 °C (Cyp~ 6,63 £ 0,01 at.%) e Q&P (Cyb~ 6,00 + 0,01
at.%), ambas temperadas a 318 °C e particionadas a 400 °C por 100 s, observa-se que houve um
incremento em =~ 10% no teor de carbono para a amostra HSQ&P. Esse resultado pode ser
explicado pela contribui¢do adicional (além da parcela produzida pela martensita no estagio de
particdo) no enriquecimento em carbono na austenita produzido pela particdo em carbono a
partir da ferrita que foi formada durante a deformagdo em alta temperatura, i.e., formada pelo
efeito DIFT [86, 267]. Este € um efeito combinado dos aumentos tanto da forca motriz
produzida pela energia de deformacdo armazenada na austenita (deformada) para gerar a
transformacao ferritica, como do nimero de sitios de nucleacdo produzidos pelo aumento na
densidade de discordancias induzidos pela deformacdo. Portanto, a quantidade, a taxa e a
temperatura de deformacéo podem ter um efeito nesse tipo de transformacdo. Dessa forma,
observa-se que a deformagao da austenita em alta temperatura promove uma transformagao de
fase difusional (comprovada também pela maior quantidade de ferrita na amostra HSQ&P
quando comparada com a Q&P), o que leva a um maior enriquecimento na austenita nao
transformada e na reducdo do inicio da temperatura da transformagdo martensitica (Msqgap =

390 °C, Msnsq&rE=750= 372 °C).
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Figura 0-4. Amostra HSQ&P deformada a 750 °C em 30% a uma taxa de 0,5 s, temperada a 318 °C e
particionada a 400 °C por 100 s. (a) e (c) mapas de EBSD e nanoindenta¢es da amostra HSQ&P7so, (b) mapa da
superficie de isoconcentragdo de 3 at.%C, para uma interface de martensita (o) € austenita (y), extraida da regido

indicada no retangulo amarelo em (a), e proxigramas obtidos através da interface a/y (d) superficie de
isoconcentragdo de 7 at.%C, na regido de martensita identificada no retdngulo amarelo em (c) e histograma de
proximidade obtidos através da interface o’/cluster de carbono.

A Figura 0-5 mostra a sequéncia de etapas para extragdo de amostras por FIB para
caracterizagdo por microscopia eletronica de transmissdao (STEM) a partir da amostra HSQ&P
deformada em 30 % a 750 °C, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. As areas
para observagdo foram selecionadas a partir do mapa de fases obtido por EBSD (Figura 0-5(a)).
Na Figura 0-5(a) o mapa de EBSD permite identificar as regides correspondentes a ferrita (o),
martensita («'), martensita fresca (af) e austenita retida (y). Na mesma figura a direita é
mostrada imagem por microscopia eletronica de varredura das duas regides selecionadas para
analise com deposicdo de platina. O recobrimento de platina é utilizado para delimitar a regido
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de interesse e, principalmente, para proteger a superficie de possiveis danos que possam ser
causados durante o corte pelo feixe de ions de gélio (Ga*), além de evitar implantacéo ibnica.
As Figura 0-5(b) e 8.5(c) mostram etapas intermediarias da preparacdo da amostra nas quais
sdo observados cortes feitos com os ions de Ga* antes da extracdo da lamina e a amostra soldada
no porta-amostra apos polimento final, podendo ser identificados alguns gréos sub-superficiais.
Os resultados de microscopia eletronica de transmissdo das regibes identificadas com 0s
numeros 1 e 2 na Figura 0-5(a) sdo apresentados nas Figuras 8-6 e 8-7, respectivamente.

A parte superior da Figura 0-6 da imagem obtida por transmissao corresponde a superficie

assinalada pelo retangulo amarelo na Figura 0-5(a) onde se identifica uma interface a/ay. A
regido identificada como martensita fresca (ay) apresenta uma alta densidade de discordancias,

0 que causa um acumulo maior de carbono nessa regido, como se observa no mapa de
composi¢ao do carbono obtido por espectroscopia de raios X por dispersdo de energia (EDS)
mostrado na parte esquerda superior da figura. Como resultado da grande distor¢do causada
pela supersaturacao em carbono no parametro de rede da martensita, existe uma atragao entre
os atomos de carbono e os campos de tensdes das discordancias e, dessa forma, o carbono tende
a difundir em locais proximos das discordancias a fim de reduzir seu potencial quimico [274].

Na parte central dessa figura foi identificado um grdo de martensita embebido entre graos
de ferrita. A ampliagdo de uma das regides centrais da microestrutura apresenta caracteristicas
tipicas de martensita maclada, relacionada com a transformagdo que ocorre em agos com alta
concentragao de carbono. A austenita transforma em martensita maclada durante a témpera final
(i.e., durante o resfriamento final até a temperatura ambiente) quando a concentracdo de
carbono na austenita ndo excede certo valor critico para estabiliza-la a temperatura ambiente
[275]. Isto mostra que apods o estagio de particdo, uma parte da austenita possui o carbono
suficiente para ser estabilizada na temperatura ambiente, enquanto outra parte da austenita que

possui um teor de carbono razoavelmente alto ndo ¢ completamente estabilizada,

transformando-se em martensita maclada ndo revenida.
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Figura 0-5. Amostra HSQ&P deformada a 750 °C em 30% a uma taxa de 0,5 s, temperada a 318 °C e
particionada a 400 °C por 100 s.(a) EBSD identificando as regifes correspondentes a ferrita (), martensita (a’),
martensita fresca (o) e austenita retida (y), (b) e (c) corte por ions de galio e lamela ap6s polimento final por
FIB, da regido identificada na figura (a).

Na Figura 0-7 sdo mostradas as imagens obtidas por STEM da amostra extraida da regido
2, na qual s3o analisadas interfaces a’/y, a/y e o/a’ (antigas interfaces a/y). As regides
identificadas como austenita apresentam uma elevada densidade de discordancias, como pode
ser constatado pelo tom escurecido das respectivas regides. A presenca adjacente de martensita
(cuja formagdo induz defeitos na austenita circundante) e a etapa de deformacgao do processo
HSQ&P justificam esse resultado. Na mesma figura sdo mostrados mapas de composi¢ao
obtidos por EDS do carbono e do manganés. E possivel observar que os filmes de austenita que
se intercalam entre as ripas de martensita s3o enriquecidos em carbono, evidenciado a parti¢ao
de carbono. Adicionalmente, observa-se que a austenita enriquecida em carbono possui uma
morfologia de dentes de serra, de modo que nas proximidades da interface com a ferrita o
enriquecimento em carbono ¢ maior. Esse resultado mostra que a presenca de ferrita possui

algum papel no enriquecimento em carbono da austenita. Uma possivel explicagdo para esse
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fendmeno ¢ a pré-existéncia de um acumulo de carbono nas proximidades da interface
ferrita/austenita original. A existéncia de tal acimulo ¢ possivel caso a formacao da ferrita ndo
tenha atingido o equilibrio ou caso nao houvesse tempo suficiente para que o carbono se
homogeneizasse na austenita. Como a formagao de ferrita DIFT ocorre rapidamente durante a
etapa de deformagdo (0,6 s de duragdo), ambas as considera¢des sdo compativeis com 0s
resultados experimentais. Em relagdo a distribui¢do de manganés na regido analisada ¢
observado um acumulo significativo de Mn ao longo da interface ferrita/martensita (austenita
original). Nao obstante, ndo ¢ possivel observar significativa diferencga no teor de Mn no volume
(longe da interface) entre martensita (austenita) e a ferrita, embora a particio de Mn seja
prevista termodinamicamente. Essa particdo limitada a interface pode ser associada a dois
fendmenos: a ocorréncia de arraste de soluto na interface durante o crescimento da ferrita, ou o
regime de controle cinético conhecido como equilibrio local com parti¢ao desprezivel de soluto
(LENP). O regime LENP ¢ discutido adiante junto com a discussdo dos resultados de APT da
amostra HSQ&P deformada a 800 °C.

Figura 0-6. Imagem obtida por microscopia eletronica de transmissdo em campo claro da regido 1 identificada

na Figura 0-5 (a) da amostra HSQ&P deformada a 750 °C em 30% a uma taxa de 0,5 s%, temperada a 318 °C e

particionada a 400 °C por 100 s. A esquerda se observam o mapa de carbono obtido por espectroscopia de raios

X por dispersdo em energia (EDS). Nas imagens com contorno amarelo sdo identificadas, pelas setas amarelas,

regides com maclagdo. Na parte inferior direita, imagem obtida com detector de campo escuro anular (HAADF)
e mapa de carbono por EDS dessa regido.
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Figura 0-7. Imagem de microscopia eletrnica de transmissao da regido 2 identificada na Figura 0-5(a) para
amostra HSQ&P deformada a 750 °C em 30% a uma taxa de 0,5 s, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C
por 100 s. A direita se observam os mapas de carbono (C, em vermelho) e manganés (Mn, em azul) obtidos por

espectroscopia de raios X por dispersdo em energia (EDS).

8.2.3 Caracterizacdo da amostra HSQ&P deformada a 800 °C

Na Figura 0-8 sdo apresentados os resultados da amostra HSQ&P deformada a 800 °C em
30% a uma taxa de 0,5 s!, temperada a 318 °C e particionada a 400 °C por 100 s. Na Figura
0-8(a) ¢ apresentada a imagem de EBSD identificando as indentagdes que permitiram localizar
trés regides de interesse (o, ferrita; o’, martensita e y, austenita retida) para andlise por APT.
Como se observa nas Figuras 8-8(a) e 8-8(b), a austenita avaliada na regido 1, obtida em uma
interface o’/y nas proximidades de um grao de ferrita, ¢ significativamente enriquecida em
carbono (Cy = 7,3 at.%), indicando a parti¢do de carbono desde a martensita. Como pontuado
anteriormente, o acimulo de carbono durante a formagdao de ferrita DIFT também pode
contribuir para o enriquecimento em carbono da austenita.

Na interface o’/y obtida na regido 3 (Figura 0-8(d)), longe da influéncia do grao de ferrita,
também se observa acimulo de carbono na interface (Cy/y = 7,3 at.%), porém menor do que o
observado na interface obtida na regido 1 (Cyy = 11 at.%). Em complemento a caracterizacao
da regido 1, esse resultado indica fortemente que a presenca de ferrita nas redondezas afeta o
teor de carbono da austenita retida (Cy). J& que Cy na interface o’/y/a foi de 7,3 at.%, enquanto
na interface o’/y esse valor foi de 5,9 at.%. Nessa figura também ¢ apresentado o histograma de
proximidade obtido através de uma interface 6/a’. O teor de carbono determinado em 0 foi de

~ 23 at.%, abaixo da composi¢do nominal da cementita (25 at.%). Todavia, a rejeicao de silicio
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observada na cementita sugere que a fase identificada seja de fato cementita. Devido a elevada
forca motriz para precipitagcdo de carbonetos a partir da martensita supersaturada em carbono,
a precipitacao de carbonetos € praticamente inevitavel. Desse modo, a parti¢do do carbono da
martensita para austenita e o fendmeno de revenido ocorrem simultaneamente, ndo sendo,
todavia, mutuamente exclusivos sob o0s tratamentos termomecanicos realizados.
Consequentemente, uma das principais consideragdes do modelo CCE — auséncia de terceiras
fases durante a etapa de particdo — ¢ violada.

Na Figura 0-8(c) sao apresentados os resultados da analise da interface a/y obtida na regido
2. Os teores medidos de carbono no volume em y e em o nessa regido apresentaram valores de
~ 5,22 £0,01 at.% e de = 0,02 £+ 0,00 at.%, respectivamente, enquanto um acumulo de = 6,09
+ 0,1 at.% foi observado na interface. No entanto, embora seja observada a mesma concentracao
de manganés na ferrita e na austenita no volume, na interface ¢ observado um alto
enriquecimento em Mn. Como reportado anteriormente, tal comportamento pode ser associado
ou ao arraste de soluto ou ao crescimento da ferrita sob condi¢des de equilibrio local com
particdo desprezivel do soluto (LENP) [276]. De forma a avaliar se a largura do pico de Mn ¢
compativel com o regime LENP, aplica-se a equacdo 8.1 para se estimar o tempo necessario
para que tal pico se desenvolva. Sun e Pugh [277] sugerem que a difusividade do manganés na
austenita pode ser calculado pela expressdo (avaliada em cm?/s):

261700) (8.3)

D}, = 0,16 exp (— T

Aplicando a difusividade calculada a 800 °C e a largura do pico de Mn estimada em 3 nm
na equagao 8.1, obtém-se 0,51 s, valor proximo ao intervalo de tempo da etapa de deformacao,
na qual a ferrita DIFT ¢ formada.

O enriquecimento em carbono nas interfaces observado por APT foi igualmente
evidenciado a partir dos resultados de nanoindentacdo. O contorno azul da Figura 8-9(a), para
a amostra Q&P, inclui duas nanoindentagcfes, uma no centro de um gréo de martensita como
uma nanodureza de 4,18 GPa e uma outra em uma interface ferrita/martensita, com um valor
de nanodureza de 4,71 GPa. O aumento da dureza perto da interface pode ser explicado pelo
aumento do teor de carbono nessa regido. O resultado foi igualmente observado na amostra
HSQ&P deformada a 750 °C onde se obteve o maior valor de dureza (6,17 GPa) na
microestrutura ao redor da interface. De fato, o resultado da maior nanodureza para a interface

da amostra HSQ&P, quando comparada com a amostra Q&P, é condizente com os resultados
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de APT onde se observou que os maiores enriquecimentos em carbono foram obtidos para

amostra deformada.
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Figura 0-8. Amostra HSQ&P deformada a 800 °C em 30% a uma taxa de 0,5 s, temperada a 318 °C e
particionada a 400 °C por 100 s. (a) EBSD identificando as indentacBes que permitiram localizar as regifes de
interesse correspondentes a ferrita (o), martensita (a”) e austenita retida (y); (b) Mapa dos atomos de carbono de
uma interface a’/y extraida da regido identificada com o nimero 1 na imagem (a); (c) APT dos atomos de
carbono e de manganés de uma interface o/y da regido identificada como o nimero 2 na imagem (a); (d)
Superficie de isoconcentracéo de 3 at.%C, para uma interface de martensita (o) e austenita (y), identificada com
0 nimero 3 na imagem (a), sobreposta a um mapa de atomos de carbono e histogramas de proximidade obtidos
através de uma interface cementita (6)/a’ e de uma interface o’/y.
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(b)

Figura 0-9. Mapas de EBSD e nanoindenta¢des das amostras Q&P e HSQ&P, austenitizadas intercriticamente a
800 °C, temperadas a 318 °C, particionadas a 400 °C por 100 s. A amostra HSQ&P foi deformada a 750 °C em
30%a05s™

O resultado que indica uma maior nanodureza para a interface da amostra HSQ&P, com
deformacdo a 750 °C, associada ao maior teor de carbono observado por APT é explicado
usando o diagrama da Figura 0-10. Na parte superior da Figura 0-10(a) se observa
esquematicamente o comportamento do carbono em uma interface a/y para uma amostra Q&P
e na parte inferior o que acontece na mesma interface para uma amostra que foi submetida ao
processo de HSQ&P. O enriquecimento em carbono da austenita na interface a/y é produzido,
principalmente pela migra¢do do carbono que provem do crescimento da ferrita, e nas zonas
distantes da interface, onde ndo existe uma zona enriquecida difusionalmente pelo crescimento
da fase, o teor de carbono da austenita é consequéncia da condicdo de austenitizacéo intercritica
imposta nos tratamentos térmicos. Na amostra que foi submetida ao processo de HSQ&P foi
observado, por estereologia, um aumento do teor de ferrita de = 10%. Esse aumento da ferrita
DIFT (ap;rr), atribuido a aceleracdo das taxas de nucleacdo e crescimento da ferrita apos a
deformacdo intercritica’®, leva a um maior teor de carbono disponivel para se difundir (por
causa da diferenca na solubilidade nas duas fases) na austenita. Esse aumento do teor de carbono
na interface causa uma diminuicéo da temperatura de inicio de transformag&o martensitica (M)
nessa regido, como esquematizado na Figura 0-10(b), o que por sua vez produz um aumento da
estabilidade da austenita. Esse comportamento da redistribuicdo do carbono também permite

entender a presenca na amostra deformada da subestrutura maclada (principalmente nas

16 Quando a transformacdo de fase y—a, ocorre desde uma austenita deformada a austenita se forma, no s6 nos
contornos do grdo, mas também em sitios de nucleagdo dentro dos gréos de austenita como bandas de deformacao
0u Seus contornos, o que explica o aumento da taxa de nucleacéo da ferrita.
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interfaces) observada por microscopia de transmisséo e indicadas pelas setas amarelas na Figura
0-6.
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Figura 0-10. (a) Representagdo esquematica de uma regido contendo ferrita (), martensita (a’) e austenita (y) e
de uma interface o/y nos processos de Q&P e de HSQ&P, (b) comportamento da temperatura de inicio da

transformagdo martensitica (M) na interface a/y ap6s Q&P e HSQ&P. Ca, Cy e Ca/y representam os teores de
carbono da ferrita, da austenita e da interface, respectivamente.

O objetivo principal do estagio de particdo nos processos de Q&P ¢ transferir o carbono da
martensita supersaturada para a austenita, e com isto aumentar sua estabilidade térmica. Desta
forma, a estabilizagdo da austenita durante o processamento permite sua retengdo na

temperatura ambiente. Assim sendo, os resultados obtidos por APT permitem elucidar os
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resultados de difracdo de raios X (DRX) apresentados no capitulo anterior. Na Figura 0-11 sao
apresentados os resultados dos difratogramas e da fragao volumétrica da austenita retida (Vy)
para os tratamentos apresentados neste capitulo. Os resultados de Vy foram de 8,1 + 0,1 %, 10,4
+ 0,1 % e 13,3 + 0,1 % para os tratamentos de Q&P, HSQ&P deformada a 750 °C e HSQ&P
deformada a 800 °C, respectivamente. Como mostrado nos resultados de APT, os maiores
valores de enriquecimento em carbono da austenita foram observados para amostra HSQ&P
deformada a 800 °C e os menores para amostra tratada por Q&P, o que ¢ condizente com os
resultados da fracdo volumétrica da austenita retida obtidos por DRX. Isso significa que um
maior aumento no teor em carbono da austenita pode contribuir com sua maior estabilizacdo na

temperatura ambiente.
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Figura 0-11. Difratogramas e fraces de austenita retida das amostras de ago TRIP tratadas por tratamento
témpera e particdo (Q&P), e de processo combinado de estampagem a quente e témpera e particdo (HSQ&P)
com deformagdes a 750 °C e 800 °C.

Por outro lado, os resultados das concentracdes de carbono na austenita obtidos por DRX,
calculados a partir da mudanca no pardmetro de rede da austenita, usando uma relagdo [278]
que inclui além do carbono outros elementos de liga como manganés, niquel, aluminio, cromo
e molibdénio, mostraram que o teor de carbono da austenita para os tratamentos de Q&P,
HSQ&P deformada a 750 °C e HSQ&P deformada a 800 °C sdo de 1,02 wt.% (4,6 at.%), 0,89
wt.% (4,0 at.%) e 0,98 wt.% (4,4 at.%), respectivamente. Os teores de carbono obtidos por DRX
diferem dos resultados obtidos por APT onde 0s menores enriquecimentos foram observados
para amostra Q&P e os maiores para amostra HSQ&P deformada a 800 °C. Essa discrepancia
nos resultados de APT e de DRX pode ter ocorrido e ser explicada pela falta de homogeneidade
do carbono nos grdos de austenita. Além disso, a concentragdo de carbono obtida por APT
fornece informagdo local, enquanto os resultados por DRX fornecem uma informagao

estatistica (a partir da relagdo volumétrica maior) [71]. Por outro lado, o aumento do parametro
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de rede da austenita pela particdo pode ser causado ndo s6 pelo enriquecimento em carbono,
mas também pelo alivio das tensdes causado pelas transformacdes de fase que acontecem
durante o processo, em especial pela transformag¢dao martensitica. Na literatura existe uma
grande quantidade de trabalhos publicados sobre a correlagao da concentragao do carbono da
austenita com o parametro de rede [167,279-283] e os céalculos realizados para medir a variacao
do teor de carbono usando essas relagdes (todas empiricas) levam a resultados que variam de
0,5 a 1,4 wt.%, para o mesmo tratamento térmico. Isso ¢ uma dificuldade na escolha da relagao
que melhor represente o teor de carbono na austenita, e evidencia a necessidade de pesquisas
adicionais para determinar a relagdo que possibilite o0 melhor calculo do teor de carbono na
austenita deformada e ndo deformada. Alguns pesquisadores justificam a escolha da relagao
parametro de rede/teor de carbono, simplesmente pelo fato de ser a mais comumente utilizada
ou pelo fato de incluir um maior nimero de elementos de liga. Assim sendo, as premissas
(valores dos fatores multiplicadores que acompanham cada elemento e dos sinais para calcular
as proporgdes desses elementos) das relagdes empiricas que convertem os parametros de rede
da austenita em teores de carbono podem influenciar as diferencas nos resultados de APT e de
DRX.

Embora o tratamento de Q&P tenha mostrado o maior enriquecimento em carbono da
austenita durante o estagio de particdo (Figura 0-12), essa amostra apresentou as menores
porcentagens de austenita retida na temperatura ambiente (Figura 0-11). Como se observa na
Figura 0-13(a), correspondente ao inicio do estagio de particdo a 400 °C, para 0 processo de
Q&P existe mais austenita disponivel para receber carbono por particdo que para 0 processo
HSQ&P. Isto acontece porque no processo de HSQ&P parte da austenita formada
intercriticamente foi consumida pela formacéo da ferrita (ap,zr) resultante da deformacéo em
alta temperatura. Pela lei de Bragg sabe-se que a redugao dos valores de 260 indicam um aumento
das distancias interplanares e, consequentemente, maiores parametros de rede, 0 que, por sua
vez, € associado ao enriquecimento em carbono da fase. Portanto, mesmo que o0 processo de
Q&P possua maior quantidade de austenita no inicio da particdo e apresente 0s maiores
enriquecimentos em carbono durante a etapa de particdo, essa austenita € menos estavel (fator
de estabilidade da austenita entre o final da particdo e a temperatura ambiente calculado em

0,71'7) do que a austenita do processo HSQ&P (fator de estabilidade calculado em 0,86), o que

17 Embora a descarbonetagdo durante os ensaios in-situ afetem a medicédo da fragdo volumétrica da austenita em
alta temperatura, pela diminuicdo da intensidade dos picos, para um mesmo tratamento térmico é possivel estimar
por radiagdo sincrotron a fracdo volumétrica ao final do estagio de particdo e ao final do resfriamento, o que
permite ter uma estimativa do fator de estabilidade. Uma andlise futura importante usando radiacéo sincrotron in
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faz com que parte dela se transforme em martensita fresca durante o resfriamento final até a

temperatura ambiente.
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Figura 0-12. Variacdo do parametro de rede em funcéo do tempo durante o estagio de parti¢do a 400 °C.
Resultados obtidos por difracdo de raios X usando fonte radiagdo sincrotron.

Como se observa na Figura 0-13(b) na amostra Q&P formou-se martensita fresca na
microestrutura (circulo amarelo) apds o resfriamento final, enquanto na amostra HSQ&P
deformada a 800 °C ndo se observam ilhas de martensita fresca, e, além disso, se observam
maiores porcentagens de austenita retida (em vermelho) principalmente nos contornos da
ferrita, o que justificaria a hipotese de maior estabilidade da austenita retida na amostra
HSQ&P. Ademais, se durante o processo de Q&P ocorre reacdo bainitica durante o estagio de
particdo, esse processo se manifesta como um mecanismo adicional no enriquecimento em
carbono, mas também, estaria consumindo parte da austenita disponivel o qual como
consequéncia reduz a porcentagem de austenita retida na temperatura ambiente. Por outro lado,
na amostra HSQ&P a formacdo de bainita durante o estagio de particdo pode ter sido suprimida
pela estabilizacdo mecéanica da austenita produzida pela formacéo de florestas de discordancias
devidas a deformacdo.

Portanto, a comparacdo das concentragdes em carbono obtidas por difracdo de raios X e
por APT ndo é comparavel qualitativamente, no entanto, ambas sdo complementares para
demonstrar que ocorrem fendmenos de particdo do carbono nos tratamentos térmicos e
termomecanicos realizados.

A Figura 0-14 e a Tabela 0-1 apresentam os resultados da curva tensdo (o) deformacao (¢),

0s mapas de deformacéo para um instante antes (2 s) da ruptura final, obtidos por correlacédo de

situ, depois de melhorar as condigdes de vazio do sistema Gleeble, é a quantificagdo volumétrica da austenita
durante o estagio de parti¢do.
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imagem digital (DIC), e os resultados do comportamento mecénico das amostras Q&P e
HSQ&P, discutidas neste capitulo. Como se observa os maiores limites de escoamento e de
resisténcia mecéanica foram obtidos para amostra Q&P, enquanto os maiores niveis de
alongamento uniforme e total foram para amostra HSQ&P deformada a 800 °C. A elevada
resisténcia do material Q&P esta relacionada a formacao de maiores porcentagens de martensita
e bainita, enquanto os maiores niveis de ductilidade nas amostras HSQ&P estdo associados as
maiores porcentagens de ferrita e de austenita retida formadas neste material. Portanto, nos acos
HSQ&P, a relacédo entre a porcentagem de austenita retida e 0 maior alongamento poderia estar
vinculada a estabilidade da austenita durante a deformac&o, causada pelo maior enriquecimento
em carbono discutido ao longo deste capitulo. Se a austenita ndo fosse estavel o suficiente ela
transformaria para martensita nos primeiros estagios da deformacdo, diminuindo assim a
habilidade do material em sofrer transformacéo induzida por plasticidade (efeito TRIP). Mas,
por outro lado, uma excessiva estabilidade da austenita também poderia dimunir a capacidade
do material em sofrer transformacdo martensitica induzida por deformacdo o que reduziria o

alongamento do material [284].

220y

Intensidade relativa (u.a)

(b) (©)

Figura 0-13. (a) Difratogramas das amostras Q&P e HSQ&P (deformada a 800 °C) da regido do pico da
austenita (220y), obtidos por radiagdo sincrotron no inicio do estagio de parti¢do, (b) EBSD da amostra Q&P
identificando uma regido de martensita fresca (circulo amarelo), e (c) EBSD da amostra HSQ&P deformada a

800 °C. As regides em vermelho identificam as fases CFC (austenita) e em verde as CCC.
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A Tabela 0-1 apresenta os resultados do alongamento uniforme (&), 0 alongamento total
(e7), do limite de escoamento (o) e do limite de resisténcia (LR) ap0s 0s ensaios mecanicos
realizados nas amostras Q&P e HSQ&P com deformacdo a 750 °C e 800 °C. Além disso, contém
os resultados do produto (&) entre a resisténcia mecanica (LR ou UTS — ultimate tensile
strenght) e o alongamento total (e;), 0 qual reflete diretamente a capacidade de absor¢édo de
energia do material (&). Nesses resultados, observa-se que o maior nivel de absorcéo de energia
(melhor combinacdo de resisténcia e ductilidade) poderia ser obtido para um material submetido
ao processo HSQ&P com deformagéo a 800 °C, chegando a resultados superiores aos obtidos
pelo processo convencional de témpera e revenido [285], aos acos que sofreram S0 0 processo
de hot stamping [79, 286, 287], e a outros estudos onde foi aplicado o processo de Q&P [176,
288, 289]. Isto demonstra a importancia para o aumento da ductilidade o teor, distribuicdo e
estabilidade da austenita retida para favorecer o efeito TRIP ou o bloqueio efetivo da
propagacgdo de microtrincas [290] no processo de HSQ&P. Por outro lado, varios estudos tém
mostrado que ha uma evidente reducdo da fracdo volumétrica de austentia com o aumento da
deformacdo. Por exemplo, Poling et al. [268] em seu estudo em acos Q&P mostraram que a
fracdo volumétrica de austenita retida foi reduzida em 50% quando foi aplicada uma
deformagao plastica de = 10% e Zhou et al [291] mostraram que com 5% de deformacéo quase
toda a austenita retida (25%) foi transformada em martensita. Pelo que o processo de HSQ&P
representa a vantagem adicional que ao final do processo tem-se o produto ja conformado e
ainda hd quantidades razoaveis de austenita retida disponiveis (entre 15 e 20%), com a
estabilidade suficiente para favorecer o efeito TRIP. Quando se pensa em projetos para
aplicacBes em componentes de carroceria, as amostras HSQ&P permitiriam a producdo de
pecas de alta resisténcia com boa ductilidade, e a reducédo do peso do veiculo pela possibilidade
de produzir chapas com espessuras mais finas. Adicionalmente, a maior estabilizacdo da
austenita ¢ desejada nas aplicagdes de acos da indistria automotiva j& que vai favorecer o efeito

TRIP durante o impacto, aumentando a seguranca dos passageiros.
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Figura 0-14. (a) Curvas tensdo (o) vs. deformagdo (&) obtidas usando corpos de prova sub-size, apds tratamentos
termomecanicos de Q&P e HSQ&P, com deformacéo a 750 °C e 800 °C. (b) Mapas de deformacéo calculados
usando correlagdo de imagem digital para um estagio prévio a deformagdo nas amostras submetidas aos

tratamentos de Q&P e HSQ&P.

Q&P

Tabela 0-1. Alongamento uniforme (g, ), alongamento total (&), limite de escoamento (o), limite de
resisténcia (LR), e absorcéo de energia (&) apds os processos de Q&P e HSQ&P.

Condicao | ey () er (%) | o,(MPa) | LR(MPa) | 4 (GPa.%)
Q&P 95 21 941 978 20

HSQ&P, £ = 750 °C 10,5 22 760 821 18

HSQ&P, & = 800 °C 11,5 24 820 912 22

200
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8.3 Conclusoes

e Devido a complexidade microestrutural das amostras ap6s 0s processos de Q&P e de
HSQ&P, o uso combinado do EBSD e da nanoindentacao para a identificacao e caracterizacdo
das regides de interesse para posteriores analises por APT e STEM mostrou-se bastante Gtil.

e Foi possivel confirmar o enriquecimento significativo em carbono da austenita apds os
processos de Q&P e de HSQ&P, e 0 empobrecimento do carbono na martensita, o que confirma
o fenémeno de particdo do carbono durante o estagio de partigéo.

e Os resultados da amostra Q&P para um filme de austenita retida indicaram uma
porcentagem de carbono de 5,51 + 0,02 at.% e de 0,23 + 0,00 at.% na martensita, com um
consideravel acimulo de carbono na interface o’/y (7,6 £ 0,1 at.%). Nesta regido também foi
observada a precipitacdo de carbonetos identificados como cementita (6, Fe3C) pela
estequiometria do carbono e pela reducdo do silicio nesta regido. A formagdo dos carbonetos
durante a particdo (revenimento da martensita) € um dos mecanismos que diminuem o
enriquecimento em carbono da austenita sob o pressuposto de completa particdo do carbono
nos processo Q&P. Portanto, a hipdtese de supressao de precipitacdo de carbonetos adotada no
modelo CCE, mesmo para teor de silicio elevado (1,23 wt.%), ndo é verdadeira. No entanto, 0s
resultados mostram que a reacao é suficientemente atrasada para permitir o enriquecimento em
carbono da austenita durante a etapa de particao.

e A austenita na forma de bloco da amostra Q&P apresentou um teor de carbono de ~ 6,00 =
0,01 at.%. A comparacdo entre o teor de carbono entre uma austenita na forma de bloco e os
filmes presentes entre as ripas de martensita permite afirmar que o aumento do teor de carbono
na austenita na forma de blocos se deve a contribui¢do no enriquecimento em carbono tanto da
ferrita como da martensita durante o estigio da particdo. Além disso, a precipitacdo de
carbonetos observada na martensita proxima aos filmes de austenita consome grande parte do
carbono disponivel na martensita para se difundir para austenita durante o estagio de particéo.
No entanto, sdo necessarios mais estudos comparativos que permitam fazer uma relacdo
estatistica mais acurada.

e Tanto nas amostras Q&P como nas HSQ&P foram observados grandes enriquecimentos em
carbono nas interfaces, o que pode ser explicado devido ao fato de que os contornos de gréo e
as discordancias funcionam como sumidouros de carbono (o carbono é aprisionado nas
discordancias presentes na interface) devido a reducdo do potencial quimico do carbono nos
defeitos (segregacdo de carbono nas falhas de empilhamento) ou as tensdes induzidas pela

diferenca na distancia interplanar produzida por uma interface com alto grau de incoeréncia. O
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enriquecimento em carbono nas interfaces, em ambos os tratamentos, pode ser também
explicado pela Lei de Fick, em que o fluxo de difuséo é orientado no sentido de um gradiente
de composicdo quimica. De tal forma, se ndo existisse esse gradiente de composicdo e diferenca
na solubilidade das fases (na martensita a solubilidade do carbono € muito menor e taxa de
difusdo é relativamente maior), a particdo observada nao seria possivel.

e Nas amostras HSQ&P foram observados 0s maiores enriquecimentos em carbono na fase
austenitica, quando comparada com a austenita nas amostras Q&P. Isto pode estar associado a
contribuicdo no enriquecimento em carbono, nas amostras HSQ&P, da ferrita proeutetdide e a
migracdo de carbono pela formacdo de ferrita-DIFT e pela particdo de carbono desde a
martensita supersaturada em carbono, durante o estagio de parti¢do. Por sua vez, a austenita na
amostra Q&P s recebe contribuicdo em carbono da ferrita proeutetdide e da martensita durante
0 estagio de particdo. Uma consequéncia do maior enriquecimento nas amostras HSQ&P é que
essa austenita retida se torna mais estavel quimicamente, devido a reducdo da temperatura de
inicio da transformacdo martensitica, 0 que aumenta a habilidade do material para sofrer
plasticidade induzida por transformacao.

e Além da particdo do carbono, também foi observado um pico (spike) de concentracédo de
manganés nas proximidades de interfaces ferrita/austenita. No perfil de carbono na austenita
também foi observado um pequeno gradiente de composicao. Isto poderia ser um indicativo de
que o crescimento da ferrita ocorre sob condicdes de equilibrio local com particdo desprezivel
de soluto (LENP).

e A compreensdo da redistribuicdo do carbono durante o processo de Q&P e de HSQ&P ¢é
importante para o desenvolvimento de microestruturas complexas em acos avangados de alta
resisténcia.

e A comparacdo das curvas tensdo-deformacdo e da estabilidade da austenita retida para
favorecer o efeito TRIP permite compreender o papel do teor de carbono, e da distribuigéo e

quantidade percentual das fases no comportamento mecanico do material.
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