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RESUMO

No presente trabalho foi averiguado o comportamento microestrutural de um aco
maraging alto manganés denominado Fel8Mn3Ti, comparando com outro aco
manganés Fel8Mn. As ligas FeMn com elevados teores deste elemento
representam um desenvolvimento recente de acos austeniticos, sendo alternativos
ao acos maraging tradicionais principalmente devido aos seus custos de producéao,
onde suas propriedades mecanicas sao obtidas pela relacdo entre seus
mecanismos de deformacédo e transformacao de fases. Associar os beneficios de
acos TRIP e TWIP em um mesmo material pode representar um ganho
consideravel nas propriedades mecénicas, combinando as vantagens da alta
dureza com a elevada tenacidade, ampliando e potencializando a gama de
aplicacoes destes materiais. A liga Fel8Mn3Ti, é susceptivel a decomposicdo de
fase homogénea e acompanhada por segregacéo, apresentando instabilidade em
flutuacbes de composicdo proximas da temperatura de envelhecimento
estabelecida (450°C). Com isso, foi realizado o estudo da evolu¢cao microestrutural
da liga Fe18Mn3Ti e Fe18Mn laminadas a frio em diferentes graus de reducdo, com
caracterizacao por diferentes técnicas como MO, MEV/EDS, DRX, EBSD, MET e
ferritoscopia, além de ensaios de dureza por micro e nanoindentacdo. Ambos 0s
materiais apresentaram em suas microestruturas as fases austenita (CFC),
martensita ¢ (HC) e martensita o’(CCC). Com a evolucdo da deformacéo aplicada,
tanto austenita quanto martensita ¢ foram sendo consumidas e mais martensita o’
sendo formada. A liga Fel8Mn apresentou uma maior quantidade de martensita ¢
em sua microestrutura inicial em comparacdo com a liga Fel8Mn3Ti, visto que o
tithnio atuou como inibidor & formagdo de martensita ¢, favorecendo assim a
formacdo de mais martensita o’ a partir da austenita (efeito TRIP). Os valores de
EDE calculados de 8,8 mJ/m? para a liga Fe1l8Mn3Ti e 11,5 mJ/m? para a liga
Fel8Mn, com base nos dados de DRX, indicam a predominéancia de efeito TRIP. A
andlise de nanoindentacdo identificou a presenca de interrup¢des (pop-ins) nas
curvas forca-deslocamento em ambas as ligas, indicando possiveis locais de
transformacdo de fases. Para a liga Fel8Mn3Ti a nucleagdo de martensita o’
ocorreu principalmente em defeitos lineares e bandas de cisalhamento no interior
dos graos austeniticos, e também em ripas de martensita €. Ja na liga Fel8Mn, a
nucleacdo de martensita o’ ocorreu principalmente nas ripas de martensita € e
também em intersec¢des dessas ripas.

Palavras-chave: Aco manganés; Aco maraging; Efeito TRIP; Efeito TWIP;
Transformagdo martensitica; Martensita ¢; Martensita o’



ABSTRACT

In the present work, the microstructural behavior of a high manganese maraging
steel called Fe18Mn3Ti was investigated, and compared it with another manganese
steel, Fel8Mn. FeMn alloys with high contents of this element represent a recent
development in austenitic steels, serving as alternatives to traditional maraging
steels mainly due to their production costs. Their mechanical properties are obtained
by the relationship between their deformation mechanisms and phase
transformations. Combining the benefits of TRIP and TWIP steels in a single
material can result in significant improvements in mechanical properties, merging
high hardness with toughness, thus expanding and enhancing the range of
applications of these materials. The Fel8Mn3Ti alloy is susceptible to
homogeneous phase decomposition accompanied by segregation, presenting
instability in composition fluctuations close to the established aging temperature
(450°C). Therefore, the study of the microstructural evolution of the Fe18Mn3Ti and
Fel8Mn alloys cold rolling at different reduction levels was carried out, with
characterization by various techniques such as OM, SEM/EDS, XRD, EBSD, TEM,
and ferritoscopy, as well as hardness tests by micro and nanoindentation. Both
materials exhibited the phases austenite (FCC), e-martensite (HCP), and o'-
martensite (BCC) in their microstructures. As straining increased, both austenite and
e-martensite were consumed, leading to the formation of more a’-martensite. The
Fel8Mn alloy had a higher amount of e-martensite in its initial microstructure
compared to the Fe18Mn3Ti alloy, as titanium acted as an inhibitor to e-martensite
formation, thereby favoring the formation of more o’-martensite from austenite (TRIP
effect). The calculated SFE values of 8.8 mJ/m2 for the Fe1l8Mn3Ti alloy and 11.5
mJ/m? for the Fe18Mn alloy, based on the XRD data, indicate the predominance of
the TRIP effect. Nanoindentation analysis identified the presence of interruptions
(pop-ins) in the load-displacement curves in both alloys, indicating possible sites of
phase transformation. For the Fe1l8Mn3Ti alloy, o’-martensite nucleation occurred
mainly at linear defects and shear bands inside austenitic grains, and also in e-
martensite laths. In the Fel8Mn alloy, o’-martensite nucleation occurred mainly in
the e-martensite laths and at intersections of these laths.

Keywords: Manganese Steel; Maraging Steel;, TRIP effect; TWIP effect;
Martensitic transformation; ¢ martensite; o’ martensite.



LISTA DE FIGURAS

Figura 1.1 Relacéo entre limite de resisténcia mecanica e alongamento total entre
acos avangados de alta resisténcia (AHSS) de 1°, 2° e 3° geragéo.

Figura 3.1 Digrama de fases em equilibrio FeMn, com estabilidade das fases
austenita (y), ferrita delta (9), ferrita alfa (o) e as fases ricas em

manganés: delta (5), beta (B) € alfa (00). ..cccevereereerieieneeeeeeee, 22
Figura 3.2 Projecdo liquidus do diagrama de fases do sistema FeMnTi. ............. 24

Figura 3.3 Micrografias de MEV de ligas FeMnTi em diferentes composi¢des:
a)30Fe6,5Mn63,5Ti; b)40Fel8,5Mn41,5Ti; C)59Fe25Mn16Ti;
d)69Fel5Mn16Ti; €)85,4Fe5,4Mn9,2Ti; e 1)94,2Fel,6Mn4,2Ti. ....... 25

Figura 3.4 Precipitacao de fase de Laves (indicadas pelas setas em vermelho) em

uma liga Fe20Mn2Ti envelhecida a 800°C por: a)2 horas; b)48 horas.

Figura 3.5 Em (a) formacdo de martensita o em uma intersec¢cao de duas
martensita ¢; e em (b) comportamento do percentual de fases de

acordo com a evolugéao da deformacéo verdadeira. .........cccceevennennen. 31

Figura 3.6 Micrografia de MET da liga Fe18Mn0,25C0,084N de ilhas de martensita
o’ formadas em intersecgbes de duas ripas de martensita . Em (a)
padrbes de area selecionada de diferentes fases; (b) imagem de
campo escuro utilizada para a reflexdo 0001:1; (c) imagem de campo
escuro utilizada para a reflexdo 0001l:2; e (d) representacao

esquematica da MICrOESIULUIA..........ccveveeeereerie e 32

Figura 3.7 Imagens de microscopia eletrénica de varredura em um aco TWIP
Fe22Mn0.6C em diferentes estagios de deformagéo. Em (a) células
de discordancias; (b) células de discordancias com um sistema de
macla ativo; e em (c) células de discordancias com dois sistemas de

[ 0 F= o 2T TRE LAY L0 ST 33



Figura 3.8 Representacdo esquematica da evolucdo microestrutural de um aco

com 17,1% de manganés deformado em ensaio de tracéo. ............. 37

Figura 3.9 Micrografias Opticas e eletrbnicas de a) AISI 304; b) Fel8Mn; e c)
Fe22Mn. A direita, curva de fadiga S-N comparando as trés classes,

em ensaio realizado a temperatura ambiente. ...........ccccccevveveeiennenen. 38
Figura 3.10 llustracdo da rede dos atomos A e B na estrutura tipo C14. ............. 40

Figura 3.11 Em a) Diagrama de fase binario FeMn, incluindo as fases ferrita (o),
austenita (y), aMn e Mn. Em b) Regido metaestavel de miscibilidade

magneética da fase CCC. ... 42
Figura 4.1 Fluxograma dos procedimentos experimentais realizados. ................. 45

Figura 4.2 Representacdo esquematica da geometria da superficie da amostra
nas situacdes de carga maxima e apos a retirado do nanoindentador.
Onde, hc, hmax € hr sdo as profundidades de contato, da superficie
original na situacdo de carga méxima e da impressdo residual,

respectivamente. E he € 0 deslocamento elastico durante a descarga.

Figura 5.1 Diagramas obtidos pelo software ThermoCalc® para a liga Fe18Mn3Ti
em (a) e Fel8Mn em (b), mostrando a quantidade de fases (mol) pela

(=1 001 01T = LU = N () TSR 52

Figura 5.2 SimulacBes termodinamicas realizadas no ThermoCalc® para a
energia livre de Gibbs das ligas Fe18Mn3Ti em (a) e Fe1l8Mn em (b).

Em (c) percentual em massa de titanio. .........ccceeeveverenerceieneneneee. 53

Figura 5.3 Microestruturas iniciais das ligas Fe18Mn3Tiem (A e C) e Fe1l8Mn em
(B e D) pela técnica de microscopia optica, utilizando ataque com

reagente Vilella, com diferentes aumentos...........cccceevvevveevieecieesveennen. 54

Figura 5.4 Microestruturas iniciais das ligas Fe1l8Mn3Tiem (A e C) e Fel8Mn em

(B e D) pela técnica de microscopia optica, utilizando ataque com



reagente Vilella, com ampliacdo maior, evidenciando principalmente

as regides de transformacao de fases. ......ccccevevveveeveceeveece e, 55

Figura 5.5 Mapeamento de particao do elemento de liga titanio (azul turquesa) ao
longo da microestrutura inicial da liga Fel8Mn3Ti em diferentes
aumentos. Em (a) e (d) menor ampliacdo para vista geral; (b) e (e)
ampliacdo intermediaria com maior detalhamento das particulas; e (c)
e (f) maior ampliagcdo, com regido em destaque para 0 mapeamento
de EDS em lINNQA. ..o 56

Figura 5.6 Mapeamento de particdo do elemento de liga manganés (vermelho) em
(@), (b) e (c), relacionada a regido analisada na figura 5.4a, 5.4b e
5.4c, respectivamente. E mapeamento de particdo do elemento de
liga ferro (verde) em (d), (e) e (f), relacionada a regido analisada na

figura 5.4a, 5.4b e 5.4c, respectivamente. ........c.cccceevveveeieceeceeeesnen, 57

Figura 5.7 Regido analisada do EDS em linha e grafico de distribuicdo de
elementos de liga da amostra inicial de Fel8Mn3Ti, em regido
identificada da fIgura 5.4C. .....ccooiririiireeeeeeee e 58

Figura 5.8 Imagens de MEV em diferentes aumentos revelando as caracteristicas
microestruturais iniciais das ligas; em (a) e (c) Fe1l8Mn3Ti; e em (b) e
(A) FELBMN. ...ttt ettt seeaesaenees 59

Figura 5.9 Picos de DRX obtidos das amostras iniciais das ligas Fe1l8Mn3Ti (em
azul) e Fel8Mn (em vermelno)......ccccoveveeerienecieseeeee e 61

Figura 5.10 Mapas de varreduras de EBSD das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn em
seu estado inicial. Em (a) mapa de fases da liga Fe18Mn3Ti; (b) mapa
de fases da liga Fel8Mn; (azul - austenita, amarelo - martensita ¢, e
vermelho - martensita o’); (c) mapa de orientagbes Fel8Mn3Ti; (d)
mapa de orientagdes Fel8Mn; (e) mapa de contraste Fel8Mn3Ti; e

() mapa de contraste FEL8MN........ccceveriririeieeneeee e 62



Figura 5.11 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com
reducdo em espessura por laminacao de 10% e ataque com reagente
[V 411 1= TSR RPP 64

Figura 5.12 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com

reducédo por laminacéo de 20% e atague com reagente Vilella. ....... 65

Figura 5.13 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com
reducéo por laminagcao de 30% e atague com reagente Vilella, ....... 65

Figura 5.14 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com

reducédo por laminacéo de 40% e atague com reagente Vilella. ....... 66

Figura 5.15 Microestrutura da liga Fe18Mn3Ti com reducao por laminacéo de 50%
e ataque com reagente Vilella, revelando um bandeamento mais

pronunciado devido a maior deformagéo plastica imposta. ............... 67

Figura 5.16 Picos de DRX obtidos das amostras laminadas da liga Fe18Mn3Ti,

identificando @ fasSesS ¥, € €@ O ..cveveriririeeeeeeee e 68

Figura 5.17 Picos de DRX obtidos das amostras laminadas da liga Fel8Mn,

identificando & faSeS ¥, € € Ol ..ccvvverierieeereee e 68

Figura 5.18 Graficos de fracdo volumétrica das fases presentes nas ligas,
identificadas por DRX: em (a) Fe1l8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn............ 69

Figura 5.19 Valores médios de porcentagem de fase magnética de todas as

condi¢Bes das ligas Fe18Mn3Ti em azul, e Fel8Mn em vermelho..71

Figura 5.20 Micrografias obtidas por MEV para as amostras laminadas de
Fel8Mn3Ti. Em (a) 10%; (b) 20%; (c) 30%; (d) 40% e (e) 50% de
reducdo. Revelando a evolugdo microestrutural com a deformacéo

=Y o] 107 Lo F- VRS 72

Figura 5.21 Micrografias obtidas por MEV para as amostras laminadas de
Fel8Mn3Ti. Em (a) 10% e (b) 20% de reducdo. Revelando possiveis
sitios de nucleac@o de martensita o’ a partir de graos austeniticos e

regioes COM MArtENSIA €. ....ovveuereerieieeieseeeee e 74



Figura 5.22 Micrografias obtidas por MEV para as amostras laminadas de
Fel8Mn. Em (a) 10%; (b) 20%; (c) 30% e (d) 40% de reducéao.
Revelando a evolucdo microestrutural de acordo com as

transformacgdes de fases associadas a deformagéo aplicada. .......... 75

Figura 5.23 Mapas de EBSD da amostra laminada em 10% de reducao da liga
Fel8Mn3Ti. Em (a) mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita
o’ (vermelho), martensita ¢ (amarelo), austenita (azul); (c) mapa de
orientacdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase - martensita
o’; (e) mapa de fase - martensita ¢; (f) mapa de fase - austenita; (g)
mapa de orientacdo de martensita o’; (h) mapa de orientagdo de

martensita ¢; (i) mapa de orientacdo de austenita.........c.c.cceeervenennen. 77

Figura 5.24 Mapas de EBSD da amostra laminada em 20% de reducao da liga
Fel8Mn3Ti. Em (a) mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita
o’ (vermelho), martensita ¢ (amarelo), austenita (azul); (c) mapa de
orientacdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase - martensita
o’; (e) mapa de fase - martensita ¢; (f) mapa de fase - austenita; (g)
mapa de orientacdo de martensita o’; (h) mapa de orientagdo de

martensita ¢; (i) mapa de orientacdo de austenita.............ccccevveruennene. 78

Figura 5.25 Mapas de EBSD da amostra laminada em 10% de reducéo da liga
Fel8Mn. Em (a) mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita o’
(vermelho), martensita ¢ (amarelo), austenita (azul); (c) mapa de
orientacdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase — martensita
o’; () mapa de fase — martensita ¢; (f) mapa de fase - austenita; (Q)
mapa de orientagdo de martensita o’; (h) mapa de orientacéo de

martensita ¢; (i) mapa de orientagdo de austenita...........c.cceceeveenennen. 79

Figura 5.26 Mapas de EBSD da amostra laminada em 20% de reducao da liga
Fel8Mn. Em (a) mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita o’
(vermelho), martensita ¢ (amarelo), austenita (azul); (c) mapa de
orientacdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase - martensita

o’; () mapa de fase - martensita ¢; (f) mapa de fase - austenita; (g)



mapa de orientacdo de martensita o’; (h) mapa de orientagdo de

martensita ¢; (i) mapa de orientacdo de austenita...........c.ccecereennenen. 80

Figura 5.27 Mapas de EBSD da amostra laminada em 10% de reducao da liga
Fel8Mn3Ti. Em (a) mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita
o’ (vermelho), martensita € (amarelo), austenita (azul); (c) mapa de

fases com destaque para as martensitas e (d) mapa de orientacéo.

Figura 5.28 Mapas de EBSD da amostra laminada em 10% de reducao da liga
Fel8Mn. Em (a) mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita o’
(vermelho), martensita € (amarelo), austenita (azul); (c) mapa de fases

com destaque para as martensitas e (d) mapa de orientacéo. ......... 82

Figura 5.29 Micrografia da liga Fe18Mn3Ti na condi¢ao inicial, obtida MET em (a);
em (b) e (c) aumentos maiores da regido em destaque de (a); em (d)
padrdo de difracdo de area selecionada (SAED) para a fase CCC; e
em (e) 0 SAED para afase HC. ..o 84

Figura 5.30 Micrografia da liga Fe18Mn3Ti na condi¢cdo 10% de laminagéo, obtida
por MET evidenciando uma particula em (a); em (b) SAED obtida da
particula; em (c) grafico de EDS em linha (linha azul); em (d) particéo
dos elementos de liga da andlise de EDS na particula (Qquadrado em
vermelho); e em (e) particdo dos elementos de liga da analise de EDS

na matriz (quadrado €m VErde).......ccceeeeeeeiieeieceeceee e 85

Figura 5.31 Micrografia da liga Fe18Mn na condicéao inicial, obtida por MET, com
destaque para a regido analisada em (a); em (b) e (c) padrées SAED
referente a imagem (a); em (d) graos austenitico em destaque com o
padrao SAED em (e); em (f) regido evidenciando a presenc¢a de macla
como sitio de nucleacdo de martensita o’ (CCC); e em (g)

emaranhados de discordancias em destaque.........cccoceevvevvevieeneecnenne. 86

Figura 5.32 Micrografia da liga Fe18Mn na condigéo 10% de laminacéo, obtida por
MET com campo claro em (a) e campo escuro em (b); em (c) e (d) os

padrbes SAED obtidos revelando as fases HC e CCC,



respectivamente; e em (e) e (f) regides em destaque das imagens (a)

€ (D) respectivamente. ........c.ccceveeiieiecececeeee e 87

Figura 5.33 Micrografia da liga Fe18Mn na condicao 10% de laminacao, obtida por
MET para em (a) e (b) regibes em destaque das imagens (figura
5.32a) e (figura 5.32b) respectivamente. .........cccccceveevieeeereecieceenneennn. 88

Figura 5.34 Gréfico de dureza Vickers média das amostras laminadas das ligas
Fel8Mn3Ti e Fel8Mn em comparagdo com a condig¢ao inicial. Em
azul, liga Fe18Mn3Ti e em vermelho a liga Fel8Mn. ..........cccceeunenee. 89

Figura 5.35 Imagens de MO obtidas diretamente no equipamento de nanodureza,
identificando as regides analisadas das amostras laminadas em 10%
de reducéo para em (a) Fe1l8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn. ..................... 90

Figura 5.36 Curvas médias de nanodureza obtidos apos 25 medidas em cada
condicdo das ligas (a) Fe18Mn3Ti e (b) Fel8Mn. ........cccovvevveervenennen. 91

Figura 5.37 Medidas de nanodureza em determinadas regides das amostras
laminadas em (a) 10% e (c) 40% da liga Fe18Mn3Ti com as curvas
de carregamento por deslocamento em (b) e (d) respectivamente,

indicando os pop-ins identificados para cada situacgéao. ..................... 92

Figura 5.38 Medidas de nanodureza em determinadas regides das amostras
laminadas em (a) 10% e (c) 40% da liga Fel8Mn com as curvas de
carregamento por deslocamento em (b) e (d) respectivamente,
indicando os pop-ins identificados para cada situagao. ..................... 93

Figura 5.39 Representacdo esquematica da evolucdo microestrutural das ligas

Fel8Mn3Ti e Fel8Mn durante deformacéo por laminagao a frio. ....95



LISTA DE TABELAS

Tabela 3.1 Valores de EDE (mJ/m?) associados aos respectivos mecanismos
predominantes de deformagéo em cada Situacao. .........cccceveerveeeennenne. 29

Tabela 3.2 Dureza (HV), limite de escoamento, limite de resisténcia a tracdo e
alongamento total de dois acos TWIP/TRIP alto manganés, inicial e

apos reducao de 60% por [amINACAO...........cceveerieeceeriere e 36

Tabela 4.1 Composic¢des quimicas analisadas das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn (%
EIMN PES0). eeveeuteiteterteste st et et et et et et e st bt et bt at et e bbb he bt bt ettt et e b nae s 44

Tabela 4.2 Parametros e valores utilizados para célculo teérico da EDE com base

nas simulagées termodindmicas com o ThermoCalc®........................... 46

Tabela 5.1 Fracdo volumétrica das trés fases identificadas pelo DRX, com ajuste
de curvas Pseudo-Voigt, na condicdo inicial das ligas Fel8Mn3Ti e
FELBIMN. .ottt sttt ettt a e b et eeneebensaneas 61

Tabela 5.2 Dados retirados do programa Highscore ap0s ajustes dos resultados de

DRX, para criagdo da base de dados no EBSD...........ccceceeeveienieniennene 63

Tabela 5.3 Valores de fracdo volumétrica de fases presentes, obtidos pela analise
por DRX com ajuste de curvas Pseudo-Voigt, das amostras laminadas
das ligas FE18MN3Ti € FEL8MN......ccccieieiieeiiceeeeeeee e 69



LISTA DE ABREVIATURAS E SIGLAS

Advanced High Strenght Steel

Cubica de corpo centrado

Cubica de face Centrada

Difragéo de raios-X

Difracao de Elétrons Retroespalhados
Espectrometria de disperséo de energia
Energia de defeito de Empilhamento
Hexagonal compacta

Micro Band Induced Plasticity
Microscopia Eletronica de Transmissao
Microscopia Eletronica de Varredura
Microscopia Otica

Optical Emission Spectometer

Particle Stimulated Nucleation

Shear Band Induced Plasticity

Strain Induced Martensite Transformation
Transformation Induced Plasticity
Twinning Induced Plasticity

Martensita alpha

Austenita

Martensita épsilon



3.1
3.1.1
3.2
3.2.1
3.2.2
3.2.3
3.3
3.4
3.4.1

3.4.2

4.1

4.2

421
4.2.2
4.2.3
4.2.4
4.2.5

4.2.6

4.2.7

SUMARIO

INTRODUGAO . ...ttt ettt e st e et eae e eaeabeare e 17
OBUIETIVOS . ..t e e e e e e e e rnanas 21
OBJETIVO GERAL ... e e 21
OBJETIVOS ESPECIFICOS ....oviiviiteceeceeeeeeeeeee et 21
REVISAO DA LITERATURA . .....coviteceeeeeceeeeeee ettt 22
DIAGRAMA DE FASES DO SISTEMA FEMN......ccoouiiiiiiiiieieeeei e 22
Diagrama de fases FEMNTI .......uuuuiiuiiiiiiiiiiiiiiiiiiiii e 23
ACOS DE ALTO TEOR DE MANGANES ......ccoiiiiir e, 28
Transformacgdo martensitica (TRIP)........cccuuviiiiiiiee e 30
Maclagdo MeCaANICA (TWIP).......uuuuiiiiiiiiiiiiiiiiiiii e 33
Propriedades mecénicas e evolug&o microestrutural .............cccccvvvviiiinnnnnns 35
CALCULO TERMODINAMICO COMPUTACIONAL - Thermo-Calc® .......... 39
FASES PRECIPITADAS NA LIGA FEL18MN3Ti ...uuvvrrrrriiiriniiiiiiiiiiiiiniiiinnnnnnns 40
Precipitados CL4 LAVES.......ccooiiieiiii e 40
FASE GUMN .. 41
MATERIAIS E METODOS EXPERIMENTAIS. .....ocoviieiecece e 44
MATERIALS L.t e et e e e e e e eees 44
METODOS EXPERIMENTAIS .....ooviieeececeeeeeeee e 44
Termodinamica computacional.............cceoiiiieiiiiiiiiiiie e 45
[T g1 = (o= Lo = T 1 o IO PSS 46
Preparacao MetalografiCa.............uuuuuuuruiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieaenees 47
Microscopia OptiCa (MO) .......ccooiiiiiiiiie e a7
Difrag80 de raioS X (DRX) ....uuuuuuuuiuiiiiiiiiiiiiiiiiiiiniiiiniiiiiiibeeieseseeeeseanaenaee 48

Microscopia eletronica de varredura (MEV) e Difracéo de elétrons
retroespalnados (EBSD) ..o 49

Microscopia eletronica de transmiSSA0 (MET) ........uuuuuiuiiiiimiiiiiiiiiiiiiiiiiiinnnens 49



4.2.8
4.2.9

4.2.10

5.2
5.3

5.3.1
5.3.2
5.3.3
5.3.4
5.3.5
5.3.6

5.3.7

6

ENSAIO A AUICZA... .. e e 49

ENSaio de NANOAUIEZA........ccuun i 50
ENSaio de ferrfitOSCOPIA ... .cccceiieeeeiiicie et e e 51
RESULTADOS E DISCUSSOES. ...ttt 52
SIMULACAO TERMODINAMICA NO SOFTWARE ThermoCalc® .............. 52
CARACTERIZAC}AO INICIAL DO MATERIAL COMO RECEBIDO............... 54

CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL APOS LAMINACAO A FRIO

DAS LIGAS Fel8MNn3Ti € FEL8MN....c.ccceiiiiiiiiiiieee e 64
Analises de MICroSCOPIA OPLICA ......vvvrriieeeiiiiiiiiiiiiee e e e 64
ANANISES POF DRX ...ttt e et e e e e e e e e e 67
ANAlISe de ferrtOSCOPIA ....uieeeieiieeici e e 70
Analises por MEV @ EBSD ........oooviiiiiii it 71
ANANISES POF MET ... e 83
Analise de dureza € NANOAUIEZA ........c.cceeiiiiiiiiiiiiieiee e 88

Representacdo esquematica proposta para a sequéncia de transformacéo
de fases das ligas Fe18Mn3Ti e FEL8MN.........cooevviiiiiiiiieeeeeeiiiie e 94

CONCLUSOES. ..o et 96

REFERENCIAS ..o ettt 98



17

1 INTRODUCAO

Este trabalho tem como proposta estudar a evolugdo microestrutural da liga
Fel8Mn3Ti durante a deformacéo plastica, com énfase nas transformacdes de fases,
bem como o efeito da presenca de particulas intermetalicas no processo de
deformacéo. Com isso, busca-se o aprofundamento do entendimento da metalurgia
fisica e, futuramente, contribuir para o desenvolvimento de novas alternativas de
aplicacao deste material juntamente com 0s outros a¢os avancados de alta resisténcia
mecanica (AHSS - Advanced High Strength Steel), aliando elevada resisténcia
mecanica e tenacidade.

O aco manganés austenitico original, contendo cerca de 1,2% em peso de
carbono e 12% em peso de manganés, foi desenvolvido por Sir Robert Hadfield, em
1982, conciliando alta tenacidade e ductilidade com alta capacidade de endurecimento
em trabalho e boa resisténcia ao desgaste. Com isso, as ligas com alto teor de
manganés surgiram como alternativa devido ao seu menor custo, podendo ser de 4 a
10 vezes menor, em relagdo aos acos que utilizam o niquel como elemento de liga,
onde o manganés substitui 0 niqguel como elemento estabilizador da austenita,
contribuindo para a tenacidade do material (Lima, 2016; Ding, 2011).

As ligas FeMn com elevados teores de manganés, entre 15% e 30%,
representam um desenvolvimento crescente de acos austeniticos, que, por meio dos
seus mecanismos de deformacéo, que variam entre a transformacdo martensitica
induzida por deformacdo (TRIP - Transformation Induced Plasticity), a maclacdo
mecanica (TWIP - Twinning Induced Plasticity) ou bandas de cisalhamento
(SBIP/MBIP - Shear Band ou Micro Band Induced Plasticity), tornam-se aplicaveis nos
mais diferentes segmentos da industria, como em automoéveis e também em
aplicacoes estruturais. (Ribamar, 2018; Cooman, 2017; Raabe et al., 2020).

Nestes acos, durante a deformacdao, ira ocorrer transformacado martensitica,
formacédo de maclas, bandas de cisalhamento ou micro bandas a partir da austenita,
dependendo de fatores tais como a temperatura, composi¢do quimica e energia de
defeito de empilhamento (EDE). Os efeitos TRIP e TWIP, podem coexistir num mesmo
material, devido a austenita metaestavel termodinamicamente, contribuindo
simultaneamente para 0 aumento da resisténcia mecanica como também no aumento

da plasticidade do material. No entanto, com o aumento do teor de manganés o efeito
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TWIP tende a ser mais dominante. A estabilidade da austenita pode ser descrita em
termos de EDE, a qual € um parametro importante para determinar qual tipo de
mecanismo estard predominantemente atuando durante a deformacdo do material,
tornando-se um conceito chave para o desenvolvimento de AHSS que pode ser
efetivamente utilizado para prever o comportamento mecanico de diferentes variantes
do aco (Avery, 2004; Sato; Soma; Mori, 1982; Ding et al., 2011; Curtze; Kuokkala,
2010; Raabe et al., 2020).

Na figura 1.1 sdo comparadas as caracteristicas de resisténcia mecéanica e
ductilidade entre acos avancados de alta resisténcia (AHSS). Nota-se que com o
aumento do nivel de resisténcia mecanica ocorre a reducéo do seu alongamento total.
Também, observa-se que os acos TRIP/TWIP com alto teor de manganés ocupam
uma posicao de destaque (cor vermelha) em relacdo as demais ligas em comparacao.
Figura 1.1 Relac@o entre limite de resisténcia mecénica e alongamento total entre agos
avancados de alta resisténcia (AHSS) de 1°, 2° e 3° geracdo.
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Como visto na figura 1.1, a primeira geracdo dos AHSS engloba os acos
bifasicos (DP), de plasticidade induzida por deformacéo (TRIP) com baixo manganés,
de fases complexas (CP) e os martensiticos (M/PM). Normalmente, estes acos
possuem valores de limite de escoamento superiores a 600 MPa e alongamento
proximo aos 20%. A segunda geracdo de AHSS engloba acos TRIP e TWIP com
elevados teores de manganés, os quais possuem valores superiores a 700 MPa de

limite de escoamento, com um alongamento médio de 50%; porém apresentam um
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custo elevado de producéo, por conta da grande quantidade de elementos de liga. Ja
para a terceira geracado de AHSS tem-se os acos TRIP/TWIP com teores de manganés
entre 15 e 30% em peso, com composi¢cao enxuta, ou seja, com pequenas adicdes de
elementos de liga buscando associar elevado limite de escoamento e alongamento
com a transformacéo martensitica induzida por deformacao e também a presenca de
nanoprecipitados dispersos na microestrutura.

Levando em consideracdo a continua evolucao tecnolégica dos materiais,
juntamente com a busca pelo desenvolvimento de ligas com baixo custo, a
aplicabilidade de acos com alto teor de manganés tem ganhado destaque. Outro fator
importante € a questdo estratégica que esses acos fornecem, uma vez que o Brasil &
um dos maiores produtores mundiais de manganés.

Alguns exemplos séo a utilizagdo de chapas grossas na construcéo civil, onde
precisam apresentar elevada resisténcia mecanica para viabilizar a construcdo de
edificacbes cada vez maiores, acos para construcdo naval que buscam uma boa
soldabilidade, tubos para inddstria petroquimica com uma combinacéo de resisténcia
mecénica e tenacidade para minimizar riscos de rompimentos, e na industria
automobilistica, setor com alto indice de utilizacdo destes materiais, principalmente
na estampagem de pecas estruturais, que requerem alta tenacidade e capacidade de
absorcdo de energia (Gorni, 2008). Devido a baixa comercializa¢do, o estudo em
escala laboratorial destes materiais torna-se necessario, como nos ultimos 15 anos,
onde pesquisas sobre as propriedades e processamento de acos alto manganés com
efeito TWIP/TRIP vem ganhando espaco (Raabe et al., 2008; Mi et al., 2009).

A liga Fel8Mn3Ti € susceptivel a decomposi¢cdo de fase homogénea e
assistida por segregacao, composta pelos trés metais de transicdo mais abundantes.
Essa composicao caracteriza-se por apresentar instabilidade contra as flutuaces de
composicdo em temperatura de envelhecimento em torno de 450°C, a qual é
conhecida devido a simulacbes de ThermoCalc® e associando a energia de Gibbs
dos elementos (Kwiatkowski da Silva et al., 2022)

Com isso, tém-se o conhecimento de quando uma fase é estavel contra
flutuacdes de composicao que sofrem alteracdes na funcdo de estabilidade, chamada
de decomposicdo espinodal. Estas flutuacbes agem como precursoras para
nucleacdo de uma inesperada fase nano precipitada aMn, a qual diminui a mobilidade
de discordancias na matriz. A adicdo de titanio como elemento de liga permite que

ocorra transformacdo de austenita para martensita o’ (CCC) durante a témpera e
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laminacéo a frio, evitando uma alta fracdo de austenita retida e martensita ¢ (HC)
depois da laminacdo, além de estabilizar os precipitados de segunda fase a-Mn
(Walnsch et al., 2020; Paduani et al., 1991; Kwiatkowski da Silva et al., 2022).

Considerando os pontos citados, o estudo de acos de terceira geragao com
alto teor de manganés, como o caso da ligas Fel8Mn3Ti e Fel8Mn, tém atraido
notavel atencao, principalmente pelo fato de utilizar apenas trés elementos principais
em sua composi¢cdo quimica para obtencdo de um bom equilibrio entre limite de
resisténcia e tenacidade, superando a ductilidade dos agos de primeira geragao a um
custo menor do que o dos agos de segunda geragao.

Para prever as caracteristicas microestruturais do material, o qual foi
desenvolvido pelo Max-Planck-Institut flr Eisenforschung GmbH na Alemanha,
realizou-se um estudo com o software ThermoCalc®, seguindo para analises em
microscopia optica e eletrénica (MO, MEV e MET), espectroscopia de dispersao de
energia (EDS), difracdo de raios X (DRX), ferritoscopia, difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD), e por fim, analises de dureza Vickers por micro e
nanoindentacéo.

O estudo de um material inovador alternativo aos agos maraging tradicionais
de alto custo de producdo, com poucos estudos na literatura cientifica, oferece
contribuicdo significativa da tese para o entendimento dos mecanismos de
transformacdo martensitica, em funcdo dos valores de EDE, com implicacdes

potenciais para aplicacdo pratica e o desenvolvimento de novas ligas.
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2 OBJETIVOS

2.1 OBJETIVO GERAL

Estudar a transformacdo martensitica de uma liga Fel8Mn3Ti, em

comparacao com a liga Fel8Mn, ambas processadas por laminacao a frio.

2.2 OBJETIVOS ESPECIFICOS

1) Analisar a correlagéao entre os valores de EDE das ligas, determinadas
experimentalmente, e 0s mecanismos de transformagéo de fases.

2) Avaliar o efeito da presenca de particulas de segunda fase na
microestrutura austenitica da liga Fe18Mn3Ti na transformacado martensitica.

3) Analisar a influéncia do titdnio na microestrutura inicial da liga
Fel8Mn3Ti e na sua evolug¢do microestrutural durante deformacéo plastica.

4) Avaliar regides preferenciais de nucleagdo de martensita o’ e ¢ na
microestrutura das ligas.

5) Propor uma representacdo esquematica indicando o0s locais
preferenciais para nucleacdo e possiveis sequéncias de transformacéo martensitica

em ambas as ligas.
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3 REVISAO DA LITERATURA

3.1 DIAGRAMA DE FASES DO SISTEMA FeMn

A compreensao do sistema binario FeMn é fundamental para o entendimento
do comportamento dos acos manganés austeniticos, bem como a liga FeMnTi. Na
figura 3.1 é mostrado o sistema FeMn e como o manganés influencia nas linhas do
diagrama, permitindo uma microestrutura austenitica em temperaturas menores.
Nota-se as areas de estabilidade das fases austenita (y), ferrita delta (3), ferrita alfa
(o)) e as fases ricas em manganés: delta (), beta (B) e alfa (o); também é observado
uma reacao eutetdide a aproximadamente 530°C, onde transforma-se a austenita em
ferrita (o) € na fase o rica em manganés.

Figura 3.1 Digrama de fases em equilibrio FeMn, com estabilidade das fases austenita (y), ferrita
delta (), ferrita alfa (o) e as fases ricas em manganés: delta (8), beta (B) e alfa (a).
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Fonte: (Adaptado de Zhang et al., 2021).

Observa-se no diagrama, o aumento do teor de manganés expande

significativamente o campo da fase austenita (y-CFC). Com o0 aumento da temperatura
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a ferrita (a-CCC) tem sua formacgdo suprimida, indicando que as ligas com
guantidades superiores a aproximadamente 12% em peso de manganés podem exibir
uma microestrutura austenitica em altas temperaturas (Sutton, 2013).

Uma das caracteristicas metallurgicas das ligas de aco alto manganés é a
presenca de fases metaestaveis como a martensita € e o'. Elas sdo formadas a partir
de condi¢des de resfriamento fora do equilibrio a partir da fase austenitica e por
deformacédo, sendo o' estrutura CCC ou tetragonal de corpo centrado (TCC) e
martensita € estrutura hexagonal compacta (HC) (Lima, 2018).

A formacdo destas martensitas pode ocorrer de duas maneiras: de uma
reacdo direta da austenita y— o', onde tém-se a necessidade de deformacéao plastica
mais severa; ou pode ser y—»e— o', onde a martensita € é formada a partir de uma
falha de empilhamento da fase CFC. A formacéo de um nucleo HC em uma rede CFC
(sequéncia ABCABC), baseado no deslizamento de discordancias, ocorre quando
uma discordancia passa entre os planos C e A em um material CFC, deslocando o
empilhamento de forma que o plano A toma a posi¢ao original B, o B do C, e assim
por diante (Bhadeshia; Honeycombe, 2006; Bracke; Kestens; Penning, 2007; Choi et
al., 2011;).

3.1.1 Diagrama de fases FeMnTi

Baseado nos sistemas binarios FeMn, FeTi e MnTi, na figura 3.2 € mostrado
o diagrama ternario FeMnTi. Como o0s proprios autores mencionam em seu trabalho
(Zhang et al., 2021), ndo existe até o momento uma avaliagdo termodinamica
completa do sistema FeMnTi, tornando-se muito dificil prever o equilibrio de fases por
meio dos célculos termodinamicos.

O titénio, em diferentes porcentagens, pode proporcionar uma reducao do teor
de carbono na austenita, resultando na formacgdo de carbonetos estaveis, 0s quais
apresentam dureza elevada e estabilidade termodinamica. Nos a¢os austeniticos com
alto teor de manganés pode ocorrer corrosdo intergranular devido a precipitacdo de
carbonetos, porém um dos modos de evitar esse processo € justamente com a adi¢éo
de titénio, o qual fixa o carbono na forma de carboneto de titanio. Ele também permite
que ocorra transformagéo de austenita para martensita o’ (CCC) durante a témpera e
deformacéo a frio, controlando a formacédo de martensita ¢ (HC) (Silva, 2004,
Kwiatkowski da Silva et al., 2022).
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Figura 3.2 Projecéo liquidus do diagrama de fases do sistema FeMnTi.
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Fonte: (Adaptado de Walnsch et al., 2020)

Na figura 3.2 é apresentada a projecdo liquidus prevista para o sistema
FeMnTi, bem como os dados experimentais sobre as informacgdes da fase primaria. A
fase C14 Laves tem a maior regido de solidificacao primaria na regiao do lado do TiFe
para regido do TiMn. A cristalizacdo primaria da fase TiFe se estende até cerca de
20% Mn (Zhang et al., 2021).

De acordo com Zhang et al. (2021), a otimizagdo para obter o diagrama
ternario comecou com os parametros para as fases CCC, FeTi e C14 Laves com base
nos dados experimentais na regido rica em Ti. Em seguida, os parametros das fases
a-Mn e B-Mn foram ajustados para descrever sua alta estabilidade no sistema ternario.
Posteriormente, os equilibrios experimentais entre a-Mn, B-Mn, CFC e Mn4Ti foram
reproduzidos por meio da otimizacdo dos parametros para as quatro fases. Por fim,
0s parametros para a fase liquida foram ajustados e projetados na regido FeMn
(Walnsch et al., 2020; lvanchenko et al., 2008), alterando-se os valores para as fases
sélidas de tempos em tempos. Na figura 3.3 é revelada a microestrutura, e a presenca
dessas fases, para diferentes composi¢cdes quimicas de FeMnTi apds recozimento a
1000°C durante 480 horas.
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Figura 3.3 Micrografias de MEV de ligas FeMnTi em diferentes composic¢des: a)30Fe6,5Mn63,5Ti;
b)40Fel8,5Mn41,5Ti; c)59Fe25Mn16Ti; d)69Fel5Mn16Ti; e)85,4Fe5,4Mn9,2Ti; e
f)94,2Fel,6Mn4,2Ti.

Fonte: (Zheng et al., 2021).

Nota-se em a) que as regides cinza claro e escuro correspondem a fase TiFe
e BTi, respectivamente. Em b) as fases TiFe e C14 Laves esto localizadas em regides
bifasicas, de acordo com as composi¢des medidas. Em c) uma estrutura bifasica C14
Laves+aMn é observada; ja em d) C14 Laves+yFe. De acordo com anélises de EPMA

(Electron Probe Microanalysis) a solubilidade do Ti em yFe é de aproximadamente
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3%. Em e) nota-se uma regido bifasica C14 Laves+aFe, enquanto em f) tém-se uma
regido monofasica de aFe, uma vez que a solubilidade de Mn na fase aFe € inferior a
2% (Zheng et al., 2021).

Essas ligas com teores de manganés acima de 15% podem apresentar
carbonetos e fase BMn nas suas microestruturas, dependendo da composicao
quimica e condicéo de tratamento térmico. Depois que os carbonetos séao precipitados
na austenita inicial, a formacdo de BMn ocorre pelo tratamento de
superenvelhecimento. Pelos estudos existentes, a fase pPMn pode deteriorar as
propriedades mecanicas das ligas alto manganés, causando fraturas frageis e
reducdo da energia de impacto; por isso o conhecimento sobre a formacéo e
crescimento desta fase € importante e também seu comportamento quando
adicionado um elemento de liga, como por exemplo aluminio, silicio, titanio, entre
outros (Lee et al., 2016; Howell et al., 2009; Chao; Liu, 2002).

Essa formacédo depende, além da composicdo quimica, da temperatura e
tempo de tratamento térmico, onde tém-se uma variacdo nas propriedades de acordo
com as diferentes rotas de tratamento térmico. A fase BMn é considerada umas das
principais responsaveis pela perda de ductilidade destas ligas (Lee et al., 2016).

Contudo, em ligas de FeMn com alto teor de manganés (>15%), a introducéo
de uma estrutura de discordancias e interfaces (criadas pela transformacéo
martensitica) por meio de trabalho mecéanico é dificultada devido & instabilidade da
austenita. Na deformacdo, uma austenita com alto teor de manganés pode sofrer
transformacdes induzidas mecanicamente, para uma martensita € ou o'. Com a adi¢céo
de titanio, a quantidade de martensita € diminui de forma acentuada e mais austenita
fica retida & temperatura ambiente (Chang; Morris Jr, 1979; Barnartt et al., 1963).

A influéncia do titanio na transformagéo y—¢ ainda néo € bem compreendida,
porém estudos sugerem que adi¢des de titdnio podem reduzir a EDE de algumas ligas
austeniticas de FeNiCr, o que deveria promover a formag¢ao de martensita €. Pode-se
dizer que o titAnio estabiliza a austenita em ligas FeMn (Chang; Morris Jr, 1979;
Barnartt et al., 1963; Kwiatkowski da Silva et al., 2022). Na figura 3.4 é mostrada a
precipitacdo de fase de Laves em uma liga Fe20Mn2Ti envelhecida a 800°C em

diferentes tempos.
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Figura 3.4 Precipitacdo de fase de Laves (indicadas pelas setas em vermelho) em uma liga
Fe20Mn2Ti envelhecida a 800°C por: a)2 horas; b)48 horas.
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Fonte: (Chang; Morris Jr, 1979).

Nota-se que no envelhecimento, os precipitados de Laves nucleiam-se
primeiramente nos contornos de gréo (figura 3.4a) e crescem continuamente até que
uma nova estrutura seja formada. A medida que o tempo de envelhecimento aumenta,
a precipitacdo intergranular comeca a ficar mais pronunciada, o que causa também
uma elevacéo na dureza do material. Esses precipitados intergranulares formam-se
preferencialmente ao longo de planos paralelos a y-e-contorno de grao, e por fim
perdem o aspecto continuo e adotam um formato circular, conforme indicado na figura

3.4b. Uma alta densidade de defeitos no interior dos graos, introduzidos pela
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transformacao y-¢ também pode servir como sitios de nucleagao. (Chang, Morris Jr.,
1979).

3.2 ACOS DE ALTO TEOR DE MANGANES

O manganés € o elemento quimico que esta presente em todos 0s acos,
devido a sua utilizacdo como desoxidante e dessulfurante, mas também muito
importante na composicao de agcos avancados de alta resisténcia mecanica (AHSS).
Em aspectos gerais, ele contribui para:

e Aumento da estabilidade da austenita;

e Aumento da temperabilidade;

¢ Age no refino de grao, diminuindo a temperatura de transicao ductil-fragil
(Beidokhti; Dolati; Koubaki, 2009; Chiaverini, 2008);

eReduz a taxa de difusdo na austenita e a segregacdo nas interfaces
(Dmitrieva, 2011).

O desenvolvimento de acos com elevado teor de manganés vém ganhando
espaco cada vez mais e com isso mais classificacfes vao surgindo para essa classe.
De maneira geral, apresentam em sua composi¢cado 12-30% de manganés e sao
classificados de acordo com o mecanismo de deformacéo predominante, podendo ser
TRIP (Transformation Induced Plasticity), TWIP (Twinning Induced Plasticity) e
SBIP/MBIP (Shear Band ou Micro Band Induced Plasticity).

Ou seja, quando submetidos a deformacdo, ocorrerd nestes acos
transformacao martensitica, formacdo de maclas, bandas de cisalhamento ou micro
bandas a partir da austenita, sendo influenciados pela temperatura e composicao
quimica (Ribamar, 2018; Cooman, 2017).

A energia de defeito de empilhamento (EDE) também esta relacionada com
estes mecanismos, controlando de certa forma a facilidade com que as discordancias
realizam escorregamento com desvio. Baixas EDE (<20mJ/m?) favorecem a reacao
y—¢€, enquanto EDE maiores (>20mJ/m?) inibem essa transformacéo indireta (Sato;
Soma; Mori, 1982).

A presenca de outros elementos de liga no ago também pode alterar a EDE
e, consequentemente, as propriedades do material e 0 mecanismo de deformacao
atuante. Por exemplo, quando adicionado aluminio ao agco manganés a EDE aumenta,

dificultando a transformac&o martensitica. Por outro lado, ao adicionar silicio ocorre
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uma diminuicdo da EDE, ocasionando efeito contrario ao aluminio. O efeito TRIP em
acos manganés eleva ndo s6 o expoente de encruamento, o qual atinge valores
proximos a 0,8, como também o limite de resisténcia, podendo chegar a 1100 MPa. O
alongamento total pode chegar a até 55%. Ja em acos TWIP seu alongamento total é
elevado, podendo chegar em torno de 95% (Gorni, 2008).

Em materiais com EDE abaixo de 20 mJ/m? ocorre a formacéo de martensita
por deformacédo (TRIP) predominantemente, e em materiais com EDE acima deste
valor a maclacéo mecénica é favorecida. O aumento da fragdo volumétrica de maclas
gera obstaculos para o movimento de discordancias, progredindo para um rapido
encruamento do material (TWIP). Este Ultimo ocorre apenas em uma austenita de
maior estabilidade, onde a energia livre de Gibbs de uma reacdo martensitica é
positiva (110 J/mol a 250 J/mol) e a EDE é aproximadamente 25 mJ/m?2. (Spindola;
Gonzalez; Santos, 2010; Steinmetz et al., 2013). A tabela 3.1, mostra a relacdo entre
0os mecanismos de deformacdo e o0s respectivos valores de EDE em que séo

predominantes.

Tabela 3.1 Valores de EDE (mJ/m-?) associados aos respectivos mecanismos predominantes de
deformacgédo em cada situacéao.

2
Mecanismo de deformac&o EDE (mJ/m™)

TRIP <22
TWIP 18-50
MBIP >90

Fonte: (Raabe et al., 2014; Gutierrez; Raabe, 2011; Pierce et al., 2014)

Em um intervalo de EDE entre 18-22 mJ/m, podem ocorrer os efeitos TRIP
e TWIP simultaneamente (Ding et al.,, 2011; Eskandari et al., 2014). Estas
caracteristicas microestruturais (placas de martensita ¢ e o, maclas de deformacéo e
microbandas) conduzem a uma variedade notavel de fendmenos de endurecimento
por deformacédo, uma vez que todos eles atuam como obstaculos eficazes para o
deslizamento de discordancias. Para que o0s materiais com baixa EDE possuam
propriedades semelhantes aos acos TWIP é requerido uma microestrutura de graos
finos obtidos pelos processos de laminagéo e recristalizacdo, permitindo aumentar

simultaneamente a resisténcia mecanica e a tenacidade do material devido a
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estabilidade da austenita retida. (Bhadeshia, 2002; Chatterjee; Bhadeshia, 2006;
Raabe et al., 2014).

3.2.1 Transformacdo martensitica (TRIP)

A transformacdo martensitica pode ocorrer de maneira praticamente
instantanea, por mudangas na temperatura a partir do resfriamento brusco da fase
austenitica, no processo de témpera de alguns acos que possuem COmMpOSICao
quimica suscetivel a este fendbmeno e também durante deformacdo mecanica,
levando a uma mudanca de estrutura cristalina (Cherkaoui et al., 1998). Caracteriza-
se por ser uma transformagdo no estado soélido, ndo difusional e que ocorre de
maneira ordenada, por meio de movimentos coordenados e cooperativos onde
atomos se movem em distancias menores que o parametro de rede, resultando em
uma microestrutura com alta resisténcia mecanica e com uma grande densidade de
discordancias (Otsuka; Wayman, 1998; Aguiar, 2012).

As duas sequéncias de transformagfes mais comuns sdo y—e—a' € y— o',
onde y € austenita (CFC), ¢ é a martensita (HC) intermediaria gerada no resfriamento
e nos primeiros estagios da deformacédo, e o' é martensita ferromagnética (CCC)
associada aos processos de deformagdo mecéanica. As interacdes entre martensita e,
maclas de deformacéo, bandas de cisalhamento e contornos de gréo sdo possiveis
sitios de nucleacao para formacao de martensita o' (Smaga et al., 2008).

A quantidade, distribuicdo e a morfologia das martensitas ¢ e o’ também
alteram a conformabilidade dos acos austeniticos. A transformacdo martensitica
y—€&€—a' € mais observada, onde a martensita o' nucleia da fase ¢, sendo o'
termodinamicamente mais estavel. Para a reacéo direta y—a', a martensita o' nucleia
da austenita. A gquantidade de ¢ aumenta com o aumento do grau de deformacéo e
também se forma em baixas temperaturas na auséncia de deformacdo plastica,
enquanto que para o’ uma deformagao plastica € necessaria. (De Cooman, 2012;
Talonen et al., 2005).

A formacdo de maclas e martensita ¢ sd0 mecanismos competitivos e
influenciados pela EDE. O aparecimento de martensita o’ governa o alongamento
uniforme, afetando a taxa de encruamento. A figura 3.5a revela a formacao de
martensita o’ em uma intersec¢do de duas martensita ¢, um dos possiveis sitios de

nucleacdo da martensita CCC (Bracke; Kestens; Penning, 2007). Na figura 3.5b o
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comportamento do percentual de fases de acordo com a deformacéo aplicada no

material.

Figura 3.5 Em (a) formacé&o de martensita o’ em uma intersec¢éo de duas martensita g; e em (b)
comportamento do percentual de fases de acordo com a evolucédo da deformacao verdadeira.
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Fonte: (Adaptado de De Ak et al., 2006; Soleimani et al., 2020)

Na figura 3.5b nota-se que com o aumento do grau de deformacgéo, a
quantidade de martensita o’ aumenta e de austenita diminui, consequentemente. Ja
para a martensita ¢, ocorre um leve aumento em deformagbes mais baixas. Em
determinado momento, as quantidades de martensita € e martensita o’ transformadas
sdo iguais, atingindo a fracdo volumétrica maxima da martensita HC, que
posteriormente sera cessada pelo aumento consideravel de martensita o’. (Shirdel et
al., 2015; Shen et al., 2012; Feng et al., 2021).

Na figura 3.62, é observado ilhas de martensita o’ formadas na interseccao de
duas ripas de martensita ¢ para uma liga Fe18Mn0,25C0,084N, constatando a atuagéo

destas regibes como pontos preferenciais para nucleacéo da martensita CCC.
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Figura 3.6 Micrografia de MET da liga Fe1l8Mn0,25C0,084N de ilhas de martensita o’ formadas
em intersec¢des de duas ripas de martensitae. Em (a) padrdes de area selecionada de diferentes
fases; (b) imagem de campo escuro utilizada para a reflexdo 0001¢;; (c) imagem de campo escuro
utilizada para a reflexdo 0001;; e (d) representacdo esquematica da microestrutura.
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Fonte: (Bracke et al. 2007)

As micrografias da figura 3.6 obtidas por MET mostram que essas ilhas de
martensita o’ nucleadas na interseccdo de duas ripas de martensita ¢ estdo em
concordancia com o modelo proposto por Olson e Cohen, onde a formacao de
martensita ¢ € normalmente explicada com base na sequéncia de defeitos de
empilhamento (conforme citado no item 3.1). Também é notada a presenca de
austenita ndo transformada nas micrografias (seta em vermelho da figura 3.6a), a qual
pode ser consequéncia de uma discordancia parcial que esta atras da interface de
interseccdo das ripas de martensita g, ou simplesmente ndo superou a barreira
energética necessaria (quantidade de deformacéo) para a transformacao martensitica
y=>o’ (Bracke et al., 2007; Mangonon; Thomas, 1970).

Ocorre certa semelhanca entre o fenbmeno de transformacdo martensitica e
a macla de deformacéo, referindo-se ao volume do material que sofre uma mudanca
e que distorce a matriz adjacente, observado em ambos os casos. Nas maclas, o
realinhamento reproduz a estrutura cristalina original, porém com nova orientacdo, ao
passo que na transformacao martensitica ocorre ndo somente uma nova orientagao,
mas também a obteng&o de uma estrutura cristalina diferente (Reed-Hill et al., 1982;
Bracke et al., 2007; Wang et al., 2018; Wong et al., 2016; Benzing et al., 2018).
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3.2.2 Maclacdo mecanica (TWIP)

Além da formacéo de martensitas o' e €, maclas podem ser formadas com a
aplicacao de tenséo e ativacfes de mecanismos de deformacdo no material, onde a
maclacéo € um importante mecanismo de deformacéo em metais CFC de baixa EDE.
A deformacédo por maclagéo tem sido extensivamente estudada, principalmente em
acos com alto teor de manganés, devido as propriedades de elevada ductilidade que
alguns materiais apresentam (Pierce et al., 2015; Pierce et al., 2014; Gutierrez-Urrutia;
Raabe, 2011).

A maclac¢do ndo € um mecanismo de deformacdo dominante nos metais que
possuem muitos sistemas possiveis de deslizamento, ocorrendo geralmente quando
os sistemas de deslizamento sado restritos ou quando, por algum motivo, a tenséo de
cisalhamento critica € aumentada, tomando a tensdo para a maclacao inferior a
tensao para o deslizamento (Frommeyer et al., 2003; Gutierrez-Urrutia; Raabe, 2014).
Na figura 3.7 é mostrada a relacdo entre células de discordancias e maclas, em

diferentes estagios de deformacao.

Figura 3.7 Imagens de microscopia eletrénica de varredura em um aco TWIP Fe22Mn0.6C em
diferentes estagios de deformacdo. Em (a) células de discordancias; (b) células de
discordancias com um sistema de macla ativo; e em (c) células de discordancias com dois
sistemas de maclas ativos.

Fonte: (Steinmetz et al. 2013)
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A maclacdo refina o tamanho de grdo austenitico, resultando em elevado
alongamento total, resisténcia a tracao e capacidade de absorcéo de energia. Uma
das vantagens dos acos TWIP é que mantém a estrutura austenitica e suas
propriedades atrativas mesmo em temperatura criogénicas e submetidas a elevadas
taxas de deformacdo em solicitacdes de impacto (Frommeyer et al., 2003).

O endurecimento por deformacdo em ligas austeniticas de baixa EDE,
particularmente agos com alto teor de manganés, tém sido amplamente discutidos
(Sevillano, 2009; Kalidindi, 2001; Jin; Lee, 2009; Asgari et al. 1997). Existem dois
pensamentos para explicar esse fenébmeno. O primeiro afirma que atomos intersticiais
de carbono interagem fortemente com discordancias. A segunda ideia relaciona as
maclas de deformagéao, atuando como barreiras de movimentagéao das discordancias,
levando a um acumulo e assim diminuindo seu livre caminho (Steinmetz et al. 2013).

Sabzi et al. (2018) relataram a presenca de martensita o’ em contornos e
interseccbes de maclas de deformagcdo em um aco alto manganés TWIP com
composicdo Fe-21Mn-1.6Al-2.5Si-0.1C (% em peso), onde o este mecanismo tem a
capacidade de aumentar a capacidade de deformacé&o por meio da rotacéo do cristal
e também elevar a resisténcia mecénica da liga por criar obstaculos ao deslizamento,
chamado de efeito Hall-Petch dindmico. Esse aumento de martensita o’ nas regioes
que possuem maclas, de acordo com a evolucdo da deformacdo, mostra a
contribuicdo do efeito TWIP no endurecimento por deformacéo, principalmente para
ligas com EDE superiores a 20 mJ/m?2. (Sabzi et al. 2018).

A maioria dos acos austeniticos com alto teor de manganés apresenta
maclac¢do mecanica durante a deformacao a frio, porém este mecanismo s6 se torna
dominante em ligas com teores de manganés da ordem de 20-25%, juntamente com
outros elementos de liga como aluminio, carbono e silicio (Grassel et al., 2000;
Vercammen et al., 2004; Scott et al., 2006). Isto significa que, em a¢os com teor de
manganés na ordem de 18%, espera-se que mais de um mecanismo de deformacao
estara atuando na microestrutura do material. A depender da EDE, da subestrutura
de discordancias, dos niveis de tensdo e deformacéo aplicados e da diferenca de
energia livre de transformacdo associada a transformacédo entre a fase austenitica
(CFC) e martensita € (HC) (Wong et al. 2016; Steinmetz et al. 2013)

Nos acos TWIP a deformacao ocorre devido a maclacdo mecanica, onde a

estrutura cristalina é preservada, mas verifica-se uma reorientacéo da regido maclada
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durante a deformacéao plastica. A elevada ductilidade é consequéncia da formacéao de
maclas mecanicas no interior dos graos, restringindo a movimentacdo de
discordancias (Cooman, 2017; Choi et al., 2012; Bhadeshia; Honeycombe, 2006), da
mesma maneira que bandas de cisalhamento e maiores fragfes volumétricas de
martensita também afetam essa movimentacéo (Soleimani et al., 2020).

Associar os beneficios destes acos em um mesmo material pode representar
um ganho consideravel nas propriedades mecéanicas, combinando as vantagens da
alta resisténcia dos agos TRIP com a elevada ductilidade dos agos TWIP, ampliando
e potencializando a gama de aplicacdes em diversos setores, como por exemplo na
indUstria automobilistica, mineracéo, perfuracdo de pocos de petréleo, dragagem

entre outras (Moura, 2018).

3.2.3 Propriedades mecanicas e evolugao microestrutural

Como ja mencionado anteriormente, os acos com alto teor de manganés
exibem os efeitos TWIP/TRIP, ou seja, plasticidade induzida por maclacéo e
transformacao de fase, respectivamente. A presenca desses efeitos resulta em uma
excelente combinacdo de propriedades, entre elas a elevada trabalhabilidade,
resisténcia mecanica e alongamento, quando comparado com ag¢os convencionais,
tornando esses materiais atrativos e estratégicos em diversas aplicac6es, como por
exemplo em materiais avancados na industria automobilistica.

Acos com médio teor de manganés, com nano-precipitacdo em sua
microestrutura e endurecidos por deformacdo, podem apresentar valores de
resisténcia a tracdo acima de 1 GPa sem perder ductilidade. Em alguns casos, com
precipitados de Fe2TiSi em uma liga de Fel2Mn, valores de 1,7 GPa sdo esperados
(Yang et al., 2023; Wan et al., 2023).

A composicao quimica da liga interfere diretamente na ocorréncia dos efeitos
TWIP e TRIP, onde pequenas alteracbes nos teores de elementos de liga podem
alterar significativamente o comportamento mecanico do material. Uma liga que pode
apresentar valores superiores a 1000 MPa de limite de resisténcia e uma ductilidade
caracterizada por valores superiores a 50% de alongamento, merece um lugar de
destaque (Reech et al.,, 2012). Essa influéncia da composicdo quimica nas
propriedades mecanicas pode ser visualizada na tabela 3.2 onde sdo comparados

dois acos com teor de manganés em 18%, variando a quantidade de carbono.
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Tabela 3.2 Dureza (HV), limite de escoamento, limite de resisténcia a tracdo e alongamento total
de dois agcos TWIP/TRIP alto manganés, inicial e apés reducado de 60% por laminacao.

Inicial Laminacéao (1100°C) Laminacéao (500°C)
Ligas Fel8Mn0,4C Fel8Mn0,6C Fel8Mn0,4C Fel8Mn0,6C Fel8Mn0,4C Fel8MnO0,6C
HV 321 295 326 335 427 460
Limite de
escoamento 255 323 298 362 865 950
(MPa)
Limite de
resisténcia a 833 983 985 1100 1240 1310
tracdo (MPa)
Alongamento 35 70 66 84 29 34

(%)
Fonte: (Adaptado de Belyakov et al., 2017).

Nota-se que a dureza Vickers tem um leve aumento apds laminacdo a
1100°C, porém, apGs processamento a 500°C 0 aumento € mais expressivo, e a liga
com maior teor de carbono apresenta maior dureza em ambas as situacdes. Isso pode
estar associado ao menor tamanho de grao da liga com maior teor de carbono, bem
como alguma diferenca nos mecanismos de deformacéo devido aos diferentes valores
de EDE (Belyakov et al., 2017).

Para a liga com 0,4% de carbono a EDE é de aproximadamente 14 mJ/m?,
sendo esperado o efeito TRIP predominante. J& para a liga com 0,6% de carbono e
EDE de 20 mJ/m?, o efeito TWIP. (Belyakov et al., 2017). Alguns estudos mostram
que a maclacéo ocorre em metais com EDE na faixa de 20 a 50 mJ/m?, enquanto que
para metais com EDE abaixo de 15 mJ/m?, ocorre tanto a maclagédo, quanto
transformacao martensitica induzida por deformacao. (El-Danaf et al., 1999; Grassel,
2000; Li et al., 2014).

Ding et al. (2011) e Chun et al. (2012), observaram que, para uma liga com
aproximadamente 18% de manganés na composicao, para deformacdes verdadeiras
entre 0,14 e 0,35 o efeito TWIP predominou, mas para deformacdes entre 0,35 e 0,45
o efeito TRIP foi predominante.

A maioria dos acos austeniticos com alto teor de manganés possui baixa ou
moderada EDE (abaixo de 25 mJ/m?), entretanto tendem a formar falhas de
empilhamento e maclas de deformacao (Grassel, 2000). Na figura 3.8 € observada
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uma representacao da evolugdo microestrutural de um aco com 17,1% de manganés

em um ensaio de tracdo, bem como o impacto do tamanho de gréo.

Figura 3.8 Representacdo esquematica da evolucdo microestrutural de um aco com 17,1% de
manganés deformado em ensaio de tracéo.
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Em baixos niveis de tensdo (figura 3.8a) a deformacdo microscopica €
preferencialmente acumulada nas regides anteriores aos contornos de fase yle.
Considerando que a interface y/e é essencialmente formada pelas falhas de
empilhamento, a energia para formagao de martensita € surgiria da ativacdo de outras
falhas adjacentes as encontradas nas interfaces y/e. Esse efeito leva ao consumo
parcial da austenita por meio da reacdo y—¢ ja nos estagios iniciais de deformacéo
(figura 3.8b). Nota-se também nesta etapa, o aumento da fracdo volumétrica de
martensita g, que depois sera consumida pela transformacéo de martensita o’ (Souza
Filho et al., 2020; Fujita; Ueda, 1972; Wei et al., 2014).

Com a progressao da transformagdo martensitica, a area de austenita nao
transformada é reduzida consideravelmente (tamanho de grdos austeniticos séo
reduzidos a alguns nanémetros), e a presenca de falhas de empilhamento e maclas,
juntamente com a austenita nao transformada, agora contribuem para acomodar uma

deformagdo macroscopica (figura 3.8c). Para deformac¢Bes maiores, o material
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apresenta principalmente martensita o', pois a fracdo de volume de austenita e
martensita ¢ tende a saturar, indicando que as transformacdes y—¢ e e— o' estao
cessando gradualmente (Souza Filho et al., 2020).

Acos que apresentam limite de resisténcia a tracdo acima de 700 MPa séo
chamados de acos avancados de alta resisténcia (AHSS). A principal diferenca entre
0S acgos convencionais e 0s avangcados estd na microestrutura, onde uma
microestrutura multifasica com distribuicio homogénea de fases e com grdos
refinados é esperada em acos avancados (Kim et al., 2013). Na figura 3.9 é mostrada
a influéncia da microestrutura e do tamanho de grdo na propagacao de trinca por
fadiga, comparando um ago convencional e dois a¢cos com alto teor de manganés.

Figura 3.9 Micrografias 6pticas e eletrdnicas de a) AISI 304; b) Fel8Mn; e c) Fe22Mn. A direita,
curva de fadiga S-N comparando as trés classes, em ensaio realizado a temperatura ambiente.
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Fonte: (Adaptado de Kim et al., 2013).

Segundo o autor, os tamanhos de grdo sdo 98 um, 12 pm e 43 um
respectivamente para AlS1304, Fe1l8Mn e Fe22Mn. A resisténcia a fadiga na faixa de
1068 ciclos mostrou que a liga Fe18Mn, de menor tamanho de grdo, apresenta o maior
valor, aproximadamente 300 MPa, enquanto que para a demais amostras os valores
ficaram similares, cerca de 240 MPa (Kim et al.,, 2013). Portanto, aumentar a

guantidade de contornos de grao dificulta o movimento das discordancias elevando a
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resisténcia do material, uma das maneiras de aumentar a quantidade de contornos na
microestrutura € diminuir o tamanho de gréao, diminuindo consequentemente sua area

superficial individual, levando a um aumento da &rea total de interface.

3.3 CALCULO TERMODINAMICO COMPUTACIONAL - Thermo-Calc®

De maneira geral, o desenvolvimento de novos materiais tem por base o
processamento, relacéo entre microestrutura e propriedades, e a efetiva avaliacdo das
propriedades da liga. Porém, atualmente, a utilizacdo de softwares e ferramentas
computacionais vém ganhando espaco no planejamento do material para obtencéo
de uma aplicacdo ideal (Liu, 2009). Juntamente com 0 avango tecnoldgico, 0s
métodos termodinamicos também foram evoluindo, como por exemplo o método
CALPHAD (Célculo Computacional de Diagramas de Fases), onde inicialmente
realizavam-se apenas calculos complexos de equilibrio, evoluindo para também
simular transformacfes de fases envolvendo difusdo, favorecendo analises de
processamento de materiais e comportamento da liga em condi¢des industriais (Costa
e Silva et al., 2007).

Baseado em um modelo termodinamico adequado, todos os dados de
equilibrio termodindmico e fases desejaveis para um sistema sdo analisados
simultaneamente, com o objetivo de obter-se um conjunto do modelo de equacgdes
das energias de Gibbs que melhor representa os dados para todas as fases em funcao
da temperatura e composicdo (Jung; Decterov; Pelton, 2004). O modelamento
CALPHAD, presente no software Thermo-Calc®, € um dos mais utilizados para
obtencdo de dados de propriedades termodinamicas e diagramas de fases de
diversos sistemas.

Basicamente o método CALPHAD consiste na obtencdo de modelos de
parametros termodindmicos para o célculo da energia de Gibbs das fases
constituintes em sistemas de menor ordem, binarios e ternarios, em relacao aos dados
termodinamicos e fases em equilibrio. A energia de Gibbs para sistemas de maior
ordem sdo obtidas via extrapolacdo matematica, permitindo calcular diagramas de
fases de forma confiavel (Chang et al., 2004).

O software Thermo-Calc® minimiza a energia livre de Gibbs total do sistema
em relacdo a variaveis tais como temperatura, preSsao e Composi¢cao quimica, deste
modo prevendo o estado de energia mais estavel (ou de equilibrio), podendo também

ser utilizado para investigar problemas de equilibrio metaestavel. Uma de suas
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vantagens estd na capacidade de estudar um sistema com grande numero de
componentes (na versao educacional sdo permitidos até 3 componentes). Diferentes
bases de dados estdo disponiveis para diferentes tipos de materiais, sistemas ou
aplicacdes. Por exemplo, existem banco de dados para acgos e outras ligas de ferro;
superligas de niquel, ligas de aluminio, magnésio, titanio e zircbnio; materiais
nucleares dentre outros. O programa é normalmente utilizado para o calculo de
equilibrio de fase estavel e metaestavel para sistemas heterogéneos; quantidade de
fases e sua composicao; temperatura de transformacéo, tais como liquidus e solidus;
diagrama de fases, entre outras (Thermo-Calc Software, 2022). Para este trabalho o
software foi utilizado para entendimento inicial da liga em estudo, bem como das fases
presentes, e principalmente para obtencédo do diagrama de fases afim de determinar

0s parametros para tratamento térmico de solubilizacéo.
3.4 FASES PRECIPITADAS NA LIGA Fel8Mn3Ti

3.4.1 Precipitados C14 Laves

As fases de Laves representam o0 maior grupo entre 0S compostos
intermetalicos. Pertencem a classe das fases de Frank-Kasper que apresentam
estruturas topologicamente compactas. A férmula geral do composto binario é AB..
Existem trés modelos estruturais baseados no magnésio para as fases de Laves
binarias: MgCuz (C15) tipo cubica, MgZn2 (C14) tipo hexagonal e MgNiz (C36) tipo
hexagonal (Stain et al., 2004; Barret; Massalski, 1980). A fase mais frequente em acos
austeniticos é a hexagonal C14, a qual esta representada esquematicamente na figura
3.10.

Figura 3.10 llustracéo darede dos 4tomos A e B na estrutura tipo C14.

Rede A Rede B

Fonte: (Johnston; Hoffman, 1992)
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A estrutura tipo MgZn:z (C14) é pertencente ao grupo espacial P6/mmc (D%h).
Essas informacdes sdo importantes, por exemplo, para criacdo de uma nova fase de
identificacéo especifica do material na técnica de difragcao de elétrons retroespalhados
(EBSD). A sub-rede "A" da figura 3.10 é definida como rede de diamante hexagonal,
ja a sub-rede "B" é composta por tetraedros B4. Existem dois principais fatores para
ocorréncia de Laves, que sdo: 1) raio atbmico, onde o melhor arranjo espacial possivel
para o modelo de esferas rigidas se d4 quando rA/rB=1,225, ou seja, quanto mais
perto deste valor ideal maior a probabilidade de precipitar Laves; 2) fator eletronico, a
contracdo devido a interacéao atrativa dos atomos A e B é proporcional ao quadrado
da diferenca das eletronegatividades (Johnston; Hoffman, 1992). A fase de Laves,
acarreta perda de ductilidade e empobrecimento da matriz em Mo, Ti e Nb, causa
consideravel endurecimento por precipitacdo, sendo diretamente relacionado a
presenca desses elementos contidos na composi¢do quimica da liga (Padilha et al.,
1983).

A fase de Laves precipita de forma tanto intergranular como intragranular,
estando na forma de particulas globulares, podendo precipitar apos exposicao
prolongada a elevadas temperaturas. Ligas que possuem molibdénio, titanio e niébio
em sua composicao quimica sdo mais susceptiveis a essa precipitacdo, normalmente
na faixa de 600 a 900°C, dependendo dos teores de elementos de liga (Sawatani et
al., 1982).

3.4.2 Fase aMn

Considerando que os a¢os sao as ligas metalicas estruturais mais utilizadas,
e compreendem uma area de intensa pesquisa e desenvolvimento, utilizar fatores
como sustentabilidade e responsabilidade social incentivam o estudo de ligas com um
menor namero de elementos de liga (lean).

Nesta linha, a liga Fe18Mn3Ti torna-se atraente considerando a utilizagao de
apenas trés elementos de liga principais, bem como a possivel nucleacdo de nano
precipitados aMn, responsavel pelo endurecimento do material. Geralmente, esses
acos manganés sao produzidos via transformacao martensitica, pela témpera de uma
austenita (CFC) para uma fase ferritica supersaturada (CCC) (Kwiatkowski da Silva et
al., 2022; Zheng et al., 2021). Na figura 3.11a é mostrado o diagrama de fases binario
FeMn, e em 3.11b o diagrama de fases FeMn metaestavel, calculado utilizando

apenas a fase a.
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Figura 3.11 Em a) Diagrama de fase binario FeMn, incluindo as fases ferrita (), austenita (y),
aMn e BMn. Em b) Regido metaestavel de miscibilidade magnética da fase CCC.
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Fonte: (Kwiatkowski da Silva et al., 2022)

A fase metaestavel martensitica rica em manganés € recozida para
desencadear a nucleacao de austenita, precedido de segregacdo de manganés para
a grande quantidade de contornos de gréo e discordancias dentro da martensita. Essa
forte tendéncia de segregacdo neste sistema esta relacionada as propriedades
magnéticas, onde a regido rica em ferro (al) apresenta comportamento
ferromagnético e a regido rica em manganés (a2) paramagnético, conforme &
mostrado na figura 3.11b A utilizagdo do titanio vem justamente para permitir a
transformacdo de austenita para martensita o durante a témpera e laminagéo a frio,
prevenindo uma alta fracdo de austenita retida e martensita ¢ (HC), e estabilizando os
precipitados de segunda fase aMn. (Kwiatkowski da Silva et al., 2022; Paduani et al.,
1991; Walnsch et al., 2020).

Esta classe de materiais com elevado teor de manganés e mecanismos de
deformacédo TRIP/TWIP atuantes, possibilita uma efetiva reducdo de custos na
producdo por meio do reduzido tempo de processamento, e da necessidade de
utilizagdo de tratamentos térmicos e processamentos termomecanicos controlados.
Outro fator é a substituicdo do niquel pelo manganés para obtencdo de uma
microestrutura puramente austenitica, onde 0 manganés possui um custo inferior. Por
exemplo, um aco Fe10Mn1SilTi pode ter um custo por tonelada até dez vezes menor
guando comparado a um aco maraging 300, o qual possui cerca de 18% de niquel em
sua composicao. (Wang et al., 2012; Knowles et al., 2019).

Kwiatkowski da Silva et al., (2022), mostra que o aco Fel8Mn3Ti apresenta

resisténcia a tracdo similar aos acos maraging com adicdo de cobalto e niquel, e
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molibdénio com até 4% em peso para precipitacao intermetalica. Comprovando que o
desenvolvimento de ligas com menores quantidades de elementos de liga (lean), além
de possuirem um menor custo agregado e se mostrarem como uma alternativa
estratégica, também nos leva a um caminho mais sustentdvel perante a sociedade,
associando reducdo de cargas no transporte bem como de consumo de energia e
combustiveis fosseis.

Neste capitulo realizou-se a revisdo bibliografica apresentando aspectos
fundamentais para o entendimento do estudo. Revelou-se caracteristicas gerais dos
acos com alto teor de manganés e mais especificas do aco FeMnTi, apesar da
dificuldade em encontrar material bibliografico desta liga. Os principais mecanismos
de deformacado plastica atuantes neste aco, diagramas de fases e propriedades
mecanicas também foram abordados nesse capitulo. Em sequéncia, serdo mostrados
0S materiais e métodos experimentais, revelando como ocorreu a realizacdo dos
ensaios e usos das técnicas de caracterizacdo, resultados e discussdes acerca do
que foi obtido dessas técnicas, bem como consideracdes finais e proximos passos

para o desenvolvimento de trabalhos futuros.
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4 MATERIAIS E METODOS EXPERIMENTAIS

4.1 MATERIAIS

Os acos Fel8Mn3Ti e Fel8Mn utilizados neste trabalho foram recebidos na
forma de pequenos lingotes com dimensdes de 50x20x10 mm (CxLxA). Os materiais
foram fundidos em um forno de inducédo a vacuo, a partir de metais de alta pureza. Em
seguida foram processados termomecanicamente por laminacédo a 1100°C seguida,
de tratamento térmico de solubilizacdo durante 3h a 1100°C, com posterior témpera
em agua. Os materiais foram gentilmente fornecidos pelo professor Dr. Alisson
Kwiatkowski da Silva, pesquisador do Instituto Max Planck, Alemanha. A liga
Fel8Mn3Ti foi desenvolvida a partir de simulacdo computacional (Thermo-Calc®) e
produzida no Instituto Max Planck. As composi¢cdes quimicas analisadas destes
materiais, obtidas por espectrometria de emisséo Optica (OES), estdo apresentadas
na tabela 4.1.

Tabela 4.1 Composi¢des quimicas analisadas das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn (% em peso).

Elementos Fe Mn Ti Al C Ni N @]
Fel8Mn3Ti Bal. 176 2,84 <0,002 0,008 0,004 <0,002 0,005
Fel8Mn Bal. 17,9 - - 0,012 0,019 0,003 0,007

Fonte: O autor.

Nota-se, com o auxilio da tabela 4.1, que as composi¢cdes quimicas obtidas
pela analise de OES, estdo concordantes com o esperado, 18% em peso de

manganés para ambas as ligas, e 3% em peso de titanio para a liga Fe18Mn3Ti.

4.2 METODOS EXPERIMENTAIS

No fluxograma da figura 4.1 sao apresentados o0s procedimentos
experimentais realizados durante o desenvolvimento deste trabalho.
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Figura 4.1 Fluxograma dos procedimentos experimentais realizados.
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Fonte: O autor.

4.2.1 Termodinamica computacional

O estudo contou com o auxilio do programa ThermoCalc® na versdo para
estudantes, onde € possivel utilizar até trés elementos para analise, sendo suficiente
para o desenvolvimento do trabalho. Essa versdo educativa encontra-se disponivel no
préprio site do software.

A base de dados utilizada foi a TCFE9 (Djurovic et al., 2011) e também
FeMnTi-thermo-Zheng2021 (Zhang et al., 2021), a qual utiliza o estudo dos binarios
FeMn, FeTi e MnTi para desenvolver o diagrama ternario FeMnTi, ambas
desenvolvidas conforme o protocolo CALPHAD (Computer Coupling of Phase
Diagrams and Thermochemistry). Dados de equilibrio termodinamico e fases
disponiveis para um sistema sdo analisados simultaneamente, com o objetivo de se
obter um conjunto o modelo de equacdes das energias de Gibbs que melhor reproduz
os dados para todas as fases em funcéo da temperatura e composicao.

As simulacdes termodinamicas da energia livre de Gibbs (AG) das ligas
Fel8Mn3Ti e Fel8Mn foram utilizadas para calculo teérico de energia de defeito de

empilhamento (T'), juntamente com as equacdes (1) e (2):
I'=2pAGY ¢ + 207/¢ (1)

AGY™8 = AG) iy + XAGH 0 et AG,Z; (2)
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onde, p é a densidade molar dos atomos no plano (111); ¢¥/¢ é a energia
superficial unitaria da interface entre y e ¢; X € a fracdo molar de cada
elemento; AG/ ., € a contribuicdo quimica de todos os elementos em substitui¢do
na rede CFC; AG,’,’l;‘S esta associada a contribuicdo magnética, porém como a
contribuicdo do antiferromagnetismo de ¢ s6 € apresentada em temperaturas abaixo
da temperatura ambiente, muitos autores desconsideram o termo na equacgao (Dumay

et al. 2008; Allain et al. 2004; Curtze; Kuokkala, 2010). Para os parametros utilizados,
os valores sdo apresentados na tabela 4.2.

Tabela 4.2 Parametros e valores utilizados para célculo teérico da EDE com base nas simulagdes
termodinamicas com o ThermoCalc® (considerar T=300K).

Parametros Valores
p 2,94x10° mol m2
aV/¢ 8 mJ m?
AGYE -2243,38+4,309T
AG) ¢ -1000,00+1,123T
AGY ¢ 5481,04-1799T
AGYT® -560-8T
AGTF -22166
AGYTE 1046+1,255T
AG} om 2180+532(Xre-Xwmn)
AG} ), 3323
AG!F 42500
AGY C 26910
AGY 2095

Fonte: (Allain et al., 2004; Allain, 2004; Dinsdale, 1991; Dumay et al., 2008; Curtze; Kuokkala,
2010; Souza Filho et al., 2020)

4.2.2 Laminacao a frio

Para deformar plasticamente o material e promover a formagéo de martensita

induzida por deformacéo, as amostras foram submetidas ao processo de laminacgéo a
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frio até 60% de reducdo em espessura, para a liga Fe1l8Mn3Ti, e até 40% de reducéo
em espessura para a liga Fel8Mn, onde ocorreu inicio de fratura. Na transicdo de
40% para 50% de redugcdo em espessura para a liga Fe1l8Mn ocorreu a fratura por
completo na amostra, fragmentando todo o corpo de prova em linhas de cisalhamento
inclinadas a 45°.

Todas as amostras seguiram o mesmo padrédo de laminacédo, primeiramente
uma amostra teste foi utilizada para calibrar o laminador e estabelecer a carga zero.
Apés isso as amostras foram laminadas até 10% de reducdo em espessura e foi
retirada uma para analise. Depois, laminadas até 20% e retirada outra para analise, e
assim por diante.

As laminacdes foram realizadas a temperatura ambiente, em um laminador
Fenn, modelo 042/4-046, com diametro do cilindro do laminador de 108 mm, e esta
localizado no DEMA - UEPG.

4.2.3 Preparacao metalogréfica

A preparacdo metalografica das amostras para realizacao da caracterizacao
microestrutural consistiu em embutimento em resina sintética (baquelite) com um
tempo de aquecimento e resfriamento de 15 minutos cada, e lixamento em &agua
corrente até a gramatura #3000, seguido de polimento em silica coloidal 0,05um. Para
o polimento com silica coloidal, utilizou-se a politriz semiautomatica da marca Buehler
modelo EcoMet 250, localizada no DEMA - UEPG. Apés o polimento, as amostras
foram lavadas em agua destilada e também em alcool etilico, para uma melhor
eficiéncia na secagem com ar quente for¢ado.

Para revelar a microestrutura, as amostras foram atacadas em reagente
metalografico Vilella com composicado de 5 ml HCI, 2 gramas de &cido picrico e 100
ml de &lcool etilico. O tempo de ataque variou de amostra para amostra, de 5 a 30
segundos, e para retirada do excesso de reagente, lavou-se as amostras em alcool

etilico, seguido da secagem com auxilio de ar quente for¢ado.

4.2.4 Microscopia Optica (MO)

Utilizou-se um microscoépio Optico da marca Olympus, modelo BX51, com
camera digital acoplada Q-color3 de 3 mega pixels de resolucéo e sinal de saida ligado
a um computador controlado pelo software Image-Plus 5.1, o qual se encontra no

DEMA - UEPG. Com isso, analisaram-se as caracteristicas microestruturais dos
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materiais como recebido, e também a evolugdo microestrutural apos laminacao,
auxiliando no entendimento inicial dos aspectos microestruturais, bandeamentos e

visualizacao de particulas de segunda fase.

4.2.5 Difracéo de raios X (DRX)

A caracterizagdo das amostras por difracdo de raios X (DRX) foi conduzida
em um difratbmetro da marca Rigaku/Ultima IV com radiagcdo Cu-Ka localizado no
Complexo de Laboratérios Multiusuéarios (C-labmu) da UEPG, para identificacdo dos
picos das fases austenita (y-CFC), ferrita/martensita (a'-CCC) e martensita (e-HC).

A varredura utilizada foi no modo continuo, com 26 inicial de 35° e final de
105°, com uma velocidade de 2°/s. Os dados obtidos foram ajustados pelo método
Pseudo-Voigt, com integracdo das areas abaixo dos picos, com auxilio do software
Highscore Puls, tendo como principal objetivo identificar o comportamento da
transformacdo martensitica de acordo com a evolucéo da deformacgéo por laminagéo.

Com auxilio dos resultados obtidos por DRX, foram utilizadas as equacdes (3)
e (4) para calculo experimental da energia de defeito de empilhamento (EDE) das ligas

em estudo:

453 1
A26 = (26300 — 26111) cw — (20200 — 260111) ann = —Yz [tanBy40 + Etanem]“

3)

onde 01 e B2 estdo relacionados a posicdo dos dois primeiros picos de

austenita no DRX, na condi¢cdo deformada (trabalho a frio — CW) e recristalizada

(ANN), e o probabilidade de defeito de empilhamento. Considerando a

microdeformacéo residual média do primeiro pico de austenita a meia altura (<e§0>1),
temos a equacao (2):

—037 .2
_ K111w0G111a04 <€59>111

— " (4)

onde Kimo € uma constante de proporcionalidade que vale 6.6; G1 modulo de
cisalhamento que vale 7.39x10%° N/m?; ao é o parametro de rede da austenitae A é a
constante de Zenner (considerado aproximadamente 3,773) (Schramm; Reed, 1976;
Breda et al., 2015; Castafieda et al. 2021).



49

4.2.6 Microscopia eletrbnica de varredura (MEV) e Difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD)

Utilizou-se, neste trabalho, um microscopio eletrbnico da marca Tescan,
modelo Mira 3 (MEV/FEG), com sistema de EDS da marca Oxford, instalado no
Complexo de Laboratérios Multiusuérios (C-LABMU) da UEPG.

A técnica de EBSD foi utilizada para averiguar a evolucado microestrutural das
amostras iniciais e laminadas de Fel8Mn3Ti e Fel8Mn. Destaca-se o uso desta
andlise também, para identificacdo da fase de Laves (C14) bem como o seu
comportamento e distribuicdo ao longo da evolucdo microestrutural da liga
Fel8Mn3Ti.

O equipamento operado contém o sistema AZTEC da Oxford Instruments,
acoplado a um microscopio da marca Tescan, modelo Mira 3 (MEV/FEG), instalado
no Complexo de Laboratdrios Multiusuarios (C-LABMU) da UEPG.

4.2.7 Microscopia eletrbnica de transmissédo (MET)

As amostras iniciais e com 10% de reducdo de espessura das ligas
Fel8Mn3Ti e Fel8Mn foram preparadas com o auxilio do sistema de polimento idnico
de precisdo (PIPS) em um equipamento Gatan modelo 691. As analises foram
realizadas em um microscopio MET FEG que opera a 200kV modelo FEI TECNAI G2
F20 com capacidade de realizacbes de imagens com alta resolucdo (HRTEM) e
equipado com sistema EDS. Foram geradas imagens de diferentes regides e
aumentos, analises pontuais e em linha de EDS, e coletados padrdes de difracao de
area selecionada (SAED) para identificacdo das fases presentes nas ligas. Ambos 0s
equipamentos, estdo instalados no Laboratério de Caracterizagdo Estrutural do
Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Federal de Sao Carlos,
em S&o Carlos/SP. Para auxilio no tratamento dos dados, principalmente SAED,
utilizou-se o software CSpot 2.2.0 versao estudante.

4.2.8 Ensaio de dureza

As medidas de dureza foram realizadas em amostras na condicao inicial e
apos serem laminadas. As amostras foram preparadas conforme recomendacédo da
norma ASTM E 384-17 (Standart Test Method for Microindentation Hardness os

Materials).
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Utilizou-se o durdbmetro da marca Leica, modelo VMHT MOT instalado no
DEMA - UEPG, com carga de 2kgf durante 15 segundos. A carga de analise foi
escolhida de modo a permitir a amostragem geral da microestrutura. Em cada amostra
realizaram-se 10 medicdes e calculou-se a média e desvio padrao desses valores.

4.2.9 Ensaio de nanodureza

As medidas de nanodureza foram realizadas nas amostras iniciais e
laminadas de ambas as ligas em estudo, afim de se obter as curvas de forca de
carregamento por deslocamento, analisando assim possiveis descontinuidades nas
curvas (pop-ins) e suas relagfes com transformacdes de fases, particulas de segunda
fase, contornos de grao, entre outros.

Calculou-se os valores de dureza e modulo elastico, com base nas equacdes
5e6:

Pmax
"~ 24,5h2 (5)

onde H é o valor de dureza calculado, Pmax € a forca maxima aplicada e hc a

profundidade de contato do nanoindentador. Para o médulo elastico temos:

N Pmax

ET - E (hméx_hr)\/Z

(6)

onde B é uma constante do penetrador Berkovich, hmax corresponde a
profundidade associada ao campo elastico e plastico, hr profundidade associada ao
campo plastico e A a area de contato projetada (P6hl, 2019; Sadeghpour et al., 2014;

Oliver et al., 1992), conforme a figura 4.2.

Figura 4.2 Representacdo esquematica da geometria da superficie da amostra nas situagdes de
carga maxima e apds aretirado do nanoindentador. Onde, h¢, hmax € hy sdo as profundidades de
contato, da superficie original na situagdo de carga maxima e da impressédo residual,
respectivamente. E he é 0 deslocamento elastico durante a descarga.

Superficie apds
carregamento

Superficie mnicial

Indentador—\;

. Superficie sob
carregamento

Fonte: (Oliver et al., 1992)
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Utilizou-se um Nano Indenter® XP da MTS®, com carga de 20 mN e penetrador
do tipo Berkovich com angulo nominal de 65,3°, para realizacdo de uma malha de
medidas de 5x5, totalizando 25 medidas por condicdo. Equipamento localizado no
departamento de Fisica da UFPR em Curitiba-PR.

4.2.10 Ensaio de ferritoscopia

Foram realizadas medidas da fracdo de fase magnética (o’ - estrutura CCC)
nas amostras iniciais e laminadas das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn, com o intuito de
averiguar a transformacéo de martensita o’ ao longo da deformacdo dos materiais,
uma vez que a fase martensita ¢ (HC) € ndo magnética e a fase martensita o’ (CCC)
€ magnética. O ferritoscopio gera um campo magnético por uma bobina que interage
com a fase magnética (CCC), induzindo uma voltagem proporcional a quantidade de
fase ferromagnética.

O trabalho de Talonem et al. (2004) ressalta a ferritoscopia como um ensaio
simples e direto de caracterizacdo, onde as medicdes sdo baseadas na
permeabilidade magnética dos materiais, sendo necessario aplicar um fator de
correcdo de 1,7 na leitura da medida realizada pelo equipamento. Este fator de
correcdo esta relacionado ao percentual de austenita (CFC) transformada em
martensita o’ (CCC) em estudos feitos em acos deformados a frio por tracdo e
laminacéo a temperatura ambiente (Talonem et al., 2005; Aguiar et al., 2023).

O ferritoscopio utilizado foi da marca Fischer, modelo DMP30, disponivel no

Departamento de Engenharia Mecéanica da UTFPR em Ponta Grossa-PR.
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5 RESULTADOS E DISCUSSOES

5.1 SIMULACAO TERMODINAMICA NO SOFTWARE ThermoCalc®

O inicio do estudo baseou-se na simulagcédo termodinamica da liga utilizando
a base de dados do préprio software ThermoCalc® comparando com outros estudos
(como por exemplo Zhang et al., 2021), onde, o Prof. Dr. Alisson Kwiatkowski da Silva
juntamente ao Instituto Max-Planck na Alemanha, desenvolveu um material com
composicado Fel8Mn3Ti, em que a adicao de titanio vém para reduzir a formacéo de
martensita ¢ e favorecer a formagao de martensita o’ em comparacao a liga Fe18Mn,

obtendo assim os diagramas conforme mostra a figura 5.1.

Figura 5.1 Diagramas obtidos pelo software ThermoCalc® para aliga Fe1l8Mn3Ti em (a) e Fel8Mn
em (b), mostrando a quantidade de fases (mol) pela temperatura (°C).
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Fonte: O autor.

Utilizar a simulagdo termodinamica é um fator determinante para o estudo da
liga, uma vez que é possivel prever a microestrutura do material e determinadas
variacbes que podem ocorrer, e também determinar temperaturas de tratamento
térmico de acordo com as curvas obtidas. Nota-se na figura 5.1 que as linhas em
vermelho correspondem a fase CFC (austenita), linha em verde a regiao liquida, linha
roxa a fase CCC (ferrita/martensita) e linha em azul a fase de Laves. Assim sendo,
confere-se aos materiais uma estrutura predominantemente austenitica, onde a
nucleacdo de martensita e precipitacdo de Laves (para o caso da liga Fel8Mn3Ti)
dependerdo do processo de solidificacdo, processamento a quente e possiveis
tratamentos térmicos.

A figura 5.2 traz as simulagfes termodinamicas da energia livre de Gibbs, para
o célculo tedrico da EDE das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn.
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Figura 5.2 Simulacdes termodinamicas realizadas no ThermoCalc® para a energia livre de Gibbs
das ligas Fel8Mn3Ti em (a) e Fe1l8Mn em (b). Em (c) percentual em massa de titanio.
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Fonte: O autor.

A partir das simulacdes termodinamicas da figura 5.2, utilizando as equacgdes
(1) e (2) e os valores da tabela 4.2, o valor de EDE obtido foi 9,6 mJ/m? para a liga
Fel8Mn. Para a liga Fe18Mn3Ti nédo foi possivel calcular com exatiddo o valor de EDE
devido a falta de equacfes que consideram o efeito do titanio, porém, é esperado um
valor menor em relacdo a liga Fel8Mn. Com base nesses valores espera-se um
comportamento predominante do efeito TRIP como mecanismo de endurecimento
para ambas as ligas, Fe1l8Mn3Ti e Fel8Mn (Raabe et al. 2014; Gutierrez; Raabe,
2011; Pierce et al. 2014; Mohammadzadeh; Mohammadzadeh, 2017; Sadeghpour et
al. 2020).

Termodinamicamente é necessario que haja uma diminuicdo da energia livre
de Gibbs do sistema, a fim de que a transformacdo martensitica ocorra, porém essa
transformacao requer um excesso de energia livre associada a energia de interface
austenita/martensita e a energia de deformacéo gerada pela variacdo do volume do

cristal (Morris; Olson, 1986). Essa diminuicdo da energia livre de Gibbs pode ser vista
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na figura 5.2c com o aumento do teor de titanio na composicao quimica, favorecendo

a formacéao de martensita CCC.

5.2 CARACTERIZACAO INICIAL DO MATERIAL COMO RECEBIDO

A caracterizag&o inicial da microestrutura dos agos Fe1l8Mn3Ti e Fel8Mn foi
realizada pela técnica de microscopia 6ptica, apds preparacao metalografica e ataque
com reagente Vilella. Os resultados sdo mostrados nas figuras 5.3 e 5.4,

respectivamente.

Figura 5.3 Microestruturas iniciais das ligas Fel8Mn3Ti em (A e C) e Fel8Mn em (B e D) pela
técnica de microscopia 6ptica, utilizando ataque com reagente Vilella, com diferentes aumentos.

Fonte: O autor.

E possivel verificar nas micrografias iniciais da figura 5.3 que os materiais
apresentam morfologia comum de materiais austeniticos, porém com um
bandeamento aparente na liga Fel8Mn3Ti. As regides mais claras, na figura 5.3a,
podem corresponder a austenita ndo transformada. Ja na figura 5.3c, a elipse em
amarelo revela a presenca de particulas intermetalicas com um certo bandeamento,
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essas particulas podem ter sido formadas durante a solidificacdo ou processamento
a quente.

Para a microestrutura inicial da liga Fel18Mn, as figuras 5.3b e 5.3d, mostram
também uma morfologia comum de materiais austeniticos, com graos austeniticos
bem definidos, porém com uma maior quantidade de martensita, que sao as regioes
mais escuras na microestrutura identificadas pelos circulos em azul. Outro ponto
analisado € que nesta liga ndo se vé a presenca de particulas de segunda fase, e

consequentemente, um bandeamento.

Figura 5.4 Microestruturas iniciais das ligas Fe1l8Mn3Ti em (A e C) e Fel8Mn em (B e D) pela
técnica de microscopia Optica, utilizando ataque com reagente Vilella, com ampliacdo maior,
evidenciando principalmente as regides de transformacao de fases.

Fonte: O autor.

Na figura 5.4a é possivel notar ao fundo a microestrutura austenitica com seus
contornos bem definidos e também a presenca de maclas (circulos verdes). Com a
figura 5.4c, de ampliacdo maior, é possivel perceber com facilidade o bandeamento
caracteristico deste material, e também o comportamento dos gréos austeniticos

nestas regioes e fora delas, tendo um tamanho aparentemente maiores em regioes



56

com auséncia de particulas. Para as figuras 5.4b e 5.4d, notam-se as maclas e
também possiveis martensitas, nas regides mais escurecidas.

O bandeamento esta relacionado a segregacao de elementos substitucionais,
que apresentam baixo coeficiente de difusdo no estado solido (Krauss, 2003; Majka
et al., 2002). No caso dos a¢cos manganés, existe uma forte tendéncia de segregacao
e consequentemente bandeamento, uma vez que 0 manganés apresenta uma baixa
razao de particdo na solidificacéo (coeficiente de particdo menor que 1) (Santos et al.
2008; Lopes, 2011; Costa e Silva, 2014).

Para conferir a composicdo quimica das particulas presentes na liga
Fel8Mn3Ti, foi realizada analise de EDS na amostra inicial. Na composi¢cdo de
imagens das figuras 5.5 e 5.6 sdo reveladas as microestruturas em andlise e o
comportamento da particdo dos elementos titanio (cor turquesa), e mapeamento de
particdo de manganés (cor vermelha) e ferro (cor verde), respectivamente.

Figura 5.5 Mapeamento de particdo do elemento de liga titnio (azul turquesa) ao longo da
microestrutura inicial da liga Fe1l8Mn3Ti em diferentes aumentos. Em (a) e (d) menor ampliacao
para vista geral; (b) e (e) ampliac&o intermediaria com maior detalhamento das particulas; e (c)
e (f) maior ampliagdo, com regido em destague para o mapeamento de EDS em linha.

SOum 25um 10pm
Fonte: O autor.
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Figura 5.6 Mapeamento de particdo do elemento de liga manganés (vermelho) em (a), (b) e (c),
relacionada a regido analisada na figura 5.4a, 5.4b e 5.4c, respectivamente. E mapeamento de
particdo do elemento deliga ferro (verde) em (d), (e) e (f), relacionada aregido analisada nafigura
5.4a, 5.4b e 5.4c, respectivamente.

! S0um ' s 25um ' f 10pm J

Fonte: O autor.

De acordo com as figuras 5.5d, 5.5e e 5.5f, € notado que o titanio segrega
mais intensamente em regidées contendo particulas. Além dessas particulas serem
ricas em titanio, os mapas de distribuicdo mostram que ocorre um empobrecimento
de manganés e ferro nessas regides, como visto nas figuras 5.6a até 5.6f, podendo
considerar essas particulas como fase de Laves.

Na figura 5.7 é mostrado o comportamento dos elementos titanio, manganés
e ferro em determinada regido da amostra, em uma analise de EDS em linha,

identificada na figura 5.5c.
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Figura 5.7 Regido analisada do EDS em linha e grafico de distribuicdo de elementos de liga da
amostra inicial de Fe1l8Mn3Ti, em regido identificada da figura 5.4c.
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Fonte: O autor.

Com a analise da figura 5.7 é possivel notar que nas regides circulares mais
escurecidas, ocorre enriguecimento de titanio e, consequentemente, o0
empobrecimento de manganés e ferro. Nas demais regides, a particdo dos elementos
€ praticamente constante, podendo supor que séo particulas de fase de Laves.

Utilizando a técnica de MEV, obteve-se a composi¢cao de imagens da figura
5.8, comparando as caracteristicas microestruturais iniciais das duas ligas com mais
detalhes, evidenciando o comportamento das particulas de segunda fase na liga
Fel8Mn3Ti e também as diferencas na morfologia das martensitas formadas,
influenciadas pela presenca de titanio.



Figura 5.8 Imagens de MEV em diferentes aumentos revelando as caracteristicas
microestruturais iniciais das ligas; em (a) e (c) Fe18Mn3Ti; e em (b) e (d) Fel8Mn.
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As duas ligas apresentam martensita transformada em suas microestruturas.
Entretanto, para a liga Fe18Mn3Ti que aparenta possuir graos menores e titanio como
elemento de liga, pode indicar uma menor presenca de martensita ¢, localizada mais
na regiao central dos graos austeniticos, ndo atingindo os contornos de grao (figura
5.8a e 5.8c) (Takaki et al., 1993). Visualmente é possivel considerar o comportamento
TRIP e TWIP nessas ligas, uma vez que sao observadas regibes com maclas e
martensitas em uma matriz austenitica. Ou seja, a deformacé&o induzida por maclacéao
aumentaria a ductilidade por meio da rotacdo instantdnea do cristal e também
aumentaria a resisténcia, devido aos novos obstaculos gerados a movimentacao de
discordancias, conhecido como efeito Hall-Petch dinamico (Dumay et al., 2008). Por
outro lado, a formacgéo das martensitas € e o também atuariam como uma barreira a
movimentacdo de discordancias, aumentando a taxa de endurecimento por
deformacéo.

Para as figuras 5.8b e 5.8d, pode-se observar a formacédo de varios pacotes
de martensita ¢ em um mesmo grao. Esses pacotes tendem a manter uma orientagao
de 60°, proximos um do outro, formando assim tridngulos equilateros (circulos azuis)
que tém seus tamanhos limitados pelos seus vizinhos (De Dafé et al., 2013; Takaki et
al., 1993). Considerando que a martensita o’ possui uma morfologia lenticular ou em
pedacos (chunck) (Yang et al., 2011), pode-se considerar que a martensita ¢ é
predominante na liga Fe18Mn inicial, e que provavelmente a martensita o’ ird nuclear
na interface e crescer para dentro das placas de martensita € por nucleacao
intragranular (De Dafé et al., 2013).

Com o intuito de identificar as fases presentes e quantificar a fracéo
volumétrica (tabela 5.1), analises de DRX foram feitas nas amostras iniciais e 0s picos
correspondentes de cada fase estdo apresentados na figura 5.9. Vale destacar que
deve-se utilizar a quantificacdo por DRX com ressalvas, visto que a preparacao
metalografica pode interferir nos resultados, além de que o método de quantificacéo

por DRX foi desenvolvido para amostras em pé.
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Figura 5.9 Picos de DRX obtidos das amostras iniciais das ligas Fe1l8Mn3Ti (em azul) e Fe1l8Mn
(em vermelho).
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Fonte: O autor

Tabela 5.1 Fracdo volumétrica das trés fases identificadas pelo DRX, com ajuste de curvas
Pseudo-Voigt, na condicéo inicial das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn.

Fase Fel8Mn3Ti Fel8Mn
Austenita - y (CFC) 72,3% 56,6%
Martensita o’ (CCC) 14,7% 8,7%

13,1% 34,7%

Martensita ¢ (HC)

Fonte: O autor
Associando a intensidade dos picos de difracdo da figura 5.9, com os

resultados de fracdo volumétrica das fases identificadas pelo DRX, é observado uma
maior quantidade de martensita o’ para a liga Fe18Mn3Ti e uma maior quantidade de
martensita ¢ para a liga Fel8Mn, mostrando a influéncia do titanio na composigéo
quimica e, consequentemente, nas microestruturas das ligas. Para identificar
morfologias e distribuicdo das fases presentes, bem como analisar as questdes de

orientacdo, e concluir a caracterizac¢oes iniciais, foram realizadas analises de EBSD,

cujos resultados sao apresentados na figura 5.10.
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Figura 5.10 Mapas de varreduras de EBSD das ligas Fe1l8Mn3Ti e Fe1l8Mn em seu estado inicial.
Em (a) mapa de fases da liga Fe1l8Mn3Ti; (b) mapa de fases da liga Fel8Mn; (azul - austenita,
amarelo - martensita g, e vermelho - martensita a’); (c) mapade orientagcfes Fe1l8Mn3Ti; (d) mapa

de orientacdes Fel8Mn; (e) mapa de contraste Fe18Mn3Ti; e (f) mapa de contraste Fel8Mn.
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Fonte: O autor.
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Os mapas de fases nas figuras 5.10a e 5.10b, revelam em azul a fase
austenitica (CFC), em amarelo martensita ¢ (HC), em vermelho martensita o’ (CCC) e
em cinza as regifes ndo indexadas. Além da base de dados do programa, também
foram criadas as fases de acordo com os resultados de DRX obtidos (conforme tabela
5.2), para martensita ¢ (HC) e martensita o’ (CCC), afim de se obter uma melhor

indexacéao das fases.

Tabela 5.2 Dados retirados do programa Highscore apds ajustes dos resultados de DRX, para
criacdo da base de dados no EBSD.

Fase Grupo Espacial Parametro de rede (A)
Martensita ¢ (HC) P63s/mmc (194) a=b=4,0943/c=5,0843
Martensita o’ (CCC) Im-3m (229) a=b=c=2,876

Fonte: O autor

Para a liga Fe18Mn3Ti é possivel notar na regido de bandeamento, uma maior
dificuldade de indexagé&o, devido a maior heterogeneidade microestrutural na regiao.
E, conforme discussao referente a figura 5.8, é possivel notar com maior clareza a
diferenca entre as martensitas em relacéo ao formato e quantidade nas duas ligas em
estudo.

Nas figuras 5.10c e 5.10d, os mapas de orientacdes fornecem resultados
sobre como 0s gréos austeniticos estdo orientados uns em relagdo aos outros de
forma que cada cor representa uma orientacao.

Por fim, as figuras 5.10e e 5.10f sdo mapas de indice de qualidade resultante
da técnica que revelam também os contornos de graos austeniticos. As regides com
tonalidades mais escurecidas, apresentam maior quantidade de defeitos cristalinos.
Ja nas regides onde é notada uma perda de foco, sdo areas que apresentam maior
dificuldade para indexacdo das fases, devido ao numero de defeitos ou grau de

deformacéo do material.
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53 CARACTERIZAQAO MICROESTRUTURAL APOS LAMINA(;AO A FRIO DAS
LIGAS Fel8Mn3Ti e Fel8Mn

5.3.1 Analises de microscopia 6ptica

ApGs caracterizacao inicial das ligas e familiarizacdo com os materiais, fez-se
0 processamento por laminacgéo a frio com niveis de reducdo em espessura de 10 a
50% para a liga Fel8Mn3Ti e de 10 a 40% para a liga Fel8Mn, a qual fraturou no
passo subsequente ao atingir esse valor de 40% de reducdo. A liga Fel8Mn3Ti
apresentou certa facilidade para deformar por laminag&o, porém decidiu-se nesses 5
graus de reducao devido ao comparativo com a liga Fe1l8Mn e pensando também na
dificuldade em caracterizar amostras muito encruadas pela técnica de EBSD. As

figuras 5.11 até 5.15 mostram a evolugé@o microestrutural dessas amostras laminadas.

Figura 5.11 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com redugdo em
espessura por laminagao de 10% e ataque com reagente Vilella.

Fonte: O autor

Na figura 5.11a, nota-se que um bandeamento mais evidente em relacdo a
amostra inicial. Também é possivel verificar a presenca de gréos austeniticos maiores
em regides ausentes de particulas. Ja para a liga Fe1l8Mn com 10% de deformacéo,
a figura 5.11b sugere a presenca de uma maior quantidade de martensita com
morfologia mais definida, delimitadas por contornos de grédo austeniticos e maclas,
comparando com a regido em destaque da figura 5.4b com a figura 5.11b (circulos

azuis).
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Figura 5.12 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com reducdo por
laminacéo de 20% e atague com reagente Vilella.

Fonte: O autor.

Figura 5.13 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com reducdo por
laminac&o de 30% e ataque com reagente Vilella,

Fonte: O autor.
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Figura 5.14 Microestruturas das ligas em (a)Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn; com reducdo por
laminacéo de 40% e atague com reagente Vilella.

Fonte: O autor.

Nas figuras 5. 12a, 5.13a, 5.14a e 5.15, referente a liga Fe18Mn3Ti, nota-se
um bandeamento mais pronunciado com a evolucao da deformacao, bem como uma
microestrutura mais refinada nas regiées com particulas em comparagao com regiées
de gréos austeniticos maiores (conforme indicado pelas setas em vermelho). Porém,
pela coloracdo do ataque quimico, regides com tonalidades marrons tendem a estar
relacionadas com martensitas, as quais podem ser vistas tanto dentro quanto fora dos
bandeamentos.

Janas figuras 5.12b, 5.13b e 5.14b, referentes a liga Fe18Mn, com a evolugéo
da deformacgéo, a heterogeneidade da microestrutura vai aumentando e dificultando
inclusive a identificacdo dos contornos, devido tanto a formacao de martensitas quanto
a fragmentacdo da microestrutura pelo encruamento. Regifes onde o ataque produz
tons mais escuros, estdo relacionadas com uma maior densidade de defeitos e

martensita induzida por deformacéo (martensita o’).
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Figura 5.15 Microestrutura da liga Fe1l8Mn3Ti com reducéo por laminacédo de 50% e ataque com

reagente Vilella, revelando um bandeamento mais pronunciado devido a maior deformagéo
plastica imposta.

Fonte: O autor.

Isso sugere que as particulas de segunda fase, provavelmente Laves,
condicionaram a microestrutura da liga Fel8Mn3Ti durante o processamento
termomecanico. Uma das hipbteses é que as particulas duras e indeformaveis,
causaram a geracdo de arranjos de discordancias ao seu redor, incentivando a
nucleacéo da recristalizacdo (PSN — Particle Stimulated Nucleation) e promovendo o
desenvolvimento de uma microestrutura de graos austeniticos mais refinados que nas
regides isentas de particulas (fora do bandeamento).

Na liga Fel8Mn, a mudanca na microestrutura demonstra um padrdo mais
homogéneo, influenciado pela auséncia de particulas de Laves e de titanio em sua
composi¢do quimica, que também altera 0s mecanismos de transformagéo e o
desenvolvimento da microestrutura. Os graos austeniticos apresentam tamanhos
mais uniformes, porém com regibes mais fragmentadas, enquanto possiveis areas
com maior densidade de martensitas surgem devido a deformacdo aplicada,

relacionadas com as reagdes de transformacdo martensitica e>a’ e y>a'.
5.3.2 Analises por DRX

As figuras 5.16 e 5.17 trazem os picos de difracdo referentes as amostras

laminadas das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn, respectivamente.
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Figura 5.16 Picos de DRX obtidos das amostras laminadas da liga Fe1l8Mn3Ti, identificando a

fasesy,ee o’.
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Fonte: O autor

Figura 5.17 Picos de DRX obtidos das amostras laminadas da liga Fe1l8Mn, identificando a fases
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Fonte: O autor

Com a analise dos picos de difracdo, das figuras 5.16 e 5.17 € visto que, de

maneira geral, com o avanco da deformacéo a presenca de austenita vai diminuindo,
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enguanto a martensita o’ vai aumentando, indicando uma sequéncia de transformacao
martensitica y >o’. Porém, também é observado uma queda de martensita e,
juntamente com a austenita, com a maior deformacéo aplicada, ou seja, indicando
uma sequénciay = € = o', uma vez que a martensita o’ continua a ser formada. Essas
consideracfes podem ser melhores vistas de acordo com os valores de fracéo

volumétrica de cada fase, apresentados na tabela 5.3, e nos graficos da figura 5.18.

Tabela 5.3 Valores de fracdo volumétrica de fases presentes, obtidos pela analise por DRX com
ajuste de curvas Pseudo-Voigt, das amostras laminadas das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn.

Fel8Mn3Ti Fel8Mn
Condicao Austenita Marte?sita Martensita  Austenita Marte,nsita Martensita

Y a € Y o €
Inicial 72,3% 14,7% 13,1% 56,6% 8,7% 34,7%
10% 67,6% 17,0% 15,4% 52,4% 11,7% 35,9%
20% 61,8% 25,6% 12,6% 50,5% 21,7% 27,8%
30% 52,8% 37,6% 9,6% 47,0% 30,6% 22,4%
40% 45,0% 48,5% 6,5% 43,5% 40,8% 15,7%
50% 38,8% 57,4% 3,8% - - -

Fonte: O autor

Figura 5.18 Graficos de fracdo volumétrica das fases presentes nas ligas, identificadas por DRX:
em (a) Fel8Mn3Ti e em (b) Fel8Mn.
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Fonte: O autor

A partir dos resultados de quantificacédo de fases das amostras laminadas, se
observa que para ambas as ligas a transicdo de 10% para 20% de deformacgédo € a
que causa maior taxa de transformacéo de fases, seja pelo decréscimo da austenita

ou de martensita e, podendo estar relacionado com uma maior facilidade de
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movimentacdo de discordancias e com o pico de saturacdo de transformacéo de
martensita e, conforme discusséo da figura 3.5.

Para a liga Fe1l8Mn3Ti é notado que, nesta mesma regido de transicao entre
10% e 20%, o aumento da fragcdo volumétrica de martensita o’ estd mais associado a
diminuicdo de austenita do que de martensita ¢, levando a considerar a sequéncia de
transformacao martensitica y > o’ como predominante. J& para a liga Fe1l8Mn, essa
contribuicdo para formacao de martensita o’ estd melhor distribuida entre a austenita
e martensita ¢, podendo considerar a sequéncia de transformacgéo y 2 ¢ = o’ como
predominante. Porém, é esperado que ambas as sequéncias ocorram nas duas ligas
estudadas.

Importante ressaltar o efeito do titAnio na microestrutura da liga Fe1l8Mn3Ti,
que atuou como elemento de liga que favorece a formacdo de martensita o’,
restringindo a formacgé&o de martensita e.

A EDE também é um parametro importante em a¢cos maraging com alto teor
de manganés, influenciando na estabilidade da austenita e, consequentemente, na
evolucao microestrutural e na sequéncia de transformacao martensitica. Utilizando as
equacdes (3) e (4), juntamente com as informacdes retiradas das andlises por DRX,
obteve-se os resultados de EDE de 8,8 mJ/m? para a liga Fe18Mn3Ti e 11,5 mJ/m?
para a liga Fe18Mn. Conforme discutido no capitulo 3, pode-se afirmar que ambas as
ligas, Fe18Mn3Ti e fel8Mn irdo apresentar um efeito TRIP predominante, (Castafieda
et al. 2021; Welsch et al. 2016; Yoo et al. 2009; Raabe et al. 2014; Gutierrez; Raabe,
2011; Pierce et al. 2014).

5.3.3 Analise de ferritoscopia

Levando em conta a diferenca de comportamento magnético entre as fases
presentes, pode-se estimar a porcentagem de fase magnética através de analise de
ferritoscopia. A austenita (CFC) e a martensita ¢ (HC) n&o apresentam magnetismo,
ja a martensita o’ (CCC) possui comportamento magnético. A figura 5.19 apresenta

os valores de porcentagem de fase magnética para cada condicao.



71

Figura 5.19 Valores médios de porcentagem de fase magnética de todas as condicdes das ligas
Fel8Mn3Ti em azul, e Fe1l8Mn em vermelho.

80 = Média Fe18Mn3Ti
& Média Fa18Mn

= 199 .
< 1
S e0- ;
D =

=
© 50 2
= 4
Q
w 40
Ko ] _
Q L
o 30
E > >
&
© 20 s
-—
|
8 ]
5 10 ¥
o -

0 - -
- L T L T 2. T r .| r T
Condigdo | Inicial 10% 20% [ 30% | 40% ] 50%
Fat18Mndli 06 97 339 47 4 o 2 69 9
Fel18Mn | 0 685 194 26 6 276

Fonte: O autor.

Para a amostra inicial da liga Fel8Mn nao foi possivel identificacdo da
porcentagem de fase magnética por andlise de ferritoscopia, pois conforme visto nas
varreduras de EBSD e também no DRX, a quantidade de martensita o’ € menor
quando comparada a liga Fe18Mn3Ti, e com essa fracdo volumétrica o limite de leitura
do equipamento (> 0,1%) ndo permitiu obter um valor para comparacao.

De acordo com a evolucéo da laminacao, a quantidade de fase magnética vai
aumentando, caracterizada pela formacdo de martensita o’, corroborando com 0s
demais resultados de caracterizacdo discutidos anteriormente. Também € visto um
aumento mais expressivo na transformacao de fase magnética na transicdo de 10%
para 20% das duas ligas em estudo, caracterizando o ponto de saturacéo de formacgao

de martensita €, com martensita o’ assumindo a transformacao de fase subsequente.

5.3.4 Analises por MEV e EBSD

Nas figuras 5.20 e 5.21 sdo apresentadas as micrografias das amostras
laminadas da liga Fe18Mn3Ti e a figura 5.22 para a liga Fel8Mn, obtidas por MEV.
Pode ser observada a variacdo no bandeamento devido as particulas de Laves, assim

como a fragmentacéo da microestrutura causada pela laminacao.
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Figura 5.20 Micrografias obtidas por MEV para as amostras laminadas de Fel8Mn3Ti. Em (a)
10%; (b) 20%; (c) 30%; (d) 40% e (e) 50% de reducdo. Revelando a evolug¢&o microestrutural com
a deformacéo aplicada.
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Nas figuras 5.20a e 5.20b, € observado nas regides indicadas pelas setas
amarelas, a possivel nucleacdo e crescimento de martensita o’ (induzida por
deformacéo) em defeitos e bandas de cisalhamento. Na amostra menos deformada
0S graos austeniticos estdo mais uniformes, sem uma transformacdo de fases
aparente; porém, para a amostra com 20% de reducédo (figura 5.20b) é possivel
verificar uma estrutura crescendo dos contornos para o centro dos graos austeniticos
(sequéncia y = o). Para a regido identificada com uma elipse em amarelo na figura
5.20b, vé-se uma estrutura citada por De Dafe et al. (2013), com formato de triangulo
equilatero (60°) dentro de uma macla, e uma morfologia na parte interior caracteristica
de martensita e com inicio de fragmentacédo causada pela deformacéo, indicando uma
possivel formacdo de martensita o’ (sequéncia y > &> o'). Imagens com uma
ampliacdo maior sdo apresentadas na figura 5.21, referentes as amostras da liga
Fel8Mn3Ti com deformacao de 10% e 20%.

Nas demais amostras da sequéncia de deformacdo da liga Fel8Mn3Ti,
indicadas nas figuras 5.20c, 5.20d e 5.20e € observada a evolucao da transformacao
martensitica nos graos austeniticos. Os gréaos ficam com aspectos mais preenchidos
e alongados se comparado a figura 5.20a, e também ocorrendo um estreitamento das
bandas com particulas de Laves. Vale ressaltar que essas particulas de segunda fase
podem ter sido formadas durante a solidificacdo ou processamento por laminacdo a

guente do material.
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Figura 5.21 Micrografias obtidas por MEV para as amostras laminadas de Fe18Mn3Ti. Em (a) 10%
e (b) 20% de reducéo. Revelando possiveis sitios de nucleacdo de martensita o’ a partir de gréos
austeniticos e regibes com martensita €.
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Fonte: O autor

Como pode ser visto nas regides identificadas da figura 5.21a, existem
interseccbes de maclas no interior dos graos austeniticos, podendo considerar
possiveis sitios de nucleacéo de martensita o’. Na figura 5.21b, a regido em destaque
revela uma microestrutura mais fragmentada causada pela deformacdo, mas com
caracteristicas morfologicas de martensita ¢ dentro de uma macla. A nucleacgdo de
martensita ¢ pode estar relacionada com a presenca desses contornos de macla, e a
interseccéo dessas placas de martensita € podem atuar como locais preferenciais de
nucleacédo e crescimento de martensita o’

Analisando as imagens de MEV das amostras laminadas da liga Fel8Mn,
nota-se que a microestrutura evolui de uma condicAo bem organizada
geometricamente (figura 5.22a) para microestruturas cada vez mais fragmentadas
(figuras 5.22b a 5.22d), geradas devido a deformacdo gerada pelo processo de
laminacéo a frio. As regides identificadas com circulos amarelos mostram a formagéo
de martensita o’ em maclas e em regiées com formato de triangulo equilatero citado
por De Dafé et al. (2013), e a morfologia dessa martensita CCC se apresenta conforme
citada por Yang et al. (2011), lenticular ou em pedacos (chunck). Também é observado

essa transformacéao de fases dentro de maclas, conforme destacado na figura 5.22d.



Figura 5.22 Micrografias obtidas por MEV para as amostras laminadas de Fel8Mn. Em (a) 10%;
(b) 20%; (c) 30% e (d) 40% de reducéo. Revelando a evolucédo microestrutural de acordo com as
transformacdes de fases associadas a deformacéo aplicada.
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Considerando os resultados derivados das analises de DRX e MEV,
particularmente em relacéo a transicdo observada de 10% para 20% de reducédo em
espessura por laminacdo de ambas as ligas, bem como a complexidade enfrentada
na caracterizacdo por EBSD de amostras encruadas, as figuras seguintes (figuras
5.23 a 5.26) oferecem uma abrangente caracterizacdo dessas amostras utilizando
EBSD. Estas incluem mapas de fases, mapas de orientacdo e também mapas
individuais de martensita o’ (vermelho), martensita € (amarelo) e austenita (azul), para
uma melhor avaliacéo.

Para a composicdo de imagens das figuras 5.23 e 5.24 tem-se a
caracterizacdo das amostras da liga Fe1l8Mn3Ti com 10% e 20% de deformacao,
respectivamente. Devido a presenca de bandeamento no material, foi selecionada
uma regido para analise que abrange uma variacao entre bandas, tanto em areas com
a presenca de fase de Laves, quanto em areas sem essas particulas.

No mapeamento de fases da figura 5.23b nota-se que tanto martensita o’
quanto martensita ¢ sdo indexadas em regides complementares uma a outra. Isso
sugere que interseccdes de martensita ¢ atuam como sitios de nucleagdo de
martensita a’, bem como contornos de macla, uma vez que as duas martensitas se
encontram dentro delas em determinadas regides. Essa relacdo de proximidade e
orientacao € vista com maiores detalhes nas figuras 5.23d e 5.23e, e 5.23g e 5.23h,
respectivamente, com a indexacéo isolada de cada fase. Vale destacar também que
visualmente a fragdo volumétrica de martensita o’ e martensita ¢ é semelhante, em

concordancia com os resultados obtidos por DRX.
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Figura 5.23 Mapas de EBSD da amostralaminada em 10% de reduc¢ao da liga Fe18Mn3Ti. Em (a)
mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita a’ (vermelho), martensita ¢ (amarelo), austenita
(azul); (c) mapa de orientagdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase - martensita a’; (e)
mapa de fase - martensita g; (f) mapa de fase - austenita; (g) mapa de orientacdo de martensita
a’; (h) mapa de orientacdo de martensitag; (i a de orientacdo de austenita.
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Fonte: O autor

Na composicdo de imagens da figura 5.24 vé-se uma microestrutura mais
fragmentada e uma maior densidade de defeitos, conforme visto na figura 5.24a com
as areas mais escurecidas no mapa. Também é possivel verificar uma maior
guantidade de martensita o', distribuidas por toda a amostra, em relacdo a amostra

com 10% de reducao por laminacéo, inclusive em regides com a presenca da fase de
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Laves, onde a movimentagcédo causada pela deformacéo é dificultada pela presenca

das particulas e de um maior numero de contornos.

Figura 5.24 Mapas de EBSD da amostralaminada em 20% de reduc¢éo da liga Fe1l8Mn3Ti. Em (a)
mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita a’ (vermelho), martensita ¢ (amarelo), austenita
(azul); (c) mapa de orientagdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase - martensita a’; (e)
mapa de fase - martensita g; (f) mapa de fase - austenita; (g) mapa de orientagdo de martensita
a’; (h) mapa de orientacdo de martensita g; (i) mapa de orientacdo de austenita.
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Fonte: O autor

Analisando agora as amostras referentes a liga Fe1l8Mn, é notado na figura

5.25b, na regido identificada com um circulo branco, a formacédo de martensita o’
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dentro de uma placa de martensita ¢, situacdo semelhante a discutida nas imagens
de MEV (figura 5.22b), assim como foi verificado por Souza Filho et al. (2019), para

um aco alto manganés, com 17,6% (em peso) de manganés em sua composicao.

Figura 5.25 Mapas de EBSD da amostra laminada em 10% de reducéo da liga Fel8Mn. Em (a)
mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita a’ (vermelho), martensita ¢ (amarelo), austenita
(azul); (c) mapa de orientacdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase — martensita o’; (€)
mapa de fase — martensita g; (f) mapa de fase - austenita; (g) mapa de orientacdo de martensita
o’; (h) mapa de orientacé@o de martensita g; (i a de orientacao de austenita.
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Fonte: O autr
Nas figuras 5.25d e 5.25e é percebido que a quantidade de martensita o’ é

bem menor do que a da amostra com mesma deformacgéo da liga Fe18Mn3Ti, como
era esperado de acordo com a analise por DRX. Ja para a amostra com 20% de
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deformacédo, a figura 5.26a mostra a maior quantidade de defeitos causados

deformacéo plastica e pelos fenémenos de transformacao de fases.

Figura 5.26 Mapas de EBSD da amostra laminada em 20% de reducéo da liga Fel8Mn. Em (a)
mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita a’ (vermelho), martensita € (amarelo), austenita
(azul); (c) mapa de orientacdo com todas as fases fixadas; (d) mapa de fase - martensita o’; (e)
mapa de fase - martensita g; (f) mapa de fase - austenita; (g) mapa de orientacdo de martensita
o’; (h) mapa de orientacé@o de martensita g; (i a de orientacao de austenita.
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Fonte: O autor
Nota-se na figura 5.26d que a quantidade de martensita o’ comec¢a a aumentar

em relacdo a condig¢éo anterior, enquanto a martensita ¢ e a austenita diminuindo sua
fracdo volumétrica, indicando que ambas contribuem para a formacéo da martensita

o’ (CCC). Regibes nao indexadas também comecam a aumentar nesta condicao, por
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influéncia da maior quantidade de defeitos devido a evolucdo da deformacéo e das
transformacdes de fases. Com isso decidiu-se dar mais detalhamento nas amostras
laminadas a 10% de ambas as ligas, realizando mapeamentos de EBSD com maior
ampliagcdo. Os mapas da figura 5.27 se referem a amostra Fe18Mn3Ti com 10% de
reducdo, revelando as regides que sofrem transformacgéo de fases com sequéncia y >

e 2> o’ (setas em verde na figura 5.27b) e y > o’ (setas em branco na figura 5.27b).

Figura 5.27 Mapas de EBSD da amostra laminada em 10% de reducéo da liga Fe1l8Mn3Ti. Em (a)
mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita a’ (vermelho), martensita € (amarelo), austenita
(azul); (c) mapa de fases com destaque para as martensitas e (d) mapa de orientacéo.
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Fonte: O autor )

Conforme observado na figura 5.27b, existem regi6es onde martensita ¢ e
martensita o’ estdo juntas, ou seja, indicando a ocorréncia de reacdo martensitica
intermediaria (y > ¢ 2> «o’). Essas regibes, destacadas na figura 5.27c, sao
principalmente bandas de deformacéo dentro de gréos austeniticos (SABZI et al.,
2018) e contornos ao redor de particulas de fase de Laves. JA em contornos de macla,
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ndo é possivel identificar martensita ¢ com precisdo, apenas martensita a’, ou seja,
sdo locais onde a sequéncia direta de transformacdo martensitica (y > o) €
predominante (Wang et al., 2015; Xi et al., 2022; Wei et al., 2023). Para a liga Fe18Mn,

laminada a 10%, os mapas de EBSD 10% sé&o apresentados na figura 5.28.

Figura 5.28 Mapas de EBSD da amostra laminada em 10% de reduc¢do da liga Fel8Mn. Em (a)
mapa de contraste; (b) mapa de fases, martensita o’ (vermelho), martensita g (amarelo), austenita
azul); (c) mapa de fases com destagque para as martensitas, e (d mapa de_grienta(;éo.

Fonte: O autor

Para a liga Fel8Mn laminada a 10% observa-se a presenca da reacéo
martensitica intermediaria (y > € 2 «o’), visto que devido a sua composi¢do quimica
h& uma maior fragdo de martensita ¢ na condi¢éo inicial do material, assim como
observado por Hong et al. (2021), para uma liga Fe1l7Mn. Na figura 5.28c é possivel
verificar locais preferenciais para essa transformacdo de fase, como no interior de

maclas (conforme indicado na figura 5.22b), dentro das ripas de martensita € e nas
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intersec¢des de ripas de martensita ¢, se tornando sitios de nucleacédo de martensita
o

Comparando os mapas de orientagdo 5.27d e 5.28d, para Fel8Mn3Ti e
Fel8Mn, respectivamente, nota-se que no primeiro caso ha uma maior deformacéao
(rotacéo) dos graos austeniticos (gradiente de coloragéo) por ndo apresentarem maior
caminho livre médio para a movimentacdo de discordancias, fazendo com que a
transformacdo de fases predomine em regibes como as bandas de deformacéo,
contornos de macla e regifes proximas a particulas de Laves. Ja para a liga Fe1l8Mn
a deformacdo € dificultada, pela maior presenca de martensita ¢ e maclas na
microestrutura, pois essas interseccdes de ripas de martensita tornam-se regifes
preferenciais para nucleagéo de martensita o.'.

Fazendo um resumo até o momento, vé-se que as técnicas de DRX,
ferritoscopia, MEV e EBSD apresentam resultados que complementam as anélises
entre si. Ou seja, dados quantitativos obtidos pelo DRX e ferritoscopia sé&o
corroborando de certa maneira pela analise visual das imagens obtidas por EBSD,
relacionando a quantidade de martensita o’ e martensita ¢ em cada condigdo e
indicando a possivel sequéncia de transformacdo martensitica predominante. As
imagens feitas por MEV revelam possiveis locais preferenciais de nucleacdo de
martensitas, sendo confirmados pelos mapeamentos de EBSD, especialmente na
indexacdo das fases. Essa correlacdo entre as observacdes microestruturais e a
analise detalhada das fases presentes enriquece a compreensao sobre a evolucéo
microestrutural e os processos de transformacdo martensitica para as ligas
estudadas. Um estudo mais detalhado dos mecanismos de transformacao
martensitica nas ligas Fel8Mn3Ti e Fel8Mn foi realizado por MET. Os principais

resultados sédo apresentados e discutidos a seguir.

5.3.5 Analises por MET

A figura 5.29 apresenta imagens feitas em campo claro por microscopia
eletronica de transmissédo (MET) na amostra inicial da liga Fe18Mn3Ti, em diferentes
aumentos. Nota-se uma microestrutura bem refinada (barra de escala das imagens &
de 5 nm) e também alguns emaranhados de discordancias (identificados pelos

circulos em verde).
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Figura 5.29 Micrografia da liga Fe1l8Mn3Ti na condicao inicial, obtida MET em (a); em (b) e (c)
aumentos maiores daregido em destaque de (a); em (d) padréo de difracdo de area selecionada
(SAED) para a fase CCC; e em (e) o SAED para a fase HC.

Fonte: O autor.

Nota-se por meio dos padrbes de difracdo de area selecionada (SAED) das
figuras 5.29d e 5.29e que foram identificadas as fases CCC e HC, ou seja, ambas as
martensitas estdo presentes no material inicial da liga Fel8Mn3Ti, assim como
observado nas demais analises de caracterizacdo microestrutural (DRX e EBSD).
Outro ponto importante relacionado a liga Fe18Mn3Ti esta na presenca de particulas
de segunda fase em sua microestrutura. A figura 5.30 traz a caracterizagdo de uma

particula por meio da microscopia eletrénica de transmissao.
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Figura 5.30 Micrografia da liga Fel8Mn3Ti na condicdo 10% de laminacdo, obtida por MET
evidenciando uma particula em (a); em (b) SAED obtida da particula; em (c) grafico de EDS em
linha (linha azul); em (d) partico dos elementos de liga da analise de EDS na particula (quadrado
em vermelho); e em (e) particdo dos elementos de liga da anédlise de EDS na matriz (quadrado
em verde).
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Fonte: O autor.

Analisando o padrdo SAED obtido da particula na figura 5.30b, nota-se a
identificacdo da estrutura hexagonal compacta, caracteristica da fase de Laves. Além
disso, observando o grafico da figura 5.30c percebe-se que ocorre um enriguecimento
de titdnio quando a analise de EDS em linha passa sobre a particula, ao mesmo tempo
que ferro e manganés diminuem a sua concentra¢do. Comparando as figuras 5.30d e

5.30e das analises pontuais de EDS na particula e na matriz, respectivamente, fica
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evidente a diferenca de composicao entre elas, onde a energia caracteristica dos raios
X emitidos pelos atomos analisados por EDS mais forte na particula é referente ao
titnio, e na matriz referentes ao ferro e manganés. Traduzindo em nameros, tém-se
74,13% de titAnio (em peso) na particula, enquanto na regido analisada da matriz a
composicao se aproxima dos 3% (em peso), conforme simulagdo termodinamica no
ThermoCalc® e analise de EDS (tabela 4.1). A figura 5.31 mostra as micrografias em
campo claro obtidas por MET para a amostra Fe18Mn na sua condigé&o inicial, onde a
microestrutura apresenta com maior evidencia os contornos de graos quando
comparados com a liga Fel8Mn3Ti, ou seja, uma microestrutura menos refinada,
contando também com uma maior densidade de emaranhados de discordancias

(circulo verde).

Figura 5.31 Micrografia da liga Fe18Mn na condicéo inicial, obtida por MET, com destaque para
a regido analisada em (a); em (b) e (c) padrbes SAED referente a imagem (a); em (d) gréos
austenitico em destaque com o padrdo SAED em (e); em (f) regido evidenciando a presencga de
macla como sitio de nucleacd@o de martensita o’ (CCC); e em (g) emaranhados de discordancias
em destaque.

Fonte: O autor.
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Os padrées de difracdo de area selecionada (figuras 5.31b e 5.31c)
identificaram a presenca das martensitas CCC e HC na microestrutura analisada da
figura 5.31a. Para a figura 5.31d, o padréo coletado (figura 5.31e) identificou a fase
austenitica em um grdo com caracteristica de escorregamento, provavelmente
associada a deformacéo causada pelo processamento termomecanico previo. A figura
5.31f mostra uma macla delimitada por um contorno de grdo, onde nota-se 0s
emaranhados de discordancias ao redor do contorno de macla, bem como sitios
favoraveis a nucleacéo de martensita o’ (CCC), conforme observado no mapeamento
de EBSD (figura 5.27b) (Wei et al., 2023; Bracke et al., 2007). E a figura 5.31g, revela
em maiores detalhes desses emaranhados de discordancias encontrados na
microestrutura da liga Fe18Mn.

As figuras 5.32 e 5.33 revelam as micrografias em campo claro e escuro
(figuras 5.32a e 5.32b), com os sitios de nucleagéo de martensita € e o’ ocorrendo nas
ripas de martensita ¢ e também nas bandas de cisalhamento (figura 5.33a), que sao
acentuadas com o avanco da deformacao.

Figura 5.32 Micrografia da liga Fel8Mn na condi¢cdo 10% de laminagéo, obtida por MET com

campo claro em (a) e campo escuro em (b); em (c) e (d) os padrées SAED obtidos revelando as
fases HC e CCC, respectivamente;

Fonte: O autor.
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Figura 5.33 Micrografia da liga Fe1l8Mn na condicdo 10% de laminacéo, obtida por MET para em
(a) e (b) regides em destaque das imagens (figura 5.32a) e (figura 5.32b), respectivamente.

Fonte: O autor.

Nota-se que as micrografias obtidas na analise da amostra Fe18Mn com 10%
de laminacédo revelam regifes semelhantes aquelas encontradas nos mapeamentos
de EBSD (figura 5.28), nas quais identificou-se a presenca de martensita ¢ e o’
(padrées SAED das figuras 5.32c e 5.32d). Constatou-se a nucleacdo de martensita
o’ dentro de ripas de martensita ¢ e também em bandas de cisalhamento com a
presenca de emaranhados de discordancias (Wei et al., 2023; Xi et al., 2022; He et
al., 2022; Souza Filho et al., 2020). Conforme discutido anteriormente, a liga Fe18Mn
apresenta uma maior quantidade de martensita ¢ em sua microestrutura inicial, ficando
mais favoravel a identificacdo de regibes onde a martensita hexagonal se torna um
sitio de nucleacédo de martensita CCC ('), indicando a sequéncia de transformacéo

martensitica intermediariay > ¢ 2 o’.

5.3.6 Andlise de dureza e nanodureza

A analise de dureza foi realizada nas amostras laminadas de ambas as ligas
em estudo, comparando com a condigéo inicial de cada, e os valores obtidos estido
apresentados no grafico da figura 5.34. A principal diferenca as analises de dureza
por microindentacdo e por nanoindentacdo, que serdo discutidas a seguir, reside no
fato de que na primeira ocorre uma avaliacdo mais abrangente da microestrutura,
onde a medida realizada na amostra pode conter mais de uma fase e com isso gerar

um resultado médio entre elas. Por outro lado, na analise em escala nano, é possivel



89

realizar medicbes em regibes mais especificas, com medidas isoladas de cada fase
presente, auxiliando assim na identificacdo das possiveis transformacdes de fases.
Figura 5.34 Gréafico de dureza Vickers média das amostras laminadas das ligas Fel8Mn3Ti e

Fel8Mn em comparacdo com a condicéo inicial. Em azul, liga Fe1l8Mn3Ti e em vermelho aliga
Fel8Mn.
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Fonte: O autorb

Nota-se que a maior quantidade de martensita ¢ na liga Fe18Mn, faz com que
ela apresente uma dureza maior que a liga Fel8Mn3Ti, chegando em valores
proximos para deformacao em 20%, regido onde ocorre a saturacdo de martensita ¢
conforme discutido anteriormente. Vale ressaltar que uma predominancia de
martensita € na microestrutura resulta em perda de ductilidade do material, e para a
liga Fel8Mn em estudo, foi visto que para valores superiores a 40% de reducéo o
material ja apresenta fratura.

Por outro lado, a liga Fel8Mn3Ti aceita maiores graus de reducéo
principalmente pela razdo de martensita € e martensita o’ presentes na microestrutura
influenciados pela adi¢cao do titAnio na composicéo quimica. Isso mostra a importancia
do estudo desta liga, principalmente no que tange a evolu¢cdo microestrutural e
transformacdes de fases durante o processamento, pois irdo indicar as propriedades
do material e suas aplicagoes.

Também se observa, assim como na analise de ferritoscopia, que para ambas
as ligas a transicdo de 10% para 20% de deformacgédo é a que causa clara mudanca

de inclinagéo na curva (taxa de incremento de dureza), sendo indicio de mudanga de
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mecanismo de transformacdo de fases. Uma maior quantidade de martensita ¢ até
20%, dureza aumentando mais rapidamente, e apds os 20% tém-se a predominancia
de formacgé&o de martensita o’, com reducao da taxa de endurecimento.

A figura 5.35 exemplifica regifes escolhidas para medidas de nanodureza em
amostras de 10% de reducéo por laminacao. Para a liga Fe18Mn3Ti, a malha com 25
medidas foi posicionada em uma area que continha regides com e sem particulas de
Laves, e para a liga Fel8Mn uma é&rea com microestrutura mais fragmentada,
conforme observado nas imagens de MEV (figuras 5.20a e 5.22a). Assim, pode-se
analisar os pontos individuais e associa-los com as respectivas fases, bem como com
as curvas de carregamento por deslocamento resultantes da técnica.

Figura 5.35 Imagens de MO obtidas diretamente no equipamento de nanodureza, identificando

as regifes analisadas das amostras laminadas em 10% de reduc¢do para em (a) Fel8Mn3Ti e em
(b) Fel8Mn.

Fonte: O Autor
Na figura 5.36 sdo apresentados os graficos médios para cada condicao das

duas ligas, ou seja, fez-se a média das 25 medidas de cada condicdo, auxiliando
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assim nos célculos de dureza (HV) e modulo de elasticidade (Er) por meio das

equacdes (5) e (6).
Figura 5.36 Curvas médias de nanodureza obtidos apds 25 medidas em cada condicéo das ligas

(a) Fe18Mn3Ti e (b) Fel8Mn.
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Relacionando com os demais resultados obtidos até o momento, se observa

gue a liga Fe18Mn também apresentou maior dureza que a liga Fe1l8Mn3Ti, pois para
a condicéo inicial valores de deslocamento de 0,35um e 0,4um foram alcancados
respectivamente. Apos os calculos com as equacdes (5) e (6), obteve-se 479 HV a
754 HV para a liga Fe18Mn3Ti, da amostra inicial até reducao por laminacdo de 40%,
e de 601 HV a 825 HV para a liga Fe1l8Mn nas mesmas condi¢des. O méddulo elastico
variou de 212 GPa a 239 GPa para a liga Fe18Mn3Ti, e de 201 GPa a 235 GPa para
a liga Fel8Mn; ou seja, apesar da liga Fel8Mn apresentar maior dureza devido a
maior quantidade de martensita na microestrutura, os valores de médulo elastico sédo
proximos podendo considerar que a relacdo entre a tensdo aplicada ao material e a

deformacéo elastica resultante sdo semelhantes.
Uma das maneiras de relacionar as medidas de nanodureza com possiveis

7

regides de transformacdo de fases é analisando 0s pop-ins nas curvas de

carregamento por deslocamento. Esses pop-ins sdo descontinuidades ou variagdes
vistas na sequéncia de carregamento, e serdo discutidas a seguir para algumas

medidas isoladas (Ahn et al., 2010; Sadeghpour et al., 2014; Ahn et al., 2014; He et
al., 2013; He et al., 2018; Pohl, 2019; Sato et al., 2020).
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Na composicdo de imagens da figura 5.37 sdo analisadas determinadas
medidas de nanodureza para a liga Fe18Mn3Ti nas condi¢cdes 10% e 40% de reducao
por laminag&o, mostrando a marcagdo na microestrutura e a curva de carregamento
por deslocamento relativa a mesma.

Figura 5.37 Medidas de nanodureza em determinadas regifes das amostras laminadas em (a)
10% e (c) 40% da liga Fe18Mn3Ti com as curvas de carregamento por deslocamento em (b) e (d)
respectivamente, indicando os pop-ins identificados para cada situacéo.
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Fonte: O autor

Na regido destacada da figura 5.37a € observada uma medida de nanodureza
em uma area entre particulas de Laves com um grédo austenitico que pode estar
sofrendo transformagcdo de fases. A curva correspondente a essa medida,
apresentada na figura 5.37b, revela a presenca de pop-ins, indicando que nesta regido
esta provavelmente ocorrendo algum tipo de transformacédo de fases, uma vez que
nao existem particulas ou contornos interferindo na medida.

Para a amostra deformada em 40%, figura 5.37c, verificam-se 3 medidas na
microestrutura. Em verde uma medi¢cdo em cima de uma particula de Laves, em azul

uma regido entre particulas e em laranja uma area sem particulas. Nota-se que na
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curva em verde da figura 5.37d, ocorre uma descontinuidade bem pronunciada, devido
a essa medicdo na particula. Para a curva em azul, ndo é observada a presenca de
pop-ins, visto que a medida esta entre particulas e a matriz visualmente néo revela
nenhum tipo de transformacéo ou influéncia no resultado. Para a curva laranja, o pop-
in percebido € menos pronunciado como para a amostra inicial, e isso pode estar
relacionado ao fato de que a amostra nesta regiao ja se teve sua transformacao mais
completa para martensita o’. A figura 5.38 apresenta os resultados de nanodureza
para as amostras laminadas em 10 e 40% de reducéo para a liga Fe18Mn.

Figura 5.38 Medidas de nanodureza em determinadas regi6es das amostras laminadas em (a)

10% e (c) 40% da liga Fel8Mn com as curvas de carregamento por deslocamento em (b) e (d)
respectivamente, indicando os pop-ins identificados para cada situacgao.
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Fonte: O autor

Nas regides destacadas da figura 5.38a sdo observadas duas medidas de
nanodureza, uma na regido mais escura (circulo verde), que seria dentro de uma
macla, e outra em uma regido mais clara (circulo roxo). Nas curvas correspondentes
da figura 5.38b é notado que a medida relacionada a curva verde apresenta varias

regibes com pop-ins, indicando possiveis transformacfes de fases. Conforme
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discutido nas secdes anteriores, a liga Fel8Mn possui uma quantidade maior de
martensita € dentro das maclas, e essas tornam-se sitios preferencias de nucleagéo
de martensita o’. Para a curva em roxo, por estar em uma regiao entre maclas, com
transformacgdes de fase ocorrendo ao redor, e com um crescimento de martensita o’
(seta roxa figura 5.38a) na direcédo desta medida, pode-se considerar uma influéncia
do volume de transformacdes ao redor.

Na amostra deformada em 40% da liga Fel8Mn, figura 5.38c, a medida
analisada corresponde a uma regido caracteristica de martensita a’, com morfologia
em pedacos (chunck), influenciada pelo avanco da deformacédo plastica. O pop-in
observado na figura 5.38d, se relaciona com essa transformacao de fase na regiéo.

5.3.7 Representacado esquematica proposta para a sequéncia de transformacéo de
fases das ligas Fe18Mn3Ti e Fel8Mn

ApoOs caracteriza¢cdes microestruturais utilizando as técnicas de microscopia
optica, DRX, MEV/EDS, EBSD e MET, e com intuito de propor a transformacao
martensitica nas ligas Fel8Mn3Ti e Fel8Mn, a figura 5.39 traz uma representacao
esquematica da evolugdo microestrutural das martensitas € e o’ nas microestruturas
das ligas estudas.

De maneira geral, e levando em conta a representacdo esquematica da figura
5.39, a liga Fel8Mn apresenta uma maior quantidade de martensita € e o’ do que a
liga Fel8Mn3Ti, visto que o titnio atua justamente na restricdo a formacao de
martensita ¢ e favorecendo a formacao de martensita o’ a partir da austenita (efeito
TRIP), com a evolucdo da deformacdo aplicada, levando assim a uma atraente
combinacgao de resisténcia mecanica e tenacidade da liga Fe1l8Mn3Ti em relacdo a

outros agos maraging.
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Figura 5.39 Representacdo esquematica da evolug¢do microestrutural das ligas Fe1l8Mn3Ti e
Fel8Mn durante deformacéo por laminacéo a frio.
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Fonte: O autor.

Para a liga Fel8Mn3Ti se vé que a nucleacdo de martensita o’ ocorre
principalmente em defeitos lineares e bandas de cisalhamento no interior dos graos
austeniticos e também em ripas de martensita €, onde sua quantidade ira aumentando
de acordo com a evolugédo da deformacao plastica aplicada no material, observando
a sequéncia de transformacdo martensitica direta y>o’ e a sequéncia de
transformacdo martensitica intermediaria y>¢>ao’. No caso da liga Fel8Mn se
constata que a nucleacao de o’ ocorre principalmente dentro das ripas de martensita
¢ e também em interseccfes dessas ripas, tornando-se predominante devido ao fato
da liga Fel8Mn apresentar uma quantidade superior de martensita ¢ em sua

microestrutura (Xi et al., 2022; Wang et al., 2019; Talonem; Hanninen, 2007).
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6 CONCLUSOES

De acordo com o trabalho desenvolvido e com o0s objetivos propostos,
concluem-se os seguintes pontos:

1) A liga Fel8Mn3Ti apresentou em sua microestrutura inicial um
bandeamento e uma matriz austenitica com graos maiores nas regides ausentes de
particulas. Ja para a liga Fe18Mn, ndo foi observado bandeamento e a microestrutura
se apresentou de uma maneira mais homogénea, quando comparada a liga
Fel8Mn3Ti. De acordo com a evolugédo da deformacgéo por laminagao a frio, ambas
as ligas tiveram a formacgdo de martensita o’ juntamente com a diminuicdo de
austenita e martensita e.

2) O calculo tedrico de EDE, baseado nas simulagdes termodinamicas feitas
no ThermoCalc® obteve o valor de 9,6 mJ/m? para a liga Fel8Mn, e para a liga
Fel8Mn3Ti ndo foi possivel calcular a EDE devido a auséncia de equacdes na
literatura, que consideram o efeito do titnio. J& os calculos feitos com base nos
valores obtidos pelo DRX, obteve-se 8,8 mJ/m? e 11,5 mJ/m? para as ligas Fe18Mn3Ti
e Fel8Mn, respectivamente. Indicando assim, para as ligas Fel8Mn3Ti e Fel8Mn a
ocorréncia de um efeito TRIP predominante.

3) As particulas de segunda fase foram caracterizadas como fase de Laves e
sua presenca foi observada na forma de bandeamento na liga Fe18Mn3Ti (n&o foi
observado na liga Fel8Mn pela auséncia de titanio em sua composicdo quimica).
Pelos mapeamentos de EBSD foi possivel identificar alguns pontos indexados de
martensita ¢ e o’ ao redor destas particulas, indicando assim possiveis sitios de
nucleacdo dessas fases.

4) O titnio restringiu a formacdo de martensita € na liga Fel8Mn3Ti em
comparacdo com a liga Fel8Mn. Um dos principais objetivos da adicdo deste
elemento de liga € justamente diminuir a quantidade de martensita ¢ (HC) e favorecer
a formacdo de martensita o’ (CCC) a partir da austenita com a aplicacdo de
deformacéo, favorecendo assim o efeito TRIP.

5) Observou-se um aumento expressivo na transformacéo de fase magnética
na transicdo da 10% para 20% de deformacé&o nas duas ligas em estudo, bem como
na curva de dureza destas condi¢des, indicando assim o ponto de saturagédo de
formacdo de martensita ; com a formacédo de martensita o’ predominando com o

avanco da deformacao.
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6) A analise de nanoindentacédo identificou a presenca de pop-ins nas curvas
forca-deslocamento em determinadas regides analisadas em ambas as ligas,
indicando assim possiveis locais de transformacdo de fases em ambas as ligas
estudadas.

7) Verificou-se que para a liga Fe18Mn3Ti a nuclea¢do de martensita o’ ocorre
principalmente em defeitos lineares e bandas de cisalhamento dentro dos gréos
austeniticos e também em ripas de martensita € e contornos de macla, onde a
quantidade de martensita o’ ira aumentando de acordo com a evolu¢éao da deformacéo
plastica aplicada no material, observando a sequéncia de transformagéo martensitica
direta y > o’ e a sequéncia de transformacéo martensitica intermediariay 2> ¢ 2> o’.

8) Para a liga Fe18Mn notou-se que a nucleagéo de o’ ocorre principalmente
dentro das ripas de martensita ¢ e também em intersec¢bes dessas ripas martensita
g, tornando-se predominante devido ao fato da liga Fel8Mn apresentar uma

quantidade superior de martensita € em sua microestrutura.
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