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Resumo

GUIMARAES, Valdir Alves. Influéncia da taxa de resfriamento nas propriedades mecdnicas
e micromecanismo de fratura de um aco microligado com nichio ¢ titdnio. Campinas:
Faculdade de Engenharia Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 1997. 180p.
Tese (Doutorado)

Nos ultimos anos os agos ao carbono comuns tém sido substituidos pelos agos
microligados em diversos tipos de aplicagdes como em estruturas navais, tubulagdes e em
diversos componentes utilizados pela indistria automobilistica. Atualmente, grandes esforgos
tem sido direcionados no sentido de se obter agos com microestruturas que proporcionem
melhores combinagSes de resisténcia mecinica e tenacidade. O presente trabalho tém por
objetivos estudar a influéncia da taxa de resfriamento, a partir da austenitizagdo completa a
920 °C ¢ a partir da regifio intercritica em duas temperaturas (710 e 770 °C), nas propriedades
mecinicas, microestrutura e no micromecanismo de fratura, do ago API 5L X65 microligado
ao niobio e titdnio. Além disso, verificou-se também a influéncia da austémpera na
microestrutura € no comportamento mecinico. As propriedades mecénicas analisadas foram
limite de resisténcia a tra¢3o (o), limite de escoamento (o), alongamento (A), dureza (HV) e
tenacidade a fratura (deslocamento de abertura da ponta da trinca - &,). Com a variagdo da
taxa de resfriamento em diferentes rotas de tratamentos térmicos foram obtidas diversas
microestruturas para o ago estudado, sendo que em algumas situagdes foi possivel a obtengio
de melhores combinag¢les de resisténcia e tenacidade & fratura. As amostras submetidas a
diferentes taxas de resfriamento a partir da austenitizagio a 920 °C apresentaram
microestruturas constituidas de: ferrita-perlita-constituinte MA quando o resfriamento foi
realizado a 7 °C/s; ferrita-bainita- constituinte MA quando o resfriamento foi realizado a 16 ¢
23°C/s, e ferrita-martensita para o resfriamento a 50 °C/s. Quando o resfriamento foi aplicado
a partir da regiio intercritica as microestruturas foram constituidas de ferrita-perlita-
constituinte MA para a taxa de 7°C/s, ferrita-martensita- constituinte MA para a taxa de 16 e
23°C/s, e ferrita-martensita para a taxa de 50° C/s. A amostra austemperada, a partir de
920° C, apresentou microestrutura constituida de ferrita-bainita- constituinte MA. A condicio
como fornecida, com microestrutura ferritico-perlitica, apresentou limite de resisténcia 4 tragio
de 620 MPa e tenacidade 2 fratura 6,~0,35 mm. As amostras resfriadas a partir da regifo
intercritica a 7°C/s apresentaram elevados niveis de tenacidade a fratura (8,=0,49mm); no
entanto, apresentaram resisténcia mecénica inferior a condi¢do como fornecida {(o=567 MPa).
As amostras resfriadas a 16 e 23 °C/s a partir de 770 °C apresentaram niveis de tenacidade a
fratura inferiores & condi¢8io como fornecida, porém apresentaram elevada resisténcia a tragdo
(0n=0,34 mm, =679 MPa e 6,=0,24 mm, o0=~783 MPa respectivamente), 0 que indica uma
melhor combinagdo de propriedades. As condi¢des resfriadas a 16 °C/s a partir de 710 °C
{8=0,25 mm, 6,=66% MPa) e a condiclo resfriada a 50 °C/s partir de 770 °C (8,~0,12 mm,
o=882 MPa), apresentaram aumento de resisténcia mecanica com diminuicdo de tenacidade a
fratura. No caso das condigbes obtidas por resfriamento a 16 °C/s e 23 °C/s, a partir de 920
°C, houve aumentos simultdneos de resisténcia mecénica e tenacidade 2 fratura (5,=0,39 mm,
=648 MPa e 8,=0,39 mm, =670 MPa respectivamente). Através da analise da superficie de
fratura das diversas condi¢des estudadas notou-se micromecanisme de fratura alveolar, com
excecdo das amostras resfriadas a 50 °C/s a partir de 770 e 920 °C, onde foi observado a
presenca de certa quantidade de facetas de quase-clivagem, que podem ser relacionadas aos
baixos indices de tenacidade a fratura obtidos por essas amosiras {8y = 0,12 mm)

Palavras chaves: Propriedades mecénicas, A¢o microligado, Tratamento térmico intercritico.



Abstract

GUIMARAES, Valdir Alves. The effect of cooling rate on the mechanical properties and
fracture micromechanisms in a low carbon microalloyed niobium-titanium steel. Campinas:
College of Mechanical Engineering, State University of Campinas (UNICAMP), 1997. 147 p.
Doctoral Thesis.

In the last years the plain low-carbon steels have been replaced by the microalloyed
steels in several applications as ship structure, pipeline, and several other applications in the
automobile industry. Nowadays, a lot of effort has been pointed out to obtain steels with
microstructures to improve the relationship between strength and fracture toughness. The
purpose of this work is to study the effect of the cooling rate, from complete austenization at
920 °C and from intercritical zone at two different temperatures (710 and 770 °C), on the
microstructure, mechanical properties, and fracture micromechanisms, for the API SL X65
steel - a niobium-titanium microalloyed steel. It was analyzed also the effect of austempering
on the microstructure and mechanical properties. The mechanical properties analyzed are yield
strength (S,), tensile strength (S,), total elongation (El), hardness (HV), and fracture
toughness (crack tip opening displacement - &, ). From changing the cooling rate, in different
thermal treatment routes, several microstructures were obtained, some of them pointing out a
better strength - fracture toughness relationship. The samples submitted to different cooling
rates, from the austenization at 920 °C, showed the microstructure as follows: ferrite-perlite-
MA constituent for the 7 °C/s cooling rate, ferrite-bainite-MA constituent for the 16 and 23 °
C/s, and ferrite-martensite for the 50 °C/s. From the intercritical zone were observed fernite-
perlite-MA constituent for the 7 °C/s cooling rate, ferrite-martensite-MA constituent for the 16
and 23 °C/s, and ferrite-martensite for the 50 °C/s. The austempered sample, from 920 °C,
presented ferrite, bainite, and MA constituent. The as recetved condition, with ferritic-periitic
microstructure, presented tensile strength of 620 MPa and fracture toughness &_ = 0.35 mm.
The samples cooled from the intercritical zone at 7 °C/s presented high level of fracture
toughness (&, =0.49 mm), however, they presented strength lower than the as received
condition (S, = 567 MPa). The samples cooled at 16 and 23 °C/s, from the intercritical zone at

770 °C, presented fracture toughness level lower than the as received condition, but high level
of strength {5, = 0.34 mm, S, = 679 MPa, and &, = 0.24 mm, §; = 783 MPa, respectively),
indicating a better combination of properties. The cooling conditions at 16 °C/s from 710 °C
(S, =0.25 mm, S, = 669 MPa) and at 50 °C/s from 770 °C (4, = 0.12 mm, S, = 882 MPa)
presented strength increase and fracture toughness decrease. For the samples cooled at 16 and
23 °C/s from 920 °C there was strength and fracture toughness increases (5, = 0.39 mm, S, =
648 MPa, and §, = 0.39 mm, S, = 670 MPa, respectively). It was possible to observe, from

the fractography, dimples for all the conditions with exception for the 50 °C/s, from 770 and
920 °C, where it was observed the presence of some quasi-cleavage facets, that can be related
to the low level of fracture toughness of these conditions (&, = 0.12 mm).

Kev words. Mechanical properties, microalloyed steel, Intercritical annealing.



Capitulo 1

Introducgao

1.1 - Consideracdes Iniciais

A necessidade de aperfeicoamento de projetos tem estimulado pesquisas de
desenvolvimento de novas classes de materiais. Nas ultimas décadas tém sido realizados
estudos intensivos, no sentido de obter subsidios cientificos e tecnoldgicos, sobre o
desempenho de novos materiais com o objetivo principal de se obter melhores propriedades
mecanicas. No caso dos acos, uma das alternativas utilizadas foi o desenvolvimento de novas
composigdes quimicas, de modo que fossem melhoradas as suas caracteristicas. Estes
desenvolvimentos levaram, iniciaimente, a producio de agos do tipo ARBL através de adigdes
de elementos de liga que foram utilizados para contribuirem com a resisténcia através de refine

de grio e endurecimento por precipitagdo [1].

Recentemente, surgiram também os agos microligados que representaram um grande
avango, no aperfeioamento das propriedades mecénicas de agos de baixo carbono. Nesses
agos sfio introduzidas pequenas adigdes de elementos formadores de carbonetos, nitretos e
carbomnitretos, como mobio, vanadio ou titdnio. As duas vantagens principais dessas adicdes é o
refino do grio austenitico e a precipitacdo de particulas endurecedoras na ferrita que levam o
material a adquirir elevada resisténcia mecinica [2-6]. Esses agos sfio caracterizados por
apresentarem limites de escoamento superiores a 345 MPa e podem ser processados para

exibirem elevadas caracteristicas de tenacidade a baixas temperaturas [7]. Os acos



microligados tem tido uma utilizagdo crescente em estruturas navais, civis e em plataformas
maritimas, onde se destaca a fabricagdo de tubos. A necessidade de transportar dleo € gas a
grandes distancias, atraves de regides de temperaturas sub-zero, vem modificando o projeto
das tubulagdes, com o aumento da espessura da parede, do didmetro do tubo e do crescimento

da pressdo de trabalho, exigindo agos com aita resisténcia e boa soldabilidade [8].

Paralelamente a esses desenvolvimentos, foram introduzidos também os agos bifésicos,
que apresentam uma microestrutura constituida, basicamente, por ferrita e martensita ¢ se
caracterizam por apresentar resisténcia mecanica comparavel com os agcos ARBL e grande
conformabilidade. Sua microestrutura ¢ descrita como constituida de particulas duras de
martensita dispersas em uma matriz ductil de ferrita. Com o surgimento desse novo material,
tem-se conseguido vantagens apreciéwéis de utilizagdo, principalmente pela industria

automobilistica, quando comparados aos agos utilizados anteriormente [9].

No Brasii o setor automotivo, na qualidade de maior consumidor de produtos
laminados planos, tem imposto grandes desafios a4 indastria siderurgica, resuitando em
diversos tipos de desenvolvimentos, tais como: os agos de ultra baixo carbono chamados
intersticial free, agos com diferentes graus de estampabilidade, agos multimicroligados, agos
bifasicos de alta resisténcia a fadiga para rodas endurecidos por transformacio de fases e novas
composighes de acos de baixo carbono com teores maiores de silicio e manganés microligados

com ni6bio, titdnio e vanadio [10].

De modo geral, apesar dos agos constituirem uma classe de materiais dos mais antigos
e tradicionais, ainda permitem introdugio de vantagens consideraveis através das variacSes de
composi¢do quimica ¢ melhoria dos processos de fabricagdo, que compensam os custos de
pesquisa e desenvolvimento. O estudo de novas microestruturas nos agos microligados, pode
trazer um novo salto em termos de propriedades mecénicas pela combinacdo do refino de
grio, através da laminag80 controlada, associado com a combinacic sinergistica de

microestruturas bifasicas ou multifasicas constituidas de ferrita, martensita e bainita.

Os acos API 5L X65, utilizados neste trabalho, 530 acos de alta resisténcia e baixa liga
com baixos teores de carbono e microligados ac mobio - titdnio e apresentam niveis de

resisténcia da ordem de o, = 450 MPa (limite de escoamento) e o, = 530 MPa (limite de



resisténcia a tragdo). Normalmente sdo utilizados na fabricagdo de tubos com costura para
oleodutos ¢ gaseodutos na condigdo como laminados, onde € necessario boa soldabilidade.
Apesar desses agos apresentarem niveis de tenacidade a fratura superiores aos acos carbono
comuns, ¢ de grande importancia conhecer a influéncia das microestruturas obtidas por
tratamentos térmicos € termomecanicos na tenacidade a fratura e nos micromecanismos que
leva a ocorréncia da falha do matenial. Com a utilizagdo de diferentes rotas de tratamentos
térmicos e varia¢des nas taxas de resfriamento, pode-se obter diferentes microestruturas com
granulagdes bastante refinadas devido a adigdo de miobio e titdnio, que certamente poderdo
contribuir para a concepgio de agos microligados com melhores niveis de tenacidade a fratura
sem prejudicar a resisténcia mecénica, o que podera ampliar o atual campo de aplicagGes

desses acos.

1.2 - Objetivos

O presente trabalho tem como objetivos, estudar a influéncia da taxa de resfriamento a
partir de diferentes temperaturas na microestrutura, micromecanismo de fratura e nas
propriedades mecanicas (resisténcia mecénica, ductilidade e tenacidade a fratura), de um ago
microligado ao nidbio-titdnio. As taxas de resfriamento a serem analisadas sdo 7, 16, 23 ¢
50 °C/s a partir da austemtizac@ic completa, a 920 °C, ¢ da regific intercritica, em duas
diferentes temperaturas: 710 e 770 °C. Sera analisada também uma condigiio austemperada a
370 °C, a partir de 920 °C ¢ resfriada a uma taxa de 50 °C/s. Dentro desse contexto, pretende-
se obter, através da varag@io das taxas de resfriamento em diferentes rotas de iratamentos
térmicos, otimizacdo das microestruturas de modo que sejam obtidas melbores combinagGes

de resisténcia mecdnica e tenacidade, quando comparadas a0 ago no estado como fomecido.



Capitulo 2

Reviséo Bibliografica

2.1 - Acos Microligados

A partir dos ultimos 20 anos, progresso consideravel foi obtido no sentido de obter
melhorias na resisténcia mecdnica e na soldabilidade de agos de baixo carbono através de
microadi¢Ges e tratamentos termomecénicos controlados. Como resultade, a emergéncia dos
agos de alta resisténcia ¢ baixa liga (ARBL) iniciaram uma nova era na histéria dos agos.
Vastamente empregados em  estruturas e  tubulages, os ARBL tém como
caracteristica marcante a presenca de elementos de liga adicicnadec em pequenas
propor¢des, que possibilitam um melhor controle microestrutural e, consequentemente,
ganhos em termos de propriedades mecanicas. A ferrita dos agos de alta resisténcia e baixa
liga € normalmente endurecida por refino de grio, endurecimento por precipitagio e, em
menor extensdo, endurecimento por solugiio sdlida. O refino de grio ¢ o mecanismo de
endurecimento mais desejavel porque tem a capacidade de promover aumentos simultineos de
resisténcia mecénica e tenacidade. Para diversas aplicages estruturais, um aco ¢ normalmente
selecionado a partir do seu limite de escoamento. Pequenas adigbes de determinados elementos
de liga entre 0,02 a 0,08% em peso, teores que parecem insignificantes, em agos com
microestrutura ferritico-perlitica, exercem influénecia significativa tanto no limite de
escoamento como no limite de resisténeia 3 tragdo, servindo como um meio econdmico para o

aumento da resisténcia mecénica [11].



Os agos microligados sdo também conhecidos como agos ARBL microligados, porque
de fato sdo acos de alta resisténcia e baixa liga, uma vez que caracterizam-se por apresentarem
himite de escoamento superior a 275 MPa. Apresentam, entretanto, algumas caracteristicas que
os tornam uma classe a parte. O nome microligados resulta da presenca de teores bem baixos
de elementos como niobio, vanadio e titdnio, adicionados para a obtencdo de um perfeito
controle da microestrutura, quando associados a um processo especial denominado

laminagdo controlada [12].

A laminagdo controlada ¢ um procedimento onde varios estagios da laminagdo tem a
sua temperatura controlada, com a quantidade de redugdo de cada passe pré-determinado e
com a temperatura de término do. processo definida precisamente. Os tratamentos
termomecénicos de produtos planos como placas e chapas tem sido utilizados desde a década
de 70 e tem possibilitado a produgdo de materiais com microestruturas mais refinadas, menores
teores de carbono e poucas adigdes de elementos de liga. Estes desenvolvimentos foram
iniciados a partir do descobrimento fundamental de HALL e PETCH, em 1950, que mostraram
a influéncia do tamanho de grio sobre a resisténcia mecénica do ago [13]. HALL ¢ PETCH
estabeleceram, experimentalmente, uma relagdo entre o limite de escoamento e o tamanho de
grio. Como conseqiiéncia surgiu a conhecida equagio de HALL-PETCH a qual indica que o
limite de escoamento se relaciona de maneira linear com o inverso da raiz quadrada do

tamanho de grio, como mostra a equago 2.1 [14,15].

G, =C;+ K(_‘l—_Uz 2.1

onde:

G, - Limite de escoamento;
o, - Limite de escoamento do monocristai;
K. - Fator que representa a resisténcia do contorno de grio;

d - Didmetro médio do grio.

A equacdo de HALL-PETCH pressupbe que o; ¢ K sdo constantes do material e nédo
variam com o tamanho de gric. Desse modo, o caminho para o desenvolvimento de materiais

mais resistentes estaria diretamente relacionado ao tamanho de grio. Apesar de atualmente j4



estar bem estabelecido por diversos pesquisadores que a relagio de HALL-PETCH nio se
adequa muito bem a sistemas metalicos complexos, onde a adicio de elementos de liga €
utilizada de diversas formas para aumentar a resisténcia dos metais [15], o desenvolvimento
dessa relagdo se refletiu em um grande esforgo no desenvolvimento de processos de produgdo

dos agos para a obtengic de microestruturas com tamanho de grio reduzidos.

A maioria das pesquisas na década de 80 concentraram-se na otimizagdo dos chamados
tratamentos termomecdnicos, com a intengdo de: garantir produtos com propriedades
uniformes;, aumentar a poténcia dos laminadores e reduzir os custos pelo intermédio do
balanceamento dos elementos de liga € condigdes de processamento [13]. De modo geral,
pode-se dizer que a utilizagdo da laminagdo controlada tem resultado em melhores
combinagGes entre resisténcia e tenacidade, e ainda tem propiciado redugdes adicionais no teor
de carbono dos agos microligados de alta resisténcia e baixa liga. Esta reduciio do teor de
carbono, além de ser benéfica para a ductilidade, ¢ fundamental para aplicacdes onde as chapas
passardo por processos de soldagem [16]. O objetivo basico da laminagdo controlada é
deformar e refinar os grdos austeniticos, durante o processo de laminac@o, de modo que sejam
produzidos graos ferriticos finos durante o resfriamento. Apesar da laminag3o controlada ser o
fator determinante para a produgdo de estruturas refinadas, ¢ importante lembrar que o refino
de grio também ¢ influenciado por efeitos complexos do projeto da liga e por todas as etapas
do processamento termomecanico que incluem o reaquecimento, tempo de espera, a laminagdo

controlada e o resfriamento [17].

O objetive do reaquecimento do material, antes da conformagdc a quente, ¢
basicamente, facilitar o processo de deformacio plastica e dissolver os carbonetos ou nitretos
que devam ser precipitados em estagios posteriores do processamento. A temperatura de
reaquecimento deve ser suficientemente alta para que os passes de desbaste sejam completados
na regiio austenitica; entretanto, devido as altas temperaturas envolvidas no processo, 0s
grios austeniticos podem se tornar bastante grosseiros. Estes grios devem ser, entdo,
refinados durante 2 deformagdo a quente de modo a produzirem na transformagio vy — o, ©
tamanho de grio ferritico esperado. As microadigdes presentes no ago v3o possibilitar, durante
as diversas etapas de processamento, a precipitagio de uma fina dispersdc de particulas de
carbonitretos, que atuario no sentido de ancorar os contornos de grios austeniticos,

impedindo o seu crescimento { 18],



Examinando as relagdes de solubilidade de varios carbonetos e nitretos na austenita
(figura 2.1), observa-se que existe uma grande faixa de estabilidade de compostos, desde o
nitreto de titdnio altamente estavel até o altamente soluvel carboneto de vanadio. Porém,
durante o reaquecimento, se a temperatura for muito elevada e os tempos muito longos, as
particulas poderdo se dissolver e/ou se coalescer, ocorrendo uma diminui¢do no efeito de
ancoramento, ¢ que acarretara o crescimento de gric austenitico. Dai,a necessidade do
balanceamento das mucroadigSes, e também, da previsio da presenga de compostos mais

estaveis para impedir o crescimento de grio em altas temperaturas [12,16].
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Figura 2.1 - Produto de solubilidade, em fungfio da temperatura, pars oito compostos na
austenita [16].



Entre os meétodos mais comuns de taminagdo controlada, pode-se destacar os trés mais

importantes que sio:

© Laminacgio controlada convencional;
@ Laminagdo controlada de recristalizagio;

© Laminagdo controlada de recristalizagido dindmica.

Estes trés métodos utilizam técnicas de processamento diferentes, embora todos eles
sejam precedidos por uma operagio de desbaste para refinar o tamanho de grio por repetidas
recristalizagdes. No estagio de desbaste, ocorre a precipitagdo de carbonitretos estiveis para o
controle de grao austenitico. Nesse estégio, o niébio e o titdnio s3o mais efetivos que o
vanadio no controle do crescimento de grio, devido a formac3io de precipitados menos
soliveis que os carbonetos de vanadio. No desbaste podem ser encontrados tamanhos de grios
austeniticos da ordem de 20um. Os grios austeniticos sio, entdo, deformados e refinados pela

laminagéo controlada durante as operagdes finais [19].

A laminagdo controlada convencional ¢ baseada na deformagio dos grios
austeniticos, formando um grande nimero de regides de nucleacdo nos contornos de grios,
que possibilitard a formagio de uma ferrita bastante fina durante a transformaciic no
resfriamento. Este processo requer uma reduc@o total superior a 80% em uma faixa de
temperatura onde a austenita se deforma mas ndo se recristaliza, Com a laminagdo
controlada de agos com nidbio € possivel a obtengdo de grios ferriticos com tamanhos em
torno de 5 a 10 um (ASTM 10 a 12). Embora a laminagic controlada convencional possibilite
a obtencdo de grios ferriticos bastante finos, as temperaturas finais de processamento (750 a
950°C) deste método, tem conduzido a utilizaglo de elevadas cargas de lamina¢do para chapas
pesadas e para tubos com costura de paredes espessas que, em algumas situagles, inviabiliza a

sua aplicagdo em fungdio da poténcia disponivel dos laminadores [19,20].

Para maiores espessuras, o processe mais utilizado € a laminacdo controlada de
recristalizagdo que envolve recristalizagGes sucessivas da austenita em temperaturas abaixo da

temperatura de desbaste, mas sempre acima de 900°C, possibilitando gue os passes de



laminagdo sejam realizados em temperaturas mais elevadas, permitindo um melhor controle das
cargas dos laminadores. Este processo pode resultar em tamanho de grdo ferritico na ordem de
8 a 10 um. Ja na laminacdo controlada de recristaliza¢do dindmica ndo hé tempo
suficiente para a recristalizac@o  entre os passes de laminagdo. Neste processo, a
recristalizagio se inicia durante os passes de laminacfio mas ndo se completa totalmente.
Normalmente sdo necessarias apreciaveis redugdes, em torno de 100%, para atingir tamanho
de grdo austenitico de 10um, mas quando sdo utilizadas baixas temperaturas de término,

a recristalizacdo dindmica pode resultar em tamanho de grio ferritico da ordemde3 a

6 um [16].

Um outro meio para promover o refino de grio durante a laminagdo controlada € o
controle das taxas de resfriamento acelerado; no entanto, a utilizagio de taxas mais altas de
resfriamento deve requerer consideragdes sobre seu efeito no endurecimento por precipitacio
¢ nas alteragdes das microestruturas resultantes, que podem ser composta por ferrita e perlita

ou por constituintes aciculares como a martensita e a bainita [20,21].

2.2 - Contribuiciio dos Elementos de Liga

Dentre as contribuigdes mais importantes das adicdes de elementos de liga no
desenvolvimento dos agos de baixo carbono, pode-se destacar o refino de grio eo
endurecimento por precipitagdo. Atualmente, pode-se dizer que os mecanismos de aumento
de resisténcia, por intermédio do refino de grio, parecem estar bem estabelecidos e
bem entendidos. No entanto, no caso do endurecimento por precipitagic, diversos
trabalhos tem sido realizados no sentido de esclarecer os mecanismos de formagio de

precipitados {22-30].

As particulas de precipitados que se formam nas interfaces ferrita/austenita,
durante a transformagdc y — «, apresentam tamanhos extremamente pequenos, da
ordem de aproximadamente 5 nm em didmetro, o que dificulta a sua caracterizacio. No

entanto, proporcionam um  efeito bastante considerdvel na resisténciz  mecénica,
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devido ao tamanho reduzido e a fina distnbuigdo. Logicamente, a eficiéncia do
aumnento de resisténcia, devido aos mecanismos de precipitagdo, vai depender da
temperatura de austenitizagdo e da solubilidade dos elementos adicionados. As
particulas que ndo se dissolveram na austenita podem auxiliar no refino de grio, mas
estardio muito grandes e espagadas para contribuirem com o endurecimentc por

precipitacdo [22].

E importante também distinguir 0 modo como os elementos de liga estardo
contribuindo na resposta, em termos de propriedades mecénicas. Os agos microligados
utilizam adi¢bes de elementos balanceadas, cuidadosamente, para se atingir um equilibrio,
que possibilitara um perfeito controle microestrutural. Por exemplo, os nitretos de
titdnio, devido a sua alta estabilidade, ’podem ser usados para o controle do tamanho
de grio austenitico durante o reaquecimento das placas, o niobio pode ser usado para
controlar e elevar a temperatura de nfo recristalizagdo da austenita [TNR] durante a
laminagdo; o nidbio e/ou o vanadio podem ser usados para se obter endurecimento por

precipitacdo na ferrita {12].

Todos os elementos, utilizados em microadigdes, formam carbonitretos que poderdo se
enriquecer de carbono ou nitrogénio durante o processamento do material. Raramente sdo
encontrados na forma de nitretos ou carbonetos puros. Os carbonitretos se formam em
temperaturas diferentes, dependendo do elemento de liga utilizado. As temperaturas que eles
se precipitam podem ser modificadas pela taxa na qual ¢ ago € resfriado, durante ou apds o
processamento e pela presenga de outros elementos que podem alterar a sua solubilidade.
Precipitados formados em temperaturas mais altas e que tem um efeito significativo no
controle do tamanho de grio, representam um beneficio tanto para a resisténcia mecinica
quanto para a tenacidade; porém, precipitados gue se formam em temperaturas mais baixas e
que tem um efeito de endurecimento por precipitacdo na ferrita, apresentam um efeito
benéfico na resisténcia mecnica, mas tendem a diminuir a tenacidade do material. O efeito
especifico de cada elemento é determinado pela solubilidade e estabilidade de seus
carbonitretos nas temperaturas de processamento. De forma geral, as fungBes primordiais dos

elementos de microadi¢8o sdo as seguintes [23]:
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@ Formagdo de precipitados de carbonitretos ricos em nitrogénio estiveis em altas

temperaturas quando o ago ainda estd na forma austenitica,

® Formagdo de carbonitretos em temperaturas inferiores a 1000 °C durante o

tratamento termomecanico,

© Precipitagio de carbonitretos durante e apoés a transformacgio da austenita em

fernita;

O Precipitagdo de carbonitretos na martensita transformada durante o revenido, para

promover endurecimento no segundo estagio do revenido;

© Eliminacgio da transformagdo da austenita em ferrita e, consequentemente, formagio

de bainita;

O® Eliminagio da formagio de bainita, levando a4 formagdo de microestruturas

martensiticas;

© Retirada do carbono e do nitrogénio em solucio na ferrita, reduzindo a

susceptibilidade do ago ac envelhecimento.

2.2.1 - [nfluéncia do vanadie

De forma geral, pode-se dizer que o vanadio é um dos elementos mais utilizados para
promover ¢ endurecimento por precipitacdo nos acos de alta resisténcia e baixa liga. A
exemplo de outros elementos utilizados nas adi¢Ses, tem uma forte afinidade pelo carbono e
pelo nitrogénio e, ao mesmo tempo, apresenta alta solubilidade na austenitza em
temperaturas relativamente baixas, em torno de 1150 °C [24,25]. Essa caracteristica é muito
importante no sentido de maximizar o endurecimento por precipitagio, uma vez que o vanadio
pode ser dissolvido completamente nas temperaturas de reaquecimento € permanecer em

solucio, até a sua precipitacdo na ferrita, na forma de particulas finas de alta estabilidade,
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homogeneamente dispersas na matriz. O vanadio €, entretanto, uma adicdo de alto custo,
sendo que o seu potente efeito no mecanismo de endurecimento por precipitagio deve ser

utilizado de forma criteriosa [26].

A primeira fungdo do vanadio nos agos de alta resisténcia e baixa liga ¢ o
aumento de resisténcia por precipitagio. A temperatura na qual o vanadio forma nitretos e
carbonitretos nos agos €, geralmente, abaixo de 700 °C, durante a transformacgiio de austenita
em ferrita ou apos a transformac@o, sendo que as particulas sdo geralmente menores que 3004
em didmetro. O vanadio € o Unico, entre todos os elementos de liga, que ndo retarda a
formacio de ferrita, de modo que, estruturas que passardo por processos de soldagem
apresentardo uma estrutura mais refinada e com maior tenacidade na zona afetada pelo calor.
Este efeito particular € obtido quando se. utilizam elevados aquecimentos. No entanto, este
efeito ¢ afetado pela presenca do nidbio, que ndo deve ser utilizado junto com o vanadio se

esta caracteristica pretende ser explorada [27].

Nos agos microligados, o tamanho e distribuigdo dos precipitados dependem,
basicamente, da temperatura de transformagdo e da presenca de elementos de liga. O vanadio
apresenta grande importincia no processamento dos agos microligados e dos agos laminados
de alta resisténcia e baixa liga, sendo que o seu efeito pode ser aumentado com a elevagio do
teor de nitrogénio. No entanto, o uso do nitrogénio deve ser bastante cuidadoso porque o
produto de solubilidade do vanadio e nitrogénic € extremamente elevado e a precipitagio
apresentara uma tendéncia de ocorrer a temperaturas elevadas enquanto o ago € austenitico.
Os precipitados, formados na austenita, apresentario uma tendéncia ao crescimento e se
tornarfio muito grosseiros para que possam exercer o efeito no aumento de resisténcia por
precipitagdo. Além disso, qualquer precipita¢io de vanadio na austenita reduzird a quantidade
de vanadio disponivel para a precipitagdo na ferrita, o que significa uma perda [28]. Dentro
desse aspecto, nos agos microligados ac vanadio, deve-se estar bem estabelecido a influéneia
do nitrogénio no fenbmeno de precipitagiio, uma vez que este elemento exerce forte influéncia

em toda a cinética do processo [29].

Dependendo da composigiio do ago e da temperatura de reaquecimento, o vanadio
pode se precipitar na forma de nitretos, carbonitretos ou carbonetos. Os dados de solubilidade

indicam que os nitretos de vanadio apresentam uma menor solubilidade quando comparados
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com os carbonetos de vanadio{30]. Os estudos de ROBERTS {31} mostraram que a
solubilidade controla a tendéncia de formagdo de particulas precipitadas grosseiras e que os
nitretos de vanadio apresentam maior capacidade de apresentar uma dispersdo mais fina do que
os precipitados VC ou V(C,N) com baixos teores de nitrogénio. As grandes taxas de saturacio
de nitretos de vanadio (VN) que se detecta em agos normalizados, apos a laminagio a quente,
indicam que o vanadio reage, inicialmente, com o nitrogénio e reagira com o carbono somente
apos todo o nitrogénio ter sido consumido. Analises termodinamicas de um ago microligado ao
vanadio, contendo teor de carbono em torne de 0,15 % C e teores normais de nitrogénio,
mostraram que a maioria do vanadio que se precipitou, durante a decomposi¢io da austenita,

apresentaram uma composi¢io proxima a VN [31].

Durante a normalizagdo de agos com altos teores de vanadio e nitrogénio, 0 vanadio é
parcialmente solubilizado na austenita, permitindo também a formagéo de nitretos de aluminio.
Os nitretos de aluminio e as particulas remanescentes de mitreto de vanadio formadas impedem
o crescimento de grdo austenitico, resultando em grios ferriticos finos que possibilitam a
obtencdo de valores elevados de resisténcia ¢ tenacidade. Durante o resfriamento, € observada
uma precipita¢do adicional de vanadio na ferrita, tendo como consegiiéncia, um aumento de

resisténcia mecanica {32,33].

Como mencionado acima, a contribuigdo no aumento da resisténcia mecénica, a partir
de reagdes de precipitagdo, pode ser relativamente grande em acos a0 vanadio se as
microadigbes forem utilizadas eficientemente. Os resultados de diversos pesquisadores tem
mostrado que a contribui¢o do endurecimento por precipitagdo no limite de escoamento, em
um teor fixo de vanadio, aumenta graduaimente com o aumento do teor de nitrogénio {34]. O
trabalho de BEPARI [35] mostrou também que o aumento do teor de nitrogénio em agos ao
vanadio, além de contribuir com o aumento da resisténcia mecinica, provoca uma diminuicdo
insignificante na temperatura de transigio ductil-fragil. E possivel verificar também que o
nitrogénio pode reduzir significativamente o teor de vanadio, necessario para atingir um
determinado nivel de limite de escoamento, podendo ser utilizado come um meio alternativo
para redug@o do custo final da liga [30,36).
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2.2.2 - Influéncia do Niébio

O niobio € um elemento que apresenta grande importancia tecnologica nas adigdes em
acos de baixo carbono. E adicionado em quantidades que variam de 0,01 a 0,10% ¢ os
carbonitretos de niobio, presentes em altas temperaturas, contribuem com a melhora da
resisténcia ao crescimento de grio durante o reaquecimento do material. Os finos precipitados
que se formam durante as etapas posteriores do processamento, contribuem com o aumento de
resisténcia por precipitagio. No entanto, a maior importincia da adigio de nidbio estd na sua
capacidade de promover um substancial refino de grio, durante o tratamento
termomecanico{25]. Basicamente, a adi¢io de niébio retarda a recristalizagio da austenita,
causando a formagio de grios deformados durante os Gltimos estagios da laminagdo. Este
efeito vai resultar em uma alta quantidade de contornos de austenita, que ira acelerar a cinética
de nucleagdo de ferrita. Finalmente, durante o resfriamento € com o término da transformacio

¥ —> o, estara formada uma microestrutura ferritica bastante refinada [37].

A contribuigdo do nidbio nas propriedades mecéinicas e no retardo da recristalizagio da
austenita tem provocado grande interesse e, também, diversas controvérsias durante os
altimos 15 anos [38-48]. Diversos pesquisadores tém sugerido que o retardo na recristalizagio
da austenita, em agos microligados ao nidbio, resulta do ancoramento dos contornos de grios
austeniticos por dois meios: pela precipitagio de carbonitretos de nidhic durante a laminacio

controlada e pela influéncia de atomos de niébio em solucio na austenita [38-42].

O trabalho de SPEER E HANSEN [39] descreveu as verificagbes de diversos
pesquisadores com relagdo ao retardo da recristalizaciio, durante a laminagéé de agos
microligados, proveniente da presenga de nidbio em solucdo solida na austenita. A melhor
evidéncia deste efeito foi verificada por YAMAMOTO {40] que investigou a influéncia do
niobio em uma série de acos de baixo carbono. Esse estudo foi realizado em chapas com teor
de carbono de 0,002% e teor de nitrogénio estimado em torno de 0,0025%. Os resuitados
mostraram que a cinética de recristalizagdo, em um ago contendo 0,05% Nb, foi
aproximadamente 50% mais lenta, quando comparada com o aco sem adicio de niobic. Nos
agos contendo 0,10% ¢ 0,17% de nibbio, a taxa de recristalizaciio foi reduzida em cerca de

duas vezes, quando comparada com o ago sem adiciio de nidbio. Devido aos baixos niveis
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de carbono e nitrogénio presentes, o retardo da recristalizacdo nesses agos foi atribuida 2
presenca do niobio em solugdo solida. Outro argumento, em favor desse efeito, ¢ baseado no
fato de que a recristaliza¢do poderia ser influenciada pela solugdo solida do niobio na austenita,
logo no inicio da laminagdo, quando ainda ndo se tem evidéncias diretas que a precipitagio
esteja ocorrendo. No entanto, a maioria dos pesquisadores acreditam que o principal efeito no
retardo da recristalizagdo, ocorre durante a laminagao controlada e € resultante da precipitagdo

induzida por deforma¢do de carbonitretos na austenita {43-44].

Os carbonitretos de niobio se precipitam quando 0 ago esta austenitico, mas geralmente
em temperaturas abaixo de 1000 °C. Em acos laminados, o nidbio previne a recristalizacdo do
material, o que resulta na formagio de graos ferriticos finos € deformados. Todo o nidbio que
ndo se precipita na austenita, se precipitérﬁ na ferrita, o que resultara em um aumento de
resisténcia mecdnica. No entanto, o potencial do nidbio no endurecimento da ferrita dependera
da propor¢do que ndo se precipitou na austenita. Esse mecanismo de precipitagio esta
relacionado a diversos fatores, tais como a composigdo do material,a rota de processamento

ou a espessura da chapa [45].

O uso eficiente do nidbio, para promover refino de grio e aumento de resisténcia por
precipitacéo, depende também da utilizagdo de uma temperatura suficientemente alta durante o
reaquecimento para a laminacdo. Se a temperatura for baixa, nem todo ¢ nidbic estard em
solucdo e, deste modo, o seu efeito sera apenas parcial Embora o nidbio possa
proporcionar aumento de resisténcia por precipita¢io nos ac¢os laminados, ele ndo é eficaz em
agos normalisados. A presenga dos precipitados preexistentes que se formam durante a
laminagdo, apresentam tendéncia de crescimento durante o reaquecimento. O nidbio
normalmente ndo € solubilizado nas temperaturas de normalizagdo e, deste modo, ndo ocorre

uma nova precipitacio na ferrita durante o resfriamento [46].

O nidbio pode apresentar uma desvantagem em diversos agos onde o teor de carbono
¢ superior a 0,15%. Nesses agos ocorre uma tendéncia de diminui¢io da temperatura de
transformagdo Ar; e eliminagio da formacgdo de ferrita , promovendo, deste modo, a formagio
de microestruturas com constituintes aciculares de natureza mais frageis. Isto pode ocorrer na
laminacdc de chapas de pequenas se¢les e, principalmente, se o grio austenitico estiver

grosseiro e 2 temperatura final de acabamento for relativamente alta. Nessas circunstincias, o
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rapido resfriamento de se¢des finas podera provocar a formacio de areas com microestruturas
aciculares com baixa tenacidade. Isto pode restringir a aplicagdo do nidbio em produtos que
devem apresentar elevada tenacidade, em utilizagdes que estio envolvidas  baixas
temperaturas [23,47]. Entretanto, durante o resfriamento de agos de baixo carbono com teores
inferiores a 0,10% C, essa caracteristica pode ser benéfica. Uma vez que a formacio de ferrita
¢ inibida, ocorre o aparecimento de microestruturas aciculares que, devido aos baixos teores
de carbono, podem apresentar melhores respostas mecanicas em termos de tenacidade [48].
LEE et al [38] também verificaram que, o Nb dissolvido na austenita, apresenta a capacidade
de reduzir a temperatura de inicio de transformacfio de austenita em ferrita (linha Ar;) e

favorece a formacio de bainita.

A partir dos extensos estudos realizados sobre a influéncia da adicdo do nidbio nos
acos microligados, pode-se ainda acrescentar algumas constatagdes extraidas dos resuitados

experimentais obtidas por diversos pesquisadores, que podem ser resurnidos da seguinte
forma [38-48}:

© A solugio de niobio na austenita eleva levemente a linha Aj; entretanto, diminui

significativamente 2 linha Ar;.

& A formacio de NbC faz com que o tamanho de grio da austenita recristalizada seja
reduzido proporcionalmente, em fungdo da quanmidade de nidbio disponivel

em solucio;

© Os contornos dos carbonetos de nidbio grosseiros preexistentes na austenita, agem

como locais preferenciais para a nucleagdo da ferrita;

@ A atividade do carbono ¢ reduzida pela solugdo de nidbio devido a forte interagio

entre o nidbioc e o carbono,

@ O nidbio solubilizade apresenta uma forte tendéncia a segregar-se nos contornos da

da fase y/o e reduzir a cinética de crescimento da ferrita em temperaturas

intermediérias de transformagéo.
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2.2.3 - Influéncis do titinio

A pnincipal caracteristica do titdnio nos acos microligados ¢ a formacdo de nitretos em
altas temperaturas o que possibilita, deste modo, a sua utilizagdo para reduzir o crescimento
de grdo austenitico durante a laminagdo a quente. Entretanto, entre os trés elementos
comumente mencionados, 0 niobio, o vanadio e o titinio, a aplicagdo do titdnio ainda nio esta
suficientemente esclarecida. Isto pode ser devido ao fato de que o titdnio é mais suscetivel a
oxidagdo, fazendo com que a sua recuperagdo no processo de fabricagdo seja pequena e
instavel, provocando uma variagio consideravel das propriedades mecénicas e microestruturais
dos produtos. Recentemente, novos processos de fabrica¢io diminuiram a perda de titdnio pela
oxidacdo, possibilitando melhor controle do seu teor nos acos [49] Este avanco desencadeou
as publica¢des de diversos trabalhos para esclarecer o efeito do titdnio sobre as propriedades
dos materiais, analisando varios aspectos tais como: a influéncia na redugio do tamanho de
grdo austenitico durante a laminag¢dio, o controle do aspecto das inclusdes de enxofre e a
eliminagio do crescimento de grio da zona termicamente afetada na soldagem. Estes
desenvolvimentos tém estimulado os fabricantes de ago a adicionar uma pequena quantidade
de titanio (cerca de 0,015%) para melhorar as suas propriedades, especialmente no gque

se refere a soldabilidade [16,26].

(O utdnio apresenta maior capacidade em resistir ao crescimento de grio dos agos
microligados, quando comparado a outros elementos de liga, devido a capacidade de formagdo
de carbonitretos mais estaveis, como mostra a figura 2.2 [12,50]. De modo geral, os efeitos
benéficos das adi¢Ges de titdnio tém sido descritos por diversos pesquisadores [51-54].
Atualmente sabe-se que uma pequena adi¢fio de titdnio provoca a formagdo de diversas
particulas estaveis de TiN, durante o resfriamento, a partir da solidificacio. Estas particulas
podem ser fortemente alteradas por tratamento termomecinico subsegiiemte. Mesmo em
regides de alta temperatura da zona termicamente afetada durante a soldagem, as particulas de
TiN sfio capazes de restringir o crescimento dos grios austeniticos e refinar a microestrutura
transformada, uma vez que o nitreto de titdnio é o unico composto formado, entre todas as
outras adigbes, que permanece estavel em altas temperaturas. A tenacidade da zona

termicamente afetada também pode ser melhorada [52].
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As adi¢Ges de titdnio em pequenas porcentagens (< 0,025 % Ti) formardo basicamente
particulas de TiN, que exercem um efeito determinante no controle do crescimento de gréo
austenitico. No entanto, o efeito do titinio no mecanismo de precipitacio € reduzido, uma vez
que os precipitados de TiN, formados logo apos a solidificagdo, sdo muito grosseiros.
Aumentando-se o teor de titanio, sera formado inicialmente inclusdes de sulfetos de mangan€s
(MnS) e carbosulfetos globulares (TigCrS») que funcionardo como controladores do formato
das inclusdes. Somente apds a formagdo desses dois compostos, que se imciar-se-a 0
aparecimento dos carbonetos de titdnio (TiC), que poderdo ser utilizados para promover o
aumento de resisténcia por precipitagdo de agos de baixo carbono. Desta forma, a
determinagio da quantidade de titinio, suficiente para promover aumento de resisténcia
mecanica, devera ser ajustada, prevendo a formagio de mitretos de titdnio grosseiros, €

carbosulfetos que ndo participam do endurecimento por precipitagdo [16].

DIAMETRO MEDIO

-

Figura 2.2 -Resisténcia ao crescimento de grio austenitico para varios elementos de liga [50]

Embora o efeito benéfico do titdnio sobre a soldabilidade tenha sido vastamente aceito
e aplicado, seu efeito sobre as propriedades do metal base ainda nao s@o claras. O efento do

titAnio no refino de grio austenitico € considerado moderado, quando comparado ao nidbio e
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ao vanadio e, o acentuado efeito no mecanismo de aumento de resisténcia por precipitacio.
pode resultar em perdas severas nos niveis de tenacidade. Foi determinado também que a
adigdo de titdnio em barras de ago ao vanadio diminui o efeito do aumento da resisténcia pela
precipttagdo de V(C,N), entretanto, o mecanismo e ¢ metodo de recuperagdo da resisténcia

perdida ainda ndo esta bem conhecido [53].

As chapas de alta resisténcia e baixa liga para aplicacdes em processos de conformacio
a frio normalmente sdo microligadas ao titdnio, uma vez que o titdnio provoca um aumento de
resisténcia mecdnica e um certo controle no formato dos sulfetos. No entanto, atualmente,
com a padronmizagdo da produgdo dos agos com baixos teores de enxofre, este argumento
tem diminuido e os efeitos negativos da.adi¢do de titdnio tem prevalecido. Uma das maiores
deficiéncias dos acos ao titdnio € o fato de que as propriedades mecdnicas reagem, muito
sensivelmente, com as condigdes de processamento. A variagdo no limite de escoamento, ao
longo do comprimento de uma chapa laminada a quente, com um escoamento nominal de
500 MPa, microligado com 0,12% de Ti, € cerca de 125 MPa, mesmo que as condi¢bes de
laminagdo tenham sido muito bem controladas. Este espalhamento é reduzido a menos de
100 MPa em um ago com 0,02% Nb e 0,08% Ti, o que indica que essas limtagdes ndo
impedem a sua utilizagdo em combinagdo com outros elementos de liga, de forma que os seus

efeitos benéficos possam ser explorados [13,31,51].

2.2.4 - Influéncia das adicdes mualtiplas

A maioria dos agos microligados, atualmente disponiveis no mercado ,apresentam em
sua composi¢io quimica, a associacdo de dois ou (rés elementos de microadiggo. As adigdes
de elementos de liga podem ser combinadas para a producio de agos com combinagles
adequadas de microestruturas e propriedades. Por exemplo, ¢ vanadio pode ser utilizado com
o nidbio em agos obtidos por laminagdo controlada. O niébio propiciara a obtencdo de
microestrutura refinada, resultando em um pequeno aumento de resisténcia e na melhoria de
tenacidade; os carbonitretos de vanadio, que se precipitam em baixas femperaturas,
proporcionara um aumento de resisténcia adicional, mas com alguma perda de tenacidade.

Neste caso, a utilizaglo combinada de dois elementos podera fazer com que o material tenha



um aumento no seu nivel de resisténcia mecanica. associado com valores aceitaveis de
tenacidade. Um exemplo deste efeito pode ser demonstrado através da influéneia do titdnio no
aumento da eficiéncia do niobio. A afinidade do titanio pelo nitrogénio ira proteger o nidbio da
formagdo de nitretos. Este comportamento do Ti ira possibilitar um aumento da solubilidade
do nidbic na austenita, resultando no aumento subsequente da precipitagdo de particulas de
Nb({,N) na ferrita. A adigdo de 0,04% Ti na produgdo de chapas por laminagdo controlada em
acos contendo diversos teores de niobio, pode resultar em um aumento de cerca de 105 MPa
no limite de escoamento. A adi¢o combinada de vanadio ou molibdénio pode elevar o limite

de escoamento para niveis de até 690 MPa [16].

Embora as adigdes multiplas. tenham sido vastamente empregadas nos agos
microligados, deve-se ter cuidado com o efeito resultante no mecanismo de precipitagdo.
Quando dois elementos estdo presentes, o elemento que normalmente se precipita a
temperaturas mais baixas sempre apresenta uma tendéncia a precipitar-se em combinagdo com
o elemento que se precipita em temperaturas superiores. Desta forma, em agos contendo
titdnio e niobio, ou titdnio e vanadio, o nidbio e o vanadio serio sempre encontrados nos
nitretos de titdnio que se formam em temperaturas em torno de 1300 °C. Isto pode afetar a
fungio de ambos elementos: do titdnio e do nidbio ou vanadio. A precipitagdo de nidbio ou
vanadio com os nitretos de titdnio podera aumentar o tamanho das particulas de nitretos de

titdnio, interferindo no mecanismo de controle de grio austenitico [23].

E importante deixar bem estabelecido também que, quando mais de um elemento de
microadi¢do ¢ utilizado em um ago, embora o beneficio obtido possa estar combinado, pode
haver diversas interagGes, de forma que, em determinadas condigdes, a eficiéneia individual de
cada um pode ser reduzida. A influéncia da adicdio de titdnio na diminuicdo do efeito do
aumento de resisténcia do vanadio tém sido publicado por diversos pesquisadores. Dois
mecanismos tem sido propostos para explicar este fendmeno. Um deles propdem que V(C,N) e
o TiN apresentam a mesma estrutura cristalina (cfc) e pardmetros de rede muito proximos
0,413 a 0,424 nm e 0,424 nm, respectivamente. Isto possibilita que as particulas estaveis de
TiN possam funcionar como centros de nucleagdo para os precipitados de V(C,N) na austenita.
A taxa de precipitagio de V(C,N) pode ser acelerada pelas particulas preexistentes de TiN por
meio de um crescimento direto sobre estas particulas, eliminando o patamar de nucleagio.

Consequentemente, o teor de vanadio avaliado gue poderia se precipitar na matriz ferritica,



para produzir, um efeito de aumento de resisténcia. ¢ eliminado [55] Com relacio aos
NB(C,N), esses também apresentam a mesma estrutura cristalina das particulas de TiN e
parametros de rede muito semelhantes, isto €. 0,444 a 0,447 nm. Consequentemente, a adigdo
de titdnio ao a¢o microligado ao nidbio poderia diminuir o efeito de precipitagdo a partir dos
Nb(C,N), como no caso do V(C,N). No entanto, os resultados experimentais mostraram gue
os nitretos de titdnio preexistentes ndo diminuem o efeito do endurecimento por precipitagdo
dos Nb(C,N). Outra explicagio proposta para o decréscimo do endurecimento por
precipitagdo de V(C,N) em wvirtude da adigio de titdnio, € que o titdnio combina-se com o
nitrogénio para formar TiN, que esgota o conteudo de nitrogénio para a formagdo de VN,

Considera-se que o efeito de endurecimento do VN € maior que do VC [56].

2.3 - Contribuicae da Microestrutura

2.3.1 - Acos ferritico-perliticos

A perlita foi provavelmente o primeiro microconstituinte que mostrou apresentar um
grande efeito sobre as propriedades dos agos, mesmo quando presente em pequenas
quantidades. O aumento da fracdo volumétrica de perlita possibilita um aumento de resisténcia
mecénica ¢, principalmente, de dureza do material. No entanto, a quantidade de perlita
necessaria para aumentos mais significativos de resisténcia, pode acarretar a diminuicio de
tenacidade e dificuldades de utilizagdo do material em estruturas em que seja necessaria a
utilizagdo de processos de soldagem. Um exemplo disso foi o reconhecimento, por
volta de 1970, que a perlita era o microconstituinte gue vinha contribuindo com a
deterioracdo da ductilidade e com a fratura fragil, medida pelo ensaio de impacto em agos

laminados a guente [57].

Mais recentemente, foi verificada a influéncia negativa da perlita sobre a soldabilidade
em agos para tubos, especialmente devido a fragilizacio da zona termicamente afetada.
Verificou-se também, que o alto teor de carbono do metal base mostrou ser responsavel pela

pobre integridade estrutural das estruturas soldadas. Além disso, o aumento do limite de



escoamento nio ¢ fortemente afetado pelo aumento da fragdo volumeétrica de periita. A
resposta para este dilema levou a diversas pesquisas. no sentido de encontrar caminhos que
pudessem levar a diminuigio do teor de carbono do ago, com manutengdo dos niveis de
resisténcia mecanica antertormente atingidos, 1sto €, encontrar mecanismos substitutos para o
aumento de resisténcia conseguido com o aumento da fragdo volumétrica da perlita. Durante a
década de 70 por volta de 1975, com a evoluc@o dos principios metaltirgicos, foi possivel o
desenvolvimento de agos de baixo carbono com microestruturas constituidas de ferrita e
martensita e, paralelamente, desenvolveu-se também a combina¢do da laminacio controlada
com a utilizagio de microadigdes. O sucesso desse conceito foi descrito em uma série de
conferéncias internacionais €, a partir dessa €poca, o carbono deixou de estar entre os

requisitos essenciais para o aumento de resisténcia do material [S8].

As pesquisas que se seguiram procuraram auxiliar no desenvolvimento de agos com
microestruturas constituidas de ferrita e perlita com bons niveis de tenacidade, de forma que
fosse possivel obter combinagSes de alta resisténcia mecdnica e boa soldabilidade. G meio
principal, utilizado para atingir estas caracteristicas, foi através de balanceamentos rigorosos
das microadigbes, controle dos teores de enxofre, reducdes adicionais do teor de carbono e
maximizacdo do refino de grio, obtido com aperfeicoamentos da laminagio controlada. A
figura 2.3 mostra que a tenacidade do material pode ser meihorada sensivelmente,
simplesmente com a redugic do teor de carbono, sendo que a partir da década de 80 inicicu-se

uma utilizacio crescente de acos com teores de carbono inferiores a 0,10%C [54].

Apesar dos avancgos alcancados com estes desenvolvimentos, atualmente, ainda pode-se
dizer que ¢ extremamente dificil, se nfo impossivel, obter valores de limite de escoamento
acima de 550 MPa em agos microligados ferritico-perliticos, principaimente quando se
necessita de chapas com maiores espessuras, utilizadas em tubulagSes (cerca de 18 mm)j,
mesmo com a utilizagdo das técnicas de laminag3o controlada e do endurecimento por

precipitagio.

A necessidade em atingir niveis mais altos de resisténcia mecanica, sem detrimento da
tenacidade, tem levado a pesquisas de processamentos de agos de baixe carbono, de modo que
estes nivets sejam atingidos. Uma caracteristica importante dos agos microligados, gue tem

despertado grande interesse, € a possibilidade de obtengdo de diversas mcroestruturas,



resultantes das variagdes de composi¢do quimica e da velocidade de resfriamento apos o
tratamento termomecinico podendo, deste modo, resultar em uma melhor combinagdo de
propriedades [59]. As microestruturas resultantes podem ser compostas de grdos finos de
ferrita e perlita, microconstituintes aciculares como a martensita e a bainita e combinagdes
entre estas fases, formando as microestruturas multiconstituidas que podem proporcionar um
grande avango no sentido de atingir os requisitos necessarios para aplicagbes onde se requer

alta resisténcia mecanica e boa tenacidade [60].
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Figura 2.3 - Influéncia do teor de carbono nas curvas de energia absorvida em funcdo da

temperatura, obtidas em ensaios de impacto do tipo Charpy em agos com microestrutura

ferritico-perlitica [54].

2.3.2 - Acos Bifgsicos

Os acos bifasicos sdo considerados uma nova classe de agos de alta resisténcia e baixa
liga, que tem como caracteristica principal a presenga de duas fases, constituidas basicamente
por ferrita ¢ martensita como mostra a figura 2.4. Os agos bifasicos se caracterizam por

apresentar limite de resisténcia a tragio superior a 550 MPa e grande conformabilidade. Sua



microestrutura € descrita como constituida de particulas duras de martensita dispersas em uma
matriz dictil de ferrita, No entanto, na pratica, as possiveis microestruturas encontrada
nos acos bifasicos sdio significativamente mais complexas, podendo conter também
bainita, austenita ¢ perlita, dependendo da composicio do ago e das condicBes de

processamento {61-63].

Figura 2.4 - Microestrutura ferritico-martensitica de um ago bifasico (0,10% C, 0,39% Mn,

0,17% Si; Temperado em 4gua a partir de 780 © C). Ataque Nital 2 % [72].

O desenvolvimento tecnologico dos agos bifasicos obteve grande impulso a partir de
1975 com as publicacdes de HAYAMI E FURUKAWA [64] ¢ de RASHID [65], que
verificaram que o tratamento térmico intercritico produzia uma microestrutura ferritico-
martensitica de alta resisténcia mecénica e com ductilidade superior aos agos de alta
resisténcia e baixa liga. Entretanto, a concepgdo do desenvolvimento de agos especiais pela
combinacio de ferrita e martensita j& havia sido descrita por TAMURA et of [66] por volta de
1973. Esses estudos geraram um grande interesse no sentido de ampliar o conhecimento
sobre esse novo material ¢ desencadearam em um grande esfor¢o de diversos institutos de
pesquisa, para o desenvolvimento de novas composi¢des quimicas, assim como alternativas de

processamento que possibilitasse a sua produgdo em larga escala. Essas pesquisas foram



responsavels pela promocdo de trés importantes simposios sobre o assunto entre os anos de

1977 e 1981 [67-69].

Os primeiros agos com microestrutura constituida de ferrita e martensita foram
produzidos em larga escala no Japdo e foram derivados dos agos a base de manganés e silicio
descritos por HAYAMI e FURUKAWA [64] Os agos bifasicos também podem ser
produzidos com adi¢des de cromo, molibdénio e titdnio, no entanto, na industria japonesa
sempre notou-se a predomindncia de baixos teores de elementos de liga nas composigdes
quimicas dos agos bifasicos. Isto sé € possivel devido a existéncia de modernas instalagGes
para o processamento. A importancia da adigio de elementos de liga € no sentido de melthorar
a temperabilidade, facilitando a formagio de martensita durante o tratamento térmico. Este
efeito possibilita o processamento continuo do aco na saida do laminador, onde a chapa em sua
dimensdo final ¢ mantida por alguns minutos entre as linhas A, e As, para que ocorra a
formagdo de uma mistura de ferrita e austenita, seguido de resfriamento controlado para a

obtencfio da microestrutura desejada.

Atualmente, as composigdes quimicas dos acos bifasicos sofrem alteragdes em fungio
do seu processo de produgdic como mostra a tabela 2.1, Geralmente os agos bifasicos
apresentam teor de carbono em torno de 0,1%C, o que garante a sua soldabilidade. O teor de
carbono também permute a produgio de cerca de 20% de martensita na microestrutura apos o
tratamento térmico intercritico seguido de resfriamento acelerado. A adi¢io de silicio provoca
o endurecimento por solucdo solida, enquanto que a adi¢do de manganés, em torno de { a 1,5
%Mn, tém como fungdio principal aumentar a temperabilidade do ago, possibilitando a
transformacio da austenita em martensita. Pequenas adigcGes de elementos como vanadio,
niobic e titdnio, podem ser utilizadas no sentido de promover o endurecimentc por

precipitacdo e controle do tamanho de grio [70].

A utilizacio desse novo material tém possibilitado, prncipalmente & inddstria
automobilistica, vantagens aprecidveis em comparacdo aos agos utilizados anteriormente.
Antes do desenvolvimento dos acos bifasicos, os agos com resisténcia em torno de
550 MPa, que eram produzidos sem o© tratamento intercritico, apresentavam pobre
conformabilidade [60]. Os agos bifasicos, com a caracteristica de poder desenvolver elevada

tensdo apos pequena deformagdo plastica, proporciona uma redugdo de até 30 % na espessura



das chapas utilizadas em alguns componentes dos automoveis [9,71]. Isso so é possivel devido
a caracteristica do ago bifasico conseguir aliar propriedades antagdnicas, apresentando alto
limite de resisténcia a tragdo, baixo limite de escoamento e alta ductilidade. Essas
caracteristicas tornam o material atrativo, ndo apenas para a industria automobilistica, mas
também para a industria de tubos e arames, e para a fabricacdo de componentes que envolvem

processos de deformagio a frio {72].

Tabela - 2.1 - Composi¢des tipicas de agos bifasicos em porcentagem em peso dos principais

elementos {70}

Processo de Produgio C{%) | Mn (%) | Si{%)} | Cr (%) | Mo (%) | V(%) | N (%)

Laminado a quente e resfriado a 6 °C/s 0,11 1,43 0,61 0,12 0,08 4,06 9,01

Laminado a frio {Resfriamento a 6 °C/s) | 0,11 1,28 0,40 - - - -

Laminade 6,06 0,90 1,35 0,50 1,35 - -

2.3.2.1 - Propriedades mecinicas dos acos bifasicos

Uma das caracteristicas mais interessantes dos acos bifasicos € a sua capacidade de
absorver deformacdes. Essa caracteristica, associada a altos niveis de encruamento do material,
confere ao produto final elevada resisténcia mecanica, ampliando o interesse de utilizagdo
dessa classe de agos em processos de conformagdo. Deste modo, torna-se muito importante
indicar quais s30 os pardmetros microestruturais que causam a elevagdo das caracteristicas de
encruamento do material. Os materiais que sdo submetidos a processos de conformacdo,
especialmente aqueles que tém suas aplicagdes em estampagens profundas, requerem
descrigdes detalhadas dos mecanismos de encruamento. Um processo de estampagem s6 sera
bem sucedido quando o material for capaz de distribuir as deformagdes uniformemente e

resistir as estriccdes causadas pelas matrizes [72].

O processo de encruamento dos acos bifasicos, segundo CRIBB e RIGSBEE [73] ¢
MATLOCK e af [74] pode ser divididos em trés estagios. No primeiro estagio (0,1 2 0,5 % de
deformagdo) ocorre, inicialmente, uma deformacgdo homogénea da matriz ferritica produzida

pela movimentagdo de discordéncias. Nesse estagio hd um encruamento bastante rapido do
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material, causado principalmente devido & incompatibilidade de deformagdo plastica entre as
duas fases. O segundo estagio (0.5 a 4% de deformagdo) ¢ associado a uma deformacgio de
compressdo da ferrita. causada pela presenca de regides rigidas de martensita e pela
transformagdo da austenita retida [75]. O terceiro estagio de encruamento (4 a 18 % de
deformacdo) inicia-se com a formagdo de estrutura celular de discordancias, sendo que,
posteriormente, a deformagdo sera, provavelmente, governada por escorregamentos

transversais € por um processo de recuperagdo dinamica da ferrita e escoamento da martensita.

Alguns pesquisadores tém demonstrado que, durante a solicitagdo de tragio em acos
com microestruturas bifasicas, a martensita ndo se deforma até que o material atinja o valor
maximo de alongamento uniforme. Isto quer dizer que, no momento em que o material atinge
o limite de resisténcia mecanica a matriz também atingiria essa condicdo, enquanto que a
martensita estaria em um estagio incipiente de escoamento[76,77]. Pode-se notar que o
comportamento do encruamento dos agos bifasicos € bastante complexo, especialmente nos
estagios iniciais de deformagdo, devido a diferenga de resisténcia entre as duas fases. No
entanto, acredita-se que o elevado coeficiente de encruamento no estagio inicial de
deformacdo plastica, contribui com a boa conformabilidade desses agos, quando comparados
com outros agos convencionais de alta resisténcia e baixa liga com niveis de resisténcia

similares [78].

Os trabalhos de SAROSIEK e OWEN [79] e KORZEKAWA ef af [80] mostraram,
através da analise por microscopia eletrOnica de transmissdo, que a ferrita apresenta uma
elevada densidade de discordincias e ndo ¢ uniformemente distribuida ao longo do grio.
SAROSIEK e OWEN [79] detectaram que a ferrita, em diversas microestruturas pesquisadas,
apresentou uma grande densidade de discordincias em regides adjacentes 4 martensita, sendo
gue proximo 2o centro dos grios maiores de ferrita 2 densidade € bem menor. Um dos fatores
que pode ser atribuido a esta diferenga € o fato da ocorréncia de uma expansio volumétrica
que ocorre na transformacio da austenita em martensita. Essa expansio volumétrica causa
deformacOes na interface com a ferrita, o que certamente introduz grande quantidade de
discorddncias em regifes proximas aos contornos de grdos. Esta falta de homogeneidade
influencia no mecanisme de encruamento do material. A deformacdo se inicia na ferrita com
baixa densidade de discordincias e, em seguida, se estende as regides de maiores densidades,

com o aumento da tensdo aplicada. A alta densidade de discordancias presente na ferrita serd
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responsavel, tambem, pela eliminagdo da formacdo das bandas de Luders fazendo com que o
escoamento seja continuo, o que possibilitara a obten¢do de um bom acabamento superficial

em pecgas conformadas [70].

Atraves das analises do comportamento mecdnico dos agos bifasicos, ¢ possivel notar
que esse material apresenta algumas caracteristicas peculiares, que o tornam uma classe a
parte. Dentre os fatores que influenciam, de forma mais acentuada, as propriedades mecanicas
dos agos bifasicos, destacam-se a fracdo volumétrica e o teor de carbono da martensita.
Embora alguns trabalhos prévios tenham procurado mostrar que o endurecimento desses acos
esta relacionado apenas ao volume de martensita [81,82], posteriormente verificou-se que, no
caso dos agos bifasicos, pode ser aplicada a teoria de endurecimento de materiais conjugados,
indicando que a resisténcia de uma mistura bifasica varia quase que linearmente com a
diferenga de resisténcia entre as duas fases de forma isolada {83]. Os resultados obtidos pelo
trabalho de SPEICH e MILLER[76] em uma série de acos contendo 1,5% Mn sustentam essa
teoria. O conjunto de curvas mostradas na figura 2.5 mostra que, para os diversos agos
estudados, o limite de resisténcia a tra¢do e o limite de escoamento crescem com o aumento da
fracdo volumétrica da martensita. Para uma mesma fracdo volumeétrica da martensita verificou-
se que a resisténcia a tracdo foi maior quando os agos foram submetidos ao tratamento térmico
intercritico em temperaturas mais baixas, indicando que o aumento do limite de resisténcia a
tragdo acompanhou o enriquecimento de carbono da martensita do aco e, consequentemente, a

sua dureza.

Quanto a¢c comportamento da ductilidade dos agos bifasicos, a andlise de diversas
pesquisas realizadas, indicam a influéncia de diversos fatores, como o baixo teor de carbono
da ferrita, o teor de carbono da martensita e a presenga de austenita retida. No entanto, ainda
n#o foi possivel estabelecer, de forma isolada, o fator que causa maior influéncia. Apesar dos
agos bifasicos conseguirem conciliar propriedades antagdnicas de alta resisténcia e boa
dutilidade, verificou-se, recentemente, que os atuais indices de tenacidade & fratura dos agos
bifasicos ainda necessitam ser methorados [84]. Por outro lado, diversos pesquisadores [85-88]
tém verificado a vantagem da substituigio de parte da martensita dos agos bifsicos por
bainita, que é uma fase de caracteristica acicular de alta resisténcia mecinica, porém com
dureza inferior 2 martensita, podendo contribuir para uma melhor resposta, em termos de

tenacidade.
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Figura 2.5 - Variacdo do hmite de escoamento e do limite de resisténcia & tracio em funcéo da
fracdo volumetrica da martensita, para diversos agos bifasicos temperados a partir de 740, 760

e 780 °C [76].

2.3.3 - Contribuicao da Bainita

Desde a descoberta da baimita por ROBERTSON [89] em torno de 1929, diversas
pesquisas tem sido realizadas com o objetivo de alcangar uma melhor compreensio das
diversas morfologias que esta fase pode apresentar e, também, quanto & forma de sua

obtengdo. A bainita pode ser formada tanto sob condigdes de resfriamento continuo como por



transformacdes isotérmicas € se caracteriza por apresentar algumas similaridades com a perlita
e com a martensita. Similar a perlita, a bainita € uma mistura das fases ferrita e cementita, e
tem a sua formagdo dependente da difusio de carbono entre a ferrita e a cementita. No
entanto, similarmente a martensita, a ferrita que compde a bainita, pode estar constituida na
forma de placas ou ripas, contendo uma estrutura distorcida, indicando que a formagdo da

bainita envolve, simultaneamente, mecanismos de cisalhamento e difusdo [90].

Quanto a morfologia, a bainita € classificada de dois modos. A batnita que se forma em
temperaturas imediatamente abaixo da temperatura de formagio da perlita é denominada
bainita superior. Em agos de médio e alto carbono a sua estrutura consiste em grupos de ripas
de ferrita intercaladas com particulas grosseiras de cementita. Ja a bainita que se forma em
temperaturas mais baixas, ¢ chamada de bainita inferior e é constituida de ferrita contendo alta
densidade de carbonetos extremamente finos [ 18] No caso dos agos com teores de carbono
inferiores a 0,10 %C, a microestrutura bainitica também ¢ denominada como ferrita acicular,
uma vez que, nesses casos ocorre a formacdo de uma ferrita com alta densidade de

discordancias e uma granulagdo extremamente fina e alongada [16].

Embora os agos com microestruturas contendo bainita possam ser obtidos por
transformagio isotérmica, o processo que se tem utilizado largamente € através do
resfriamento continuo, devido as facilidades de obtencdo do matenal logo apos a laminagio
controlada. Com relacdo as propriedades mecdnicas dos agos bainiticos, um dos efeitos que se
tém verificado para explicar as melhores respostas obtidas, principalmente no que se refere a
tenacidade, é a granulaciio extremamente refinada que se obtém com as microestruturas
aciculares. No caso dos agos com microestruturas  ferritico-perliticas, mesmo quando
processados com as técnicas de laminagdo controlada, atingem tamanho de griic em torno de
5 um, sendo que um refino adicional dificilmente pode ser atingido. Uma microestrutura mais
refinada s6 pode ser conseguida em microestruturas aciculares bainiticas, onde sdo atingidas
granulagdes em torno de 1 um e, consequentemente, mais tenazes devido & granulago
refinada e mais resistentes, uma vez que a transformagdo bainitica envolve mecanismos de

cisalhamento [13].

Essas caracteristicas tém colocado, atualmente, a bainita como o microconstituinte que

apresenta maior potencial, em termos de pesguisa ¢ desenvolvimento dos agos de baixo
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carbono. A presenga de bainita na microestrutura do material, normalmente, tem possibilitado
aumentos simultaneos de resisténcia mecdnica e tenacidade. Durante as duas Gltimas décadas,
uma série de agos de baixo carbono com microestrutura ferritico-bainitica tem sido
desenvolvida com sucesso onde se tem utilizado a tecnologia de microadigdo, e a laminagio
controlada seguida de resfriamento acelerado. Estes desenvolvimentos tém possibilitade a
aplicagdo desses agos em substituigdo aos agos com microestruturas ferritico-perliticas, que
ndo estavam mais atendendo a algumas exigéncias, como em oleodutos e gasodutos de grande

didmetros submetidos a baixas temperaturas de trabatho [18,91].

A especificagdo dos acos utilizados em tubulagdes para a industria petrolifera tém-se
tornado cada vez mais critica, uma vez que necessitam de alta resisténcia mecanica, tenacidade
em baixas temperaturas, soldabilidade e resisténcia 4 fragilizagdo pelo hidrogénio,
caracteristicas que tém sido atingidas em agos com teores de carbono inferiores a 0,10 %C
e com microestrutura constituida de ferrita e bainita. Uma revisio histérica da evolugio
tecnolégica da aplicacdo dos acos utilizados em tubulagbes pode ser visualizada na
figura 2.6, onde pode-se verificar que as microestruturas ferritico-perliticas estdo sendo
substituidas pelas mucroestruturas constituidas de bainita quando se necessita elevada
resisténcia mecdnica. A utiiza¢do das microestruturas bainiticas tém possibilitado a produgio
de acos das classes API 5L X80 e API 5L X90, que se caracterizam por apresentar limite de

escoamento superior a 550 MPa [92].

Basicamente, 0s agos bainiticos sdo microligados com cerca de 0,05 % nidbio e 15 ppm
de boro. Acompanhado com um alto teor de manganés, a estrutura bainitica pode ser obtida na
condigio faminada [93]. E comum também encontrar uma fracdo volumétrica relativamente
grande de microfases compostas de constituintes martensiticos/austeniticos (constituintes
M/A). A presenca de constituintes M/A deve ser controlada durante o processamento uma vez
que esta fase € normalmente mencionada como um elemento que pode provocar fragilizagio
da mucroestrutura, podendo reduzir a integridade das estruturas soldadas. As microfases M/A
normalmente se formam devido 2 segregacio de carbono nas interfaces entre a ferrita e 2
bainita ¢ também, devido as taxas de resfriamento relativamente altas (em torno de 15 a

25 °C/s) que sio utilizadas para a obtencio dessas microestruturas [13,94,95].
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Figura 2.6 - Evolugio tecnoldgica das microestruturas dos agos utilizados em tubulagdes para

a indastria petrolifera [92].

2.3.4 - Microestruturas multiconstinidas

De acordo com o item anterior, foi possivel verificar que, a substituicio das
microestruturas ferritico-perliticas por microestruturas constituidas de ferrita mais bainita, tem
resultado em melhores combinagdes de resisténcia mecénica ¢ tenacidade. Porém, ¢ importante
observar que, apesar das microestruturas dos agos serem normalments descritas como
sendo ferriticas, bainiticas ou martensiticas, atualmente ¢ bem conhecido que essas
microestruturas sdo freqlientemente, se ndo em todas as vezes, complexas ¢ heterogéneas em
sua natureza. Embora a matriz seja predominantemente ferritica, bainitica ou martensitica, &
raro quando ndo exista pelo menos uma ou duas fases ou microconstituintes presentes em

menor quantidade [13,96].
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Existemn casos onde a presenga das fases menores ou microconstituintes sio aparentes e
bem documentadas, como a perlita em agos ferritico-perliticos e a martensita em acos
bifasicos. No entanto, em algumas situagdes. existe uma dificuldade extremamente grande de
caracterizacdo de alguns microconstituintes que se apresentam com fragdes volumeétricas
reduzidas, como no caso da bamnita em agos martensiticos e dos constituintes M/A que
freqiientemente estdo presente em acgos ferritico-bainiticos e em estruturas soldadas, A
dificuldade de identificacdo normalmente ¢ decorrente da pequena diferenca de contraste, que
se obtém através da observagiio por microscopia Otica com 0s reagentes mais COmuns,
utilizados nos procedimentos metalograficos. Essas dificuldades tem levado a diversas

pesquisas, no sentido de melhorar a caracterizagio dessas microestruturas [97-99].

Apesar da dificuldade da quantificagdo e controle das microfases que se formam, a
presenca desses constituintes na matriz das microestruturas podem apresentar um efeito
poderoso nas propriedades finais dos agos. No trabalho de BOYD ef al {19] foram pesquisadas
uma série de microestruturas em um ago de baixo carbono microligado com Ti-V-N,
onde foram obtidas diversas combinagfes de fases como ferrita-perlita, ferrita-perlita-
constituintes M/A, ferrita-perlita-bainita-constituintes M/A e ferrita-constituintes M/A.
Verificou-se que essas diversas composi¢des microestruturais sio capazes de produzir uma
vasta faixa de tepacidade e resisténcia a tragdo e apresentaram forte influéncia na energia

absorvida para a fratura ductil e na temperatura de transico ductil-fragil.

Os agos com microestruturas multiconstituidas, assim como o0s ac¢os bainiticos,
apresentam um comportamento de deformacio diferente quando comparado aos agos
convencionais de baixo carbono com microestrutura ferritico-periitica. Os agos com
microestruturas multiconstituidas caracterizam-se por apresentar escoamento continuo,
enquanto os agos ferritico-perliticos apresentam patamar de escoamento bem definido.
Segundo TANAKA [100] e PEJAVAR [101], quando a formaciio da segunda fase envolve
mecanismos de difusio, como nos agos ferritico-perliticos, ocorre uma descontinuidade
na curva iensdo-deformagdo, resultando em uma queds repentina na tensic de escoamento.
Durante a deformacio ocorre um acimulo de discordancias nos contornos de grio que irdo se
movimentar quando o limite de escoamento € atingido. No entanto, quando a segunda fase €

produzida por mecanismos de cisalhamento s3o geradas, durante a2 formacSo da
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microestrutura, uma grande quantidade de discordancias de alta mobilidade que irdo
possibilitar maior uniformidade na deformagdo, fazendo com que a curva tensio-deformacio

seja continua.

Normalmente, os agos que ndo apresentam patamar de escoamento, tem como
caracteristicas, baixo limite de escoamento, alta deformacdo uniforme e aito coeficiente de
encruamento, caracteristicas que sdo excelentes para a sua utiliza¢ic em componentes que sio
submetidos a processos de conformagio a frio [72]. O trabalho de PARK et af [102] verificou
que 0s agos, com microestruturas constituidas de ferrita-bainita e com microestrutura trifasica
ferrita-baintta-martensita, apresentaram conformabilidade superior, quando comparadas as
microestruturas bifasicas constituidas de ferrita e martensita. As microestruturas ferritico-
martensiticas apresentam pobre confonnaﬁilidade, devido a facilidade de nucleagdo de grande
nimero de microtrincas que se formam durante o processo de conformagdo. Essas
microtrincas sdo formadas facilmente nos agos bifasicos, devido a deformagdo plastica

heterogénea que ocorre entre a fase martensitica de alta dureza e a matriz ditil de ferrita.

No caso das microestruturas multiconstituidas ocorre uma deformagdo mais
homogénea, onde todos os grios sdo deformados e alongados na diregdo do carregamento.
Essa alta resisténcia ao surgimento de trincas das microestruturas multifasicas e das
microestruturas ferritico-bainiticas, foi atribuida a uma melhor compatibilidade de dureza entre
a matriz e a segunda fase, o que favorece sensivelmente o processo de conformacdo. Essa
caracteristica dos agos multifasicos amplia sensivelmente as possibilidades de utilizagio do
material em diversos tipos de aplicagdes, inclusive em componentes utilizados pela inddstria

automobilistica.

Atraves dessas verificacBes, percebe-se que o0s agos com microestruturas
multiconstituidas apresentam um futuro promissor. Em alguns casos, os avan¢os que se obtém
com essas microestruturas podem ser extremamente importantes. No entanto, ainda é
necessério um grande esfor¢o de pesquisa para um perfeito  desenvolvimento dessas

microestruturas que possibilitardo a sua producgdo em escala industrial [103].
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2.4 - Ensaies de tenacidade a fratura

Um dos maiores problemas atuais no acompanhamento da integridade de componentes
mecanicos é a possibilidade de ocorréncia de uma fratura fragil, repentina e inesperada, mesmo
quando o componente esteja submetido a condi¢des normais de operagdo. O dano que pode
ocorrer em uma estrutura, principalmente se houver a presenga de um concentrador de tenséo,
vai depender, basicamente, da capacidade do material absorver deformagdes plasticas
localizadas e provocar uma regido deformada na ponta da trinca. Um arredondamento da
ponta da trinca retarda a possibilidade de ocorréncia de uma fratura catastrofica.
Consequentemente, qualquer efeito que afete a capacidade de deformag@o do material, afetara

as suas caracteristicas de fratura [104].

Qualquer mecanismo metalirgico de endurecimento indicado para aumentar a
resisténcia mecénica, ird simultaneamente restringir a capacidade do material de se deformar
plasticamente diminuindo a sua resisténcia a fratura. Existem trés fatores externos ao

material que contribuem para a ocorréncia de uma fratura prematura {105]:

© A presenca de entalhes;
® Baixas temperaturas,

© Alias taxas de deformagio.

A presenca de um entalhe em um componente mecanico cria regides nas proximidades
da ponta da trinca com estados triaxiais de tensBes, 0 que restringe a deformagdo plastica, ou
seja, tende a fragilizar o material. A diminui¢io da temperatura do ensaio ou o aumento da
taxa de deformacio tende 2 aumentar a resisténcia ao escoamento, provocando uma redugio

na tenacidade 3 fratura.

A tenacidade a fratura pode ser avaliada através de diversos parametros. Dentre os
pardmetros mais comuns, para avaliagdo da tenacidade, destacam-se a medida de energia
absorvida em um ensaio de impacto e a temperatura de transicdo. Mais recentemente, foram
desenvolvidos os pardmetros ligados 4 mecénica da fratura, que apresentam uma base tedrica

bem mais consolidada e sdc realizados em corpos de prova com uma trinca aguda, com o raio
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de ponta da trinca tendendo a zero. Esses ensaios sdo: tenacidade & fratura em deformagio
plana ( Ky ), desiocamento de abertura da ponta da trinca critico (CTOD¢, CTOD,, e
CTOD,) e o parametro critico em termos da integral J (Jir). Sdo  solicitados com
carregamento monotonico € com uma taxa constante de aumento do fator de intensificacio de
tensio entre 0,55 ¢ 2,75 MPam " /s. A trinca aguda, que ¢ obtida por fadiga na raiz de um
entalhe usinado, garante, dentro de certos limites, a maxima severidade possivel para o
entalhe[106]. Os ensaios de tenacidade a fratura do tipo Ki sédo mais indicados para materiais
de elevada resisténcia mecanica, em situagdes onde a trinca se propaga de maneira instavel, ou
seja, quando ocorre fratura fragil do ponto de vista macroscopico. Ja os ensaios CTOD e
integral Jic permitem estabelecer pardmetros de tenacidade a fratura em materiais de menor
resisténcia mecanica, em condi¢Oes elasto-plasticas de deformagio, em situa¢des onde ocorre

propagacdo da trinca de maneira estavel, antes da fratura final.

2.4.1 - Ensaio K.

As principais normas técnicas que tratam dos ensaios Ky sio a ASTM E 399 - 1991
(“Plane-strain fracture toughness of metallic materials’) [107]e a BS 7448: PART 1 - 1991
(“Fracture mechanics toughness tests”) que normaliza conjuntamente as formas de obtencio
do Kic, Jic € do CTOD [108] A norma ASTM E399 prevé para a obtencio do Kic diversos
tipos de corpo de prova. Os corpos de prova mais utilizados s@o os do tipo SE(B) e o C(T),
cuja geometrias e proporgdes estdo esquematizadas na figura 2.7, Esses dois corpos de prova
se diferenciam basicamente pelo tipo de solicitagio que sio submetidos. O cdp do tipe SE(B) é
solicitado por flexdo em trés pontos, enquanto o corpo de prova do tipo C(T) € solicitado por

tracdo como mosira o esquema da figura 2.8

A preparacdo dos corpos de prova para a realizagio do ensaio Ky se inicia com a
obtencio da pré-trinca de fadiga. Os valores méaximos de carregamentos por fadiga devem ser
cuidadosamente especificados, uma vez que, se a solicitagdo for realizada utilizando-se cargas
elevadas, podera ser gerada uma =zoma plastica muito grande na ponta da trinca que
certamente acarretara influéncia no resultado do ensaio, fazendo com que sejam obtidos

valores incorretos. Desse modo, a pré-irinca por fadiga deve ser realizada controlando-se
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o fator de intensificacdo de tensdo K. A norma ASTM E399 recomenda que o valor

maximo do fator de intensificacio de tensdo

ndo

deve

ultrapassar 80% do valor

estimado para o Kic do material durante o periodo inicial de propagagio da trinca.
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Figura 2.7 - Geometrias de corpos de prova recomendadas para ensaios de tenacidade 3 fratura

segundo a norma ASTM E 399 - 1991. a) Corpo de prova do tipo SE(B), b) Corpo de prova

de tipo C(T) [107].
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Figura 2.8 - Esquema representativo da forma de aplicacio de carregamento para os corpos de

provas de tenacidade 2 fratura dos tipos: (a) C(T); (b) SE(B).

Quando a trinca satingir 97,5% do seu comprimento final a maxima carga de fadiga
dever} ser reduzida, de forma gue ¢ valor final de Ko nfio exceda 60% do valor estimado
para o Ky O valor do carregamento minimo pode ser selecionado em fungdo da razdo de

carga, desde que esteja atendendo a seguinte relagfo [107]:

?miﬁ K{ﬁ min
A< R = = <0,1 (2.2)
pmen; K(ﬁmﬁx

onde:
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R - Razdo de carga,

Prin - Carga minima de fadiga,

Prnax - Carga maxima de fadiga,

K{f) min - Fator de intensidade de tensiio minimo; .
K{Dmax - Fator de intensidade de tensio maximo.

O comprimento total da trinca, medido apds a realizagio do ensaio em trés posigdes
diferentes, devera incluir o comprimento do entalhe mais a trinca por fadiga e devera estar
entre 0,45 2 0,55 da largura (W) do corpo de prova. Apos a obtengdo da pré-trinca por fadiga,
o corpo de prova sera submetido a um carregamento monotonico onde se obtera uma curva
experimental da carga, em funcéo do deslocamento de abertura da trinca. A figura 2.9 ilustra
os tipos principais de curvas carga-deslocamento que normalmente sdo obtidas por este ensaio.
A carga PS5 é obtida pela interse¢do da curva carga - deslocamento de abertura da ponta da
trinca com uma reta com inclinagio 5% menor em relagfo a parte linear inicial da curva obtida

pelo ensaio.

e

CARGA

Figura 2.9 - Principais tipos de curvas carga - desiocamento de abertura da boca da trinca

obtidas no ensaio Ky [107].
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Com a defini¢do de P5 ¢ possivel definir a carga P que sera utilizada para os calculos
de Ky A carga P ¢ defimda em fungdo do tipo de curva obtida. P, sera igual a Ps para as
curvas do tipo I, sera igual a Pn.. antes da ocorréncia do primeiro “pop-in” para o caso das
curvas do tipo I, e igual a Pray para curvas do tipo III. Uma vez definido o valor de Pq, o
valor de Ko € calculado através das equagdes 2.6 a 2.9 apresentadas na tabela 2.2, de acordo

com o tipo de corpo de prova utilizado.

O valor de K sera igual a Kic se todos os requisitos da norma forem satisfeitos. A
norma ASTM E399-1991 estabelece trés requisitos basicos que devem estar em conformidade

que se referem ao tamanho da pré-trinca, espessura do corpo de prova e entre a relagdo

Pmax/P5, que sio:

® B=25( ' 2.3)
Ce
® ax25 ) (2.4)
G,
Pmax
) . < 1,1 (2.5)
b1

Se algum desses requisitos ndo for satisfeito o ensaio nfo € valido e um outro ensaio
devera ser realizado utilizando-se corpos de prova com maior espessura. Como Kic € uma
propriedade do material, a ASTM E399 recomenda um minimo de trés corpos de prova sendo
gue Kic € a média antmeética dos valores obtidos em cada ensaio. O valor de Kic assim
determipado caracteriza a resisténcia a fratura do material ensaiado, na presenca de uma trinca
em condiges severas de tnaxialidades de tensGes e com tamanho da zona plastica pequeno,
quando comparado com as dimens@es do espécime e compnmento da trinca. Kyc caracteriza o
inicic do crescimento instivel da trinca, baseado no critério de incremenio de 2% no

comprimento da trinca | 106].
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Tabela 2.2 - Equacdes utilizadas para o calculo do fator de ntensificagio de tensdo para os

corpos de prova do tipo SE(B) e C(T) segundo anorma ASTM E399 [107].

Po.S
Ko = (———) f @/W) 26)
SE(B) BwW?*?

3@W)'? { 1,99-(yW)(1-a/W)H[2,15-3.932/W + 2.7 (a/W)'}
fa/W) = @7
2(1+20/W)Y(E-a/WY"?

Po
Ko =(——)f(@W) 2.8)
() BW "
(2 + a/W) [0,866+4,64(a/W)-13,32(a/ WY +14,72(a/ W) +5,6(a/W)']
fw/w) = (2.9
(1-a/Wy*”?
onde:
Kqo. Fator de intensificac@o de tensdo
Po- Carga aplicada
S - Distancia entre os pontos de aplicagdo da carga

B -  Espessura do corpo de prova
a- Comprimento da trinca

W - Largura do corpo de prova

2.4.2 - Ensaio ch»

Semelhante ao Kic, 0 ensaio Jic caracteriza a resisténcia a fratura, porém, ¢ utilizado em
condicdes elasto-plasticas onde ocorre propagacdo estavel da trinca antes da fratura final. O
processo de fratura em materiais ducteis ¢ precedido de um crescimento lento e estavel da

trinca. Durante o ensaio Jic a fratura se inicia a partir de uma trinca aguda obtida por fadiga,




que quando solicitada softera, inicialmente, um processo de arredondamento e em seguida um

crescimento estdvel da tninca. O valor de J que corresponde ao inicio de crescimento estavel

da trinca € chamado de Jic [109].

Os corpos de prova utilizados para a determinacdo do Jic podem ser do tipo SE(B) ou
C(T), porém a norma ASTM E813 normaliza esses corpos de prova com algumas variagdes de
geometrias em relag3o as amostras utilizadas para a obten¢do do K, como mostra a figura
2.10. A obtengdo de Jic € realizada através da obtengdo experimental de uma curva de J em

fungdo do crescimento da trinca R [110].

64
7
(2) SE(B) . TR
0w l
|
- T ke
2.25W min i 2. 25W PR et ]

B = 0.5W [rEmme— 1 25W + 0.070W

i_..*..{ prme W & (1, DOGW e

MM i
1 1 | i

0.375W ¥ fom 0.1W
o — __{_ _ - 0.1W
2H = 1.2W f ‘T I—'
< 0.010wW 4.21TW {max!}

¢"‘"‘~ 0.788W DiA.
V

Figura 2.10 - Geometria de corpos de prova recomendadas para ensaios de tenacidade a
fratura segundo a norma ASTM E 813 ¢ ASTM E1290. 2) Corpo de prova do tipo SE(B),
b} Corpo de prova do tipo C(T) [110,111].
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A ASTM EB13 define duas técnicas basicas para a obtencdo da curva J-R. Uma das
técnicas € baseada em um unico corpo de prova, onde os diversos pontos sdo calculados
utilizando-se pequenos descarregamentos, da ordem de 10% da carga, que caracteriza uma
parte da curva, cuja inclinagdo fornece uma medida instantdnea do comprimento da trinca.
Quando se utiliza a técnica dos multiplos corpos de prova os ensaios sio interrompidos de
forma que se obtenha valores distintos de aumento do comprimento da trinca Aa;, e a curva
J-R € construida ponto a ponto onde cada par (J;, Aa;) corresponde a um ensaio. A figura 2.11
mostra uma curva de J-R onde cada valor de J, que representa a somatéria de uma
componente eldstica e outra plastica de J, é calculado pelas equagdes 2.10 a 2.13 apresentadas

na tabela 2.3 quando se utiliza o corpo de prova do tipo C(T).

800
dmac
700 - ) ) E
& PONTOS UTILIZADOS NA ANALISE POR REGRESSAG ;
|
600 {— i }
LINMA DE EXCLUSAG 0.15 mrn
i
50 i
- i
E |
b3
£ wh |
hr 3
i
[
- i
i CURVA D' REGRESSAG i
oo LINHA PARALELA A LINHA DE i
ARREDONDAMENTO TEGRICO LINHA DE EXCLUSAC 1,5 mm
DA PONTA DA TRINCA i
p | a8, max
100 f FrV— /
g |
! |
[ i ! { | ! ] ]
.28 0.56 ¢75 1.0 1.5 1.50 .78 20 2.25

CRESCIMENTO DA TRINGCA, Aa (mm)

Figura 2.11 - Curva J-R obtida pelo ensaio Jic [110].
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Tabela 2.3 - Equagfes utilizadas para o calculo de J{i) quando uniliza-se a técnica dos

multiplos corpos de prova para amostras do tipo C{T) [110].

KA(1-v 1 Apn

Ji= + {2.10}
E B, .by
P;
K= (——) f(@W) 2.11)
(B.B,W) "
=2+ 0,522,by/W {2.12)

(2 + 2/W) [0,886 + 4,64(a/W) - 13,32 (as/W)* + 14,72(ay/ W)’ + 5,6 (a/W)']

fa/w) = 2.13)
(1-ay W)
onde:
i Valor de J para uma trinca de tamanho a;,
K; Fator de intensificacdo de tensdo,
v Coeficiente de Poisson;
n Fator de rotagio do corpo de prova C(T);
E Modulo de Young;

Apasy  Area abaixo da curva carga-deflexic no instante da interrupgdo do ensaio, para um
tamanho de trinca a;, quando utiliza-se a técnica dos muitiplos corpos de prova como

mostra a figura 2.12;

Ba Espessura liquida do corpo de prova (B, = B no caso de nfo haver entathes laterais),
B Espessura do corpo de prova;

bo Ligamento original ndo trincado,

P; Carga de interrupgio do ensaio para a técnica dos multiplos corpos de prova,

ap Comprimento inicial da trinca,

W Largura do corpo de prova.
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\\\\"

DESLOCAMENTO NA LINHA DE CARREGAMENTO

CARGA

Figura 2.12 - Definicio da area A p.ug) para o calculo de J.

Uma vez construida a curva J-R, no mesmo grafico ¢ tragada uma reta de
arredondamento tedrico da ponta da trinca (“Bfunting line’’) calculada segunda a equagdo
(2.14), onde o, ¢é a resisténcia efetiva do material, calculada como a média entre o limite de
escoamento G, € o limite de resisténcia a tragio o, que permite que seja considerado o efeito

do encruamento do material [105].
J= 20,Aa (2.14)

O valor de Ji- sera determinado através da intersecio da curva J-R com uma reta
paralela & reta de arredondamento tedrico da ponta da trinca partindo de um valor
correspondente a um comprimento de propagacgio da trinca de 0,2 mm como mostra ©

esquema da figura 2.13

A norma ASTM E 813, define ainda algumas condi¢bes para a validade do ensaio.

Todos os pontos que niio estejam entre Aa, (min} e Aa, (max) como mostra a figura 214



46

devem ser desconsiderados. Os pontos obtidos para a construgdo da curva J-R devem ainda ter
uma determinada distribuido. Dentre os  pontos que estiverem enquadrados entre Aa,
(min) e Aa, (max} € necessario que a regido A e a regiio B da figura 2.15, tenham pelo menos
um ponto cada uma. Os pares restantes (};, Aa;) podem estar distribuidos aleatoriamente, desde
que estejam entre as duas linhas de exclusdo. Outra condicio de validade para o ensaio é

quanto a espessura do corpo de prova que devera satisfazer a equagdo (2.15).

B > 25 Jic /oy (2.15)
onde:
B - Espessura do corpo de prova;
Gy - Resisténcia efetiva do material, calculada como a média entre o limite

de escoamento o, € o limite de resisténcia a tragdo o..

LINHA DE ARREDONDAMENTO
— TEGRICO DA PONTA DA TRINCA
E v
& CURVA SR
3 Ul
3
die

o LINHA PARALELA A LINHA DE
ARREDONDAMENTO TEGRICO
DA PONTA DA TRINCA

fx]
2 mm CRESCIMENTO DA TRINCA, A 2 {mm)

Figura 2.13 - Esquema de obtengdo grafica do valor Jic a partir da curva J - R
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J {KPa.m)

y ///2/ 0 08 VALAGE 008 PO
7

|
REG B VALY s s /// E
a7 , >

CRESCIMENTO DA TRINCA, Aa (mwn)

Figura 2.14 - Defini¢cio da regido de validade dos pontos para a determinacio de Jic.

d {KPa.m)

CRESCIMENTO DA TRINCA, A3 {mm)

Figura 2.15 - Definicdo das regies de distribuigiio dos pontos para a determinagio de Jic.



45

2.4.3 - Ensaio CTOD

A maior parte dos agos de médio e baixo carbono que sdo utilizados em aplicagdes
estruturais, normalmente sio utilizados em espessuras que ndo sao suficientes para manter as
condigdes de deformagdo-plana nas temperaturas usuais de trabalho. Desse modo, em um
ntumero bastante grande de aplicagbes, os conceitos da mecénica da fratura hnear elastica, ndo
podem ser aplicados, devido ao comportamento elasto-piastico desses materiais. Em 1961,
WEELS [112] propds que o comportamento a fratura nas vizinhan¢as de uma trinca aguda,
poderia ser caracterizado pelo deslocamento de abertura entre os planos da trinca - “crack- tip
opening displacement” (CTOD). Mais recentemente, WEELS demonstrou que o conceito da
abertura da ponta da trinca era analogo a0 conceito deserito por IRWIN [113] em 1968,
apresentado pela equagdo 2.16, que relaciona a tenacidade a fratura em deformagao plana, Kic,

com o valor do CTOD - (8).

K; G
o= = (2.16)

Eoy Cys
onde:
Ky - Fator de intensificacdo de tensdo,
E - Modulo de elasticidade;,
Gy - Limite de escoamento,
G - Taxa de dissipagio de energia de deformagio elastica.

Devido a possibilidade das medidas do CTOD serem realizadas, mesmo quando houver
deformacdio plastica na frente da trinca, esta técnica também pode ser utilizada na
determinacdo de comprimentos criticos de trincas e de tensdes de projeto de maneiras similares

aquelas propostas pela mecanica da fratura linear elastica.

O parametro de tenacidade CTOD, € baseado na medida da abertura da pontada
trinca, € € obtido a partir da medida V, realizada por um “clip-gage” devidamente instalado

na abertura do entathe do corpo de prova. A conversio da medida V,, obtida pelo “clip-gage”
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para o valor do CTOD ¢ realizada atraves da determinagdo de um centro de rotagdo do corpo
de prova situado abaixo da trinca. ilustrado pela figura 2.16. Esse centro de rotagdo € gerado
pelo carregamento aplicado a amostra, que provoca uma deformagdo em torno de um ponto
denominado como centro aparente de rotagdo [114]. Através da analise da figura 2.16, pode-
se verificar que o valor do CTOD (&) pode ser facilmente determinado por semelhanca de

tridngulos ¢ calculado, a partir do deslocamento de abertura da boca da trinca Vp, pela

equacdo 2.17.

v, Suporte de fixacdoe
,__.—-\ r"’ / do “clip gage”
z

a,

5 (CTOD) |z+a,+ r{w-am)

r, (w-a,}

Centro aparente de

rotacéo da ij;___L_
6

Angulo de Rotagio

i

T

Figura 2.16 - Representacdo esquematica da abertura da trinca durante um ensaio de flexéo em

um corpo de prova do tipo SE(B) [114].

8 rp (W-a)
= {217
Vp Fp {(W-a,) + 8512

Onde:

5 - Deslocamento de abertura da ponta da trinca;
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Tp - Fator de rotagdo plastica;

W - Largura do corpo de prova,

ap - Comprimento da trinca;

V, - Deslocamento de abertura da boca da trinca;

[}

- Distancia do ponto de medicio do extensémetro em relagdo a face do corpo de prova.

Entre os ensaios utilizados para avaliar a tenacidade a fratura dos materiais, o ensaio
CTOD € o que apresenta a maior simplicidade de execu¢do. A principal vantagem da utilizagdo
do ensaio CTOD ¢ devida a possibilidade da sua aplicagdo tanto em materiais de elevada
resisténcia mecanica, onde predominam os conceitos da mecénica da fratura linear-elastica,
quanto em materiais dicteis onde se tem condigdes elasto-plasticas. Essas caracteristicas
permitem a utilizacio desse ensalo para a avaliagio de materiais que sdo muito diicteis ou
apresentam espessura reduzida para ser ensaiado pelo método Ky, ou ainda, para materiais
que apresentam propensdo a crescimento instavel da trinca com ocorréncia de “pop i’ que
poderia invalidar os ensaios realizados de acordo com a norma E 813 para a obtengio do
Jic [111]. E um ensaio que apresenta-se de forma bastante abrangente, uma vez que pode ser
validado mesmo em condi¢Oes onde se tenha, ou ndo, propagagdo estavel da trinca antes da
fratura final Desse modo, o ensaic CTOD pode ser bastante indicado em pesquisa €
desenvolvimento de novas microestruturas, onde ndo se tenha resuitados prévios do

compertamento de fratura dos materiais.

Os corpos de prova recomendados para a obtencdo do CTOD, segundo a norma
ASTM E 1290, sdo os mesmos utilizados para a obtengfo do Jic, cujas configuragdes e
geometrias estdo esquematizadas na figura 2.10 do item 2.4.2. O ensaio do tipo CTOD ndo faz
restricBes 4 espessura do corpo de prova a ser ensaiado, podendo ser igual & espessura do
material de interesse, no entanto, os valores de CTOD caiculados para 0 mesmo matenial,
podem ser influenciados pelas dimensdes ou pelo tipo de amostra utiizada. Os valores
determinados para corpos de prova do tipo C(T) podem ser diferentes daqueles determinados
para amostras do tipo SE(B), ou ainda, podem sofrer variagdes decorrentes das espessuras dos

corpos de prova.

O tamanho da trinca recomendado para a execugdo do ensaio deve estar na faixa de

0,45W < a0 < 0,55W ¢ os carregamentos utilizados para a obtengfo da pré-trinca ndo devem
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ser maiores que a carga Pima.y calculada de acordo com a equagdo 2.18 para corpos de prova
do tipo SE(B) ¢ a equagdo 2.19 para corpos de prova do tipo C(T), onde B € a espessura do
corpo de prova, by € o ligamento ndo trincado (w-ay), Oy € a média aritmética entre o limite de
escoamento (. o2) € o limite de resisténcia a tragdo (o), S a disténcia entre o dispositivo de
aplicagdo da carga para o corpo de prova de flexdo em trés pontos e W a largura do corpo de

prova.

SE(B) - Pimay = 0,5.(B bs” 5,/S) (2.18)
C(T) - Pgay = 0,4.B bo”. 6,/(2W + ag) (2.19)

A norma ASTM E1290 define trés pardmetros de tenacidade a fratura que caracterizam
a resisténcia do material ao surgimento e crescimento posterior de uma trinca em uma
determinada temperatura. Os pardmetros normalizados que representam a somatdria de uma

componente plastica e outra elastica do deslocamento sdo:

© J; - Determina o inicio da propagacdo instavel da trinca quando ndo ha ocorréncia
de propagac@o estavel, antes da maxima carga ou antes do primeiro “pop in”. Definido quando

a propagacdo da trinca € menor que 0,2 mm;

@ &, - Determina o inicic da propagacédo instavel da trinca quando hé ocorréneia de
propagagio estavel, antes da maxima carga ou antes do primeiro “pop in”. Definido quando a

propagacio da trinca € maior que 0,2 mm,;

© &, - Pardmetro que caracteriza o valor da abertura da ponta trinca, quando © ensaic
atinge o inicio da mé&ama carga. Aplicado em situagdes onde se tem a presenca de alta

deformac8o plastica.

O parimetro de tenacidade & fratura (5., 8, ou d,) a ser selecionado vai depender,
entdo, do comportamento do material, que apresentara, em funcfo das suas caracteristicas um
determinado tipo de curva carga-deslocamento. A figura 2.17 mostra os cinco tipos de curvas
tipicas obtidas pelo ensaio CTOD e os pontos P, P, e P, utilizados para a obtengdo do 6., 8, €

Om, TESpECtivamente.
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CARGA, P
o

& - dy k hy A by d by

B P ) o

ABERTURA DA TRINCA, Vp

Figura 2.17 - Curvas caracteristicas obtidas no ensaio CTOD, mostrando a definicdo dos

pontos ( P, Vo), (P, Vi), (P, V) que serdo utilizados nos calculos do 6, 0u 0U 8-

O valor da medida V, de abertura da boca da trinca que sera utilizado no calculo do
CTOD ¢ obtido através da construciio de uma reta paralela a parte inicial da curva carga-
deslocamento, passando por um dos pontos P., P, ou Pp,, dependendo do comportamento do
material ensaiado. Uma vez definido um dos pares { P, V), (P, V) ou (P, V) o valor do

CTOD ¢ calculado através das equagdes 2.20 a 2.23 relacionadas na tabela 2.4.

Um dos cuidados que deve-se ter, durante a andlise de dados para a realizagio do
ensaio CTOD, esta associado com a ocorréncia do “pop-in”. A ASTM E1290 estabelece um
critério que define quando uma instabilidade na curva carga-deslocamento deve ser ou ndo
considerada como “pop-in”. A definigio de um critério para a consideracdo do “pop-in” €
bastante importante, uma vez que uma pequena instabilidade na curva, talvez associada até
mesmo 4 sensibilidade do registrador grafico da méaquina de ensaio, pode gerar duvidas
durante a andlise dos dados, colocando em risco a interpretacio dos resultados. Esse critério €
baseadc na construclio grafica de quatro linhas: OA, BC, CF e BD, na curva experimental

carga-deslocamento como mostra a figura 2.18. A linha OA ¢ uma linha tangente a curva
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carga-deslocamento a partir da origem; a linha BC ¢ paralela a OA; a linha BD ¢ paralela ao
eixo do carregamento ¢ a linha CF ¢ tracada a partir de C passando pelo ponto E. O ponto E ¢
marcado sobre a reta BD em uma distdncia 5% abaixo do ponto B. Quando o ponto G estiver

dentro do dngulo BCF, o “pop-in" devera ser ignorado.

Tabela 2.4 - Equagdes utilizadas para o calculo do CTOD utilizando-se corpos de prova do
tipo SE(B) e do tipo C(T) [111].

K (1-v%) rp (W-2,).V,
8= 4 2.20)
zcysE rp (w'aﬂ) + a9 +2
Y. P
K=": (2.21)
B.W 12
SE(B) 6(a/W)'? {[1,99 - (ag/W)(1-20/W)].[2,15-3,93a/W + 2,7 (ad/ W)’}
Y= {2.22}
{S = 4W) (1+2ay/W){1-a/ W)™
c(m {2+ ay/W) [0,866+4,66{ay W}-13,32{ay/ W)*+14,72(ay/ W) +5,6(as/ W)']
Y= {2.23)
(1-ay/W)*?

onde:

P - Carga correspondente a P, P, ou P, definidas pela a figura 2.17,
K - Fator de intensificagdo de tensio,
v - Coeficiente de Poisson;
oy, - Limite de escoamento na temperatura de interesse;
- Médulo de Young;

E

W - Largura do corpo de prova;
as - Comprimento da trinca;

v

» - Medida de abertura da boca da trinca correspondendo ao valor de V., V. ou V.

™

- Distancia do ponto de medicfo do extensdmetro em relagio 2 face do corpo de prova,

v

- Espessura do corpo de prova,

t, - Fator de rotagdo plastica: - r, = 0,44 para cdp do tipo C(T),

-1 = 0,47 quando 0,45 < 8, < 0,50 ou

- 1, = 0,46 quando 0,50 < a5 < 0,55 para cdp do tipo SE(B).
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Figura 2.18 - Critério proposto pela ASTM E1290 que define 2 significincia da instabilidade
na curva carga-deslocamento para a ocorréncia do “pop-in”. {a} “Pop-in” que ndo deve ser

ignerado. (b) “Pop-in” ignorado segundo o critério proposto pela norma [111].

A ASTM define ainda alguns critérios para a validade do ensaio. No caso do 8, ¢ do
8y, 08 valores do CTOD devem ser iguais ou inferiores 4 capacidade de medida da amostra que
corresponde ao valor obtido para o 8, Quanto ao tamanho da tnnca obtida por fadiga, nfo
devera ser inferior a 0,025W ou 1,3 mm e a diferencga entre as nove medidas realizadas para o

comprimento da trinca ndo deve ser maior que 0,10.a,.

2.5 - Micromecanismos de fratura

A fratura pode ser definida como uma separagiio completa, ou uma fragmentacio de
um solido em duas ou mais partes, devido a aplicagfio de tensBes. A trinca pode ser

considerada como uma falha parcial que pode induzir a uma falha por fratura. Em termos
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macroscopicos, normalmente a fratura pode ser divida em fragil, dactil ou mista. Geralmente a
fratura ductil apresenta superficie opaca acinzentada com evidéncias de deformacdo plastica
intensa [115]. A fratura fragil geralmente é plana, lisa, apresentando pouca evidéncia de
deformagdo plastica [116]. Em termos microscopicos a fratura ou separagio das partes pode
acontecer basicamente por quatro micromecanismos: clivagem, quase-clivagem, alveolar

(“dimples”) e intergranular.

2.5.1 - Clivagem

A fratura por clivagem pode ser definida como 2 separac¢do de um cristal ao longo de
uma determinada orientacfio, cujo processo de separagdo formam novas superficies a partir de
planos preferenciais da estrutura cristalina [117]. A fratura por clivagem, na verdade, ¢ uma
separacdo de planos cristalograficos e normalmente esta associada a baixa energia de fratura.
No entanto, esse micromecanismo de fratura ndo deve ser relacionado a fratura fragil. Segundo
HERTZBERG [118], devido ac comportamento de agos ferriticos de baixa resisténcia
mecanica, que quando fraturados em baixas temperaturas apresentam comportamento fragil e
fraturam por clivagem, os termos “fratura fragil” e “clivagem” tem sido utilizados como
sinbnimos na literatura sobre fratura. Essa associag@o ¢ inadequada uma vez que a fratura
fragil € definida quando o processo de ruptura estiver associado a baixos niveis de absor¢do de
energia ou limitada plasticidade do material na ponta da trinca, enquanto a clivagem descreve
um micromecanismo de falha. Um exemplo do quanto a associagdio da fratura fragil com a
clivagem ¢ inadequada, é demonstrado na fratura de ligas de aluminio de alta resisténcia que
apresenta comportamento tipicamente fragil, sem que haja indicios da ocorréncia da fratura por
clivagem. Outro exemplo que demonstra a diferenga entre esses dois termos, € o caso das ligas
de tungsténio-rénio que, apesar de apresentarem 4% de alongamento com moderada absorgéo
de energia durante a ruptura, fraturam por clivagem. Uma vez que ndo existe uma correlagio
direta entre um determinado micromecanismo de fratura e a quantidade de energia absorvida

durante a fratura, esses dois termos devem ser tratados separadamente [118].
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Um dos aspectos interessantes da fratura por clivagem € que a sua ocorréncia se
verifica por separacdo direta ao longo de planos cristalograficos especificos, que sdo
conhecidos como planos de clivagem ou planos preferenciais de clivagem [119]. Esse
mecanismo € observado em materiais com estrutura crnistalina CCC, HCP e em cristais i6nicos
e covaieﬁtes. A ocorréncia da fratura por clivagem em materiais com estrutura cristalina ctbica
de face centrada (CFC) s6 ¢ venficada em condi¢Ges bastantes especificas, quando o material
é submetido a altas velocidade de deformacgdo e temperaturas extremamente baixas [118]. Em
acos, a clivagem ocorre através do plano (100) da célula unitaria CCC. Isso faz com que a
separacio das partes por clivagem mostre uma superficie plana ao longo dos grios. Como os
grios vizinhos tém orientagdes diferentes, a trinca por clivagem muda de orientagdo no
contorno de gréo e continua sua propagagdo nos planos de clivagem preferenciais [120]. A
fratura por clivagem tem aparéncia lisa e plana, porém, pode apresentar irregularidades
na sua superficie denominadas como padrBes de rios e linguas de clivagem [115}. Segundo
BROEK [121] os padrdes de rio surgem devido & movimentagio de discordancias em hélice, e
as linguas de clivagem sfo formacges que ocorrem localizadamente pela fratura ao longo de

uma interface macla-matriz,

Diversos pesquisadores [122-124] tém verificado que o processo de clivagem envolve
estagios de nucleagdo e propagacido e é controlado por tensdo, ou seja, a clivagem ocorrera
quando a tensio exceder um valor critico or. Em alguns sistemas metalicos a clivagem ¢
instdvel porgue seu inicic € mais dificil que sua propagacio e, conseguentemente, uma vez
iniciada, a frente da trinca avanga com velocidades de propagacdo extremamente elevadas até

que sejam atingidas condi¢fes que impecam o seu prosseguimento [116,119].

2.5.2 - Quase-Clivagem

A quase-clivagem pode, como no caso da clivagem, ser definida pela separagiio de
planos cristalograficos, porém, as facetas de quase-clivagem, segundo BATES {122], ndo sdo
planos verdadeiros de clivagem. Esse micromecanismo de fratura ¢ normalmente verificado

em acos temperados e revenidos, com microestrutura de martensita revenida, onde as facetas



de quase-clivagem sdo nucleadas a partir de carbonetos e se caracterizam por uma certa

indefinicdo dos planos de clivagem [125].

A fratura por quase-clivagem apresenta facetas; no entanto, pode-se ter ao seu redor a
presenga de “dimples”, como mostra a figura 2.19. Nas analises realizadas por PARK [126] em
um ago eutetdide perlitico, verificou-se diversas facetas de quase-clivagem na superficie de
fratura de corpos de prova ensaiados por tragdo, onde foram detectados indicios que o ponto

de nucleagdo dessas facetas foram regiSes com a presenga de “dimples”.

Figura 2.19 - Fractografia em um ago baixo carbono microligado ao Nb-Ti com microestrutura
ferritico-martensitica apresentando regides com aspecto alveolar e regides onde tem-se a

presenca de facetas de quase-clivagem . Microscopia eletrdnica de varredura [84].

2.5.3 - Fratura alveolar

O micromecanismo de fratura alveolar é um modo de fratura associado a presenca de
deformacio plastica do ponto de vista microscdpico e se caracteriza pela presenga de alvedlos

(“dimples™) sobre a superficie de fratura. Sabe-se que os “dimples” sio microcavidades
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formadas a partir de inclusdes ou particulas de segunda fase, ¢ na sua formacdo estdo
envolvidos processos de nucieagdo. crescimento e coalescimento de vazios nessas particulas,

que levam o matenal a ruptura.

O modo de ruptura por “dimples” € bastante comum em diversos materiais de uso em
engenharia que sdo, na sua maioria, ligas contendo grande quantidade de particulas como
carbonetos, nitretos, carbonitretos ¢ inclusdes ndo metalicas que interferem no processo de
fratura {120}, Durante a solicitagdo, o material fica sujeito a presenga de elevadas tensGes
internas de cisalhamento, que provocam a indugdo de microporosidades, que passam a atuar
como concentradores de tensdes [115] O critério para a nucleagio de vazios é bastante
complexo e depende de diversos fatores como tamanho das inclusdes, modo de deformagio,
nivel de tensfo e pureza do material [1 18], Normalmente, a nucleagdo de microcavidades ira
ocorrer pela separagdo entre as particulas de segunda fase e a matriz, ou pela fratura da
propria particula {127]. Com o aumento do fluxo plastico, ocorre 0 aumento das dimensdes

das microcavidades , formando os alvéolos ou “dimples™.

Através da analise das superficies de fratura de diversos materiais, ¢ bastante comum
verificarmos a presenca de “dimples™ de diversos tamanhos que sdo formados de acordo com
0s espagos entre os vazios adjacentes e de acordo com os tipos e dimensdes das inclusdes.
Para um determinado material que apresenta mais de um tipo de inclusdes, distribuidas de
forma aleat6ria, normalmente serdo encontrados vazios com tamanhos diferentes na superficie

de fratura como mostra a figura 2.20 {118].

E importante também, deixar bem estabelecido que o processo de nucleagio,
crescimento e coalescimento de vazios, do ponto de vista microscopico, envolve deformacio
plastica intensa. No entanto, do mesmo modo que foi discutido na clivagem, o
micromecanismo de fratura alveolar, ndo deve estar relacionado a fratura dictil uma vez que
diversos materiais que apresentam modo de fratura fragil do ponto de vista macroscopico,
como algumas ligas de aluminio e a maioria dos materiais de alta resisténcia, apresentam

micromecanismo de fratura alveolar como mostra o exemplo a figura 2.21.



Figura 2.20 - Fractografia em um ago baixo carbono microligado ao Nb-Ti com microestrutura
ferritico-perlitica apresentando regiGes com diversos tamanhos de alveolos. Microscopia

eletronica de varredura [84].

Figura 2.21 - Fractografia em uma liga de aluminio 7475 de alta resisténcia mecinica que
apesar de apresentar micromecanismo de fratura alveolar “dimples”, do ponto de vista
macroscopico o modo de fratura ¢ considerado fragil, uma vez que estdo envolvidos baixos
indices de energia durante a ruptura, Microscopia eletrénica de varredura. (Cortesia - Prof.

Dr. Luiz Rogério de Oliveira Hein - FEG-UNESP - Guaratingueta).
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2.5.4 - Fratura intergranular

A fratura intergranular ¢ um modo de ruptura associada a uma decoesdo entre os
grios de uma estrutura cristalina. Esse modo de fratura pode ter como origem diversos

processos. Entre os mais comuns destacam-se | 118, 119,128,129}

@ Nucleagdo e coalescencia de microvazios em inclusdes ou particulas de segunda fase

ao longo dos contornos de grio,

@ Nucleacdo de trincas e microvazios associados a exposicdo do material em altas

temperaturas e elevadas tensdes,

© Decoesdo entre os grios devido a segregacio de impurezas nos contornos de graos
associadas a atmosferas agressivas como hidrogénio gasoso, metais liquidos ou

metais com baixo ponto de fusdo como chumbo, estanho ou cadmio;

© Corrosio sob tensdo associada a ataque quimico do material ao longo dos contornos

de grio.

A superficie de um material que sofreu fratura intergranular apresenta uma morfologia
bastante particular, mostrando um aspecto tri-dimensional dos grios que compde a liga. A
fratura intergranular normalmente esta associada a baixos niveis de energia, porém em alguns
casos, podem ser verificados sinais de deformagido plastica nos contornos dos grios fazendo

com que ndo seja conveniente a associacio desse micromecanismo com a fratura fragil [115].



Capitulo 3

Materiais e Métodos

3.1 - Material

O matenal utilizado neste trabalho foi um ago microligados ao nidbio-titdnio (Nb-Ti)
fornecido pela Companhia Siderurgica Paulista. Esse ago foi produzido segundo a norma API
{American Petroleum Institute) [130] e € utilizado, basicamente, na confecgdo de tubos para a
indastria petrolifera. O material, recebido na forma de chapas com espessuras de ¢ mm, fot
obtido por lingotamento continuo e trabalhado no laminador de chapas grossas da COSIPA. O
material, apds a solidificagdo, foi laminado na forma de placas e resfriado at€ a temperatura
ambiente. Em seguida foi submetido a reaquecimento a 1150 °C, lamina¢do de desbaste e

laminacdo controlada.

A analise quimica do material foi realizada por difragdo de raios X na empresa
Eletrometal, onde obteve-se as porcentagens em peso dos principais elementos, mostrados na
tabela 3.1. Os resultados obtidos pela analise guimica estdo dentro dos limites estabelecidos

pela norma API specification 5L [130].

Tabela 3.1 - Composicio quimica em peso dos principais elementos do ago API 5L X65

utilizado neste trabaiho.

Elemento C Mn Si P 5 Cr Ni v Ti Nb Al
% empese | 0,098 | 1,63 | 633 | 0,026 | 5,002 | 0,61 | 0,02 | <001 6,022 | 0,040 | 6,051




3.2 - Ensaios de dilatometria

Para que fosse possivel a sele¢do das temperaturas de tratamento térmico, inicialmente
foram realizados os ensaios de dilatometria com o objetivo de determinar as linhas de
transformagdo de aquecimento (Ac), Aci) e (Ar; e Ar;) de resfriamento, que delimitam a
regido intercritica (regido do diagrama Fe - C onde se tem o equilibrio das fases o + v). Os
elementos de liga presentes no ago API, como o nidbio € o titdnio, dependendo da quantidade
adicionada, podem exercer influéncia acentuada nas linhas de transformag@o do diagrama
de fases [131]. Com esses resultados foi possivel selecionar as temperaturas de interesse
quando se desejou realizar uma austenitizacio completa ou estimar a fragdo volumétrica das

fases (o e v) quando o material fol submetido ao tratamento térmico intercritico.

Esses ensaios foram conduzidos em um dilatdmetro da empresa Eletrometal, onde
foram determinadas as linhas de transforma¢do no aquecimento e no resfriamento. Para o
aquecimento foi utilizada uma velocidade de 1 °C/s e para o resfriamento duas velocidades
0,1 °C/s ¢ 0,3 °C/s. Essas velocidades foram selecionadas em fungio das condigfes praticas

que seriam submetidos os corpos de prova durante os tratamentos térmicos realizados neste
trabalho.

Através da analise dos resultados obtidos pelo ensaic de dilatometria, apresentados na
tabela 3.2, pode-se verificar que os elementos de microadigdo provocaram um decréscimo nas
temperaturas Ar; e Ar; quando comparados com os valores fornecidos pela literatura para um
aco com teor de carbono semelhante, sem elementos de liga, que apresentam Ar; em torno de

710 °C e Ar; em torno de 850 °C [132].

Tabela 3.2 - Resultados obtidos para o ensaio de dilatometria para algumas temperaturas de

transformacgio do ago API 5L X635 utilizado neste trabalho.

Taxa ( °C/s) Agy CO) Acs {°0) Ar: (°0) Ary (°C)
Aguecimento 1.0 742 897 # #
Resfriamento 0,3 # # 669 815
Resfriamento 0,1 # # 659 820
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3.3 - Tratamentos térmicos

Os tratamentos térmicos foram realizados em dois fornos de resisténcia de marca
EDG - Equipamentos ¢ Controladores. Esses fornos estdo equipados com controle diferencial-
integral de temperatura, o que permittu uma oscilagio maxima de temperatura de
aproximadamente 2 °C. As rotas selecionadas para os tratamentos térmicos podem ser
divididas em dois grupos. no primeiro, o material foi submetido a uma austenitizagio completa
e, em seguida, submetido a diferentes taxas de resfriamento. Ainda dentro desse grupo de
tratamentos térmicos, um lote de amostras foi austenitizado, mergulhado em um banho de sal
do tipo DURFERRIT AS-140 a base de nitratos, com uma temperatura abaixo da linha Ar; e
em seguida resfriado até a temperatura'ambiente. No segundo grupo as amostras foram
austenitizadas, resfriadas até a uma temperatura dentro da regido mtercritica ¢ submetidas a
diferentes taxas de resfriamento. Com esses tratamentos térmicos foram obtidas dez condigdes
metalirgicas distintas que foram analisadas e comparadas com o ago no estadoc como
fornecido. As temperaturas, tempos de tratamento e taxas de resfriamento foram definidas a

partir de diversos ensaios preliminares que serdo descritos a seguir.

3.3.1 - Ensaios preliminares

Para a definicdo das rotas de tratamentos térmicos a serem utilizados, foram obtidas
uma série de microestruturas que foram submetidas a ensaio preliminares, com o objetivo de
verificar as combinagdes de resisténcia e tenacidade e comparar com o resultados do age no
estado como-fornecido. Durante os tratamentos térmicos preliminares, foram variados diversos

parametros como temperatura, tempos de tratamentos térmicos ¢ taxas de resfriamento,

A partir desses ensaios preliminares foi possivel otimizar os tratamentos térmicos
subsequentes através da reducfo dos tempos de exposicio em altas temperaturas ¢ da
especificacdo de novas rotas de tratamento que possibilitasse a obtengfo de condigdes
metalGrgicas distintas. Foi possivel verificar também que o mecanismo que atua de forma mais

eficaz nas combinagdes de resisténcia mecénica e tenacidade € a taxa de resfriamento. Para a
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obtengdo das taxas de resfriamento foram selecionados quatro meios utilizados para a extragio
de calor: 4gua a 20 °C, dlec de témpera PETRONASA 20A, 6leo PETRONASA 404 de alta
viscosidade e o Ultimo meio de resfriamento foi realizado com ventilagio forgada através de
jatos de ar comprimido aplicados sobre as amostras. O volume de Oleo e de agua, de
aproximadamente 100 litros, foi dimensionado para que nfo houvesse variagiio significativa de

temperatura dos banhos de resfriamento.

O monitoramento das curvas de resfriamento foi realizado por intermédio de um
termopar cromel-alumel inseridlc em  um corpo de prova de 10 mm de didmetro,
devidamente acoplado a um sistema computadorizado de aquisicio de dados, onde obteve-se
uma curva de resfriamento, para cada situaco utilizada, como mostra o exemplo da
figura 3.1, A partir dessas curvas foram calculadas as taxas médias de resfriamento para o

intervalo de 750 a 200 °C, cujo resultados estdo apresentados pela tabela 3.3,

700 -
800 —
500 —
200

300 -

TEMPERATURA ( C)

2000 -

100 -

G t N ' i i i T
18 18 20 25 30 35 40

TEMPO (3

Figura 3.1 - Curva de resfriamento obtida para um corpo de prova de 10 mm de didmetro

mergulhado em dleo de témpera Petronasa 20A sem agitago 3 partir de 770 °C.
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Tabela 3.3 - Taxa media obtida para os diferentes meios de resfriamento utilizados neste

trabalho.
Meio de resfriamento Taxa média (°C/s)
Agna 50
Oleo Petronasa 20A 23
Oleo Petronasa 404 16
Ventilacdo forcada 7

3.3.2 - Tratamentos térmices realizados e nomenclatura das condicoes estudadas

Os corpos de prova que foram submetidos aos tratamentos térmicos foram separados
em dez lotes. Cada lote de amostras foi devidamente agrupado em um suporte com uma
distdncia de aproximadamente S mm entre as amostras para que fosse evitada heterogeneidade
no resfriamento. As rotas de tratamentos térmicos selecionadas para os primeiros cinco lotes,
consistiu em uma austenitizagdo a 920 °C por 40 minutos, e resfriamento em diferentes taxas:
7, 16, 23 e 50 °C/s, sendo que um desses lotes foi submetido a um tratamento térmico de
austémpera que consistiu em austenitizagdo a 920 °C por 40 minutos, resfriamento em um

banho de sal a 370 °C e manutengio por 20 minutos seguido de resfriamento a 50 °Cls.

Os outros cinco lotes restantes foram submetidos a um tratamento térmico intercritico,
que consistiu em uma austenitizagdo a 920 °C por 40 minutos, resfriamento até 770 °C com
manutengdo nessa temperatura por 40 minutos seguido de resfriamento a 7, 16, 23 e 50 °C/s,
sendo que um desses lotes foi submetido a austenitizagio a 920 °C por 40 minutos,
resfriamento até 710 °C com manutengdo nessa temperatura por 40 minutos e resfriamento a
16 °C/s. A seqiéncia dos tratamentos térmicos utilizados estdo ilustrados na figura 3.2 e a
descricio completa de todos os tratamentos e a nomenclatura, adotada para cada condigio

metalirgica estudada, estdo descritas na tabela 3.4,
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Figura 3.2 - Esquema mostrando as diversas rotas de tratamento térmico utilizadas: (a)
austenitizaclo a 920 °C seguido de resfriamento em diferentes taxas, (b) austémpera em banho
de sal mantido em 370 °C por 20 minutos, (¢} témpera intercritica a 770 °C seguido de

resfnamento em diferentes taxas, (d) témpera intercritica a 710 °C seguido de resfriamento a

16 °C/s.



Tabela 3 4- Nomenclatura adotada para cada condigdo metalurgica estudada neste trabalho.
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NOMENCLATURA

TRATAMENTO TERMICOQ

CF

Material no estado come fornecide.

920 -7 °Cls

Aquecimento a 920 °C ¢ manutencio por 48 minutos;

Resfriamento 2 7 °C/s.

920 - 16 °C/s

Agquecimente a 920 °C ¢ manutengio por 40 minutos;

Resfriamento a 16 °C/s,

926 - 23 °C/s

Aquecimento a 920 °C ¢ maputen¢do por 4¢ minutos;

Resfriamento a 23 °C/s.

920 - 50 °C/s

Aquecimento a 920 °C ¢ manutenciio por 40 minutos;

Resfriamento a 50 °C/s.

A-376°C

Aquecimento a 920 °C ¢ manutenciic por 40 minutos;
Resfriamento em um banho de sal a 370 °C e manutengie por 20 minutos;

Resfriamento & 50 “C/s.

770 -7 °Cls

Aquecimento a 920 °C e manutencio por 4¢ minutos;
Resfriamento a 770 °C ¢ manutencio por 40 minutos;

Resfriamento a 7 °C/s.

778 - 16 °C/s

Aquecimento a 92¢ °C e manutenciio por 40 minutos;
Resfriamento 2 770 °C ¢ manutencio por 40 minutos;

Resfriamento 2 16 °C/s.

770 - 23 °Cls

Aquecimento a 920 °C e manuiengdo por 40 minutos;
Resfriamento a 770 °C e manutencie por 40 minutos;

Resfriamento a 23 °C/s.

776 - 50 °C/s

Agquecimento a 920 *C e manutengio por 40 minutos;
Resfriamento a 77¢ °C ¢ maautencio por 40 minutos;
Resfriamento a 50 °C/s.

71% - 16 °C/s

Aquecimento 2 $20 °C e manutengio per 40 minutos;
Resfriamento a 716 °C ¢ manutencio por 40 minutos;

Resfriaments a 16 °C/s.
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3.4 - Ensaios de tracio

Os corpos de prova apropriados para o ensaio de tragdo cuja geometria esta indicada
na figura 3.3, foram usinados segundo a norma ASTM ES8 [133] e a simbologia adotada para
os parametros do ensaio foi baseada na norma ABNT NBR 6152 [134] Foram preparados
cinco corpos de prova por condi¢do, retirados no sentido da laminagdo e as amostras que
foram submetidas aos tratamentos térmicos foram usinadas com sobremetal de 0,5 mm. Apos
os tratamentos térmicos foi realizada uma usinagem para retirada do sobremetal e o

acabamento superficial feito com uma sequéncia de lixas com granulagdo de 220, 320, 400 e

600

OT
U e P . ﬁ}o
bos —

30 40

Figura 3.3 - Geometria do corpo de prova utilizados nos ensaios de tragdo.

Para os ensaios foi utilizada uma maquina MTS modelo 812, com capacidade para 10
toneladas, onde foram determinados os pardmetros de limite de escoamento {G.), limite de
resisténcia a tragdo (o), alongamento total (A), e modulo de elasticidade (E). O alongamento
foi medido através de um extensdmetro MTS 632.136.20, fixado no comprimento util dos
corpos de prova por intermédio de elasticos. Para as situagdes que ndo apresentavam
descontinuidade no escoamento, o limite de escoamento foi determinado a partir de uma
deformagdo plastica de 0,2 %. Além dos pardmetros retirados do ensaio, foi calculada a razio
de escoamento do material, através da divisio do limite de escoamento (c.) pelo limite de

resisténcia a tragio {Gy).
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3.5 - Ensaios de tenacidade a fratura

Os ensaios de tenacidade 2 fratura utilizados foram do tipo CTOD, que se baseia na
média dos valores de abertura da ponta de uma trinca, em fungdo de um carregamento
monotdnico. Os corpos de prova apropriados para os ensaios de tenacidade a fratura, do tipo
SE(B) com flexdo em trés pontos, cuja geometria esta esquematizada na figura 3.4, foram
especificados segundo a norma ASTM E 1290 [111]. A ASTM define diversas formas de
orientagGes para a retirada dos corpos de prova de tenacidade a fratura, como mostra a
figura 3.6. Normalmente a tenacidade a fratura ¢ maxima quando o plano da trinca tem
orientagdo L - T, sendo que nesse caso, este plano € perpendicuiar a orientagdio preferencial ou
textura do material conformado, e ¢ minima quando a orientagdo € S - T [118]. Para este

trabalho foi selecionada a condi¢do de maior tenacidade.

Figura 3 4 - Geometria do corpo de prova do tipo flexfo em trés pontos utilizados nos ensaios
CTOD.
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Figura 3.5 - Forma de retirada e nomenclatura de corpos de prova na forma de chapa [107].

Inicialmente os corpos de prova do tipo flexdo em trés pontos foram submetidos a um
carregamento ciclico na maquina de ensaio, com a opg¢do de controle de carga e freqiiéncia de
25 Hz, onde gerou-se uma pré-trinca por fadiga na raiz do entalhe de cada um dos corpos de
prova. A pre-trinca foi nucleada utilizando-se dois estagios de propagagdo, delimitados por
riscos na superficie do corpo de prova, como mostra a figura 3.6, No primeiro estigio foram
utilizadas cargas mais elevadas com o objetivo de acelerar a nucleagdo e a propagagio da pré-
trinca. No segundo estagio houve reducio do nivel de carregamento, de modo a obedecer as
recomendagbes da norma. Os valores das cargas utilizadas para a nucleagdo da pré-trinca por
fadiga e o fator de intensificacdo de tensdo variaram em fun¢do da resisténcia mecinica de cada

condicio metalirgica. A tabela 3.5 relaciona os valores utilizados para o ago na condicio

como-fornecido.

Tabela 3.5 - Valores dos carregamentos e do fator de intensificagdo de tensdo utilizados para a

obtengdo da pré-trinca por fadiga na condi¢io como-fornecida.

Estagio _ Pluan Praim) K {max) Ky (min)
1° Estdgio 1080 N 108 N 21,6 MPavym 2,16 MPavm’
2° Estigio 932 N 932N 18,7 MPavm 1,87 MPaVm
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Os ensaios de tenacidade & fratura foram realizados & temperatura ambiente em uma
maquina MTS, utilizando-se controle de deslocamento do atuador com velocidade de 0,01
mmy's, A medida de abertura da ponta da trinca foi realizada com o auxilio de um extensGmetro
("clip on gage") MTS modelo 632.03C.20, acoplado no corpo de prova, como mostra a figura
3.6. O par@metro de tepacidade utilizado foi 0 8., ou seja, o valor do CTOD quando ¢ ensaio

atinge a maxima carga.

Durante o ensaio foi registrada uma curva da carga em fungdo da abertura do
extensOmetro. No caso do material estudado, a curva se apresentou de forma continua sem a
presenca de “pop in”. A figura 3.7 (a) mostra, esquematicamente, o critério adotado para a
retirada dos valores da carga maxima (P,) ¢ da componente plastica do deslocamento total
(Vy), que foi diferente do método apresentado pela norma ASTM E 1290, uma vez que as
curvas obtidas nfo apresentaram, de forma definida, um patamar de inicio da maxima carga,
como mostra a figura 3.7 (b). Os ensaios foram interrompidos apOs a carga ter atingido o valor

maximo,

CARGA

CARGA

Figura 3.6 - Esquema representativo do modo de fixagio do extensbmetro para a medida do

deslocamento da ponia da trinca.
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Figura 3.7 - Curvas tensdo deslocamento obtidas pelo ensaio do tipo CTOD. {a) Cnténo
adotado para a retirada dos valores da carga maxima (P,) e da componente plastica do
deslocamento total (V). (b) Método apresentado pela norma ASTM E 1290 definido quando

ocorrer um patamar de inicio da maxima carga.

Apés o ensaio os corpos de prova foram colocados em um recipiente contendo
nitrogénio liquido e, em seguida fraturados, obtendo-se assim, uma disting8o entre a zona
entalhada, a pré-trinca por fadiga, a regido de propagagdo duranie o ensaio ¢ a zona
correspondente a fratura por clivagem final, conforme figura 3.8. A pré-trinca foi medida nas
duas metades, considerando-se como referéncia para o comprimento da trinca {a¢), © maior
comprimento da trinca de fadiga. Esse critério fol adotado uma vez que a frente de propagagio
da trinca obtida foi plana apresentando pequena variacdo do comprimento da trinca a, ac
longo da espessura do corpo de prova. Os valores obtidos para a, representam a media
aritmética de seis medidas realizadas em um microscopio de medigio de duas coordenadas de

marca CARL ZEISS, modelo ZKM 01-250C.

(O 8, foi calculado de acordo com as equagdes apresentadas na tabela 2.4 do capitulo
anterior. Todos os calculos dos valores de CTOD foram realizados com o auxilio de uma

planitha desenvolvida no software EXCEL.
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por clivagem

Entalhe

Pré-trinca de fadiga

Propagacio da trinca
durante o ensaio

Figura 3.8 - Superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade a fratura (MEV).

3.6 - Ensaios de dureza

Os ensatos de dureza foram realizados em escala Vickers, em um durdmetro
HECKERT - WPM modelo HPO 250, utilizando-se uma carga de 15 kgf por um tempo de
aplicagio de 20 segundos. Os valores foram obtidos pela média aritmética de, no minimo,
cinco medidas efetuadas em uma das faces dos corpos de tenacidade a fratura. Estes ensaios
foram realizados observando as recomendacdes da norma ASTM E 92 [135]. As diagonais das
impressdes foram medidas no visor do aparelho, e a média delas convertidas em dureza

Vickers (Hv) conforme tabelas de conversdo para carga utilizada.

3.7 - Analise por microscopia éptica

Apds os tratamento térmicos foram selecionadas as amostras para embutimento. As

amostras submetidas aos exames de metalografia e de microdureza foram lixadas em uma
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sequéncia de granulometria de 220 a 1200, dentro do procedimento convencional. O polimento

fino foi realizado em pasta de diamante com granulometria de 6 a 0.25 um.

As amostras, em vanas condi¢des do material, foram observadas e fotografadas em um
banco metalografico do tipo NEOPHOT 30, onde foram realizadas observagdes qualitativas e
quantitativas de aspectos microestruturais, onde determinou-se as fases presentes na amostra,
fragdo volumétrica e microdureza das fases. As amostras foram atacadas com dois tipos de
reagentes: nital 2 % e o reagente de Le Pera [136]). O nital revela a ferrita com uma cor branca
¢ os produtos transformados com uma cor escura, enquanto o reagente de Le Pera revela a

martensita branca , a ferrita marrom e a bainita preta [98].

As fragdes volumétricas das fases foram determinadas utilizando a técnica da contagem
de pontos {137], usando uma grade ou reticulado instalado no microscopio. A pratica consiste
na contagem do numero de pontos do reticulado que incide sobre a fase de interesse. Os
pontos que incidiram sobre contornos foram contados como 1/2. A relagio entre o niimero de
pontos incidentes e o nimero total de pontos do reticulado fornece, diretamente, a fragio

volumétrica das fases.

A microdureza das fases foi medida em escala Vickers em um microdurdémetro
mstalado no banco metalografico, utilizando uma carga de 10 gf. A escolha da carga foi em
fungfo do tamanho da impressfo, de modo que nfo pudesse sofrer interferéncia de outra fase

presente.

3.8 - Analise por microscopiza eletrénica de varredura

As superficies de fratura dos corpos de prova de tenacidade foram analisadas em todas
as condigBes metalirgicas pesquisadas, em um microscopio eletrdnico de varredura JEOL
modelo JXA 840A. A superficie de fratura das amostras, inicialmente, foram protegidas com
uma pelicula de esmalte, logo apos a fratura final, para a protecdc contra a formacio de dxido.
Esta protecdio foi removida utilizando-se acetona e um limpador a base de ultra-som. Em

seguida as amostras foram coladas em um suporte com uma cola de prata condutora. A analise



teve como objetivo correlacionar aspectos mMmICroscopicos € macroscopicos com  as
propriedades mecanicas € com os valores obtidos para a tenacidade a fratura. Também foram
realizadas analises qualitativas dos elementos de algumas inclusdes para se tentar definir que

tipo de incluses estavam presentes, como por exemplo 0xidos ou sulfetos.

A microscopia eletrbnica de varredura também foi utilizada para auxiliar na
caracterizacdo das fases presentes nas diversas condigdes microestruturais. Para a observagdo
da superficie as amostras foram cortadas, embutidas, lixadas, polidas e atacadas com
Nital 2 %. Depois de atacadas elas foram desembutidas e metalizadas com ouro em um
metalizador BAL-TEC modelo SCD 050, por um periodo de 60 segundos com uma corrente
de 40 A, o que representa aproximadamente uma camada de 150 A de deposi¢io. Essa
deposi¢io ndo interfere na imagem, apenaé melhora sua nitidez devido a methor condutividade

do ouro. Foram utilizados aumentos de 2.000 a 10.000 vezes para a observagio das fases.



Capitulo 4

Resultados e Discussio

4.1 - Aspectos Microestruturais

Conforme citado anteriormente, o objetivo deste trabalho foi o de estudar a influéncia
da taxa de resfriamento nas propriedades mecanicas de um ago microligado ao Nb-Ti
procurando, mais especificamente, melhores correlagdes entre resisténcia mecinica e
tenacidade & fratura. Estas melhores correlagbes de propriedades podem ser atingidas através
de alteragBes de composi¢io quimica, mudangas no processo de laminacio controlada ou por
mecanismos de transformacdo de fases. As aiteragdes de propriedades mecénicas, obtidas neste
trabalho foram, principalmente, devido ao mecanismo de transformacgdc de fases. Foram
obtidas diversas microestruturas para o ago API 5L X65, sendo que em algumas delas, foi
possivel a obtencdo de melhores correlagdes de propriedades mecénicas. Através das analises
microestruturais realizadas, pode-se supor que estes ganhos foram possiveis devido a uma

melhor interagiio entre as fases presentes.

E importante deixar bem estabelecido que, devido a aplicag@o do resfriamento forcado
em diversas taxas que variaram de 7 a 50 °C/s, houve o cruzamento de diversas linhas de
transformagc do diagrama de transformagdo-tempo-temperatura (TTT), onde obteve-se,
em alguns casos, microestruturas multifisicas de composi¢des complexas e, portanto, de
dificil caracterizacdo. Devide a estas dificuldades as microestruturas foram discutidas

com base nos resultados obtidos por microscopia Otica, microscopia eletrénica de
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varredura ¢ pelos diagramas TTT fornecidos pela literatura. onde se procurou, através da
analise desses pardmetros, relacionar as fases mais provaveis presentes em cada condicio de

resfriamento.

4.1.1- Microestruturas

As micrografias das figuras 4.1 a 4.5 mostram as microestruturas obtidas para
a condi¢do como fornecida e para as condigdes aquecidas a 920 °C por quarenta
minutos ¢ resfriadas em diferentes - taxas, onde pode-se notar diferencas acentuadas,
provocadas pelas variagdes da velocidade de resfriamento. Inicialmente, para o ago
como fornecido, a microestrutura era tipicamente ferritico-perlitica, com tamanho de grao
relativamente pequeno e com textura de laminagio bem definida (figura 4.1). Através
da analise da micrografia obtida por microscopia eletrénica de varredura apresentada na
figura 4.1 (b) pode-se verificar, de forma mais detalhada, as duas fases presentes ¢ 0s
contornos de grdo do ago no estado como-fornecido. Nessa figura é possivel identificar a
matriz ferritica, ao fundo, com aparéncia escura e as lamelas de cementita que

compdem a perlita.

Apos os tratamentos térmicos foram observadas grandes diferengas microestrututrais,
Através da analise das micrografias das amostras resfriadas com taxa de 7 °C/s a partir de
920 °C mostrada na figura 4.2, pode-se notar, tanto por microscopia Otica, quanto por por
microscopia eletrdnica de varredura, a presenca de trés fases. Pela figura 4.2 (b) nota-se a
presenga de uma matriz ferritica, uma regiio perlitica de morfologia lamelar e diversas
regides planas com um aspecto diferente daqueles que se observa nas microestruturas
habituais, como ferrita, perlita, bainita ou martensita. Para a taxa de resfriamento
utilizadas, nesta microestrutura ¢ bastante possivel a presenga de uma certa quantidade de

austenita retida [138]

O trabalho de TOKIMATSU [15] descreve alguns aspectos favoraveis a ocorréncia de

austenita retida nos acos, que podem auxiliar no entendimento da formacdic dessas



microestruturas. Os estudos realizados sugerem que a taxa de resfriamento provoca grande
influéncia na quantidade de austenita retida. Se a taxa de resfriamento ¢ muito elevada, tal
como a promovida pelo resfriamento em agua, a transformacdo da austenita pode ser muito
acentuada devido a transformacio induzida por tensio. Em contraste, quando o resfriamento ¢
muito lento, a retencdo de austenita € pequena, devido a disponibilidade de um tempo maior
para a sua transformacdo. Como em taxas de resfriamento muito altas (témpera em agua) e
muito baixas (recozimento) ha uma tendéncia de formacdo de quantidades  reduzidas de
austenita retida, pode-se supor que exista uma taxa de resfriamento que se obtém o maximo
teor desse constituinte. COLOMBAROLI [139] postulou que o maximo & obtido para a
velocidade critica de témpera ou para o inicio da transformagdo bainitica. Essas observagdes
indicam que a fase plana que aparece na microestrutura resfriada a 7 °C/s (figura 4.2b),

provavelmente seja composta por alguma parcela de austenita retida.

Uma outra hipotese para a composigdo desta fase, pode ser explicada pelo mecanismo
de transformagdo martensitica. A bibliografia basica sobre a formacdo da martensita a descreve
como uma solugdo supersaturada de carbono num reticulado tetragonal de corpo centrado,
cuja relagdo dos pardmetros da rede para os agos ao carbono pode ser definida pela

equacdo 4.1 [140]:
cla=1+0,0467 . (% C em peso) 4.1}

A estrutura seria, portanto, cubica de corpo centrada quando o teor de carbono
estivesse proximo a zero. No caso da microestrutura resfriada a 7 °C/s mostrada figura 4.2,
nio se tem divida que durante a sua formacdo tenha ocorrido um mecanismo de difusdo, uma
vez que o matenal estava totalmente austenitizado a 920 °C e, a apés o resfriamento, foi
possivel identificar uma matriz ferritica com algumas coldnias lamelares de perlita. Deste
modo, a fase plana em questfo pode ter sido formada por um mecanismo de cisalhamento da
austenita remanescente, que nio se transformou em perlita ou ferrita, tendo porém relagdo c/a
de distor¢io da rede tendendo a um. Deste modo, esta microestrutura seria composta de

ferrita, perlita e martensita com pequena distorgio do reticulado,



Esse resultado ndo contrasta com os resultados de SANTOS eral [141] que
também obtiveram microestruturas compostas de ferrita, perlita e martensita em um aco
com 0,15 %C, 1,39 % Mn, 0,39% Si, 0,046% Nb e 0,046 % V, embora tenham utilizado
uma rota de tratamento térmico um pouco diferente da utilizada neste trabalho. No
trabalho de Santos [141], o ago foi austenitizado a 900 °C por 15 minutos, resfriado ao ar
até uma temperatura em torno de 600 °C, e em seguida resfriados em duas taxas distintas
(36 e 300°C/s) até a temperatura ambiente. A tabela 4.1 mostra as fragdes volumétricas de

ferrita perlita e martensita obtidas para as duas rotas de tratamentos térmicos utilizados.

Tabela 4.1 - Fragdo volumétrica das fases ferrita, perlita e martensita obtidas pelo trabalho de
SANTOS ez al [141], onde as amostras foram austenitizadas a 900 ° C por 15 minutos,

resfriadas ao ar até uma temperatura entre 600 a 660 °C, seguido de resfriamento acelerado.

Temperatura de inicie de Taxa de resfriamento Constituintes Fracgdo volumétrica
resfriamento forgade (°C) forgado (°C/s) {%)
martensita i
600 36 ferrita 84
perlita 15
martensita 20
660 300 ferrita 77
perlita 3

Os estudos de SPINELLI [142] mostraram também que algumas microestruturas
desenvolvidas na regido termicamente afetada por soldagem, apresentaram uma fase plana
muito semelhante a fase obtida pelo ago austenitizado a 920 °C e resfriado a 7 °C/s, mostrada
na figura 4.2 (b) deste trabalho. Neste caso, a fase obtida por SPINELLI [142], cuja
microestrutura estd mostrada na figura 4.6, foi descrita como uma microfase formada por uma

maior concentracio de elementos de liga como nidbio, titdnio e manganés.

O trabalho realizado por DAVIS e KING [2], descreve o efeito da taxa de resfriamento
na microestrutura de um ago de alta resisténcia e baixa liga reaquecido na regifio intercritica,
onde sdo aplicados alguns ciclos de tratamentos térmicos para estudo do desenvolvimento de

microestruturas. Durante o aquecimento do material até a regifio intercritica ocorre,
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inicialmente, a nucleacdo e crescimento da austenita nos contornos da microestrutura
prévia. Em seguida, estas ilhas de austenita se tornam enriquecidas apenas por
carbono, uma vez que nio houve tempo suficiente para a difusio de elementos
substitucionais e, durante o resfriamento, se transformam em um produto comumente

denominado por constituinte MA_

Diversos autores [95,143-147] que trabatham com desenvolvimento de microestruturas
de agos de baixo carbono obtidos por resfriamento acelerado, tém identificado a segunda fase
dessas microestruturas, quando se tem a presenca de martensita e austenita retida, como
constituintes MA. O trabalho de DOGAN ef af [147] colocou de forma clara a convencdo que
utilizou para denominar esta fase. O termo constituinte MA foi utilizado para descrever os
constituintes que aparecem com tonalidade marrom quando observados por microscopia
otica e de cor branca quando observado por microscopia eletrdnica de varredura, apos o

atagque com nital.

O trabalho de HRIVNAK ez af [143] fez uma revisio onde apresenta um resumo de
diversos trabalhos de pesquisa realizados sobre o fendmeno dos constituintes MA em acos
ARBL. O constituinte MA ¢ descrito como uma fase de composi¢do complexa, constituidas de

ripas de martensita, austenita retida e particulas de cementita.

Através da analise das diversas sugestdes colocadas e do grande numero de trabathos
que tem adotado esta terminologia, esta ultima hipétese parece ser a mais aceita. De
acordo com estas observagdes a fase clara e de aspecto plano quando observada por
microscopia eletrbnica de varredura que aparece em diversas microestruturas pesquisadas
por este trabalho, sera denominada como constituinte MA. Sendo assim a condicfo resfriada
a 7 °C/s a partir de 920 °C apresentou microestrutura constituida de ferrita-perlita- constituinte
MA.
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(a)

(b)

Figura 4.1 - Microestrutura do ago API 5L X65 na condigdo como fornecida. Ataque: Nital
2%. {a) microscopia Otica - regides claras - ferrita, regiGes escuras - perlita; (b) microscopia
eletronica de varredura, mostrando uma matriz ferritica {regides escuras) e regides lamelares

perliticas (regides claras).
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(a)

(b)

Figura 4.2 - Microestrutura do ago API 5L X635 ap6s austenitiza¢io a 920 °C por 40 minutos
seguido de resfriamento até a temperatura ambiente a uma taxa de 7 °C/s, onde é possivel
verificar a presenga de trés fases. Ataque: nital 2%. (a) microscopia Otica; (b} microscopia

eletronica de varredura.
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(b)

,888  1dm WD 7

Figura 4.3 - Microestrutura do ago API 5L X65 ap6s austenitizagdo o a 920 °C por 40
minutos seguido de resfriamento até a temperatura ambiente a uma taxa de 16 °C/s, onde ¢
possivel verificar a presenga de trés fases. Ataque: nital 2%. (a) microscopia Otica; (b)

microscopia eletrénica de varredura.
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Figura 4.4 - Microestrutura do ago API 5L X635 apos austenitizagdo a 920 °C por 40 minutos

seguido de resfriamento até a temperatura ambiente a uma taxa de 23 °C/s, onde ¢ possivel

verificar a presenca de trés fases. Ataque: nital 2%. (a) microscopia Otica; (b) microscopia

eletrénica de varredura,
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(a)

(b)
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Figura 4.5 - Microestrutura do ago API 5L X65 apéds austenitiza¢@io a 920 °C por 40 minutos
seguido de resfriamento até a temperatura ambiente a uma taxa de 50 °C/s, Ataque: nital 2%.
(a) microscopia Otica mostrando uma microestrutura constituida de ferrita e martensita sem
contornos de griio definidos tipica da témpera convencional em agos de baixo carbono; (b)
microscopia eletrdnica de varredura, mostrando as placas de martensita em uma matriz

ferritica.
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Figura 4.6 - Microestrutura obtida pelo trabalho de SPINELLI [142], mostrando a morfologia
das microfases formadas na regido de soldagem de um ago de ultra baixo carbono, onde pode-
se notar alguma semelhanga com a fase mostrada na figura 4.2 (b). Microscopia eletrdnica de

varredura. Ataque: nital 2%.

Com ja foi dito anteriormente, uma das caracteristicas mais importantes dos agos
microligados, € a vasta faixa de microestruturas que se consegue apds o (ratamenio
termomecinico seguido de resfriamento acelerado. O trabatho de ZHAQ [148], descreve uma
série de mucroestruturas que sdo possiveis de se formar nos agos, através da aplicagio do
resfriamento continuo. Estas combinagdes de microestruturas sio possiveis devido a
alteracdes provocadas, pelas adi¢des de elementos de liga, no diagrama TTT, como mostra a
figura 4.7 [91]. Diversos pesquisadores {25,145,148] t&m mostrado também a possibilidade de
formag8o de microestruturas multifasicas, constituidas de combinagBes de trés ou mais fases
como ferrita, perlita, martensita, bainita e austenita retida. Fstas diversas combinagdes podem
propiciar, além de melhorias nas propriedades mecnicas, melhores correlacdes entre

resisténcia mecinica e tenacidade a fratura.
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Figura 4.7 - Diagrama de transformagio com resfriamento continuo de um ago 1524 MoV,
mostrando a possibilidade de obtencio de diversas combinagdes microestruturais em fungdo da
velocidade de resfriamento. Os nimeros dentro dos circulos correspondem a dureza Vickers

para as microestruturas correspondentes [91].

Neste trabalho, com o aumento da velocidade de resfriamento para 16 °C/s (figura 4.3)
e 23 °C/s (figura 4.4) para as amostras resfriadas a partir de 920 °C, verificou-se uma
diminuigio da fragio volumétrica da fase constituinte MA. Verificou-se também a presencga de
colonias de uma fase com aspecto acicular que aparece em maior quantidade na amostra
resfriada a 23 °C/s. Para um melhor entendimento da composi¢io das fases das amostras
resfriadas em taxas mais elevadas foram analisados diversos diagramas de transformagdo
obtidos por resfriamento continuo. A figura 4.8 mostra um diagrama de transformago de um
aco de baixo carbono (0,15%) contendo 0,25 % Si e 1,40% Mn [149]. Através da analise
desse diagrama, pode-se concluir que dependendo das taxas de resfriamento utilizadas, pode-
se obter microestruturas compostas de ferrita, perlita e bainita. Com o aumento da
temperabilidade, provocada pelas microadigbes e um teor maior de manganés, seria possivel
também a obtencdo de microestruturas constituidas de ferrita, bainita e martensita. De acordo
com essa analise e com o aspecto morfologico das figuras 4.3 ¢ 4.4, pode-se afirmar que as

microestruturas das amostras 920 - 16 °C/s e 920 - 23 °C/s, sio constituidas de ferrita-bainita
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e constituinte MA. O microconstituinte acicular apresentado na figura 4.4 (b) mosira de forma
mais clara as plaquetas de bainita que se formam por um mecanismo de natureza dupla, pois
envolve transformagdes de nucleagBo e crescimento controladas por um mecanismo de difusio
e, a0 mesmo tempo, um mecanismo de cisalhamento, semethante a uma transformacgio

martensitica.
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Figura 4.8 - Diagrama de resfriamento continuo de um ago contendo 0,15 %C, 0,25 %Si e
1,40 %Mn, indicando que dependendo da taxa de resfriamento utilizada € possivela
obtengdo de microestruturas constituidas por ferrita (F), perlita (P), martensita (M) e

bainita (B) [149].

A amostra resfriada a 50 °C/s (3000 °C/min) apresentou uma microestrutura
martensitica caracteristica da témpera convencional em agos de baixo carbono, devido 2 alta

taxa de resfriamento utilizada. Para esta situacfo pode-se notar na figura 4.5 (a), algumas
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regides ferriticas claras, formadas devido ao baixo teor de carbono do ago, porém sem

contornos de grao definidos.

A figura 4.9 mostra, com menor aumento, as microestruturas obtidas nas diversas taxas

de resfriamento a partir de 920 °C, onde estdo relacionadas de forma resumida a composigio

microestrutural de cada situacg3o.

Taxa de resfriamento: 7° {fs

Microest.: ferrita-perlita-constituinte MA

Taxa de resfriamento: 16° C/s

Microest.: ferrita-bainita-constituinte MA

Taxa de resfriamento: 23° /s

Microest.: ferrita-bainita- constituinte MA

Taxa de resfriamento: 30° C/s
Microest.: ferrita-mariensita 1 BH

Figura 4.9 - Sintese das microestruturas obtidas pelo ago API 5L X65, austenitizado a

920 °C/s por 40 minutos e resfriade em diferentes taxas. Microscopia eletrénica de varredura.

Ataque nital 2%.
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As migrografias da figura 4. 10 mostram a microestrutura obtida pelo aquecimento do
material a 920 °C por 40 minutos. seguido de resfriamento em banho de sal a 370 °C por 20
minutos, com posterior resfriamento a 50 © C/s. Esta rota de tratamento termico, foi utilizada
para a obtengio de uma maior fragio volumétrica de bainita. A analise da figura 4.10 (a)
mostra por microscopia otica, que a microestrutura obtida apresentou uma granulaco bastante
refinada, com matriz ferritica e a segunda fase (fase escura), regularmente distribuida na
matriz. Esta microestrutura ¢ constituida, provavelmente de ferrita e bainita, sendo que
atraves da analise da figura 4.10 (b) é possivel verificar que nessa amostra também houve a

presenca de algumas particulas de constituintes MA.

As micrografias das figuras 4.11 a 4.14 mostram as microestruturas obtidas para as
condigbes submetidas ao tratamento térmico intercritico a partir de 920 °C. Essas
microestruturas foram obtidas, através de um aquecimento até uma temperatura de
austenitizagao e, logo apos, resfriadas até uma temperatura entre as linhas A, e A, seguido de
resfriamento em diferentes taxas. Nesses casos as microestruturas finais foram formadas a
partir de uma microestrutura prévia constituida de ferrita e austenita. Torna-se importante
salientar que, apesar do teor de carbono do ago ser relativamente baixo, dentro da regido

intercritica a austenita encontra-se enriquecida por carbono.

Atraves da analise da figura 4.15 pode-se verificar que a austenita na regido intercritica,
pode apresentar altos teores de carbono, podendo atingir uma composigio superior a
0,5 %C [72]. Este enriquecimento de carbono da austenita tera, certamente, uma grande
influéncia na formacdo das microestruturas finais, uma vez que a austenita de alto carbono
apresentard maior temperabilidade. Na microestrutura da amostra submetida ao tratamento
térmico intercritico e resfriada a 7 °C/s, mostrada na figura 4.11 (a) é possivel verificar por
microscopia otica, a presenca de duas fases. No entanto quando esta amostra foi observada por
microscopia eletrdnica de varredura com aumento em torno de 5000 vezes, figura 4.11 (b),
nota-se claramente, a presencga de trés fases: uma matriz ferritica, a segunda fase com aspecto
tendendo a lamelar e uma fase com aspecto plano semelhante a microfase presente na amostra
aquecida a 920 °C por 40 minutos e resfriada a 7 °C/s esquematizada na figura 4.2(b),

identificada como constituinte MA.
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(2)

(b)

Figura 4.10 - Microestrutura do ago API 51 X65 austenitizado a 920 °C por 40 minutos,
resfriadc em banho de sal a 370 °C por 20 minutos seguido de resfriamento a 50° C/s.
Ataque: nital 2%. (a) microscopia Otica mostrando uma microestrutura ferritica-bainitica;,

(b) microscopia eletronica de varredura, mostrando uma matriz ferritica (regides escuras) e 0s

produtos de transformacéo (regides claras).



(a)

(b)

Figura 4.11 - Microestrutura do ago API SL X65 austenitizado a 920 °C por 40 minutos
resfriado até¢ 770 °C e mantido por 40 minutos seguido de resfriamento acelerado até a
temperatura ambiente a uma taxa de 7 °C/s. Ataque: nital 2%. (a) microscopia Otica

{(b) microscopia eletronica de varredura, mostrando a presenca de trés fases.



(a)

(b)
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Figura 4.12 - Microestrutura do ago API 5L X635 austenitizado a 920 °C por 40 minutos,

resfriado  até 770 °C ¢ mantido por 40 minuto seguide de resfriamento até a

temperatura ambiente a uma taxa de 16 °C/s. Ataque: nital 2%. (a) microscopia dtica;

{b) microscopia eletrOnica de varredura.
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(a)

(b)

Figura 4.13 - Microestrutura do ago API 5L X65 austenitizado a 920 °C por 40 minutos,
resfriado  até 770 °C ¢ mantidec por 40 minutos seguido de resfriamento até a
temperatura ambiente a uma taxa de 23 °C/s. Ataque: nital 2%. (a) microscopia 6tica;

(b) microscopia eletronica de varredura.
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(a)

®

Figura 4.14 - Microestrutura do ago API 5L X65 austenitizado a 920 °C por 40 minutos,
resfriado até 770 °C e mantido por 40 minutos seguido de resfriamento até a temperatura
ambiente a uma taxa de 50 °C/s, Ataque: nital 2%. (a) microscopia 6tica mostrando uma
microestrutura constituida de ferrita e martensita. (b) microscopia eletrénica de varredura,

mostrando as placas de martensita em uma matriz ferritica.

GHIsame i
LEOTECA EENTRA |
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Figura 4.15 - Esquema representando o enriquecimento de carbono da austenita dentro da

regido intercritica [72].

A figura 4.16 mostra o diagrama de resfriamento continuo para um ago contendo
0,38 %C, 0,25 %Si e 1,80 % Mn, indicando que nas taxas de resfriamento utilizadas por este
trabalho as microestruturas seriam constituidas de ferrita, perlita ¢ bainita para as amostras
resfriadas a 7 °C/s (420 °C/min), bainita e martensita para as amostras resfriadas a 16e
23 °C/s (960 e 1380 °C/min. respectivamente) ¢ martensita para as amostras resfriadas a

50 °C/s (3000°C/min). Embora os diagramas de transformagdo de resfriamento continuo
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possam funcionar como auxiliares no eniendimento da formagio das microestruturas, a sua
comparagdo fica um tanto gquanto prejudicada devido s condigBes particulares do tratamento
térmico intercritico. Nesta situag#o o resfriamento ¢ aplicado a partir de um equilibrio de duas
fases, ferrita e austenita, em temperaturas mais baixas, enquanto gue os diagramas sfo
construidos para desenvolvimentos de microestruturas nucleadas a partir de temperaturas de

austenitizac8o completas.
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Figura 4.16 -Diagrama de resfriamento continuo do ago 0.38 % C, 0,25 %84, 1,80 %Mn [149],

Considerando entfo, a alta temperabilidade da austenita devido ao enriquecimento de
carbono na temperatura de tratamento térmico intercritico ¢ o aspecto morfoldgico das figuras
4,12 ¢ 4.13 pode-se afirmar que as amostras resfriadas 2 16 ¢ 23 °C/s a partir de 770 °C,

apresentaram microestruturas constituidas de ferrita, martensita e constituinte MA. A amostra
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resfriada a 50 °C/s apresentou microestrutura constituida de ferrita e martensita devido a
elevada taxa de resfriamento utilizada. Verificou-se porém. entre as amostras submetidas ao
tratamento térmico intercritico, diferencas de fragdo volumétrica da martensita. Essas
diferencas estdo relacionadas com o mecanismo de transformacdo da fase austenitica durante o
resfiamento. A fragdo volumetrica da martensita foi tanto menor quanto menor a taxa de
resfriamento, indicando que, com ¢ aumento do tempo de resfriamento, uma quantidade maior
de austenita se transformou em ferrita. A figura 4.17 mostra, com aumento menor as
microestruturas obtidas nas diversas taxas de resfriamento a partir da regido intercritica a 770
°C, onde estdo relacionadas, de forma resumida, a composicio microestrutural de cada

situagio.

Em complemento a este estudo foi obtida uma microestrutura adicional que foi
aquecida a 920 °C por 40 minutos, e em seguida submetida ao tratamento térmico intercritico
em uma temperatura mais baixa que as situagdes descritas anteriormente, e resfriada a 16
2 C/s. Neste caso a temperatura selecionada foi de 710 °C, logo acima de A,;. Com esta
temperatura, também obtém-se um equilibrio de ferrita e austenita, porém com algumas
diferencas em relagiio as situagOes anteriores, pois nesse caso a fra¢io volumétrica da austenita
¢ menor e o0 teor de carbono atinge valores proximos do eutetdide. A microestrutura obtida

mostrada na figura 4.18, ¢ constituida de ferrita, martensita e constituinte MA.

Uma outra técnica utilizada como auxiliar para a identificagdo das fases das amostras
obtidas por este trabalho foi o ataque utilizando o reagente de LEPERA [98]. Este reagente
tem sido utilizado para otimizar a visualizagdo de microestruturas de composi¢do complexa
promovendo uma diferenciaco entre ferrita, bainita ¢ martensita, O reagente de LEPERA
consiste basicamente na mistura de uma solugfo de acido picrico com uma solugiic aguosa de
metabissulfito de sddio. Esse ataque revela a ferrita com tonalidade marrom, a bainita preta e
as colbnias de martensita brancas, sendo que na maioria dos casos os contornos de grios ndo
sdo fortemente atacados. A figura 4.19 mostra uma micrografia da amostra 920 °C - 16° (/s
atacada com o reagente de LEPERA, sendo que nesse caso foi possivel identificar com clareza
a composi¢do microestrutural desta amostra, onde a ferrita aparece marrom, a bainita escura e
a fase conmstituinte MA ndo foi atacada, portanto, com cor branca. As outras condicdes

metalirgicas pesquisadas por este trabalho também foram atacadas utilizando o reagente de
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LEPERA. No entanto, para estas condi¢Bes este ataque ndo apresentou reprodutividade de

resultados, sendo entdo desconsiderados na analise dos resultados.

Taxa de resfriamento: 7° L/s Taxa de resfriamento: 16° C/s

Microest.: Ferrita-perlita-constituinte MA. Microest.: Ferrita-martensita-constituinte MA.

# £

Taxa de resfriamento; 23° (/s Taxa de resfriamento: 56° C/s

Microest.: Ferrita-martensita- constituinte MA, Microeest.: Ferrita-martensita, 1 1..1 |‘" 1

Figura 4.17 - Sintese das microestruturas obtidas pelo ago API 5L X65, austenitizado a
920 °C/s por 40 minutos , resfriado a 770 °C, mantido por 40 minutos ¢ resfriado em

diferentes taxas. Microscopia eletronica de varredura. Ataque nital 2%.
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(a)

(b)

Figura 4.18- Microestrutura do aco APT SL X65 austenitizado a 920 °C por 40 minutos,
resfriado até 710 °C e mantido por 40 minuto seguido de resfriamento até a temperatura
ambiente a uma taxa de 16 “C/s. Ataque: nital 2%. (a) microscopia otica; {(b) microscopia

eletrénica de varredura.
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Figura 419 - Microestrutura do ago API 5L X65 apos austenitizagio a 920 °C por 40
minutos seguido de resfriamento até a temperatura ambiente a uma taxa de 16 °C/s,
atacado com o reagente de LEPERA ]98] E possivel identificar com clareza a presenga de trés
fases, onde a ferrita aparece com tonalidade marrom, a bainita escura ¢ a fase constituinte MA

COMm COT branca.

4.1.2 - Fracio YVolumétrica das fases

Além das diferencas obtidas entre as diversas microestruturas com relagdo a
morfologia, obteve-se também variages microestruturais no que se refere & fraghes
volumétricas das fases, principalmente nas amostras que foram resfriadas a partir da regifio
intercritica. A analise da tabela 4.2 indica que as amostras submetidas a diferentes taxas de
resfriamento a partir de 920 °C, apresentaram fragio volumétrica de ferrita bastante proximas,
com excegfio das amostras resfriadas a 50 °C/s que apresentou microestrutura quase

inteiramente composta de martensita.
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Tabela 4.2 - Fragdo volumetrica das fases obtidas para as diversas condi¢oes microestruturais

obtidas pelo ago API SL. X65.

Condigac Ferrita (%) Perlita (%) Bainita (%) Martensita (%) ] Constituinte MA (%)

Média| O | Media 8] Média G Média c Média G

CF 82 2 18 2 # # # # # #
920-7°C/s 82 3 3,2 2,7 # 4 # # 14,8 2,7
920-16°C/s | 80 4 # # 12,4 23 # 4 76 23
920-23°Crs | 80 3 # # 15,1 1.9 # # 49 1.9
920-50°C/s | 10 3 # # # # 90 3 # #
A-370 88 3 # # 10,1 12 # # 19 12
770-7°Css | 81 4 8,3 22 .| # # # # 10,7 22
770-16°Cs | 73 4 # # # # 21,1 2.8 59 2.8
7710-23°C/s | 62 4 # ¥ # # 31,8 18 42 1,8
770-58°Cls | 55 6 # # # # 45 6 # #
710-16°Css | 83 3 # 8 # # 13.8 1.7 32 1,7

As diferencas de fragdo volumétrica de ferrita estiveram mais acentuadas nas amostras
submetidas ao tratamento térmico intercritico. Nesse caso, havia previamente a 770°C um
equilibrio entre ferrita e austenita, sendo que apos o resfriamento na temperatura ambiente,
pode-se verificar que a fragio volumétrica da ferrita aumentou com a diminui¢io da taxa de
resfriamento, indicando que as taxas mais baixas de resfriamento possibilitaram um tempo

mator para a transformac¢io da austenita.

Pode-se verificar também uma pequena tendéncia de diminui¢o da fragio volumétrica
da fase constituinte MA com o aumento da taxa de resfriamento. Nesse caso, o que
provavelmente ocorreu foi que, devido a velocidades de resfriamento mais altas, uma maior
porcentagem de austenita tenha se transformado em martensita. Com relagic a
microestrutura ferritica-bainitica da condigiio A370, verificou-se a maior frago volumétrica

de ferrita entre todas as amostras pesquisadas.




103

Ja a amostra resfriada a partir de 710°C a 16°C/s apresentou fragio volumstrica de
ferrita maior quando comparada com a situagdo resfriada a partir de 770 °C com a mesma
taxa de resfriamento. Essa verificagdo esta de acordo com os resultados obtidos por diversos
estudos sobre témpera intercritica, que apresentam aumento da fracio volumeétrica da ferrita
com diminui¢do da temperatura de tratamento térmico, que pode ser confirmado, também,
pela regra da alavanca para composicio de fases do diagrama de equilibrio ferro-

carbono {150].

4,1.3 - Microdureza das Fases

A microdureza das fases foi medida nas diversas microestruturas e os resultados
apresentaram variagdes em funcdo das taxas de resfriamento utilizadas. Nas medicdes
realizadas foi convencionado, para efeito de microdureza, a presenca de apenas duas fases; a
fase ferritica, que ¢ a fase clara quando atacada com nital e observada por microscopia otica €
a segunda fase, onde considerou-se todas as regides escurecidas pelo ataque por nital 2%.
Esta consideragio foi feita uma vez que através da anilise por microscopia Otica ¢
praticamente impossivel, na maioria das vezes, distinguir as diferengas entre as fases

escurecidas pelo nital.

E importante lembrar, também, que as fases que aparecem em pequenas fragdes
volumetricas como a fase constituinte MA, apresentam tamanho médio de grio inferior a 3
um e, normalmente, se enconmtram agrupadas com outros microconstituintes, como a
martensita, perlita ou bainita, de modo que a medida de microdureza obtida, denominada
como microdureza da segunda fase, representa um valor de dureza médio deste
conglomerado. A microdureza da ferrita da amostra 920-50°C/s e da bainita da amostra
A-370 ndio foram medidas. Nesses dois casos observou-se que, devido ao pequeno tamanho
da estrutura bainitica da amostra A -370 e a baixa fracio volumétrica da ferrita da condigiio
920-50°C/s, as impressdes ultrapassaram o tamanho da fase, ndo sendo possivel a

determinacdo da microdureza.
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Atraves da analise das figuras 420 e 421 e da tabela 43 pode-se verificar
inicialmente, que a microdureza da ferrita ndo apresentou diferencas muito significativas com
a variagao da taxa de resfriamento, embora tenha-se verificado uma tendéncia de crescimento
que acompanhou o aumento da dureza da segunda fase. Na maioria das condigdes de
resfriamento, com excegdo das amostras 920 - 23°C/s e 770 - 50°C/s, os valores de dureza da
ferrita foram inferiores aos valores obtidos para o ago no estado como-fornecido. Esse estado
de maior endurecimento da ferrita, na condigio como fornecida, esta associado ao
processamento do material. Os sucessivos passes da laminagdo controlada normalmente sio
dimensionados para que ndo haja tempo suficiente para a completa recristalizagio da
microestrutura.  Com isso, obtém-se uma microestrutura deformada com a ferrita
apresentando alta densidade de discordancias e, portanto, maior dureza. O decréscimo de
microdureza da ferrita das amostras subfnetidas aos tratamentos térmicos, esta associado ao

alivio das tensdes induzidas na ferrita pelo processo de laminagio.

Tabela 4.3 - Microdureza das fases para as diversas condigdes microestruturais obtidas pelo
ago API 5L X65 neste trabalho (HV).

Condigio Ferrita Segunda Fase
Média G Média 5
CF 229 16 # #
928 -7°Cls 194 15 92 28
926 - 16°C/s 199 11 349 30
920-23°C/s 238 13 s 39
926 -~ 56°C/s # # 396 41
A-378 179 15 # #
770 - 7°Cls 179 14 298 i8
770 - 16°Cfs 224 20 349 34
770 - 23°Cls 210 15 363 38
778 -56°C/s 249 27 453 37
76 - 16°C/s 173 14 469 42
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Ja a amostra que foir submetida ao tratamento térmico intercritico e resfriado
a 50 °C/s apresentou o maior valor de dureza da ferrita entre as diversas situacgdes
pesquisadas. Este acréscimo pode ser atribuido a dois fatores. Inicialmente pode-se considerar
que a solubilidade maxima de carbono na ferrita & temperatura ambiente é em torno
de 0,008% e passa para cerca de 0,02% a 770°C. Com o resfriamento, certamente houve
uma presenga maior de carbono na ferrita que contribuiu para o aumento de dureza. Por
outro lado, j4 é conhecido pela descrigio de diversos pesquisadores [151-153], que a
transformagfo da austenita em martensita ¢ caracterizada por apresentar uma expansio
volumétrica, que gera tensBes de compressdo e, consequentemente, aumento da densidade
de discordancias na ferrita sendo, provavelmente, este o fator de maior importincia para

o acréscimo de dureza da condigdo 770 - 50°C/s.

---o--- Begunda Fase
~—-0--- Fearpitg

250

Micredureza (HV)

200 NP =

180 -

100 et o PO DAY AT AU S VI RPN
¢ 5 1 15 20 2B 3W 3B 4 45 850 55 80

Taxa de Resfriamento { C/s)

Figura 4.20 - Microdureza das fases das amostras aquecidas 2 920 °C por 40 minutos em

fungdo da taxa de resfiiamento.
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De forma geral a microdureza da segunda fase apresentou aumento crescente com o
aumento da velocidade de resfriamento, devide ao aumento da fracdo voluméirica de fases
mais resistenies, como a martensifa e 2 bainita. No caso das amosiras submetidas ao
resfriamento forcado, a partir de 920 °C, houve um aumento da microdureza da segunda
fase até a taxa de 23 °(C/s, devido ao aumento da fra¢io volumétrica de bainita, sendo que,
na amostra resfriada a 50 °C/s, onde havia a predomindncia de martensita ndo houve
acréscimo significative de microdureza, mesmo porque, nessa situagdo, a martensita apresenta
pequenc teor de carbonc e, portanto, pequenc endurecimento, como se cbserva na

figura 4.20.

----- Segunda Fase
---0--- Ferrita P

250 - D

Microdureza (HV)

200 - e

150

100 b} PR H H 2 i
G 5 w15 20 2% 30 3% 40 4 50 B 60

Taxa de Resfriamento ( C/s)

Figura 4.21 - Microdureza das fases das amostras submetidas ao tratamento térmico

infercritico 2 770 °C em fungdo da taxa de resfriamento.

A microdureza da segunda fase, obtida pela amostra submetida ao tratamento t€rmico
mtercritico a 710 °C e resfriada a 16 °C/s, apresentou o maior valor de microdureza entre

todas as amostras pesquisadas, como pode ser observado na tabela 4.3, Este alto valor de
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dureza foi obtido devido, como relatado anteriormente, ao alto teor de carbono da martensita
desta condi¢do. O aumento do teor de carbono na martensita provoca uma maior distorgdo do

reticulado e, portanto, uma maior dureza.

4.1.4 - Tamanho de grio

As figuras 4.22 e 4.23 mostram as micrografias das microestruturas obtidas com o
mesmo aumento onde pode-se observar que ndo houve crescimento de grdo excessivo da
ferrita como decorréncia dos tratamentos térmicos. E interessante verificar, entretanto,
que as amostras submetidas ao resfriamento forgado a partir de 920 °C e resfriadas a 16, 23 e
50 °C/s , inclusive a amostra austemperada a 370 °C, apresentaram estruturas mais
refinadas quando comparadas com 0 ago no estado como-fornecido. Esse refino de grao
pode ser bastante interessante uma vez que existe uma expectativa, sobretudo quando se toma
como base a equagdo de HALL-PETCH [14] que ocorra um aumento das propriedades
mecdnicas com a diminui¢do do tamanho de grdo, para sistemas metalicos simples, como
€ o caso do ago utilizado neste trabalho. Em sistemas metalicos complexos, como por
exemplo o ago 300M temperado e revenido, a influéncia de outros pardmetros

microestruturais pode mascarar a influéncia do tamanho de grio [15].

As diversas teorias que relacionam o tamanho de grio com as propriedades
mecanicas indicam que as microestruturas mais refinadas apresentam também um ntimero
superior de contornos de grdos. Os contornos de grio agem como barreiras aoc movimento
das discordincias. Assim, muito embora seja comum fazer-se referéncia ac tamanho de grio,
¢ o contorno de grio o caracteristico microestrutural que influi efetivamente no
comportamento mecinico. Entretanto, entende-se que seja pertinente referir-se apenas
ac tamanho de grdo, pois o efeito é decorrente. Metais de granulagdo fina contém
mais contornos de grdos e, consequentemente, maior nimero de barreiras por unidade de

volume {15,154].
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920 °C-7°Cls 920°C-16°C/s 920°C-23°C/s

920 °C - 50°C/s 920 °C - A 370°C Como Fornecido

Figura 4.22 - Micrografias das amostras austenitizadas a 920 °C submetidas a diferentes taxas
de resfriamento, obtidas com o mesmo aumento, mostrando que ndo houve crescimento
de grio ferritico quando comparadas com o mesmo ago no estado como fornecido. Ataque

nital 2%.



109

770°C-7°Chs 770 °C - 16 °C/s 770 °C-23 °C/s

770 °C - 50 °C/s 710°C-16°C/s Como Fornecido

Figura 4.23. - Micrografias das amostras submetidas ao tratamento térmico intercritico e
submetidas a diferentes taxas de resfriamento, obtidas com o mesmo aumento, mostrando
que ndo houve crescimento de grio ferritico quando comparadas com o mesmo ago no estado

como fornecido. Ataque nital 2%.
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4.2 - Propriedades Mecinicas

4.2.1 - Analise dos resultados de dureza Vickers.

A tabela 44 e as figuras 424 e 4.25 mostram os resultados da dureza Vickers do
material nas diversas condigbes metalurgicas estudadas do ago API 5L X65. O ensaio foi
conduzido realizando-se dez impressGes para cada condigdo analisada e utilizando-se uma
carga de 15 kgf. O material no estado como-fornecido, apresentou uma dureza de 211
Vickers com desvio padrdo de 5 pontos. Os resultados obtidos para os valores de dureza das
amostras submetidas ao resfriamento fon;édo estiveram abaixo dos valores obtidos para o ago
no estado como fornecido, com excegdo das amostras 920 - 50 °C/s e 710 - 16 °C/s. A
condigio como-fornecida apresentou maior dureza que as demais amostras devido,

provavelmente, as deformacdes induzidas pelo processo de laminacio.

Tabela 44 - Resultados dos valores obtidos de dureza Vickers para o ago API 5L X65, nas

diversas condi¢Oes metalurgicas estudadas.

Condicio CF 526 e 710 A370
Taxa de res. (°C/s} # 7 16 23 50 7 i6 23 58 16 30
Média (HY) 211 | 161 | 177 | 186 ; 247 | 157 | 178 209 210 226 202
Desvio padrio 3 5 4 6 i1 5 6 19 9 11 2

Esses resultados de dureza Vickers obtidos estdo de acordo com os valores obtidos por
PINTO [87] que também obteve valores de dureza mais elevados para o ago API SL X65 no
estado como-fornecido quando comparados a amostras submetidas a tratamentos térmicos
intercriticos seguido de resfriamento forgado a 30 ° C/s. Foi possivel observar, a exemplo dos
resultados obtidos por PINTO [87], que o valor de dureza Vickers ndo € um pardmeiro muito
sensivel as variagBes microestruturais, principalmente quando se trabalha com microestruturas
polifasicas que, devide a interacles sinergisticas, conduzem a melhores combinacdes de
propriedades mecinicas que nem sempre sdo detectadas por esse ensaio. No entanto pode-

se verificar uma tendéncia de aumento de dureza que acompanhou o aumento da taxa de
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resfriamento, principalmente nas amostras submetidas a austenitizagiio a 920 °C, seguide de

resfriamento forgado.
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Figura 4.24 - Variagio da dureza Vickers do aco API 5L X65, austenitizado a 92C °C por 40

mintos em funglo da taxa de resfriamento.
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Figura 425 - VariagBo da dureza Vickers do ago APL 5L X65, submetido ao

tratamento t€rmico intercritico 2 770 °C em funclo da taxa de resfitamento.
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4.2.2 - Analise des resultados dos ensaios de tracio

Os resultados dos ensaios de tragdo apresentados na tabela 4 § permitem observar,
inicialmente, que os resultados obtidos de resisténcia mecinica do aco no estado como-
fornecido estdo atendendo os valores minimos especificados pela norma API 5L [130]
para a classificagio X65 (o, = 448 MPa, o, > 530 MPa). Pode-se verificar inclusive, que
os valores obtidos para o limite de escoamento e o limite de resisténcia a traco do
ago no estado como-fornecido, estio cerca de 16% acima do minimo estabelecido.
Quanto as demais amostras que foram submetidas as diferentes taxas de resfriamento,
todas atenderam o valor minimo estabelecido para o limite de resisténcia a tracdo.
No entanto, apenas as amostras 920 ;’C -50°C/s, 770 °C - 23 °C/s, 770°C-50°C/s e
a A -370°C - 50 °C/s atenderam o valor especificado para o limite de escoamento.
Embora essas amostras tenham atendido os requisitos especificados pela norma e
tenham apresentado resisténcia mecénica superior ac ago no estado como fornecido, é
precipitado julgar que essas condigBes sejam consideradas mais eficientes em relagdo as
diversas condigdes metalirgicas analisadas. A otimizagio de uma liga metalica estrutural se

da, principalmente, quando se consegue melhores combinagBes entre resisténcia mecinica

e tenacidade a fratura {155].

Qutro fator que deve ser considerado é que, todas as amostras pesquisadas,
com excegdo da situacdo austemperada a 370 °C (A - 370°C - 50 °C/s) e da condicio
no estado como fornecido, ndo apresentaram patamar de escoamento definide na curva
tensdo-deformagdo, obtida no ensaio de tragio, o que é uma ocorréncia comum em
acos microligados com microestruturas bifssicas ou microestruturas multiconstituidas
[96,148,156,157]. A auséncia do patamar de escoamento se da devido a introdugio de
discorddncias de alta mobilidade na ferrita, durante a transformacio da austenita em
fases mais resistentes, no resfriamento [70]. E importante verificar que o limite de
escoamento das amostras que ndo apresentaram descontinuidade na curva tensdo-
deformagdo, obtida no ensaio de tragdio, foi baixo quando comparado com o limite de
resisténcia a tragdo. Apesar da reducdo dos valores do limite de escoamento estarem

associados a aita mobilidade de discordancias na ferrita, essa redugio pode ser
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atribuida também a forma de calculo do limite de escoamento tendo-se como base o
critério de 0,2% de deformagdio plastica, uma vez que todas as amostras com excegio
das condi¢Bes resfriadas a 7 °C/s ( 920 °C - 7 °C/s e 770 °C - 7 °C/s ) apresentaram
valores bem mais elevados de limite de resisténcia a tragio quando comparadas a

situagic como-fornecida.

Tabela 4.5 - Resultados obtidos pelo ensaio de tragdo para o aco API 5L X65 nas diversas

condi¢des metalirgicas estudadas.

Condigao Ce Ce0,2 (MPa) | Ot (MPa) A (%) (ces 00
Média| O !Média| G |Média| G |Média| O #

CF 523 2 # | # 620 2 26 1 0,85

920 °C - 7 °C/s # # 324 4 590 10 28 1 0,55
920 °C - 16 °C/s # # 362 16 | 648 5 27 3 0,56
920 °C - 23 °C/s # # 392 10 | 670 3 24 3 0,59
920 °C - 50 °C/s # 4 667 | S0 | 972 | 8 16 1 0,69
770 °C - 7 °C/s # # 297 3 567 7 29 1 0,52
770 °C - 16.°C/s # # 343 16 | 6719 5 28 3 0,51
770 °C - 23 °C/s 4 # 464 28 | 783 | 28 22 2 0,59
770 °C - 50 °Cfs # 4 516 | 22 | 882 19 21 1 0,58
710 °C - 16 °Cls # # 322 4 669 3 25 2 0,48
A-370°C-50°C/s | 535 2 # # 641 3 26 1 0,83

Embora esta diferenca de comportamento tenha dificultado uma melhor comparacio
com 0 ag¢o no estado como-fornecido, os baixos valores obtidos para o limite de escoamento ¢
as reduzidas relagdes para 2 razdo de escoamento (o./0.), entre 0,48 e 0,69, indicam a
possibilidade de utilizagd do material nessas condigBes microestruturais, em varias
aplicacOes. Principalmente em pegas para a industria automobilistica como no caso de
aro de rodas, componentes estruturais e aplicagdes em demais processos que envolvem
deformagdes a frio, onde se requer baixos limites de escoamento, alta resisténcia
mecénica e boa ductilidade. Os valores obtidos para a razdo de escoamento foram inferiores
aos resuitados de KUMAR e BASU [158] que obtiveram raziio de escoamento na faixa de

0,66 a 0,75 para um ago manganés microligado e com microestrutura bifasica. Quanto menor a
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razdo de escoamento maior sera a capacidade do material adquirir resisténcia mecanica apos

um trabalho de conformacio.

As figuras 426 e 4 27 mostram a variacio do limite de escoamento e do limite de
resisténcia a tragdo em fun¢do da taxa de resfriamento. Através desses graficos pode-se
verificar inicialmente que as amostras resfriadas a 7°C/s apresentaram limite de escoamento e
limite de resisténcia a tracdo inferiores quando comparados a0 aco no estado como fornecido,
Entretanto, verificou-se um aumento de resisténcia mecanica que acompanhou a elevagio da
taxa de resfriamento. E interessante verificar que as amostras submetidas as taxas de 7 e
16 °C/s apresentaram pequena diferenca de resisténcia mecdnica em fungdo da rota de
tratamento térmico. Essa diferenca se tornou mais acentuada quando o material foi resfriado
em taxas de 23 e 50 °C/s, apresentando tanto no limite de escoamento quanto para o limite de
resisténcia a tragdo uma inversio de comportamento mecinico indicada pelo cruzamento das
linhas das figuras 4.26 e 4.27. Esse comportamento est4 relacionado com a fragio volumétrica
da segunda fase, uma vez que o aumento da resisténcia mecéanica, acompanhou o aumento da
fragdo volumétrica de microconstituintes mais resistentes como a bainita, martensita e
constituintes MA. As amostras submetidas ao tratamento térmico intercritico e resfriadas a
23° C/s apresentaram fragfo volumétrica da segunda fase de aproximadamente 38% enquanto
aamostra 920 °C-23°C/s, apresentou apenas 20 % em volume de fases mais resistentes, o que
fez com que as amostras que foram submetidas ao tratamento térmico intercritico e resfriada a
23 ° (/s apresentasse maior resisténcia mecinica. Para a taxa de resfriamento de 50 °C/s
essa situagdo se inverte, uma vez que a amostra 770 °C- 50°C/s apresenta fragdo
volumétrica de 45 % de martensita, enquanto a amostra 920 °C-50°C/s apresenta fragdo

volumétrica de martensita de cerca de 90% e, conseqiientemente maior resisténcia mecinica.
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A figura 4.28 mostra a variagio da razfo de escoamento (o./oy) em funclo da taxa de
resfriamento. Os resultados obtidos mostram que, para as amostras austenitizadas a 920 °C
seguido de resfriamento forgado, houve um aumento da razdo de escoamento que acompanhou
o crescimento da taxa de resfriamento. Ja os resultados das amostras submetidas ac tratamento
térmico intercritico, se apresentaram de forma imponderavel, embora seja possivel verificar de
forma geral, para ambas situages, que as amostras que foram submetidas a velocidades mais
baixas de resfriamento apresentaram menor razio de escoamento o que possibilita a utilizagio

dessas situagbes em processos de estampagem ou conformacio.
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Figura 4.28 - Variag#io da razfio de escoamento (6/0,) em funco da taxa de resfriamento do

ago API 5L X65 em algumas condighes metalGrgicas estudadas neste trabalho.

Os resultados obtidos para o alongamento, flusirados pela figura 4,29, mostram que as
amostras submetidas ac iratamento térmico infercritico apresentaram alongamento
ligerramente maior do que as amostras austenitizadas a 920 °C segwdo de resfriamento
forgado, com excegio da amostra 770°C-23°C/s, que apresentou menor alongamento devido a
sua maior resisiéncia mecinica. As amostras 710°C-16°C/s e A-370°C-50°C/s apresentaram

niveis de alongamento semelhantes ac ago no estado como-fornecido.
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5L X65 em algumas condigBes metalurgicas estudadas neste trabatho.

4.2.3 - Analise dos resuliades dos ensaios de CTOD

A tabela 4.6 mostra os resultados obtidos pelos ensaios de tenacidade a fratura, ¢ a
figura 4.30 mostra a variacio dos valores de CTOD em funcio da taxa de resfiiamento, onde
pode-se fazer uma andlise comparativa enire ¢ firatamento {érmico intercritico € 2
austenitizagio completa. A primeira observagiio que pode ser feita € que, 2 exemplo das
propriedades obtidas pelo ensaio de tragfo, houve um cruzamento entre as linhas que
relacionam ao valor do CTOD com a taxa de resfriamento para as rotas de tratamento térmico
utilizadas. E possivel verificar que com a aplicagiio do tratamento térmico intercritico seguido
de resfriamento a 7 °C/s foi atingido o maior nivel de tenacidade a fratura entre as diversas
condigBes pesquisadas. Com o aumento da taxa de resfriamento houve uma queda acentuada
dos niveis de tenacidade a fratura. J4 as amostras resfriadas a partir de austenitizagfio a 920

°C apresentaram um comportamento interessante com manutencdo dos niveis de tenacidade
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até a taxa de resfriamento de 23 °C/s, seguido de queda guando o resfriamento foi realizado 2
50 °C/s. Esse comportamento certamente estd associado & fracfo voluméirica das fases. As
amostras que foram resfriadas a 7 °C/s apresentaram valores elevados de CTOD devido a
presenga de fases mais dicteis como a perlita e a ferrita. Nas situagSes onde houve a presenca
de bainita verificou-se a manutencio dos niveis de tenacidade a fratura. Nas amostras
submetidas ao tratamento térmico intercritico houve queda de tenacidade que acompanhou ¢

aumento da fragdo volumétrica da martensita.

Tabela 4.6 - Resultados dos valores obtidos pelo ensaio de tenacidade a fratura do tipo CTOD

para o ago API 5L X63, nas diversas condigBes metaltrgicas estudadas.

Condiclo CF 920 770 710 1 A37G
Taxa de res. (°C/s) # 7 i6 23 50 7 16 23 50 i6 5¢
fm {(mm) 8,35 | 6486 | 3,39 039 | 8,32 ¢ 649 | 0,34 | 0,24 | 6,52 0,258 8,31
Desvio padrio 4,01 802 | 081 0,82 | 9062 | 4,01 0,62 | 0,08 | 0021 0,82 842
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Figura 4.30- Variacfo do CTOD (8. em funglio da taxa de resfriamento do ago API 5L X65

em algumas condi¢Bes metalirgicas estudadas neste trabalho.



119

Os resultados obtidos para os ensaios de tenacidade a fratura, de um certo modo.
podem ser correlacionados com alguns parametros microestruturais como fragio volumétrica
das fases e principalmente com os resultados dos ensaios de tragdo. No item 4.2.4 sera
realizada uma analise comparativa entre as diversas condigdes metalurgicas pesquisadas. De
forma geral, pode-se dizer que os resultados de tenacidade a fratura, em determinadas
situagGes, exibiram valores mais elevados que o ago no estado com fornecido, mostrando
uma otimizagdo de propriedades. A amostra submetida ao tratamento térmico intercritico a
710°C e resfriada a 16°C/s (710°C-16°C/s) ea amostra austemperada a 370°C
e resfriada a 50 °C/s (A - 370°C - 50 °C/s) apresentaram resisténcia mecanica ligeiramente
superior a0 ago como-fornecido, porém, ndo conseguiram atingir os niveis de tenacidade do

acgo laminado.

4.2.4 - Comparaciio entre as diversas condi¢es metalirgicas do aco API SL X65

Como ja citado anteriormente, o objetivo do presente trabalho foi o de estudar o
desenvolvimento de novas microestruturas de modo que fossem atingidas melhores
combinagdes de propriedades mecanicas. De modo geral, o aumento de resisténcia mecnica
nos agos ¢ conseguido de forma relativamente simples, através de alieragdes de
processamento, aumento das velocidades de resfriamento ap0s a laminagdo ou pela utilizagdo
de tratamentos térmicos. Porém, a alta resisténcia mecinica deve estar associada a niveis
adequados de tenacidade. Atualmente, ja é bem conhecida a classica relagio inversa entre
resisténcia mecénica e tenacidade esquematizada na figura 4.31, onde pode-se verificar, via de
regra, que aumentos de resisténcia conduzem a uma diminuicio de tenacidade. O grande
desafio tecnologico, no desenvolvimento de agos de alta resisténcia, entfo, estd em atingir
aumentos simultdneos de resisténcia mecénica e tenacidade, que implica no deslocamento
da curva esquematizada pela figura 4.31 para a direita [2,33]. Este efeito normalmente
¢ consegmdo com redugio na quantidade de impurezas e alteracdes de composicio
quimica. O inconveniente € que com um processamento mais rigoroso e ¢Om o aumento
das adigbes de elementos de liga, inevitavelmente, essas alteragSes levarfio a um aumento do
custo final da liga.
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Figura 4.31 - Relagdo inversa entre resisténcia mecénica e tenacidade 4 fratura.

Atraves da analise das figuras 4.32 e 4.33 ¢ possivel fazer uma comparagio entre as
propriedades mecénicas obtidas pelo aco API 5L X65 nas diversas condigdes metalirgicas
pesquisadas, onde foi possivel verificar, de forma mais clara, que algumas amostras tiveram
melhores combinagdes de propriedades. A titulo de ilustracdc foram tragadas curvas
pontilhadas representando a relacfio inversa entre resisténcia mecanica e tenacidade, mostrando
que algumas situagles apresentaram uma otimizagio em relagfio ao aco no estado como
fornecido em decorréncia da aplicac@o das rotas de tratamentos térmicos, combinadas com a
aplicacdio de taxas de resfiiamento adequadas. As figuras 4.32 e 4.33 mostram que as
amostras austenitizadas a 920 °C e as amostras submetidas ao tratamento térmico intercritico a
770 © C apresentaram melhor comportamento mecanico quando se aplicou o resfriamento nas
taxas de 16 e 23 °C/s. Nesses casos foi possivel notar que foi atendido o requisito ilustrado
pela figura 4.31 de deslocamento da curva, que representa a relagfo inversa entre resisténcia

mecénica e tenacidade, para a direita.
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No caso das amostras 920 °C - 16 °C/s e 920 °C - 23°C/s este efeito foi ainda mais
significativo uma vez que foram conseguidos ganhos simultdneos de tenacidade & fratura e
limite de resisténcia & tragfo, guando comparadas ao ago no estado como fornecido. A
explicagdc para este comportamento seguramente estd relacionado a aspectos
microestruturais. O trabalho realizado por DEARDO [58] apresenta, de forma geral, diversos
aspectos favoraveis da substituicio da perlita pela bainita em agos microligados, efeito este que
gcorreu nessas duas amostras, onde n8o ha presenga de perlita ¢ sim a combinagio em
diferentes proporcOes de ferrita, bainita e constituinte MA. Quanto as demais amostras
resfriadas a 7 e 50° C/s e as amostras A-370-50°C/s ¢ 710 °C - 16 °C/s apresentaram um
comportamento dentro do esperado com aumento de resisténcia mecénica e diminuigdo da

tenacidade 3 fratura.
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Figura 4.32 - Variagio do CTOD (8,,) em funcio do limite de resisténcia a tracdo do ago APl

5L X65 em algumas condi¢des metalGrgicas estudadas neste trabatho.
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4.3 - Analise Fractografica

As andlises das superficies de fratura foram realizadas nos corpos de prova do ensaio
de tenacidade a fratura na regifio de propagacio estavel de trinca como mostra a figura 4.34.
Em todas as condigSes metalirgicas estudadas foi notada s predominéncia de micromecanismo
alveolar (“dimples™), com excecfio das condicBes 920-50°C/s e 770-50 °C/s, onde for
observada a presenga de certa quantidade de facetas de quase-clivagem. Como € conhecido, o
micromecamsmo de fratura alveolar ocorre devide a nucleagdo, crescimento ¢ coalescimento
de microcavidades. Para o ago API 5L X635, nas condigSes metalirgicas estudado neste
trabalho, as fases mais resistentes como 2 martensita € 3 bainita, podem ter funcionado como
agentes nucleadores de microcavidades, no entanto, acredita-se que o principal agente
nucleador foram as particulas de segunda fase, que se apresentaram em grande gquantidade na
forma de inclusBes ndo metalicas com tamanhos que variaram entre 1,5 a 6 um. A formagho de
vazios € favorecida pela presenga de inclusBes que ocasionam a decoeséio na interface metal-

inclusdo [122]
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Figura 4.34 - Fractografia do corpo de prova de tenacidade a fratura da amostra
920 °C - 16 °C/s onde pode-se distinguir a regio de propagacfo da trinca por fadiga e da
regiio de propagagdo estavel da trinca durante o ensaio de CTOD sob carregamento

monoténico.

No aco estudado foram detectados basicamente trés tipos de inclusdes a base
de C-Mn-Ca-S, C-Mn-Ca-S-Ti, e C-Mn-Ca-S-Ti-Al. Através da andlise das figuras 4.35 a
4.38 € possivel verificar que estas particulas apresentaram trés tamanhos distintos que podem
ter influenciado no micromecanismo de fratura das amostras pesquisadas. Foram detectadas
particulas pequenas, com tamanho inferior a 1,5 um, intermedidrias com tamanho em torno
de 2,5 um e grosseiras com tamanho superior a 3,5 ym. Deste modo é possivel notar na
figura 4.39 que mostra a fractografia do corpo de prova de tenacidade a fratura do ago no
estado como-fornecido, que devido aos tipos de particulas, também ha basicamente trés tipos
de alvéolos: os grandes, os intermediarios e os pequenos, nucleados respectivamente em

particulas grandes intermediarias e pequenas.



As figuras 4 40 e 4 41 mostram as fractografias das amostras submetidas as duas rotas
de tratamentos térmicos ¢ resfriadas a 7 °C/s onde é possivel verificar as secBes de fratura
repletas de microcavidades, demonstrando que o micromecanismo de fratura é essencialmente
alveolar (“dimples”). Nessas amostras foi possivel verificar também uma grande deformacao,
indicando que houve um fluxo plastico no sentido de propagagio da trinca, levando a um
alongamento de seus constituintes. E importante lembrar que estas verificagbes estdo
compativeis com os valores obtidos para a tenacidade a fratura das amostras resfriadas a 7

°C/s, que foram os mais elevados entre as diversas condigdes metaliirgicas estudadas.

Outro fator que poderia ser levado em consideragdo ¢ a alta fracio volumétrica de
particulas de constituinte MA presentes nas microestruturas resfriadas a 7 °C/s, que podem ter
funcionado como agentes nucleadores das microcavidades. No entanto, no trabalho de DAVIS
e KING [2] ndo foram apresentadas evidéncias que sugerissem que particulas isoladas de
constituinte MA apresentassem algum efeito de redugdo sobre a tenacidade na temperatura
ambiente. O trabalho de BARNES [159] também ndo associou redugdo de tenacidade com a
formagdo de constituinte MA quando havia a presenca de perlita nos contornos de grios da
microestrutura estudada. Portanto os valores elevados de tenacidade a fratura obtidos pelas
amostras resfriadas a 7 °C/s confirmam que as particulas de constituinte MA ndio devem ser

relacionados a diminuigdo de tenacidade.



Figura 4.35 - Micrografia de uma inclusio nfo metalica com tamanho médio de
1,8 um em uma amostra do ago API 5L X65, submetido a austenitizacdo a 920 °C por 40
minutos seguido de resfriamento a 50°C/s apresentando a sua identifica¢do qualitativa dos

principais elementos quimicos.
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Figura 436 - Micrografia de uma inclusdo ndio metalica com tamanho medio de
2.8 um em uma amostra do ago API 5L X635, submetido ao tratamento térmico intercritico a
770°C por 40 minutos seguido de resfriamento a 16°C/s apresentando a identificagdo

qualitativa dos principais elementos quimicos.
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Figura 4.37 - Micrografia de uma inclusiio n3o metalica com tamanho médio de
47 um em uma amostra do aco API 5L X635, submetido a austenitizagdo a 920 °C por 40
minutos seguido de resfriamento a 50°C/s apresentando a sua identificagfio qualitativa dos

principais elementos quimicos.
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Figura 4.38 - Micrografia de uma inclusdo nfio metalica com tamanho médio de
6,3 um em uma amostra do ago API 5L X635, submetido a austenitiza¢io a 920 °C por 40
minutos seguido de resfriamento a 7°C/s apresentando a sua identificagiio qualitativa dos

principais elementos quimicos.
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Figura 4.39 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigio

como fornecido (CF), mostrando que a fratura apresentou micromecanismo de fratura

alveolar com a presenca de grande quantidade de microcavidades com tamanhos distintos.
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Figura 4.40 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigdo

920 °C - 7°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar com a presenca de orientagio

no sentido de propagagéio da trinca.
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Figura 4.41 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigdo
770 °C - 7°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar com a presencga de orientacio

no sentido de propagacéo da trinca.

As amostras austenitizadas a 920 °C e as amostras submetidas ao tratamento térmico
intercritico quando resfriadas a 16 e 23 °C/s apresentaram aspectos fractograficos
semelhantes, como pode ser verificado nas figuras 4.42 a 4.46, onde a presenga de
microcavidades é predominante, indicando micromecanismo de fratura alveolar. Nessas
amostras foram verificadas uma pequena diminui¢do no tamanho dos “dimpies” que
acompanhou o aumento da velocidade de resfriamento. E possivel notar, nas amostras
resfriadas a 16 °C/s a presenca de certa quantidade de orientacio no sentido de
propagagdo da trinca, sendo que este efeito foi bem mais acentuado na amostra

920 °C- 16 °C/s como mostra a figura 4.42.
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Figura 4,42 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigéo

920 °C - 16°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar com a presenca de

orienta¢do no sentido de propagacdo da trinca.
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Figura 4.43 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigdo

770 °C - 16°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar,
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Figura 4.44 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigéo

710°C - 16°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar.
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Figura 4.45 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigdo

920 °C - 23°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar.
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Figura 4.46 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTCD na condigio

770 °C - 23°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar.

Ja as amostras submetidas a taxas mais elevadas de resfriamento (50 °C/s), mostradas
pelas figuras 4.47 ¢ 4.48 apresentaram micromecanismo de fratura nitidamente diferente das
condigdes anteriores, pois nesses casos também ha alvéolos, mas com presenca de regides com
facetas de quase clivagem [160]. Nesse caso as facetas de quase clivagem estdo associadas a
fase martensitica pois ¢ pouco provavel que a ferrita desse ago sofra clivagem na temperatura
ambiente tendo em vista a ndo existéncia de estados triaxiais de tensdes. Os estudos realizados
por MODER [161] avaliaram que o processo de fratura em microestruturas bifasicas estd
relacionado a um mecanismo de decoesdo entre a ferrita ¢ a martensita ocorrendo nessa regido,
nucleagdo de microvazios que se coalescem com o aumento da deformacdo. Também
constatou que o processo de fratura nfo ¢ simplesmente por coalescéneia de vazios. Em
muitos casos o processo de decoesdo tende a ocorrer por mecanismo de fratura mista, onde

regides de clivagem e de alvéolos estdo presentes na superficie de fratura,



i34

&—

Sentido de
propagacio
estavel da

trinca.

Figura 4.47 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigdo
920 °C - 50°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar com a presenga de regides

com facetas de quase clivagem.
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Figura 4.48 - Fractografia da superficie de fratura dos corpos de prova de CTOD na condigdo
770 °C - 50°C/s, mostrando micromecanismo de fratura alveolar com a presenca de regides

com facetas de quase clivagem.



{135

Diversos pesquisadores {ém verificado que as caracteristicas micrograficas de amostras,
com microestruturas constituidas de ferrita e martensita, apresentam evidéncias de que a
nucleagdo de vazios ocorre preferencialmente nas interfaces. No entanto, o trabatho de SUT et
al [162] venificou que a martensita se deforma simultaneamente com a matriz ferritica e ndo
foram observadas microtrincas entre as duas fases. Nesse caso foram venficados diversos
indicios de que o processo de fratura se iniciou em regides proximas as inclusdes ndo metalicas
que apresentam baixo indice de deformagdo, e podenam facilitar a criagdo de interfaces de

separagao.

O trabalho de SANTOS [141] verificou que, apesar das fractografias das amostras com
microestrutura constituida de ferrita e martensita apresentarem modo de fratura do tipo ductil,
do ponto de vista microscopico houve o aparecimento de diversas regides de quase clivagem e
clivagem que aumentaram com a elevacdo da fragdo volumétrica da martensita. No ago API 5L
X65 estudado neste trabalho as facetas de quase clivagem sé foram detectadas nas amostras
resfriadas a 50 °C/s que apresentaram fracdo volumétrica de martensita superior a 45%. Assim
os nivels de tenacidade a fratura foram bem inferiores para estas duas condigbes, pois em agos
os micromecanismos de clivagem e quase clivagem est3o associados com baixissimos niveis de
tenacidade a fratura. Nas fractografias das condigOes resfriadas a 50 °C/s também foi
verificado que os “dimples” alteraram suas formas, se apresentando com tamanhos menores €
mais rasos, o que indica, 2 exemplo dos resultados obtidos por CHAGAS e HASHIMOTO
[163], uma diminuic¢do de ductilidade.



Capitulo 5

Conclusdes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

5.1 -~ Conclusdes

Para o ago API 5L X65, nas condigdes metaliirgicas analisadas neste trabalho, pode-se

concluir 0 seguinte:

® Com a aplicagdo de diferentes taxas de resfriamento foram obtidas diferencas
microestruturais acentuadas de morfologia ¢ composicio das fases entre as diversas
condigles metalirgicas pesquisadas. As amostras submetidas a diferentes taxas de
resfriamento a partir da austenitizagio a 920 °C apresentaram  microestruturas
constituidas de: ferrita - perlita - constituinte MA quando o resfriamento foi realizado a 7
°Cl/s, fernita - bainita -constituinte MA quando o resfriamento foi realizado a 16 e 23°C/s;
e ferrita - martensita para o resfriamento a 50 °C/s. Quande o resfriamento foi aplicado a
partir da regifio intercritica as microestruturas foram constituidas de ferrita-perlita-
constituinte MA para a taxa de 7°C/s; ferrita - martensita - constituinte MA para as
taxas de 16 e 23°C/s; e ferrita - martensita para a taxa de 50° C/s. A amostra
austemperada a 370 °C a partir da austenitizagio completa, apresentou microestrutura

constituida de ferritz - bainita - constituinte MA.

@ Nas diversas condigdes metalirgicas estudadas pode-se verificar uma tendéncia de

aumento de dureza que acompanhou o aumento da taxa de resfriamento, principalmente nas
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amostras submetidas a austenitizagdo a 920 °C, seguido de resfriamento forgado; no entanto,
foi observado que o valor de dureza Vickers ndo ¢ um pardmetro sensivel as variagdes
microestruturais, uma vez que as amostras resfriadas a 23 e 50 °C/s apresentaram aumento

expressivo de resisténcia mecinica e mesma ordem de dureza da condicdo como fornecida.

© Com a aplicagdo das taxas de resfriamento de 16 € 23 °C/s a partir da regido
intercritica a 770 °C, foi possivel a obtengdo de microestruturas constituidas de ferrita-
martensita e constituinte MA com melhores combinacdes de resisténcia mecénica e tenacidade

4 fratura quando comparadas a condi¢io do ago como-fornecido.

@ As microestruturas obtidas por resfriamento de 16 e 23 °C/s a partir de 920 °C
apresentaram as melhores combinagbes de propriedades mecinicas entre as condigbes
pesquisadas, uma vez que, nesses dois casos, foram conseguidos aumentos simultineos de
resisténcia mecdnica e tenacidade em relagdo a condigio do ago como-fornecido. Esse ganho

de propriedades ¢ atribuido a presencga de bainita na microestrutura.

© Nas situagdes em que o resfriamento foi realizado a 7 ° C/s houve uma pequena
reducdo de resisténcia mecénica com ganho de tenacidade a fratura. As amostras resfriadas
nessas condigdes apresentaram baixa razio de escoamento (c./cy) ¢ alto alongamento o gue

indica um potencial para aplicagbes em processos que envolvem deformagio a ffio.

® A amostra submetida a austémpera a 370 °C a partir de 920 °C e a amostra
submetida ao tratamento térmico intercritico a 710 °C e resfriada a 16 °C/s apresentaram
comportamento classico, onde verificou-se aumento de resisténcia mecénica com diminuigio

de tenacidade 3 fratura.

@ Com o resfriamento a 50 °C/s foi possivel a obtengio de altos niveis de resisténcia
mecénica; no entanto, verificou-se baixissimos niveis de tenacidade 2 fratura, comprometendo

aplicagdes praticas do material resfriado nessas condigSes.

©® Através da analise da superficie de fratura das diversas condicdes estudadas notou-

se micromecanismo de fratura alveolar, com excegfio das amostras resfriadas a 50 °C/s a partir
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de 770 e 920 °C, onde foi observado a presenga de certa quantidade de facetas de

quase-clivagem.

© Para as diversas condi¢des metalurgicas estudadas do aco API SL X65 o
micromecanismo de fratura alveolar ocorreu devido a nucieacdo, crescimento e coalescimento
de microcavidades a partir de particulas de segunda fase que se apresentaram em grande

quantidade na forma de inclusdes ndo metalicas.

® As facetas de quase-clivagem observadas nas amostras resfriadas a 50 °C/s podem
ser relacionadas aos baixos indices de tenacidade & fratura obtidos por essas amostras
(8w = 0,12 mm), e com a fase martensitica, uma vez que é pouco provavel que a fernita desse

ago sofra clivagem a temperatura ambiente.

5.2 - Sugestdes para trabalhos futuros

® Realizar estudos mais detalhados da austémpera com variagdes de tempos,
temperaturas € taxas de resfriamento a partir da austenitizagdio completa e da regido

intercritica.

® Estudar a influéncia da taxa de resfriamento aplicada logo apds a laminagdo

controlada, na microestrutura e propriedades mecinicas do aco API 5L X65.

® Estudar outras propriedades mecéanicas, como fadiga de alto e baixo ciclo, energia
absorvida ¢ temperatura de transic@o ductil-fragil de modo que se tenha um maior conjunto de

pardmetros para definicio das melhores condigdes para determinada aplicacdo.

@ Avaliar a influéncia dos processos de soldagem convencionais nas microestruturas e
propriedades mecénicas do ago API 5L X65 obtidos com os tratamentos térmicos realizados

neste trabalho:
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