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RESUMO

O envelhecimento dindmico é um fendmeno metaltirgico associado a insta-
bilidades plasticas promovidas pela interacdo de dtomos de soluto com deslocacdes
durante a deformacgao plastica. Esse fené6meno causa variagdoes nas propriedades
mecanicas de ligas metalicas, possuindo relevancia para processos de conformacao
e aplicagbes que operem em temperaturas acima da temperatura ambiente. O ob-
jetivo deste estudo foi investigar a susceptibilidade de um aco ferritico 430 ao en-
velhecimento dindmico por meio de ensaios de tracdo realizados em uma faixa de
temperatura de 25 a 600°C e taxa de deformacdo fixa de 1073s~!. A andlise das
propriedades mecanicas foi realizada em termos do limite de escoamento, limite de
resisténcia, aumento de resisténcia total, deformacao uniforme, deformagao total,
deformacao nao-uniforme, expoente de encruamento e coeficiente de resisténcia. O
comportamento de encruamento foi avaliado por meio das analises de Crussard-
Jaoul modificada, curvas da capacidade de encruamento e do expoente instantaneo
de encruamento. A evolucdo da subestrutura de deslocagoes em funcéo da tempera-
tura foi avaliada por meio de microscopia eletronica de transmissdo. A variacio das
propriedades mecénicas e a ocorréncia do efeito Portevin—Le Chatelier indicaram a
ocorréncia do envelhecimento dindmico em temperaturas na faixa de 250 a 500°C.
No regime do envelhecimento dindmico, observou-se uma sensibilidade negativa a
taxa de deformacdo, um méaximo na resisténcia mecanica e no aumento total de re-
sisténcia, enquanto que, na deformacao uniforme, observou-se um comportamento
decrescente ao longo de todas as temperaturas estudadas. A andlise da subestru-
tura de deslocacoes de amostras deformadas em aproximadamente 7%, a 25, 400
e 600°C, revelou uma subestrutura celular nas amostras deformadas a 25 e 400°C;
sendo que, a 400°C, um arranjo de deslocactes retas e paralelas foi observado em
conjunto a subestrutura celular; uma subestrutura de subgraos e a formacao de
uma fina dispersdo de precipitados foi observada na amostra deformada a 600°C.
Uma superficie de fratura ductil, caracterizada por uma rede de dimples e vazios,
foi observada em todas as temperaturas investigadas; um refinamento do tamanho
dos dimples foi observado no regime do envelhecimento dindmico e um aumento no
tamanho dos dimples em altas temperaturas. As andalises por microscopia eletrénica
de transmissao e da largura a meia altura dos difratogramas indicaram um aumento
na multiplicagdo de deslocagoes devido ao envelhecimento dindmico. A anélise de
encruamento revelou trés etapas para as temperaturas investigadas, sendo identifi-
cada uma etapa extra no regime do envelhecimento dindmico, associada & influéncia
desse fendmeno sobre a interacdo e multiplicacdo das deslocagdes durante a defor-
magao plastica. O envelhecimento dindmico no ago inoxidavel ferritico 430 originou
um aumento na resisténcia mecanica e nos pardmetros de encruamento, acompa-
nhado de uma redugéo na deformacdo uniforme. Essas modificagoes mecanicas fo-
ram atribuidas a um aumento na densidade de deslocagoes, a uma diminuicdo na
recuperacao dinimica e a formacdo de arranjos paralelos de deslocagoes. A varia-
¢ao no tamanho de dimples das fraturas foi relacionada a variacdo da deformacao
nao-uniforme. Pesquisas futuras sdo recomendadas para a determinacao do exato
mecanismo responsavel pelo envelhecimento dindmico no ago estudado.

Palavras-chaves: Envelhecimento dindmico. Ago inoxidavel ferritico. Subestrutura
de deslocagoes. Comportamento de encruamento



ABSTRACT

Dynamic strain aging is a metallurgical phenomenon associated with solute-
dislocation interaction induced plastic instabilities during plastic deformation. This
phenomenon leads to mechanical properties variation in metallic alloys, thus, be-
ing relevant for forming procedures and applications which operate at temperatures
above room temperature. The objective of this study was to investigate the sus-
ceptibility of a ferritic stainless steel 430 to dynamic strain aging by means of
tensile tests performed at a temperature range of 25 to 600°C and a fixed strain
rate of 10735~ 1. Mechanical properties analysis was performed in terms of the yield
strength, ultimate tensile strength, total strain hardening, uniform elongation, total
elongation, non-uniform elongation, strain hardening exponent and resistance coeffi-
cient. Strain hardening behavior was assessed via modified Crussard-Jaoul analyses,
strain hardening rate and the instantaneous strain hardening exponent curves. Dis-
location substructure development with deformation temperature was evaluated by
means of transmission electron microscopy. Mechanical properties alteration and
the occurrence of the Portevin-Le Chatelier effect indicated dynamic strain aging
occurrence from 250 to 500°C. In the dynamic strain aging regime, negative strain
rate sensitivity was observed, as well as a maximum in mechanical strength and
in total strain hardening, while uniform deformation presented a decreasing behav-
ior throughout all the investigated temperatures. Dislocation substructure analyses
of samples deformed in approximately 7% at 25, 400 and 600°C revealed a cel-
lular substructure in the samples deformed at 25 and 400°C; at 400°C, an array
of straight and parallel dislocations was observed in conjunction with the cellular
substructure; a substructure of subgrains and the formation of a fine precipitate
dispersion was observed at 600°C. A ductile surface fracture, characterized by a
network of dimples and voids, was observed at all investigated temperatures, with
a refinement in dimple size being observed on the dynamic strain aging regime and
an increase of dimple size in high temperatures. Transmission electron microscopy
and full width at half maximum analyses indicated an increase in dislocation mul-
tiplication as a result of dynamic strain aging. Strain hardening analysis revealed
three stages in the investigated temperatures; an extra stage was identified in the
dynamic strain aging regime and associated with dynamic strain aging’s influence
on dislocation interaction and multiplication during plastic deformation. Dynamic
strain aging in a ferritic stainless steel 430 resulted in an increase in mechanical
strength and strain hardening parameters, accompanied by a reduction in uniform
elongation. These variations were attributed to an increase in dislocation density,
a decrease in dynamic recovery and the formation of a parallel dislocation array.
Dimple size variation in fracture surface was related to the fluctuation of the non-
uniform elongation. Future research is recommended to accurately establish the
mechanism responsible for dynamic strain aging in the studied steel.

Key-words: Dynamic strain aging. Ferritic stainless steel. Dislocation substructure.
Strain hardening behavior
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1 INTRODUCAO

Os agos inoxidaveis apresentam uma excelente combinacao de propriedades meca-
nicas e de resisténcia a corrosao, que viabiliza uma notavel gama de aplicacoes em diversos
setores da industria, como o automotivo, quimico e de eletrodomésticos. Em funcao da
grande procura por essa classe de acos, o setor industrial tem investido na pesquisa e
desenvolvimento desses acos, buscando o aperfeicoamento de suas propriedades e reducao
de custos. Em virtude da instabilidade do preco do niquel no mercado, os agos inoxidaveis
ferriticos sdo uma alternativa de menor custo aos agos inoxidaveis austeniticos, possuindo
propriedades adequadas para aplicagoes menos nobres que nao necessitem de grande es-
tampabilidade ou resisténcia a corrosao, como utensilios de cozinha e sistemas de exaustao
automotivos.

Os acgos inoxidaveis ferriticos se destacam pelas propriedades mecanicas em altas
temperaturas e resisténcia a corrosao sob tensao, propriedades que em conjunto com o
menor coeficiente de expansao térmica e maior coeficiente de condugao térmica, os tornam
apropriados para aplicacoes em componentes estruturais para altas temperaturas, como
tubulacoes de usinas nucleares de quarta geragao. O ago inoxidavel ferritico 430 é o aco
inoxidavel mais utilizado na atualidade, sobressaindo-se pela combinagao de baixo custo,
boa conformabilidade, resisténcia mecanica e boa resisténcia a corrosao e oxidagao.

O envelhecimento estatico é um fendomeno metalirgico baseado no ancoramento
de deslocagoes devido a interacao elastica deslocac¢oes-atomos de soluto, que leva ao au-
mento na resisténcia mecanica. O envelhecimento dindmico consiste em um ancoramento
das deslocagoes similar, devido a interagao de atomos de soluto com deslocagoes, durante
a deformacao plastica em temperaturas intermediarias. A mobilidade dos atomos de so-
luto é essencial para a ocorréncia do envelhecimento dinamico, por consequéncia, esse
fendmeno ocorre em uma determinada faixa de temperaturas e taxa de deformagao. De
maneira geral, o envelhecimento causa um aumento na resisténcia mecanica, nos para-
metros de encruamento e uma diminui¢cdo na ductilidade dos materiais. As instabilidades
plésticas geradas pelo ancoramento e desancoramento das deslocacoes sao observadas na
curva de tensao-deformacao e sao conhecidas como o efeito Portevin—Le Chatelier; essas
instabilidades produzem bandas de deformacao na superficie, podendo gerar problemas
de acabamento superficial e estruturais durante processos de conformacao mecanica.

As mudancas observadas no comportamento mecanico, devidas ao envelhecimento
dindmico, estao relacionadas a um aumento na multiplicacdo de deslocagoes e a uma
diminui¢ao da mobilidade das deslocagoes durante a deformacao plastica no regime do
envelhecimento dinamico. Em aplicacoes nas quais se preza a confiabilidade dos compo-
nentes em servigo, a manutencao das propriedades mecéanicas em altas temperaturas e a

compreensao do comportamento de fadiga sao parametros importantes durante a fase de
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planejamento, avaliacdo de falhas em projeto e inspegoes baseadas em risco.

Nesse cenario, torna-se pertinente um aprofundamento na compreensao da influén-
cia do envelhecimento dindmico no comportamento mecanico, na subestrutura de deslo-
cagoes, no comportamento de encruamento e fratura dos acgos inoxidaveis ferriticos. O
proposito desta dissertagao é investigar a influéncia do envelhecimento dinamico nas pro-
priedades mecanicas e nos parametros de encruamento de um acgo inoxidavel ferritico, por
meio de ensaios de tragao realizados em uma faixa de temperaturas de 25°C a 600°C. Os
resultados dos ensaios mecanicos deste estudo foram analisados em termos da evolucao
das propriedades mecanicas e do comportamento de encruamento, sendo correlacionados a
subestrutura de deslocagoes e morfologia da superficie de fratura, investigadas por meio de
microscopia eletronica de transmissao, microscopia eletronica de varredura, microscopia

optica e difracao de raios X.
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2 OBJETIVOS

2.1 Objetivo Geral

O objetivo geral deste trabalho é caracterizar a susceptibilidade de um ago inoxi-
davel ferritico 430 ao envelhecimento dindmico, em uma faixa de temperaturas de 25°C a
600°C, em termos de suas propriedades mecéanicas, subestrutura de deslocagoes, compor-

tamento de encruamento e superficie de fratura.

2.2 Objetivos Especificos

Para que o objetivo geral seja alcancado, foram estabelecidos os seguintes objetivos

especificos:

e Investigar a influéncia do envelhecimento dinamico e da temperatura de deformagao
sobre as propriedades mecanicas e comportamento de encruamento do ago inoxidavel

ferritico 430, por meio de ensaios de tragao em diferentes temperaturas;

e (Caracterizar a subestrutura de deslocacoes, estrutura cristalina e superficie de fra-
tura de um aco inoxidavel ferritico 430 apds deformado em diferentes temperaturas,
a fim de investigar a influéncia do envelhecimento dindmico e correlacioné-la com a

variacao das propriedades mecanicas e parametros de encruamento.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Acos Inoxidaveis Ferriticos

Os acos inoxidaveis ferriticos apresentam elevada resisténcia a corrosao, custos
relativamente baixos e estabilidade de preco. O ago inoxidavel ferritico 430 é um dos acos
ferriticos com teor intermediario de cromo mais comumente empregado, sendo amplamente
utilizado na industria quimica, automotiva, alimenticia e de utensilios domésticos. Essa
classe de acos nao é comumente empregada na industria de construgao; entretanto é
extensamente aplicada em tubulagoes para sistemas exaustores de veiculos e usinas de
geracao de energia elétrica (1, 2, 3).

Em virtude do baixo coeficiente de expansao térmica, alta condutividade térmica
e imunidade a corrosao sob tensao, os inoxidaveis ferriticos se sobressaem aos austeniticos
em aplicagdes nas quais o comportamento mecanico em altas temperaturas é relevante
(2, 3). Como consequéncia da variagdo do preco do niquel no mercado mundial, a demanda
e aplicagoes de agos ferriticos inoxidaveis, que apresenta uma concentracao consideravel-
mente menor de niquel em sua composicao, estd aumentando e tem inclusive podem
substituido os agos austeniticos em algumas aplicagoes (4, 5).

Na ocasiao em que sao aplicados em construgoes, os acos inoxidaveis ferriticos sao
usualmente utilizados em aplicagoes internas, entretanto, alguns acos ferriticos também
sao apropriadas para aplicagOes externas e estruturais. Como consequéncia, essa classe de
acos tem se tornado cada vez mais relevantes para a industria da construgao civil (6, 7).

A temperatura ambiente, essa classe de agos apresenta uma boa deformabilidade,
resisténcia a corrosao e oxidacao adequadas. Entretanto, em temperaturas intermediarias

podem ocorrer problemas como diminui¢ao na ductilidade e na tenacidade (1).

3.1.1 Caracteristicas Microestruturais

A microestrutura dos acos inoxidaveis ferriticos, em seu estado recozido, pode
ser descrita como uma matriz de graos equiaxiais de ferrita, com uma fina dispersao de
precipitados ligeiramente alinhados com a dire¢ao de laminagao (8). Na Figura 1 ilustra-se
a microestrutura de um aco inoxidavel ferritico analisada por meio de microscopia 6ptica
e eletronica de varredura.

Os acos inoxidaveis ferriticos podem apresentar um conjunto de diferentes preci-
pitados em sua microestrutura: a microestrutura do aco AISI 430 é composta por uma
matriz ferritica e precipitados de My3Cq (4); 0 ago AISI 441 apresenta nitretos de ti-
tdnio (TiN), carbonetos de ni6bio (NbC) e fase de Laves (3); o aco inoxidavel ferritico

P92 apresenta endurecimento por precipitagdo de carbonetos My3Cg e uma fina distri-
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Figura 1 — Microestrutura de um ago inoxidavel ferritico AISI 430 analisada por microscopia éptica (a) e
microscopia eletronica de varredura (b). DL representa a diregdo de laminacao e DN representa a diregao
normal. Adaptado de Malta et al. (8)

b)

buigao de carbonitretos do tipo MX (9); O ago 9Cr-1Mo apresenta finos precipitados de
My3Cg e MX, precipitados do tipo do tipo (V,N) e Nb(C,N) (10); o aco Fe-24Cr-4Al pode
apresentar finas particulas de My3Cg ao longo dos contornos de grao (5).

Os agos inoxidaveis ferriticos que apresentam niébio (Nb) e titdnio em sua com-
posicao para aprisionar elementos intersticiais, como nitrogénio (N) e carbono (C), sdo
classificados como agos estabilizados. A presenca de Nb e Ti leva a formacao de nitretos
e carbonetos que consomem os elementos intersticiais em solu¢ao solida na matriz. Os
precipitados formados nesses agos sdo estaveis em alta temperatura e funcionam como
barreiras para o escorregamento de deslocagoes e crescimento de grao (2).

Ao serem expostas a temperaturas de 250 a 500°C, ligas ferriticas de Fe-Cr po-
dem apresentar um fenémeno conhecido como fragilizacao a 475°C. Esse fenémeno de
fragilizacao ocorre devido a decomposicao da ferrita em duas fases distintas, que ocasio-
nam em uma reducao na ductilidade e tenacidade do material. Como consequéncia, esses
materiais ndo sao apropriados para aplicacdo em temperaturas de servigco nessa faixa de
temperaturas (1, 11). Os agos inoxidaveis ferriticos utilizados como materiais estruturais
para aplicagoes nucleares podem também sofrer fragilizagao por radiagdo (12). Kacar et
al. (13) relataram uma diminui¢do de ductilidade em um ago AISI 430 envelhecido em
temperaturas entre 370 e 480°C, que foi atribuida a precipitacdo de intermetalicos como
a’, Ma3Cg e Maoz(C,N)g durante o envelhecimento.

A deformagao ciclica desses agos na faixa de temperaturas de 250 a 500°C pode
levar a formagao de linhas e bandas de deslizamento na matriz ferritica, que tendem a ser
retilineas nas condig¢oes em que o envelhecimento dindmico atua e onduladas naquelas em
que o efeito do mesmo é brando. Nessa faixa de temperatura, se é esperada a formagcao de
carbonetos. A 500°C, existe também a possibilidade do coalescimento de carbonetos até o
ponto no qual os mesmos passam a nao dificultar a mobilidade das deslocagoes, causando

entdo um efeito de amaciamento (1).
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3.1.2 Comportamento Mecanico em Temperaturas Elevadas

O comportamento mecanico dos agos inoxidaveis se difere dos agos carbono prin-
cipalmente devido a elevada concentragao de elementos de liga. Os agos inoxidaveis ge-
ralmente apresentam melhores propriedades mecanicas em temperaturas elevadas; como
resultado, esses materiais sao mais adequados para aplicacoes que precisem suportar a
condigoes de incéndio (14).

O comportamento mecanico dos acos ferriticos em elevadas temperaturas é rela-
tivamente pouco abordado na literatura (2). Essa classe de acos geralmente apresentam
menores valores de deformagao uniforme e encruamento em comparac¢ao com os agos aus-
teniticos e duplex (15).

Em razao da interagao dos carbonetos e nitretos com a movimentacao de deslo-
cagOes e contornos de grao, os acgos inoxidaveis ferriticos estabilizados apresentam uma
maior resisténcia mecanica em elevadas temperaturas (2, 3). Além disso, em temperatu-
ras elevadas, os atomos substitucionais como Cr, Nb e Ti promovem endurecimento por
solugao sélida (3).

Os valores do limite de escoamento e resisténcia do aco inoxidavel ferritico 430 em
temperaturas de 200 a 400°C sao aproximadamente constantes, o que pode ser associ-
ado a ocorréncia de envelhecimento dinamico nessa faixa de temperaturas. Para valores
de temperatura acima de 600°C, esse aco se deforma por fluéncia em estagio estaciona-
rio, apresentando encruamento desprezivel e uma acentuada diminuicao da resisténcia
mecanica com o aumento de temperatura. O modulo de elasticidade apresenta um com-
portamento decrescente com o aumento de temperatura, destacando-se a notavel reducao
dessa propriedade na faixa de 600 a 800°C (2).

3.2  Envelhecimento Dinamico

3.2.1 Aspectos Gerais

O envelhecimento dindmico é um processo de envelhecimento que ocorre durante
a deformacao plastica. O mesmo ocorre em uma determinada faixa de temperaturas e
taxa de deformacdo na qual a interagao entre atomos de soluto e deslocagoes resultam
em um ancoramento, perturbando a mobilidade dessas deslocagoes (1). A formagao da
atmosfera de soluto e consequente ancoramento das deslocagoes ocorre por meio da difusao
de intersticiais ou substitucionais de soluto até deslocagoes moéveis, que se encontram
temporariamente paralisadas em obstaculos na rede cristalina (9, 16). Esse ancoramento
leva a um aumento de tensao, de modo que as deslocagoes superem esses obstaculos ou
novas deslocagoes sejam geradas (1). Na Figura 2, estd ilustrado um mapa atémico de C
de uma atmosfera de Cottrel (Figura 2(a)) formada durante a lamina¢do a morno e um

exemplo de perfil da variacdo da concentracdo C nas proximidades de uma deslocagao
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(Figura 2(b)) em um ago de baixo carbono.

Figura 2 — a) Mapa atémico de C de uma atmosfera de Cottrel formada durante a laminagdo a morno
de um ago de baixo carbono e (b) perfil de variacdo da concentracdo de C nas proximidades de uma
deslocagdo. Adaptado de Pereloma et al. (17)
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O envelhecimento dindmico depende da temperatura e da taxa de deformagao,
parametros que governam a difusividade dos atomos de soluto e velocidade de escorrega-
mento das deslocagoes (18). Altas temperaturas e baixas taxas de deformacao resultam em
maiores atmosferas de soluto ao redor de deslocagoes, em razao do aumento na difusibili-
dade e no tempo para a difusdo dos atomos de soluto até as deslocagoes, respectivamente
(9, 19). O envelhecimento dindmico é tipico de materiais com uma estrutura cibica de
corpo centrado que contém elementos intersticiais como o C, N e boro (2, 20). A difusao
efetiva de uma elevada concentragao de atomos de soluto livre é essencial para ocorréncia
do envelhecimento dindmico (3).

A ocorréncia do envelhecimento dinamico esta usualmente associada a ocorréncia
de serrilhados na curva tensao-deformacao, bem como a presenca de um maximo nos valo-
res de resisténcia mecanica e da capacidade de encruamento, de um minimo de ductilidade
e de uma sensibilidade a taxa de deformagao negativa (9, 21). O aumento na resisténcia
mecanica e na capacidade de encruamento esta supostamente associado a uma multiplica-
cao acentuada de deslocagoes e ao atraso na recuperagao dinamica (9). A sensibilidade a
taxa de deformacao negativa indica que um material tem uma reducao em sua resisténcia
mecanica com o aumento da taxa de deformacao; no caso de materiais que apresentam o
envelhecimento dinamico, o seu valor negativo esta relacionado ao transporte de soluto e
a eficiéncia das atmosferas de soluto em paralisar as deslocagdes moveis; nesses materiais,
o aumento da taxa de deformacao promove um bloqueio menos efetivo das deslocagoes e
um menor aumento de resisténcia mecanica (11, 22).

Como representado na Figura 3, a ocorréncia desse fenomeno pode normalmente
ser identificada por meio do comportamento serrilhado na curva tensao-deformacao, de-
nominado de efeito Portevin-Le Chatelier (PLC), resultante do ancoramento e desanco-
ramento constante de deslocagbes. A forma dos serrilhados observados na curva tensao-
deformacao pode fornecer informagoes sobre as diferentes interacoes entre atomos e des-

locagoes (1, 2, 16). Geralmente, observa-se um aumento na intensidade dos serrilhados
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associados ao efeito PLC com o aumento de deformacao plastica, de temperatura e di-
minui¢ao da taxa de deformacao, indicando um aumento na intensidade do ancoramento
causado pelos solutos (9, 19). Embora o envelhecimento dindmico seja associado a serri-
lhados na curva tensao-deformacao, ensaios de fadiga de baixo ciclo demonstraram que o

dominio do envelhecimento dindmico se inicia antes do efeito PLC (18).

Figura 3 — Comportamento normal e serrilhado de um ago carbono de baixo carbono submetido a tragao
a 25 e 85°C e taxa de deformacdo de 1,6.10%s™!. Adaptado de Yilmaz (16)
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Uma caracteristica distinta do efeito PLC é uma deformacao localizada, chamada
de banda de PLC, que se forma e se propaga durante a deformacao plastica. Essas bandas
de PLC tem cerca de alguns milimetros e sdo inclinadas em aproximadamente 55° em
relacao a direcdo de deformacgao. Cada queda de tensao na curva de tensao-deformacgao
estd associada a formacao de uma banda macroscopica na amostra, a qual pode se formar
em uma ou mais regioes do comprimento 1til do corpo de prova (16). A formagao dessas
bandas de PLC esta relacionada a instabilidades locais que surgem durante a deformacgao
plastica. Essas instabilidades ocorrem em razao da sensibilidade a taxa de deformacao
negativa, que reduz a resisténcia de regides que apresentam um aumento local da taxa de
deformacao (23).

A fracao volumétrica, a natureza dos precipitados e dispersao de particulas em uma
matriz afeta as condiges de instabilidade para a ocorréncia do efeito PLC (16, 24). No
estudo de ligas de Al, Pink et al. (25) observaram um aumento stibito da intensidade dos
serrilhados em valores de deformacao elevados em ligas envelhecidas. Pink et al. conclui-
ram que esse comportamento estava possivelmente relacionado ao inicio do cisalhamento

de precipitados.
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Segundo a literatura (9, 26, 27, 28), o efeito PLC pode ser classificado em cinco
tipos de serrilhados, como representado na Figura 4. Com base nessa classificacao, a
morfologia dos diferentes tipos de serrilhados, a deformagao critica para sua ocorréncia,
os fendmenos associados e possiveis combinagoes de serrilhados podem ser sumarizados

COIMoO:

e Serrilhados tipo A sdo caraterizados por um aumento sibito de tensao, seguido por
quedas bruscas abaixo ou no nivel da média da curva tensao-deformacao. O aumento
de tensao nesse tipo de serrilhado esta associado a difusao de atomos de soluto para
deslocagoes moveis temporariamente paralisadas por algum obstaculo e a formagao
de uma atmosfera de soluto. As quedas de tensdo estao relacionadas ao desvencilha-
mento das deslocacoes dessa atmosfera de soluto. Esse tipo de serrilhado ocorre em
baixas temperaturas ou em altas taxas de deformagao do regime de envelhecimento
dindmico;

e Serrilhados tipo B sdo definidos por rapidas e constantes flutuacdes que ocorrem
proximas a média da curva de tensao-deformacao. Essas flutuacoes estao associadas
ao rapido ancoramento e desancoramento de deslocacoes devido a elevada mobili-
dade dos atomos de soluto. Esse tipo de serrilhado usualmente se desenvolve a partir
dos serrilhados de tipo A com o aumento de deformagao, ou inicia em conjunto com
o escoamento descontinuo. A ocorréncia desse serrilhado esta associada a altas tem-
peraturas ou a baixas taxas de deformacao. Os serrilhados do tipo B podem ocorrer

simultaneamente com os do tipo A;

e Serrilhados tipo C sao identificados por quedas de tensao abaixo do nivel médio
da curva tensao deformacao. Esses serrilhados sao atribuidos ao desancoramento
de deslocacgoes. Esse tipo de serrilhado geralmente ocorre em maiores temperatu-
ras e menores taxas de deformacao do que as relacionadas aos tipos A e B. Além
disso, a deformagao critica para sua ocorréncia ¢ normalmente maior do que aquelas

associadas aos tipos A e B;

e Serrilhados tipo D sdo evidenciados por patamares sem nenhum encruamento e
podem ocorrer em conjunto com serrilhados do tipo C. A ocorréncia desse tipo de

serrilhado esta associada a altas temperaturas e a baixas taxas de deformacgao;

e Serrilhados tipo E sdo similares aos do tipo A; entretanto, nao sdo periddicos e apre-
sentam encruamento irrisério ou inexistente. Esse tipo de serrilhado esta associado
a deformacoes em baixas temperaturas, a altos valores de taxa de deformacao e a

elevados valores de deformacao pléstica.

A amplitude dos serrilhados (Ac) é considerada como uma medida da for¢a do
ancoramento das deslocagoes pelos dtomos de soluto (19), podendo ser utilizada para

avaliar a intensidade dos eventos de instabilidade plastica durante o efeito PLC (29).
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Figura 4 — Classificagio de serrilhados na curva tensao-deformacao. Adaptado de Rodriguez (27)
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Para o inicio do efeito PLC em ligas substitucionais, é necessario que uma defor-
macao critica, ¢, seja alcancada. Essa deformagao critica para o inicio dos serrilhados
depende da temperatura e da taxa de deformagao. O valor e- associado aos serrilhados
dos tipos A e B diminuem com o aumento da temperatura e com a diminui¢ao da taxa de
deformacao; esses serrilhados sdo considerados “efeito PLC normal”. Entretanto, o valor
de €c associado ao serrilhado do tipo C cresce com o aumento de temperatura e com a
diminui¢ao de taxa de deformagao; por essa razao esse tipo de serrilhado é denominado
“efeito PLC inverso”. De forma geral, o valor de ¢- diminui com a reducao do tamanho
de grao, devido ao aumento da quantidade de contornos de grao e o consequente aumento
de regides preferenciais para ocorréncia do envelhecimento dinamico (19, 27, 30).

Segundo a teoria de Cottrell, essa deformagao critica esta relacionada a uma con-
centragao critica de lacunas necessaria para aumentar o coeficiente de difusividade dos
solutos envolvidos. A partir do momento em que o coeficiente de difusividade é elevado o
suficiente, os atomos de soluto saturam a deslocacao durante a sua paralisagao em algum
obstéculo e produzem uma atmosfera de soluto (11). A deformacao critica pode também
estar conectada a necessidade de se alcancar um valor critico de capacidade de encrua-
mento, de taxa de multiplicagdo de deslocacoes ou de densidade de deslocagbes moveis
(12).

O desaparecimento de serrilhados no decorrer da deformacao esta possivelmente
associado ao esgotamento dos solutos responsaveis pelo envelhecimento dinamico. Esse
esgotamento poderia ocorrer pela difusao dos solutos para sumidouros ou por meio de
reagoes de precipitagao nas proximidades das deslocagoes (9, 19). A auséncia de serrilhados
em altas temperaturas pode também estar associada a mobilidade da atmosfera de soluto
ser grande o suficiente para acompanhar as deslocagoes, resultando na falta ou ineficiéncia
do ancoramento (19, 31). Em contrapartida, a auséncia de serrilhados em condigoes de

altas taxas de deformagao pode estar associada a incapacidade dos mecanismos de difusao
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em acompanhar a velocidade de movimentagao das deslocagoes (22). Nikulin & Kaibyshev
(31) argumentaram que o desaparecimento do envelhecimento dindmico em um ac¢o AIST
304 modificado pode estar relacionado a dissolu¢ao das nuvens de Cr em temperaturas
superiores a 550°C.

O fenémeno de endurecimento por solugao sélida (ISSH) tem sido atribuido a resis-
téncia mecanica de agos ligados com molibdénio, manganés e Cr ou microligados com Nb,
titdnio e vanadio (V). O efeito ISSH promove uma redugao na mobilidade das atmosferas
de soluto, deslocando a ocorréncia do envelhecimento dindmico para temperaturas mais
elevadas e podendo ser utilizado para aumentar a resisténcia a fluéncia (32). Nikulin &
Kaibyshev (31) confirmaram que a adi¢do de elementos como o W, Nb, V e N ao AISI
304 estende a ocorréncia do efeito de envelhecimento dindmico para temperaturas mais
elevadas.

Esse fendomeno é um problema tecnoldgico considerdvel em aplicagoes industriais
que operam em temperaturas intermediarias (1), como evidenciado na estampagem a
morno de um ago dual phase por Cai et al. (33). A deformagao localizada, ocasionada pelo
envelhecimento dindmico esta associada a problemas de superficie e estruturais, como por
exemplo a formacdo de uma superficie aspera, bandas de deformacao e a limitacao das
aplicagoes por estampagem. Na Figura 5 estdo representadas bandas de PLC formadas

em uma liga de aluminio-cobre durante processos de conformagao (16, 34).

Figura 5 — Bandas de PLC formadas em uma liga de Al-Cu durante processos de conformaciao (16)

O envelhecimento dinamico reduz a resisténcia a fadiga, sendo um empecilho para
equipamentos industriais e pegas estruturais que operem em uma temperatura acima da
temperatura ambiente (1, 35). Essa redugao da resisténcia a fadiga ocorre devido & indugao
de altas taxas de endurecimento ciclico e ao favorecimento da iniciacdo e propagacao
de trincas. Quando deformado ciclicamente em vacuo, o envelhecimento dindmico pode
aumentar drasticamente a resisténcia a fadiga de um material, evidenciando a importancia

do ambiente de teste para analise do comportamento de fadiga de um material (35).
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3.2.2 Energia de Ativagao Associada ao Envelhecimento Dindmico

Devido ao envelhecimento dindmico ser um processo termicamente ativado, asso-
ciado com a interagao entre solutos e deslocacoes, os mecanismos responsaveis por esse
fendbmeno podem ser identificados pela comparacao da energia de ativagao para a ocor-
réncia e desaparecimento do envelhecimento dindmico com valores da literatura (18).
Composicao quimica, tamanho de grao, distribuigao de precipitados e pré-deformacao sao
caracteristicas do material que influenciam no envelhecimento dindmico (19, 36).

Existem diversas maneiras de se aferir a energia de ativagao, (), relativa ao inicio
ou fim da ocorréncia do envelhecimento dinamico, que no geral se baseiam na aparicao de
serrilhados na curva-tensiao deformagao, das quais se destacam as seguintes(11, 18, 37, 38):

1) @ pode ser obtida pela relacao entre deformagao critica, temperatura e taxa de
deformagdo para o inicio dos serrilhados na curva tensao-deformacao;

2) @ pode ser obtida por meio da relagdo entre as temperaturas e taxas de defor-
magao relativas ao inicio dos serrilhados na curva tensao-deformacao;

3) @ pode ser calculada por meio da amplitude dos serrilhados (Ac) na curva
tensao-deformacao;

4) O método de intercepto permite o calculo de @ por meio da associacao de
temperaturas e taxas de deformacao que produzem uma mesma deformacao critica.

Trabalhos na literatura relatam que o calculo de @) utilizando diferentes métodos
propicia resultados similares (18, 37).

Baixos valores de energia de ativacao para a ocorréncia do envelhecimento dinamico
em ligas substitucionais tem sido fundamentados em fenémenos como difusdo induzida
por deformagao, difusdo por meio da linha de deslocacdo (pipe diffusion) e difusdo ao
longo do nicleo das deslocagoes (11, 18).

Segundo Samantaray et al. (39), a difusdo por volume prevalece em condigoes de
alta temperatura e baixas tensoes, enquanto a difusao por meio da linha de deslocacao
(pipe diffusion) predomina em baixas temperaturas e elevadas tensoes. A contribuigao de
cada mecanismo de difusao é funcdo da temperatura e da densidade de deslocacoes.

Keh et al. interpretaram a energia de ativacao para o fim dos serrilhados como
a soma da energia de ligacao dos solutos as deslocagoes e a energia de ativacao para a

difusao em volume dos dtomos de soluto (40).

3.2.3 Modelos de Envelhecimento Dinamico

Diversos modelos foram propostos para explicar a ocorréncia do envelhecimento
dindmico. O modelo inicial foi desenvolvido por Cottrell e considera que os atomos de
soluto teriam mobilidade para formarem nuvens ao redor de deslocagoes moéveis e para
acompanhéa-las durante sua movimentacao pela rede cristalina. Esse processo aumentaria

a forca de friccdo para as deslocagdes moveis, que se moveriam como objetos em um fluido
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viscoso até uma velocidade critica, acima da qual as mesmas se libertariam dessa nuvem
de soluto e se moveriam livremente (30, 41).

O modelo de ancoramento proposto por McCormick e Van Den Beukel descreve o
envelhecimento dindmico como a difusdo em volume de atomos de soluto para deslocacoes
moveis temporariamente imobilizadas em obstaculos, como florestas de deslocagoes. Por
conseguinte, a concentracao de soluto que interage com as deslocagoes ancoradas esta
relacionada ao coeficiente de difusao dos a&tomos de soluto e ao tempo de imobilizagao. Esse
modelo se utiliza da diminui¢ao do tempo de imobilizagdo das desloca¢ées em obstaculos
como a justificativa para a sensibilidade & taxa de deformacao negativa (41, 42).

O modelo de Sleeswyk (18) propoe que atmosferas de soluto se formam em florestas
de deslocagoes; os atomos de soluto seriam drenados por meio de difusdo por meio da
linha de deslocagao (pipe diffusion) para deslocagoes méveis que estejam temporariamente
paralisadas. Esse modelo nao requer difusdo por volume ou o ancoramento de toda a
deslocacao paralisada, apenas da formacao da atmosfera de soluto na porc¢ao que corta a
floresta de deslocagoes (18). Na Figura 6 apresenta-se um esquema de como a difusao por
meio da linha de deslocagao auxiliaria a ocorréncia do envelhecimento dinamico. Legros
et al. (43) observaram a ocorréncia desse tipo de difusdo em uma tnica deslocagao por
meio de microscopia eletronica de transmissao (MET) in-situ. Os autores calcularam uma

difusividade de até trés ordens de magnitude maiores em relagao a difusao em volume.

Figura 6 — Esquema do funcionamento da difusao por meio da linha de deslocacdo durante o envelheci-
mento dindmico. Adaptado de Hong & Lee (18)
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Em razao do envelhecimento dindmico ter uma maior influéncia sobre o limite de
resisténcia que sobre o limite de escoamento, o modelo de Mulford e Kocks propoe que
a formagao de nuvens de soluto afetaria um componente do encruamento, em oposicao a
uma tensao de atrito. O mecanismo responsavel nesse modelo se baseia naquele sugerido
por Sleeswyk, atribuindo o envelhecimento dindmico a difusao de solutos por meio da
linha de deslocagoes (pipe diffusion) que estao temporariamente imobilizadas (41).

Embora tenha sido sugerido que a difusao por meio da linha de deslocacao (pipe
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diffusion) permitiria a difusdo de atomos substitucionais com uma energia de ativagao de
0,4-0,7 vezes menor que a da difusdo em volume (18), hé& evidéncias que esse mecanismo
reduziria a energia de ativacao da difusdo em apenas cerca de 20% e que nao poderia ser
responsavel pelo envelhecimento dindmico devido a limitagoes cinéticas e/ou pela falta de
forga motriz (41).

Curtin et al. (23) propuseram que o mecanismo responsavel pelo envelhecimento
dindmico e pela sensibilidade negativa a taxa de deformagao negativa estaria relacionado
a pulos atomicos de solutos através do plano de escorregamento por meio dos niicleos de
deslocagoes parciais, da regiao de compressao para a de tensao. Esse mecanismo de difusao
“cross-core” apresentaria uma elevada for¢a motriz termodinamica devido a grande dife-
renca de entalpia entre os lados do ntcleo da deslocacao, possuindo assim uma energia de
ativacao consideravelmente menor que a da difusao por volume. Modelamentos realizados
por Curtin et al. (23) indicaram que a difusdo “cross-core” seria capaz de transportar
grande parte dos solutos do plano de escorregamento sob compressao para a parte sob
tensao. Na Figura 7, ilustra-se um mapa da energia de ligagdo de um tnico atomo substi-
tucional de Mg com uma deslocagao aresta em Al, que foi obtido por meio de estatistica
molecular, no qual pode-se observar uma maior diferenga de energia de ligacao nas regioes

do nicleo das deslocacoes parciais.

Figura 7 — Mapa da energia de ligacdo de um atomo de soluto Mg com uma deslocacio aresta em Al.
As setas no detalhe exibem a regido do nucleo da deslocacao parcial, regido na qual se encontra a maior
diferenga entre as energias de ligagdo e onde ocorreria a difusdo “cross-core”. Adaptado de Curtin et al.
(23)
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Segundo Zhang & Curtin (22), a difusdo por volume é o mecanismo predominante
para condicdes estéticas e deslocagdes méveis em baixas velocidades (2,98.106-1,49.10°°
m/s). Em velocidades elevadas (5,97.104-1,5.10 m/s), a difusdo em volume nio é capaz
de acompanhar as deslocacdes e a nuvem de soluto se forma ao redor do nicleo das deslo-
cagoes. Em condigoes de alta velocidade, a difusao “cross-core” é o mecanismo responsavel
pelo arraste de soluto e promove a formagao de uma longa e fina “cauda” de escassez e

excesso de soluto, que acompanha o movimento da deslocacao. Na Figura 8 representa-se
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a simulagao do arraste de soluto realizada por Zhang & Curtin (22) para elevadas velo-
cidades; Por meio dessa figura, evidencia-se a assimetria e diferenca da concentragao de

soluto ao redor da deslocagao.

Figura 8 — Simulacgdo do arraste de soluto em desloca¢ées movimentando-se em velocidades elevadas de
5,97.10/-4 m/s (a) e 1,5.10® m/s (b). A escala de ¢ representa a concentracio atomica de Mg. Adaptado
de Zhang & Curtin (22)
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Na tltima década, alguns estudos realizaram analises que aparentemente corrobo-
ram o modelo de Curtin. Em seu estudo sobre o envelhecimento dinamico em um ago
AISI 304 modificado, Nikulin & Kaibyshev (31) observaram uma fina e longa nuvem de
soluto em forma de “cauda”, por meio de microscopia eletronica de transmissao de alta
resolugdo (HRTEM) e espectroscopia por perda de energia de elétrons (EELS). A anélise
de HRTEM (Figura 9 (a)) permitiu a visualizacdo de uma concentracao acentuada de so-
lutos em um dos lados da deslocagdo. Complementarmente, a andlise de EELS (Figura 9
(b)) possibilitou a caracterizagao dos atomos de soluto que compunham uma nuvem de
soluto como sendo os substitucionais Nb, V e tungsténio.

Em sua investigacao em nivel atomico sobre o envelhecimento dindmico em uma
liga Al-Mg, Aboulfadl et al. (34) forneceram evidéncias experimentais de que o arranjo
atomico ao redor de deslocacoes é aquele previsto pelo modelo de Curtin. A andlise de
tomografia por sonda atémica (APT) permitiu a elaboragdo de um mapa 2D de concentra-
¢ao (Figura 9 (c)), evidenciando a distribuicao de soluto Mg em torno de uma deslocagao.
E perceptivel a semelhanca entre a regido alongada com baixa concentracio de soluto
na simulagao de Zhang et al. (Figura 8) e o mapa de concentragao de Aboulfadl et al.
(Figura 9 (c)).

Soare & Curtin (44, 45) elaboraram uma teoria constitutiva e desenvolveram um
modelo cinético do envelhecimento dindmico que incorporou os resultados dos calculos em
escala atdomica de trabalhos anteriores (23, 22). O modelo presume que dois fenémenos
contribuem para o envelhecimento dinamico: a difusao de atomos de soluto até desloca-
¢Oes estagnadas e a paralisacao de deslocagoes por florestas de deslocagoes, sendo que a
resisténcia das florestas de deslocagoes aumenta com o tempo devido a difusao de atomos

de soluto até as mesmas. Esse modelo relaciona, por meio de expressoes analiticas diretas,
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Figura 9 — Microscopia de transmissdo de alta resolucdo (a) e andlise por espectroscopia por perda de
energia de elétrons (b) de um ac¢o AIST 304 modificado deformado em €=0,06, a 600°C e com uma taxa
de deformacdo de cerca de 1,3.103s™'; Mapa 2D da concentracdo do soluto Mg em ambos os lados de
uma deslocagdo em uma liga Al-Mg (c). Adaptadas de Nikulin & Kaibyshev (31) e Aboulfadl et al. (34)

(c) 5 nm

a interacao entre solutos e nicleo de deslocagdes com o comportamento mecanico macros-
copico para diferentes taxa de deformagao. Com excegao dos pardmetros da evolugao das
florestas de deslocagoes, os parametros empregados no modelo podem ser obtidos de es-
tudos em escala atémica, de maneira que o mesmo nao dependa de parametros ajustaveis
(46).

Zhang et al. (46) implementaram o modelo cinético de Soare-Curtin por meio de
elementos finitos. Como o modelo Soare-Curtin usa parametros que podem ser obtidos
por simulacoes atomisticas, as simulagoes por elementos finitos de Zhang et al. completa-
ram um modelo multi-escala que é capaz de prever a influéncia da composicao quimica na
conformabilidade de ligas leves. As simula¢oes numéricas de Zhang et al. apresentaram
boa concordancia com as medidas experimentais; entretanto, nao apresentaram serrilha-
dos na curva-tensao deformacao ou a formagao de bandas PLC. Segundo Zhang et al.,
a incapacidade do modelo Soare-Curtin em prever a formagao de bandas PLC e uma
reducao na ductilidade sugere que o modelo deva estar caracterizando algum fenémeno
fisico incorretamente. Keralavarma et al. (47) aprimoraram o modelo de Zhang et al. (46),
em um modelo multi-escala que fielmente transporta informagdes da escala nanoscopica e
microscopica para a escala macroscopica, prevendo quantitativamente a ductilidade como
funcdo da composicdo quimica e condigoes do ensaio. Além disso, em temperaturas ti-

picamente associadas ao envelhecimento dinamico, esse modelo apresentou serrilhados e
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bandas de deformacao semelhantes aqueles associados ao efeito PLC.

3.2.4 Envelhecimento Dindmico em Acos Inoxidaveis

O fenémeno do envelhecimento dindmico e o efeito PLC nos agos inoxidaveis fo-
ram estudados por diversos autores: Manninen & Saynéjakangas (2), Avalos et al. (1),
Choudhary et al. (9, 19), Zhou et al. (48), Tjong et al. (5), Peng et al. (49), Nikulin &
Kaibyshev (31), Ostman et al. (3), Girones et al. (11), Gupta et al. (12), Hong & Lee
(18), Guria et al. (50, 51) e Yu et al. (42).

O envelhecimento dindmico nos agos inoxidaveis foi observado em uma extensa
faixa de temperaturas e taxas de deformagao, sendo acompanhado pelos diferentes tipos
de serrilhados associados ao efeito PLC. Na Tabela 1 apresenta-se uma sintese dessas

informagoes para diversas classes de agos inoxidaveis.

Tabela 1 — Sintese das informagdes sobre o envelhecimento dindmico em agos inoxidaveis

Tipo Tipo de T Taxa de Q

de ago serrilhado (C°) Deformacao (s™) (kJ/mol) Ref
P91 AB 250-500 3.10°-3.1073 73-202 (48)
APMT™  AA+CBD  250-350 3.10-10°2 142-212 (50, 51)
316 ABE 250-450 10°3-10° ; (42)
9Cr1Mo AA+BE 250-350 10 58P (52)
P92 DA+BD+C,A  250-400 3,16.107- 1,23.10%  94-256 (53)
9Cr1Mo AA+B,C 250-400 3,16.10 95-150 (19)
430 - 300-500 3,33.1073 - (2)
304m E,AJA+B 530-680  6,7.10°-1,3.1072 220-355 (31)
430F® ; 300-500 107 ; (1)
P91 - 300-400 104-102 64-80° (54)
316L* AB 200-650 104-102 75,3-227,3 (18)
316L D,A+B+E  300-700 1041072 ; (55)
304 - 350-500 5.102-5.10 138,67-172,93 (49)
Superduplex A B,B+C 275-425  6,6.10°-6,6.10™ 220 (11)
403 ; 250-400  2.10-2.10° 130 (12)
Fe24Cr4Al? - 300-600 2.104-2.103 - (5)
316 AB.E 950-450 104-10 ; (42)

aEstudos baseados em fadiga de baixo ciclo "Valores de energia de ativacdo referentes ao
inicio dos serrilhados

Manninen & Saynéjakangas (2) constataram serrilhados na curva tensao-deformagao
de um ago AISI 430 deformado a 3,3.1073s™! para uma faixa de temperaturas de 300-
500°C. Essa faixa de temperaturas também esteve associada a uma diminui¢do na duc-
tilidade e uma sensibilidade a taxa de deformacao negativa, caracteristicas tipicas do
envelhecimento dinamico.

Avalos et al. (1) constataram que, durante fadiga de baixo ciclo, um ago AISI 430F

-1

deformado a uma taxa de deformacao de 1073s~!, apresenta o efeito de envelhecimento
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dindmico em faixa de temperaturas de 200-450°C. Por meio do cédlculo do coeficiente
de difusao dos atomos associados com o envelhecimento dinamico, concluiu-se que, esse
fendmeno estd associado ao ancoramento de deslocagoes por atomos de C no ago AISI
430F.

Choudhary et al. (9, 19) investigaram a familia de acos inoxidéveis ferriticos com
9% de Cr, especificamente os acos P9, P91 e P92. Esses acos apresentaram serrilhados
na curva tensao-deformagao e variagoes nas propriedades mecanicas compativeis com o
envelhecimento dindmico na faixa de temperaturas de 250-400°C. Por meio de medidas
das energias de ativacao, argumentou-se que o envelhecimento dindmico nessa familia de
agos esta associado a difusdo de um atomo intersticial como o C.

Conforme Zhou et al. (48), a energia de ativagdo para o inicio do efeito PLC no
aco P91 esta em conformidade com aquela que seria necessaria para a difusdo de atomos
intersticiais. Entretanto, a energia de ativacao para o fim dos serrilhados é consideravel-
mente maior, possivelmente devido a estar associada a soma da energia de ativacao para
a difusao do C com a energia de ligagdo do C as deslocagoes.

Tjong et al. (5) constataram a ocorréncia do envelhecimento dindmico no ago
inoxidavel ferritico Fe-24Cr-4Al para temperaturas de 300 a 600°C e taxas de deformacao
de 2.10% a 2.103st. Os autores identificaram serrilhados do tipo C sob fadiga de baixo
ciclo, associando a mesma ao desancoramento de deslocagoes que estivessem previamente
paralisadas por atmosferas de solutos substitucionais. Por meio de uma estimativa da
tensao necessaria para que a maioria das deslocagdes escapassem de sua atmosfera de
soluto, os autores concluiram que o Al seria responsavel pelo envelhecimento nesse aco e
que a influéncia do Cr seria reduzida.

Guria et al. (50, 51) estudaram o envelhecimento dindmico em um ago inoxidavel
ferritico APMT™. Os autores observaram o inicio do efeito PLC relativamente préximo ao
inicio da deformacao plastica e os serrilhados foram observados durante toda a deformacao
plastica em todas as taxas de deformagao investigadas. Com base no calculo das energias
de ativacao do serrilhados, Guria et al. (50) associaram o inicio dos serrilhados a difusao
de C com sua mobilidade reduzida devido a interacao com o Cr, enquanto o término dos
serrilhados foi relacionado a difusao do Cr.

Gupta et al. (12) concluiram que o envelhecimento dindmico no ago AISI 403 esta
possivelmente associado a difusao de Cr, facilitada pela producao de lacunas induzida por
deformagao, devido a energia de ativacao calculada ter sido 0,5 vezes o valor da energia
de ativagao para a difusdo por volume para o Cr .

Ostman et al. (3) observaram o efeito PLC em agos AISI 441 e 444 deformados

1 e temperatura de 600°C. Além disso, foi constatado que um

a uma taxa de 1073s~
tratamento térmico de 120 horas a 600°C atenuou o envelhecimento dindAmico em um ago
AISI 441, devido a precipitados (nucleagao e coalescimento) de NbC e TiN durante o

tratamento térmico e consequente empobrecimento da matriz em atomos de soluto.
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Em seu estudo sobre o envelhecimento estatico do ago AISI 430, Buono et al. (56)
encontraram evidéncias que corroboram a difusao de solutos para os campos de deforma-
¢Oes nas vizinhancas de deslocacoes. A energia de ativacao determinada foi razoavelmente
maior do que a energia de ativacao da difusao do C na ferrita. Essa disparidade foi justi-
ficada pela possibilidade da afinidade do Cr pelo C ser capaz de modificar a energia para
a difusao do mesmo.

Girones et al. (11) argumentaram que o efeito do envelhecimento dindmico é mé-
ximo sob as condi¢des em que a taxa de difusdao média das atmosferas de soluto coincide
com a taxa de escorregamento das deslocagoes. Segundo os autores, essas condi¢oes propi-
ciam um bloqueio mais efetivo das desloca¢des moveis, resultando em um envelhecimento
dindmico mais eficiente. De acordo com Girones et al., a faixa de temperaturas para a
ocorréncia do envelhecimento dindmico no caso dos agos ferriticos inoxidaveis se situa
entre 300 e 600°C. Girones et al. concluiram que o envelhecimento dindmico em um ago
superduplex inoxidavel ocorreu devido a difusdo de atomos de Cr para os ntcleos de
deslocacao, sendo esse efeito mais pronunciado na ferrita devido a maior difusividade e
concentracao de Cr nessa fase.

Roy et al. (54) relataram a ocorréncia do envelhecimento dindmico em um ago
inoxidavel P91 com diferentes concentracoes de Si, que variaram de 0,5 a 2,0% em massa.
Os autores observaram um maximo na densidade de deslocagoes a 400°C, que foi atribuido
a diminuicao da mobilidade das deslocagoes devido a formacao de precipitados.

Peng et al. (49) constataram que a energia de ativagao para o envelhecimento di-
namico em um ago 304 é maior que a energia para a difusdao de elementos intersticiais
e menor que a de elementos substitucionais. Peng et al. associaram essa discrepancia a
difusdo de solutos substitucionais por meio do nicleo da deslocagao, que seria possivel
com uma energia de ativacao 0,4-0,7 vezes menor que a energia para a difusao em volume.
Conclui-se que o mecanismo responsavel pelo envelhecimento dindmico no ago 304 seria o
ancoramento das deslocagoes por atmosferas de (C,Ni) na faixa inferior de temperaturas e
em maiores temperaturas para atmosferas de (C,Cr). Ademais, observou que em um ma-
terial deformado na regiao do envelhecimento dinamico, os atomos de soluto se difundem
com velocidade suficiente para alcancar deslocagoes em movimento e formar atmosferas
de ancoramento.

Por meio de uma anélise de EELS em um ago AISI 304 modificado, Nikulin &
Kaibyshev (31) detectaram uma concentragao de atomos de Nb, V e W nas proximidades
do ntcleo de uma deslocacao apds deformacao no dominio do envelhecimento dindmico.
Essa é uma evidéncia direta da formacao de atmosfera de soluto nas proximidades do
ntcleo de uma deslocagao. Embora o Cr seja um elemento abundante nesse ago, nao foi
detectada a formacao de uma atmosfera de Cr, o que contraria as conclusoes de Peng et
al. (49) e sugere que a energia de ligacdo das atmosferas de W, Nb e V sao maiores do

que aquela para os atomos de Cr. Como consequéncia, esses atomos seriam responsaveis
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pela ocorréncia do envelhecimento dindmico apos a dissolucao das nuvens de Cr.

Yu et al. (42) investigaram a influéncia do envelhecimento dindmico nas proprieda-
des de tragao, de fadiga e deformacao ciclica de um ago inoxidavel Z2CND18.12N. Segundo
os autores, embora o efeito PLC tenha sido observado nas temperaturas investigadas, nao
foi constatada uma sensibilidade a taxa de deformacao negativa e um minimo no limite de
resisténcia foi observado nesse material. Além disso, foi verificado um encruamento ciclico
aumentado e uma diminui¢do na resisténcia a fadiga na faixa de temperaturas associada
ao envelhecimento dinamico.

Hong & Lee (55) investigaram o envelhecimento em um ago inoxidavel austenitico
AITSI 316L por meio de ensaios de tracao e de fadiga de baixo ciclo. Os autores associaram
o envelhecimento dindmico em temperaturas abaixo de 350°C a difusao de intersticiais,
como o C e N, até as deslocagdes. Em temperaturas de 400 a 650°C, os autores conside-
raram que a formacao de lacunas induzida por deformacao facilita a difusdo de atomos
de Cr, possibilitando o envelhecimento de deslocac¢oes por atmosferas de Cr. Com base
nos ensaios de fadiga de baixo ciclo, os autores encontraram evidéncias que indicam a
ocorréncia do envelhecimento dindmico sem a manifestagdo do efeito PLC. Hong & Lee
(18) calcularam valores para a energia de ativagdo em um ago AISI 316L que foram cerca
de 0,57-0,74 vezes o valor da energia de ativacao para a difusao por volume.

Almeida et al. (57) associaram diferentes mecanismos ao envelhecimento dindmico
em acos inoxidaveis austeniticos, diferenciando-o em dois regimes de temperatura. O pri-
meiro regime, relativo a baixas temperaturas, foi associado a reorientacdo de pares de
atomos intersticiais com lacunas em regides nas quais as deslocagoes sao desaceleradas ou
ancoradas. Segundo os autores, esse regime é controlado pela concentracao e difusao de
lacunas para defeitos cristalograficos, que funcionam como sumidouros para as lacunas
geradas durante a deformagao plastica.

Os autores detectaram uma faixa de temperaturas intermediaria na qual nao foram
detectadas instabilidades plasticas, embora os efeitos do envelhecimento dinamico tenham
continuado observaveis nas propriedades mecanicas e sensibilidade a taxa de deformacao.
A auséncia do efeito PLC nessa faixa de temperaturas foi relacionada a alta mobilidade
das lacunas nessas temperaturas, em conjunto com o aumento da concentracao de lacunas
no equilibrio e a diminuigao de lacunas criadas devido a deformacao plastica, que resultam
em uma distribuicao uniforme de pares de intersticiais com lacunas. Como consequéncia,
nenhuma regiao com uma maior concentragao de pares se formou e nenhuma instabilidade
plastica ocorreu (57).

No inicio do segundo regime, relativo a temperaturas mais elevadas, os pares de
intersticiais com lacunas tem mobilidade suficiente para produzir uma area de defeitos
pontuais em regioes de desaceleracao das deslocagoes. Com o aumento de temperatura, ha
uma reducgao nos atomos intersticiais disponiveis para o envelhecimento dindmico devido

a precipitacao de carbonetos de Cr e ao aumento da mobilidade dos pares de lacunas com
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intersticiais. O desaparecimento do envelhecimento dindmico em temperaturas ainda mais
elevadas, foi associado ao aumento na precipitacao de carbonetos devido a mobilidade dos
intersticiais e autodifusao (57).

Os autores relataram que quanto menor a concentracao de atomos intersticiais,
maior é a energia necessaria para promover instabilidade plastica. Além disso, a variacao
da temperatura para ocorréncia do envelhecimento dinamico esta relacionada a soma das
concentragoes dos intersticiais e ndo a concentracdo de um intersticial especifico. Com
base nisso, os autores concluiram que a contribuicao desses a&tomos para o envelhecimento
dindmico deve ser equivalente. Os autores descartam a possibilidade do o Cr ser respon-
savel pelo envelhecimento dindmico em altas temperaturas, devido a baixa mobilidade do

grupo na temperatura de inicio do segundo regime de serrilhados (57).

3.2.5 Envelhecimento Dindmico em Outras Ligas

No estudo do envelhecimento dindmico em uma liga Inconel 625, Maj et al. (38)
analisaram minuciosamente o comportamento dos serrilhados do efeito PLC com a ajuda
de uma anélise estatistica. Por meio de ensaios de tragao, os autores constataram a ocor-
réncia de serrilhados dos tipos A, B e C em uma faixa de temperaturas de 250 a 700°C
e taxas de deformagdo na faixa de 2.103-5.102s!. Além disso, Maj et al. (38) também
realizaram ensaios de compressao em altas taxas de deformacao de 0,1, 1 e 10 s, nos
quais foram observados o efeito PLC e sensibilidade a taxa de deformacgao negativa, con-
firmando a ocorréncia do envelhecimento dindmico mesmo em ensaios com uma elevada
taxa de deformacao.

No estudo de uma liga a base de niquel, Ekaputra et al. (37) observaram serri-
lhados do tipo B em baixas temperaturas (24-200°C), do tipo A+B em temperaturas
intermedidrias (200-700°C) e do tipo C em temperaturas elevadas (700-950°C). Eles as-
sociaram os serrilhados do tipo C, em uma liga 617, a difusdo de atomos substitucionais,
devido a elevada energia de ativagdo. Os autores atribuiram o envelhecimento dindmico
em baixas temperaturas a difusdo por meio da linha de deslocagao (pipe diffusion) de
atomos intersticiais por meio do nucleo de deslocagdo. Em temperaturas intermediarias,
a difusdo em volume de atomos intersticiais seria a responsavel, enquanto a difusao por
meio da linha de deslocacao (pipe diffusion) de atomos substitucionais seria responséavel
pelo envelhecimento dindmico em temperaturas elevadas.

Han et al. (58) investigaram o comportamento mecénico de uma superliga a base de
niquel GH3535. Os autores observaram o efeito PLC, especificamente os tipos de serrilhado
A, A+B e C, em conjunto com a sensibilidade & taxa de deformacao negativa em uma
faixa de temperaturas de 500-800°C, para taxas de deformacao de 8,33.10°-8,33.10°3. Com
base na energia de ativacao calculada para o inicio dos serrilhados de 190 kJ.mol*, Han
et al. (58) propuseram que o envelhecimento dindmico nessa liga é baseado na difusao de

atomos substitucionais como o Cr e Mo, presentes na constitui¢ao dessa liga. A difusao de
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C nao foi considerada como explicagdo para a ocorréncia desse envelhecimento dinamico
nesse material, devido a difusividade do C ser muito elevada nas temperaturas em que o
efeito PLC foi observado, de maneira que nao seria possivel a formacao de atmosferas de
C.

Gopinath et al. (30) investigaram o envelhecimento dindmico em uma superliga
720Li de Ni. Os autores observaram uma sensibilidade a deformacao plastica negativa
para todos os comportamentos serrilhados observados. Foi relatada a ocorréncia do efeito
PLC normal, acompanhado de serrilhados do tipo A, para ensaios realizados a 300°C e
do efeito PLC inverso, com serrilhados do tipo C, para temperaturas de 400 e 450°C.
Segundo Gopinath et al. (30), os resultados aparentemente indicaram o ancoramento de
deslocacoes por atomos substitucionais.

Li et al. (21) propuseram que o envelhecimento dindmico em agos carbono é causado
pela interagao das deslocagoes com solutos intersticiais (C e N) ou com pares intersticial-
substitucionais (Mn-C ou Mn-N). De acordo com os autores, estudos de atrito interno
indicaram que atomos de N tem uma localizagao preferencial por sitios proximos a atomos
de Mn, em oposicao a estarem completamente cercados por atomos de Fe. Por consequén-
cia, concluiram que o Mn reduz a mobilidade dos 4&tomos intersticiais por meio da geracao
pares Mn-C e Mn-N, ocasionando em um envelhecimento dindmico menos intenso e em
valores de temperatura superiores associados a ocorréncia do envelhecimento dinamico.

No estudo das ligas Fe-28Mn-9A1-0,4C e Fe-28Mn-9Al-1C, Tjong et al. (28) pro-
puseram que o mecanismo de difusdo por meio da linha de deslocagao (pipe diffusion)
de C ou do par C-Mn seria responsavel pelo envelhecimento dinamico na faixa de 300 a
400°C, na qual foram observados serrilhados dos tipos A e B. Os autores argumentaram
que o mecanismo responsavel pelo envelhecimento dinamico na faixa de 400 a 500°C,
na qual predominaram os serrilhados do tipo C, estaria relacionado ao cisalhamento de
precipitados por deslocacoes.

Baird et al. (59) investigaram a influéncia da adi¢do de N e Mn a uma liga de Fe
deformada a 20, 225 e 450°C. Os autores observaram que a adicao de Mn nao promoveu
a ocorréncia do envelhecimento dinamico, que apenas foi observado nas ligas Fe-N e Fe-
Mn-N. A liga Fe-Mn-N apresentou uma menor reducao nas propriedades mecanicas em
temperaturas entre de 200 e 450°C que a liga Fe-N. Os autores concluiram que a adi¢ao
de elementos de liga, tanto intersticiais quanto substitucionais, afetam a capacidade de
encruamento por meio da modificagao da densidade e organizacao das deslocagoes durante
a deformacgao.

Pozuelo et al. (29) observaram o efeito PLC, especificamente serrilhados do tipo
B, em uma liga nanoestruturada de Mg-Al deformada por meio de ensaios de microcom-
pressao em temperatura ambiente. Os autores atribuiram o comportamento serrilhado a
interacao das deslocagoes com a difusdo de atomos intersticiais de O e/ou N, introduzidos

durante o processo de fabricacao da liga.
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Knapek et al. (60) estudaram a ocorréncia do efeito PLC em uma espuma metalica
de Al-2Mg. Segundo Knapek et al., foi observada uma sensibilidade a deformagao plédstica
negativa e a presenca de serrilhados dos tipos A, B e C. A transicao dos tipos de serrilhado
foi claramente observada com a diminuicao da taxa de deformagao. Os autores concluiram
que o efeito PLC nessa espuma ¢ resultado da reacao em cadeia de deformacgoes coletivas
ao longo de varias regioes individuais ao longo do material.

Yuan et al. (61) investigaram o envelhecimento dindmico em uma liga Ni-23Cr-
16Mo contendo uma fase ordenada com uma estrutura do tipo PtoMo. Os autores obser-
varam serrilhados do tipo A, B, C e E em temperatura de 400 a 700°C. De maneira geral, o
efeito PLC nessa liga foi associado ao envelhecimento dinamico; entretanto, os autores re-
lataram a possibilidade do processo de maclagao ter sido responsavel pelo comportamento
serrilhado em temperaturas proximas a 600°C.

Cai et al. (62) pesquisaram a influéncia de precipitados do tipo 7’ na deformagao
localizada e na deformacéao critica do comportamento serrilhado em uma superliga de Ni.
Segundo Cai et al., os precipitados v’ favoreceram a transi¢do do efeito PL.C normal para
o inverso. Além disso, o aumento de precipitados modifica o mecanismo de deformacao do
escorregamento de deslocagoes para a formacao de falhas de empilhamento. Os autores
associaram serrilhados de elevada amplitude a bandas de deformacao severa localizada e
a formagao de uma grande quantidade de falhas de empilhamento.

Komarasamy et al. (63) investigaram o comportamento serrilhado e sensibilidade
a taxa de deformacao negativa em uma liga de alta entropia Alj ; CoCrFeNi. Komarasamy
et al. observaram a ocorréncia do efeito PLC na faixa de 200 a 400°C, sendo que o
comportamento serrilhado constatado a 200°C esteve associado a sensibilidade a taxa de
deformacao positiva, indicando que outro mecanismo pode ser responsavel pelo efeito PLC

em baixas temperaturas nessa liga.

3.2.6 Efeito do Envelhecimento Dindamico sobre a Superficie de Fratura

O envelhecimento dindmico pode afetar o comportamento de fratura, promovendo a
diminuicdo na resisténcia a fratura e tenacidade (64). A quantidade de dimples é fungao do
numero de sitios para nucleacao; quando o crescimento de vazios é limitado pela presenca
de muitos sitios para nuclea¢ao de dimples, obtém-se uma rede refinada de dimples (4).

Vafaeian et al. (4) investigaram a superficie de fratura de um ago AISI 430 tratado
termicamente em duas temperaturas e tempos diferentes. O aco AISI 430 apresentou uma
superficie de fratura caracterizada por dimples, tipica de fraturas ducteis, em todas as
condigoes apresentadas. Apds analise da Figura 10, que representa a superficie de fratura
do ago AISI 430 tratado termicamente a 800°C por 20 segundos, fica evidente a rede de
dimples e o caracter ductil da fratura.

Kacar et al. (13) analisaram a superficie de fratura de amostras de ago AISI 430

envelhecidas. Amostras como recebidas e envelhecidas sem nenhuma pré-deformacao es-
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Figura 10 — Superficie de fratura de um aco AISI 430 tratado termicamente a 800°C por 20 segundos.
Adaptado de Vafaeian et al. (4)

tudadas apresentaram uma superficie de fratura ductil, caracterizada por uma rede de
dimples de diversos tamanhos. O diametro dos dimples observados diminuiu com o au-
mento da temperatura de envelhecimento, fato que foi fundamentado com base no coa-
lescimento de deslocagbes e na formacao de contornos de grao de alto angulo. Amostras
deformadas em 5% e envelhecidas a 100 e 400° apresentaram uma fratura transgranular
com a presenca de dimples.

Choudhary et al. (9) relataram um modo de fratura ductil no ago P92 na faixa
de temperaturas de 27 a 650°C e taxa de deformacao de 3,16.1073s7! a 1,26.1073s7 1. A
presenca de dimples equiaxiais, resultante do coalescimento de microvazios, caracterizou a
fratura ductil em todas as condicoes testadas. O tamanho dos dimples cresceu com o au-
mento de temperatura, revelando a dominancia de dimples dicteis e a redugao no nimero
de nucleagoes de microvazios. Na Figura 11 sdo mostradas fractografias do ago P92 apds
a ruptura em temperaturas nas quais nao foi observado o envelhecimento dindmico (a,c) e
em uma na qual o mesmo ocorreu (b). Roy et al. (54) observaram fraturas frageis para os
acos P91 com um teor de Si de 0,5-1,5% em massa deformados na temperatura ambiente;
o caracter fragil da fratura desses acos diminuiu consideravelmente com o aumento da
temperatura de deformacao. O aco P91 com teor de Si de 2,0% em massa apresentou uma
fratura caracterizada por dimples e vazios em todas as temperaturas testadas.

Das et al. (64) observaram uma fratura ductil para todas as condigoes testadas em
uma liga 20MnMoNi55. Na temperatura ambiente, uma fina rede de dimples confirmou
uma acumulacao de deformacio necessaria para a formagdo de vazios maduros antes
da etapa de coalescimento. Quando deformado a 200-235°C, constatou-se uma rede de
dimples rasos, indicando a falta de deformacao para o crescimento e coalescimento dos
vazios. Com o aumento da temperatura de deformacao para 285°C, temperatura na qual
o envelhecimento dindmico foi menos intenso, observou-se o retorno de dimples com maior

profundidade.
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Figura 11 — Fractografias do a¢o P92 deformado em temperaturas de (a) 27°C, (b) 300°C e (c) 600°C
com uma taxa de deformacdo de 1,26.103s°!. Adaptado de Choudhary et al. (9)

(o) S PASGE JORE 4

3.3 Deformacao Plastica de Agos Inoxidaveis

O comportamento plastico de uma liga de ferro (Fe), com uma estrutura ctibica
de corpo centrado, deformada de maneira monotdnica, pode ser caracterizado pela forte
influéncia da temperatura sobre o limite de escoamento, por assimetria de tensdes e mu-
dancas de forma. Esses efeitos estao relacionados a assimetria do escorregamento de deslo-
cagoes sob tragao e compressao, bem como a mobilidade reduzida de deslocagoes parafuso
(5).

Em monocristais de Fe com uma estrutura cubica de corpo centrado, as proprie-
dades do escorregamento de deslocacoes sao sensiveis a baixas taxas de deformacao, altas
temperaturas e a presenca de elementos intersticiais. Baixas taxas de deformacao ou altas
temperaturas favorecem a mobilidade de deslocacoes parafuso, facilitando a ativacao de
fen6menos térmicos (5).

A deformagao pléstica de agos inoxidéveis ferriticos em baixas temperaturas (27-
200°C) é controlada por escorregamento planar em baixos valores de deformacao e por
escorregamento cruzado em elevados valores de deformacao (9).

Em temperaturas intermedidrias (200-500°C), faixa de temperaturas na qual nor-
malmente ocorre o envelhecimento dinamico, hd uma multiplicacdo acentuada de des-
locagoes (9). Estudos revelaram que, nessas temperaturas, curvas tensao-deformagao se
agrupam em uma faixa estreita (65).

Em temperaturas elevadas (>500°C) observa-se a diminuigdo da resisténcia me-



Capitulo 3. REVISAO BIBLIOGRAFICA 42

canica e aumento na ductilidade. Nessa faixa de temperaturas predominam os processos
de recuperagao, como a formacao de uma subestrutura de deslocagoes bem definida, o
aumento dessas células ou subgraos e a diminui¢cao da densidade de deslocacoes. Devido
a temperatura elevada, processos termicamente ativos como escalada e o escorregamento

cruzado de deslocagoes sao possivelmente dominantes e viabilizam a recuperacgao dinamica

(9).

3.3.1 Comportamento de Encruamento

Segundo Vafaeian et al. (4), na temperatura ambiente, o ago AISI 430 apresenta
duas etapas de encruamento. Ambas as etapas de encruamento identificadas apresentaram
baixos valores de expoente de encruamento, n, o que é caracteristico de materiais com
uma estrutura cibica de corpo centrado. Esse tipo de estrutura cristalina possibilita
que as deslocagoes realizem escorregamento cruzado sem dificuldade, diminuindo assim a
propensao das mesmas se empilharem e resultando em baixos valores de n.

Por meio de uma abordagem de Kocks-Mecking e pelo uso do modelo de Voce,
Palaparti et al. (10) e Choudharyet al. (53) relataram que o ago 9Cr-1Mo apresenta um
comportamento de encruamento de duas etapas em uma ampla faixa de temperaturas (27-
600°C). A primeira etapa é uma etapa transitéria, caracterizada por uma rapida queda
na capacidade de encruamento. A segunda etapa foi caracterizada como de recuperacao
dindmica e apresenta uma diminuicao gradual da capacidade de encruamento até elevadas
tensoes. De acordo com Choudhary et al. (53), o aumento de temperatura promove uma
mudanga no mecanismo de deformacao dominante nesse aco. Em baixas temperaturas, o
escorregamento cruzado de deslocagoes é o principal mecanismo, enquanto a escalada de
deslocagoes e a migracao de sub-contornos de grao prevalecem em altas temperaturas.

Li et al. (66) caracterizaram o comportamento de encruamento de um ago inoxi-
dével duplex EN 1.4662 em trés etapas. A primeira etapa (e<0,02) apresentou uma taxa
decrescente de encruamento, sendo associada ao escorregamento cruzado que possibilita
que as deslocagoes contornem obstaculos de deslocagoes empilhadas. A segunda etapa
(0,02<€<0,06) teve uma capacidade de encruamento aproximadamente constante e foi
relacionada a uma condigao estaciondria para o armazenamento e a aniquilagao de deslo-
cagoes. A terceira etapa de encruamento (e>0,06) exibiu uma capacidade de encruamento
decrescente e foi associada a geracao e absorcao de defeitos pontuais.

Sainath et al. (65) constataram um comportamento de encruamento de duas etapas
no ago P92 para diversas condigoes de tratamento térmico, com resultados similares aos
observados nos acos P9 e P91.

Com base na anéalise da capacidade de encruamento, Choudhary & Christopher
(67) caracterizaram o comportamento de encruamento do ago AISI 316 em trés etapas: A
primeira etapa de encruamento foi definida como uma réapida diminui¢do na capacidade

de encruamento, em baixos valores de tensao; a segunda etapa como um aumento gra-
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dual na capacidade de encruamento em tensoes intermedidrias; e a terceira etapa como
uma diminui¢do gradativa da capacidade de encruamento em tensoes elevadas. Segundo
os autores, a primeira etapa de encruamento corresponde a deformacao dominada por
escorregamento planar ou escorregamento em um unico sistema na maioria dos graos; a
segunda etapa de encruamento é baseada na interagao entre deslocagoes, dominada pela
ativagao do escorregamento cruzada e a formacgao de substruturas de deslocagdes como
emaranhados, redes hexagonais, paredes e células; a terceira etapa de encruamento ¢ do-
minada por processos de recuperacao, apresentando um equilibrio entre o encruamento e a
recuperacao dindmica. A recuperagao dindmica, na tultima etapa de encruamento, é favo-
recida pela aniquilagao de deslocacoes devido aos acentuados processos de escorregamento
cruzado e escalada.

Em conformidade com o que foi proposto por Choudhary & Christopher, Ivan-
chenko et al. (36) estabeleceu que a ultima etapa de encruamento do ago AISI 316 é
dominada por processos de recuperagao, apresentando uma capacidade de encruamento
decrescente com o aumento de deformacao e temperatura. Essa etapa esta possivelmente
associada ao escorregamento cruzado de deslocacbes em baixas temperaturas e a esca-
lada de deslocacoes em temperaturas elevadas. No dominio do envelhecimento dindmico,

a tensao para o inicio dessa etapa aparentemente nao varia com a temperatura.

3.4 Formacao da Subestrutura de Deslocacoes

O estudo do envelhecimento dindmico em diversos metais revelou que o mesmo
aumenta a propensao da formacgao de uma distribuicdo uniforme de deslocacoes, em de-
trimento da formacao de uma subestrutura celular definida (9). Uma subestrutura celular
¢é formada por células que sao tipicamente micrométricas e delimitadas por paredes de
deslocagoes emaranhadas, sendo compostas por grande parte das deslocagoes geradas
durante a deformacao (68). A origem desse fendmeno estd aparentemente conectada ao
ancoramento de deslocagoes em provocar uma reducao na mobilidade das mesmas, devido
a inabilidade de realizarem deslocamento cruzado (9).

Choudhary et al. (9) concluiram que, em um ago P92 deformado em altas tem-
peraturas, o processo de recuperagao dindmica estd associado com uma diminui¢ao na
densidade de deslocacoes, formacao de uma subestrutura bem definida de células ou sub-
graos e um aumento do tamanho da subestrutura de deslocacoes.

Avalos et al. (1) constataram a formacao de linhas de escorregamento ao deformar
um ago 430F no dominio do envelhecimento dinamico. Em temperaturas superiores as
do envelhecimento dindmico, tais linhas de escorregamento passaram a apresentar uma
forma ondulada.

Ivanchenko et al. (36) deformaram amostras do ago AISI 316NG com uma taxa de

deformacao de 105! e temperaturas de 200 e 400°C. Os autores observaram uma estru-
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tura celular na amostra deformada a 200°C, que apresentou uma curva tensao-deformacao
sem serrilhados, e uma estrutura com certa linearidade na amostra deformada a 400°C,
que apresentou o efeito PLC. Segundo Ivanchenko et al. (36), o envelhecimento dindmico
ocasiona um aumento na taxa de multiplicacao de deslocagoes e posterga a recuperacao
da subestrutura de deslocacoes, favorecendo a formagao de uma subestrutura uniforme
em detrimento de uma estrutura celular.

Karlsen et al. (20) observaram a formagao de uma subestrutura celular de des-
locagoes em um aco AISI 316 deformado a 200°C, sem a ocorréncia do envelhecimento
dindmico. A formacao desse tipo de subestrutura é resultado da aniquilagao de deslocagoes
e da reorganizacao das deslocagdes em uma estrutura de menor energia. Essa subestru-
tura é viabilizada pela ativacdo do escorregamento cruzado de deslocagoes em miiltiplos
planos simultaneamente. Karlsen et al. (20) constataram que, devido & redugado na mo-
bilidade das deslocagoes e do favorecimento do escorregamento planar, uma subestrutura
com uma maior linearidade se formou no aco AISI 316 quando deformado no dominio do
envelhecimento dindmico.

Hong & Lee (18) observaram, em um ago AIST 316L, a manifestacdo de uma su-
bestrutura de deslocacoes planar no dominio do envelhecimento dindmico (250-600°C).
Foi constatado que, com a ocorréncia do envelhecimento dindmico, o mecanismo de de-
formacao plastica desse ago passa de deslizamento ondulado para escorregamento planar.
Os autores concluiram que o ancoramento das deslocacoes aumenta a planicidade do
escorregamento (slip planarity), dessa forma restringindo o escorregamento cruzado das
deslocagoes parafuso e dificultando a recuperagao dinamica. Na Figura 12, sdo mostradas
as subestruturas planar e celular observadas por Hong et al. apds a deformacao do ago
316L a 400°C e 600°C.

Figura 12 — Imagens de microscopia de transmissao de um ago 316L deformado em metade de sua
deformacdo total a uma taxa de deformacdo de 102s!. (a) T=400°C, subestrutura planar formada
devido ao envelhecimento dindmico; (b) T=600°C, subestrutura celular formada devido & recuperagao
dindmica plena. Adaptado de Hong et al. (18)

Segundo Peng et al. (49), a densidade de deslocagbes de um ag¢o 304, com um
mesmo valor de deformacao, é maior quando o envelhecimento dindmico ocorre durante

a deformagdo. Em um ago 304 modificado, Nikulin & Kaibyshev (31) constataram a
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ocorréncia de um escorregamento planar bem definido no dominio do envelhecimento
dindmico. Quando deformado sem a ocorréncia do envelhecimento dinamico, o mesmo
aco apresentou uma distribuicdo uniforme de deslocagoes associadas ao mecanismo de
deslizamento ondulado, em detrimento do escorregamento planar.

Sob condigoes de deformacao ciclica em temperatura ambiente, agos inoxidaveis
ferriticos Fe-Cr e Fe-Cr-Al podem apresentar subestruturas celulares e bandas de escorre-
gamento persistentes (5). De acordo com Tjong et al. (5), sob o regime do envelhecimento
dindmico, a combinacao do actimulo de deslocagoes e a inibi¢do do escorregamento cruzado
leva a formacao de dipolos, circuitos e emaranhados de deslocagoes. O desancoramento
de deslocagoes e a recuperacao dinamica devidos a aniquilacao de deslocacoes podem es-
tar associados a formagao de subestruturas com uma distribuicao planar e a reducao da
densidade de deslocagoes.

Por meio de ensaios de fadiga de baixo ciclo em um ago Z2CNDI18.12N, Yu et
al. (42) observaram uma subestrutura celular em baixas temperaturas e uma estrutura
planar em altas temperaturas. O autor associou esse fenomeno a mudanca do mecanismo
de deformacao de escorregamento ondulado em baixas temperaturas, para escorregamento
planar em altas temperaturas .

De acordo com Baird et al. (59), na auséncia de atomos de soluto para a ocorréncia
do envelhecimento dinamico, o aumento da temperatura de deformagao acarreta a dimi-
nuicao da densidade de deslocacoes e o aumento do tamanho de célula da subestrutura,
confirmando o aumento na taxa de recuperacao dindmica com o aumento da temperatura.
Em comparagdo ao observado em Fe puro, uma subestrutura menos recuperada e com
um menor tamanho de célula foi relatada pelos autores em uma liga Fe-Mn deformada a
450°C. Ligas de Fe-Mn-N e Fe-N sofreram um aumento de cerca de 50% na densidade de
deslocagdes quando deformadas a 225°C e apresentaram uma subestrutura de deslocagoes
formada por emaranhados de desloca¢des. Em contrapartida, as mesmas ligas de Fe-Mn-N
e Fe-N apresentaram subestruturas celulares e recuperadas ao serem deformadas a 450°C,
temperatura na qual nao foi observado o envelhecimento dindmico nessas ligas.

Aboulfadl et al. (34) sugeriram que a formagao de zonas empobrecidas em soluto
durante o envelhecimento dindmico causariam um amaciamento local, promovendo assim
a localizagdo do escorregamento de deslocagoes, acentuando o escorregamento planar e a
formacao de uma estrutura de bandas bem definida.

Verma et al. (52) relataram a formagdo de subestruturas celulares de desloca-
¢oes e distribuigoes uniformes de deslocagoes em um ago inoxidavel ferritico 9Cr1Mo
deformado abaixo das temperaturas relacionadas ao envelhecimento dindmico (T=TA e
200°C). Em temperaturas nas quais o envelhecimento dindmico foi observado (T=250-
350°C), observou-se a formagao de uma subestrutura celular e um aumento significativo
na densidade de deslocagoes dentro das células e o ancoramento de deslocagoes pode ser

visualizado por meio de curvas e dobras nas deslocagdes. Em temperaturas acima do
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dominio do envelhecimento dindmico (T=450°), a densidade de deslocagoes dentro das
células diminuiu e foram observados novamente arranjos longos e lineares de deslocagoes.
Keh et al. (40) investigaram a influéncia do envelhecimento dindmico em agos e
relataram uma taxa elevada de multiplicacao de deslocagoes e a formagao de uma subestru-
tura celular em amostras deformadas no dominio do envelhecimento dindmico. Amostras
deformadas na temperatura ambiente apresentaram uma menor taxa de multiplicagao de
deslocacoes e nao foi possivel observar uma subestrutura de deslocagoes distinta.
Brindley et al. (69) relataram a formagdo de subestruturas celulares progressi-
vamente mais definidas em temperaturas de 20 a 200°C em agos carbono, sendo que o
envelhecimento dindmico foi observado na faixa de temperaturas de 100 a 300°C. Segundo
os autores, a 230°C a subestrutura celular passou a apresentar deslocacoes longas e retili-
neas; a subestrutura celular desapareceu a partir de 300°C e uma subestrutura uniforme,
marcada por deslocacoes longas e retilineas, passou a ser dominante. Brindley et al. ob-
servaram um aumento na densidade de deslocagoes no regime da subestrutura celular e
uma notavel diminuicdo com o inicio da transicdo para uma subestrutura uniforme com
deslocagoes longas e retilineas. Os autores verificaram que uma maior concentragdo de N

ocasionou no deslocamento do maximo em densidade deslocagoes para temperaturas mais

altas (300 e 400°C).
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4 MATERIAIS E METODOS

4.1 Material

Neste trabalho, foi utilizado um ago inoxidavel ferritico nao estabilizado da classe
AISI 430. Esse ago foi processado e fornecido em chapas de 1,2 mm de espessura pela
empresa Aperam South America, na condicao de laminado e recozido. Na Tabela 2, estd

indicada a composicao quimica do ago estudado, fornecida pelo fabricante.

Tabela 2 — Composicdo quimica do ago investigado

Elementos % em peso

C 0,1412
Mn 0,0453
Si 0,3158
p 0,0291
S 0,0017
Cr 16,0854
Ni 0,2302
Mo 0,0145
Al 0,002
Cu 0,021
Co 0,0204
\Y% 0,0385
Nb 0,0166
Ti 0,0024
Sn 0,0041
W 0,0089
N 0,0462

4.2 Caracterizacao do Comportamento Mecanico

Os ensaios de tragao foram realizados no Instituto Federal de Minas Gerais (IFMG),
campus Ouro Preto, de acordo com a norma ASTM A370-14 (70) em uma maquina
universal de ensaios Time Group WDW-200 com uma célula de carga de 10 kN, sendo as
informagoes do ensaio processadas pelo software WinWDC. O aquecimento das amostras
para os ensaios em diferentes temperaturas foi realizados utilizando o forno acoplado INTI
modelo DPR 1100 com controlador microprocessado tipo PID.

Tendo em vista a inviabilidade de se utilizar um extensémetro nos ensaios em
elevadas temperaturas, uma garra especial desenvolvida por Queiroz (71), foi utilizada

para os ensaios de tracao neste trabalho de modo a eliminar qualquer deslizamento do
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corpo de prova nos momentos iniciais do ensaio. O sistema de garras consiste de duas
hastes cilindricas com uma regiao recartilhada usinada na extremidade, que apresenta
uma regiao curva com o raio igual ao raio de concordancia dos corpos de prova utilizados.
Os copos de prova sao fixados ao sistema por meio de uma pega de aperto com o auxilio
de seis parafusos.

Corpos de prova de chapa, do tipo subsize, foram usinados de acordo com a norma
ASTM A370-14 (70), por meio da técnica de eletroerosdao a fio, na empresa Motoliga
Construgoes Mecanicas LTDA. O formato e dimensdes nominais dos corpos de prova

usinados estao descritos detalhadamente na Figura 13 e na Tabela 3.

Figura 13 — Formato e indicacao das dimensoes do projeto de corpo de prova padrao
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Tabela 3 — Dimenstes nominais dos corpos de prova usinados de acordo com a norma ASTM A370-14
(mm)

A B C W L R T
32 32 10 625 105 6 12

O comprimento util, largura e espessura da secao reduzida dos corpos de provas
usinados foram medidos individualmente em um projetor de perfis Mitutoyo PJ311, de

modo a se obter um valor mais preciso dessas dimensoes.

4.2.1 Ensaio de Tracao em Diferentes Temperaturas

Com o objetivo de acompanhar a evolugdo do comportamento mecéanico e a sus-
ceptibilidade ao envelhecimento dindmico, amostras do aco ferritico inoxidavel 430 foram
deformadas em triplicata até a ruptura com uma taxa de deformacdo de 1073s™! e em
temperaturas de 25, 100, 200, 250, 300, 350, 400, 450, 500 e 600°C. Foi utilizada uma
taxa de aquecimento do forno de 40°C/min e as amostras foram resfriadas ao ar apds
os ensaios. Além disso, com o objetivo de avaliar a sensibilidade a taxa de deformacao,

foram realizados ensaios de tracao em triplicata com uma taxa de deformacao de 1072s1
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e temperatura de 400°C, na qual a intensidade do envelhecimento dinamico foi maxima
para a taxa de deformacao de 1073571, Os resultados obtidos por meio dos ensaios de tra-
¢ao em triplicata estao representados, nesta dissertacao, com o respectivo desvio padrao
da média. O tempo minimo de aquecimento foi de 2,5 minutos para os ensaios a 100°C
e o tempo maximo de aquecimento foi de 15 minutos para os ensaios a 600°C; O tempo
minimo de ensaio foi de aproximadamente 3,2 minutos a 350°C e o tempo maximo de
ensaio foi de 6,2 minutos a 600°C.

Com base nos resultados dos ensaios de tracao em diferentes temperaturas até a
ruptura, uma deformacao uniforme maxima de aproximadamente 7% foi definida e uti-
lizada para deformar amostras a 25, 400 e 600°C. Um valor de deformacdo tnico foi
selecionado para deformar as amostras com o objetivo de avaliar a subestrutura de deslo-
cagOes de amostras deformadas aproximadamente em um mesmo valor de deformagao. O
valor de 7% foi selecionado por ter sido aproximadamente o valor de deformacao uniforme
minimo apresentado pelo material a 600°C, sendo essa a condi¢do com menor deformacao
uniforme. Os valores de temperatura foram selecionados para englobar uma condicao na
qual a intensidade do envelhecimento dindmico ¢ maxima, além de duas condigdes nas
quais o envelhecimento dinamico nao ocorre, em uma temperatura abaixo e outra acima

daquelas relativas ao regime do envelhecimento dinamico.

4.2.2 Anaélise das Propriedades Mecanicas

A caracterizacao das propriedades mecanicas e seu desenvolvimento em relagao a
temperatura foi feito em termos do limite de escoamento em 0,2%, o,; limite de resisténcia,
or; aumento de resisténcia total, Ac; deformacgao uniforme, e,; deformacao total, e;
deformagao nao-uniforme, e,,; deformacao no patamar de escoamento, ergers; €Xpoente
de encruamento, n; e coeficiente de resisténcia, K.

A susceptibilidade do ago inoxidavel ferritico 430 ao envelhecimento dindmico foi
avaliada por meio da variacao do limite de resisténcia, aumento de resisténcia total, expo-
ente de encruamento e coeficiente de resisténcia em fungao da temperatura de deformacao.
Foi realizada também uma andlise da morfologia e evolugao dos serrilhados referentes ao
efeito PLC em fungao da temperatura de deformagao.

Ensaios de dureza Rockwell foram realizados em amostras tratadas termicamente
nas temperaturas empregadas nos ensaios de tracgao, utilizando-se um durémetro Zwick
Z 302, com o objetivo de identificar a possivel influéncia da fragilizacao a 475°C, preci-
pitacao dindmica ou formacgao de alguma fase intermetdalica na resisténcia mecénica do
aco estudado. Medidas de dureza Rockwell B e C foram convertidas para dureza Vickers,
de maneira que todas as medidas de dureza pudessem ser apresentadas em apenas uma
escala. Os resultados obtidos por meio dos ensaios de dureza estao representados com um

intervalo de confianca de 95%.
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4.2.3 Analise do Comportamento de Encruamento

A anélise do comportamento de encruamento foi realizada em termos da capaci-
dade de encruamento, do expoente instantadneo de encruamento,n;, e com base na analise
modificada de Crussard—Jaoul (C-J) (72). Com base nos resultados dos ensaios de tragao,
foram calculadas curvas de fluxo para todas as condigoes estudadas; curvas de fluxo con-
sistem na representacao da tensao verdadeira, o, em funcao da deformacao verdadeira, €,

para todo o regime de deformacao plastica uniforme.

do
? de’
em relacao a deformacao verdadeira, determinada pela inclinacao da curva de fluxo para

A capacidade de encruamento é definida como a derivada da tensao verdadeira
cada valor de deformagao. A andlise da variacao de ‘Cil—‘e’ em diferentes valores de deformacao
verdadeira fornece informacoes sobre os mecanismos de encruamento ativos em diferentes
faixas de deformacgao, bem como sobre a contribuicdo dos mesmos para o aumento de
resisténcia total do material.

A curva de fluxo de diversos materiais pode ser representada por um uma relacao

de poténcia conhecida como a equacao de Hollomon, mostrada na Equacao 1:

o=K.e¢" (1)

Na Equagao 1, K representa o coeficiente de resisténcia do material e n representa
o expoente de encruamento, parametro que considerado um indicador da capacidade do
material de distribuir uniformemente as deformagdes durante o encruamento. Embora o
expoente de encruamento seja normalmente considerado como um parametro constante,
ele depende da deformacao do material e pode ser representado com mais precisao por
um expoente instantdneo de encruamento n; (73).

Na Equacao 2, apresenta-se a forma logaritmica da equacao de Hollomon. A ana-
lise da mesma demonstra que o expoente de encruamento pode ser obtido por meio da

inclinacao da curva de lno versus [ne.

Ino = InK + n.lne (2)

Por consequéncia, o expoente instantaneo de encruamento em funcao da defor-
macao verdadeira pode ser obtido por meio da derivada da curva lno versus Ine, como
demonstrado na Equacao 3.

w0 = G 3

A andlise modificada de C-J baseia-se na equagdo de Swift (72), mostrada na
Equacao 4, e pode ser utilizada para definicdo mais precisa das etapas de encruamento,

obtendo-se deformagoes criticas para cada estagio por meio da analise da inclinacao da

do

curva do logaritmo da %7 em funcao do logaritmo da deformacao verdadeira.
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e=¢+Co™ (4)

Na Equacao 4, C representa o coeficiente de resisténcia de Swift, m representa o
expoente de encruamento de Swift e ¢y representa deformacao plastica inicial, para o caso
de materiais que tenham sido previamente deformados plasticamente. A andlise modifi-
cada de C-J utiliza a derivada em fun¢ao da deformacao verdadeira da forma logaritmica

da equacao de Swift, como mostrado na Equacao 5.

do
2

Por meio da analise da Equacao 5, pode-se observar que em uma curva de ln(‘fi—‘e’)

In( = (1 —=m).Ino — In(C.m) (5)

versus [no, a inclinagdo da mesma seria fornecida por (1-m), estando diretamente rela-
cionada ao expoente de encruamento de Swift. Em razao da inclinagdo da curva ln(‘é—‘:)
versus Ino estar relacionada ao expoente de encruamento, a variacao dessa inclinacao
pode ser utilizada para definicdo mais precisa de faixas de deformacao relativas as etapas
de encruamento.

O comportamento de encruamento foi avaliado por meio das trés analises supraci-
tadas, de modo a identificar o niimero de etapas de encruamento e os possiveis mecanismos

envolvidos.

4.3 Caracterizacao Microestrutural e da Subestrutura de Deslo-
cacoes

A caracterizacao microestrutural e da subestrutura de deslocacoes foi realizada no
Centro de Microscopia da Universidade Federal de Minas Gerais (UFMG) e nos labora-
torios de metalografia e tratamentos térmicos, de microscopia eletronica e de raios X do
Departamento de Engenharia Metalturgica e de Materiais da UFMG.

Ap6s deformados em diferentes temperaturas, a parte util dos corpos de prova
foi cuidadosamente extraida com o auxilio de um equipamento cut-off. Em amostras
cortadas a partir dessa secdo extraida, foram realizadas analises de microscopia éptica,
microscopia eletronica de varredura, microscopia eletronica de transmissao e difratometria
de raios X com o objetivo de acompanhar a evolucao da subestrutura de deslocagoes e da

microestrutura das amostras.

4.3.1 Difratometria de Raios X

A caracterizacao da estrutura cristalina das amostras como recebida e apos defor-
madas foi realizada por difratometria de raios X, em um difratémetro da marca Phillips,

modelo PW1710, com uma geometria Bragg-Brentano e utilizando uma radiacao de Cu-
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Ka (A=0.15418 nm) e um cristal monocromador de grafita, sendo o passo de varredura
de 0,01°/s, tempo de contagem de 1s e o intervalo de varredura de 20° a 90°.

Os difratogramas obtidos foram interpretados e comparados com base em padroes
encontrados no ICSD (Inorganic Crystal Structure Database), de modo a indexar, com
precisao, as fases cristalinas detectadas. Em razao do ago estudado ser um ago ferritico, o
difratograma padrao da ferrita, a fase mais provavel de ser identificada, esta representado

na Figura 14.

Figura 14 — Difratograma padrao da fase ferritica (74)
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O valor de largura a meia altura (FWHM) pode ser utilizado como um estimador
da densidade de deslocagbes de um material (75, 76). O aumento na densidade de des-
locacoes alargam os picos observados na andlise de difracao de raios X por causarem a
rotacao da rede cristalina, por gerarem um campo de deformacao e pela possivel formacao
de uma subestrutura de deslocagoes (76). Portanto, com o objetivo de se estimar a vari-
acao na densidade de deslocagoes das amostras deformadas até a ruptura em diferentes
temperaturas de deformacao, valores FWHM das reflexoes referentes as familias de planos
110, 200 e 211 foram medidos.

4.3.2  Microscopia Optica e Eletronica de Varredura

As amostras que foram analisadas por microscopia Optica e eletronica de varredura
foram embutidas a quente em baquelite, de forma que a secao longitudinal em relacao a
direcdo de laminacao foi a se¢ao analisada. As amostras foram lixadas com lixas de grana
120, 320, 500, 600, 800 e 1000 mesh e polidas com pasta de diamante de grana 9, 3 e
1 um. As amostras que foram analisadas por microscopia eletronica de varredura foram

polidas com silica coloidal utilizando-se a politriz semiautomatica Minimet 1000 Buehler.
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Para as analises nas quais foi necessaria a revelagdo da microestrutura, ataque
quimico foi feito por imersao e foram utilizados os ataques metalograficos Vilella, composto
de 1g de acido picrico, bml de acido cloridrico e 100ml de alcool etilico, e Kallings n°.2,
composto de 5g de CuCly, 100ml de acido cloridrico e 100 ml de alcool etilico.

A técnica de microscopia 6ptica foi utilizada devido a sua simplicidade, com o obje-
tivo de auxiliar a interpretacao das outras andlises deste estudo. Por meio dessa, foi feita a
caracterizagao inicial da microestrutura e medicao do tamanho de grao. Foram analisadas
também amostras deformadas a 600°C, com o objetivo de investigar a possivel ocorrén-
cia de recristalizacao dindmica e formacao de uma segunda fase durante a deformacao.
As microscopias 6pticas foram realizadas em um microscopio Leitz, modelo Metallux II,
com uma interface para o software de andlise de imagens Leica Application Suite V3.3.
O tamanho médio do grao da ferrita na amostra como recebida foi estimado como a raiz
quadrada da area referente de 274 graos ferriticos, o que permitiu avaliar o tamanho de
grao médio e a distribuicao estatistica dos tamanhos de grao no aco investigado.

As microscopias eletronicas de varredura foram realizadas em um microscépio Ins-
pect S50 com detectores de elétrons secundérios, de elétrons retroespalhados, de difracao
de elétrons retroespalhados (EBSD) e de espectrometria de raios X por energia dispersiva
(EDS). Por meio da técnica de microscopia eletronica de varredura, foi realizada uma
analise mais detalhada da evolugao microestrutural, bem como da composicao da matriz
e dos precipitados do material estudado. Com o objetivo de caracterizar a morfologia da
superficie de fratura, andlises fractograficas foram realizadas nas amostras deformadas,

até a ruptura, com o auxilio do microscopio eletronico de varredura TESCAN VEGAS,

no IFMG.

4.3.3 Microscopia Eletronica de Transmissao

As amostras para a analise por MET foram cuidadosamente preparadas a partir
da parte 1til dos corpos de prova deformados em aproximadamente 7% a 25, 400 e 600°C.
Secoes pequenas foram lixadas em lixas de grana 120, 320, 500, 600, 800 e 1000 mesh,
com o objetivo de desbastar ambas as faces da amostra até ser obtida uma folha fina de
aproximadamente 100 pm.

Com o auxilio de um Disk Punch, discos de 3mm de didmetro foram extraidos
dessa folha fina. Os discos foram desbastados até 100 pum utilizando lixas de grana 1200
e 2400, com o auxilio do equipamento de desbaste de precisao da politriz semiautomatica
Minimet 1000 Buehler. Apods espessura de 30 a 50 um ser atingida, esses discos foram
entao polidos com pasta de diamante de grana 9, 3 e 1 pum.

Os discos polidos passaram por um polimento quimico, utilizando uma solugao de
5% de acido perclorico e 95% de édlcool etilico, feito com o auxilio de um equipamento
Tenupol-5 Striiers. Esse procedimento pule ambos os lados da amostra e faz pequenos furos

no disco, de maneira que o feixe de elétrons possa atravessar algumas secoes da amostra
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e a analise possa ser realizada. A microscopia eletronica de transmissao foi realizada
em um microscépio Tecnai G2-20, Super Twin FEI, 200kV. As imagens da andlise de
microscopia de transmissao foram realizadas por meio das cameras Gatan Orius SC200 e
US1000FTXP. A andlise da estrutura cristalina e da composi¢ao quimica de precipitados
foi realizada por meio de EDS, EELS e difracao de elétrons de area selecionada (SAED).
Além disso, mapas de varredura de EELS foram realizados em uma regiao com deslocagoes
em uma amostra deformada a 400°C, com o objetivo de se investigar a possivel formacgao
e a composicao quimica de uma nuvem de soluto formada na proximidade das deslocagoes
durante o envelhecimento dindmico. A analise semiquantitativa de EDS foi realizada com

2

um sistema EDAX com janela de 30 mm* e a analise de EELS com um sistema GIF

Quantum SE 963 com uma dispersao de 0,6 eV /ch.
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5 RESULTADOS

5.1 Caracterizagao Mecanica

Os resultados dos ensaios de tracao realizados a 25, 100, 200, 250, 300, 350, 400,
450, 500 e 600°C e com uma taxa de deformacdo de 1073s~! estdo representados na
Figura 15. Para essa taxa de deformagcao, foram observados serrilhados caracteristicos do
efeito PLC e da ocorréncia do envelhecimento dinamico em uma faixa de temperaturas
de 250 a 500°C. Além disso, foi constatada a ocorréncia de escoamento descontinuo e

patamar de escoamento nas temperaturas de 25 a 500°C.

Figura 15 — Curvas de tensdo versus deformacdo de um ago inoxidavel ferritico 430 tracionado a 25, 100,
200, 250, 300, 350, 400, 450, 500 e 600 °C e com uma taxa de deformacdo de 10~ 3s~!
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As propriedades mecanicas obtidas em func¢ao da temperatura de deformacao estao
representadas na Figura 16. Na Figura 16 (a), or e 0. representam, respectivamente, o
limite de resisténcia e o limite de escoamento, enquanto Ao reflete o aumento de resis-
téncia total, obtido pela diferenga entre og e g.,. Na Figura 16 (b), e, €y, €n € €Liders
correspondem, respectivamente, a deformacao total, deformacao uniforme, deformacao
nao-uniforme e a deformacao no patamar de escoamento, quando presente. O limite de
escoamento apresentou um comportamento decrescente ao longo de toda faixa de tempe-
raturas estudada; o limite de resisténcia decresceu na faixa de 25 a 250°C, apresentando
entretanto um moderado aumento de 250 a 400°C e um decréscimo de 400 a 600°C; a
influéncia do envelhecimento dindmico no encruamento fica evidente na variacdo do au-
mento de resisténcia total observada na faixa de temperaturas de 250 a 500°C, na qual

o envelhecimento dindmico foi observado. Considerando que o efeito do envelhecimento
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dindmico foi maximo na temperatura de 400°C e que, sem a influéncia do envelhecimento
dindmico, o limite de resisténcia apresentaria um comportamento decrescente com o au-
mento de temperatura até o valor observado a 600°C, o valor do limite de resisténcia teve
um incremento de aproximadamente 130MPa na temperatura de 400°C devido ao efeito
do envelhecimento dindmico. Os valores de deformacao uniforme apresentaram uma ten-
déncia decrescente para todas as temperaturas estudadas; entretanto, a deformacao total
decresceu até 350°C, temperatura na qual se estabilizou até 500° e apresentou um notavel
aumento em 600°C. Tendo em vista que a deformagao uniforme apresentou um compor-
tamento puramente decrescente, um consideravel aumento na deformacao nao-uniforme
foi responsavel pelo acentuado aumento da deformacao no ensaio a 600°C. A amplitude
do patamar de escoamento reduziu gradualmente de 2,62+0,09 para 0,8440,00 na faixa
de temperaturas de 25 a 500°C e nao foi observado a 600°C.

Figura 16 — Propriedades mecanicas de um ago inoxidavel ferritico 430 em funcdo da temperatura de
deformagdo: (a) Limite de resisténcia, og, limite de escoamento, o., ¢ aumento de resisténcia total,
Ao, em funcdo da temperatura. (b) Deformagao total, e, deformagdo uniforme, e,, deformagio nao-

uniforme, e,,, e deformacdo no patamar de escoamento, eriders €m fungdo da temperatura para uma
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Na Figura 17, estao representados o expoente de encruamento, n, e coeficiente de
resisténcia, K, em funcao da temperatura de deformacgao. n é tipicamente utilizado como
uma estimativa da deformagao uniforme de um material; entretanto, o mesmo apresentou
um comportamento completamente distinto da deformagao uniforme, a qual exibiu um
comportamento exclusivamente decrescente com o aumento de temperatura. Entretanto,
n apresentou um comportamento similar ao do aumento de resisténcia total, aumentando
com a temperatura e tendo um maximo em 400°C, decrescendo com a perda de inten-
sidade do envelhecimento dindmico apos essa temperatura. K apresentou um compor-
tamento consideravelmente similar ao limite de resisténcia, decrescendo moderadamente
com o aumento de temperatura até o inicio do regime do envelhecimento dindmico, no
qual o mesmo apresenta um aumento significativo e sofre uma grande redugao com o

fim do regime do envelhecimento dindmico. A influéncia do envelhecimento dindmico no
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comportamento mecanico do aco estudado também ficou evidente no aumento de n e K
na faixa de 250 a 500°C.

Figura 17 — Evolugao do (a) expoente de encruamento, n, e (b) coeficiente de resisténcia, K, em fungao
da temperatura para uma taxa de deformacio de 10™3s™!
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Na Figura 18, esta representada a evolu¢ao da morfologia dos serrilhados na curva
tensao-deformagao em funcao da temperatura no regime do envelhecimento dindmico
(250-500°C). Em 250°C foram observados serrilhados do tipo A de baixa amplitude em
baixas e médias deformagoes; em altas deformagoes, os serrilhados se tornaram irregulares
do tipo E ou patamares do tipo D. Em 300°C, serrilhados do tipo A de maior intensidade
foram observados até valores de deformagao médios, alterando-se para uma combinacao
de serrilhados do tipo A+B em valores superiores de deformacgao. Em 350 e 400°C, foram
observados serrilhados do tipo A+B nos quais a intensidade aumentava com o aumento
de deformacao; além disso, os serrilhados A+B observados em 400°C apresentaram maior
intensidade que os observados em 350°C. Serrilhados do tipo C foram observados em bai-
xas deformacgoes nas amostras deformadas a 450°C; os serrilhados se tornaram do tipo
B+D em deformagoes médias, com evidentes patamares com serrilhados do tipo B, e
serrilhados do tipo A+B em altos valores de deformacgao. Apenas serrilhados do tipo C
foram observados na temperatura de 500°C. De 250 a 400°C, a frequéncia e amplitude
dos serrilhados aumentaram com o aumento da deformagado uniforme de temperatura de
deformacéao. Os serrilhados do tipo B observados em 450°C apresentaram amplitude apro-
ximadamente constante ao longo de toda deformacao uniforme do material. Os serrilhados
do tipo C, observados a 450 e 500°C, apresentaram um crescimento na intensidade dos
serrilhados com o aumento da deformagao plastica; entretanto, nao foi observada nenhuma
relacdo com a frequéncia desses serrilhados.; além disso, nao se constatou associacao entre
o aumento da temperatura e a amplitude ou frequéncia dos serrilhados do tipo C.

Na Figura 19 e na Tabela 4, estao representados os resultados dos ensaios de tragao

1 e a uma temperatura de 400 °C.

1

realizados com taxas de deformacdo de 1072 e 10725~
A curva tensdo-deformacao dos ensaios realizados a 1072s~! apresentou serrilhados mais

moderados em relacdo aqueles observados a 1073s7!. Em razao da maior velocidade de
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Figura 18 — Evolugdo da morfologia dos serrilhados associados ao efeito PLC em relagdo a temperatura
de deformacdo para uma taxa de deformacdo de 1073s7!. Os serrilhados estdo classificados de acordo
com o apresentado na se¢do 3.2.1

Tensao de Engenharia (MPa)

Deformacao de Engenharia

deformacao e a utilizacdo da mesma taxa de aquisi¢ao de dados, a curva tensao-deformacao
relativa a taxa de deformacao de 1072s~! possui um nimero de pontos dez vezes menor
que as outros curvas. A temperatura de deformacao de 400 °C foi selecionada para ensaios
com taxas de deformacao distintas por ter apresentado o maior limite de resisténcia no
regime do envelhecimento dinamico, o que foi compreendido como a temperatura na qual
a intensidade do envelhecimento dinamico foi maxima. Foi observada uma diminuicao
na resisténcia mecanica e ductilidade com o aumento da taxa de deformagao. Embora a
diminui¢ao na deformacao seja tipica do aumento de taxa de deformacao, a diminui¢ao nos
valores de tensao esta associada a sensibilidade negativa a taxa de deformacao ocasionada
pelo envelhecimento dinamico. Essa sensibilidade negativa a taxa de deformacao esta
associada a diminui¢ao do tempo disponivel para a difusao de atomos de soluto até as
deslocagbes durante a deformagao plastica, ocasionando um ancoramento menos efetivo
das deslocacoes e resultando em menores valores de tensao durante a deformagao.

Com o objetivo de investigar a possibilidade da ocorréncia de algum fendémeno
durante o ensaio de tracao exclusivamente devido a temperatura, como por exemplo a
decomposicao da ferrita ou precipitacao de carbonetos, foram realizados tratamentos tér-
micos em amostras na condi¢do como recebida e ensaios de dureza apds o tratamento. Na

Figura 20, estd representada a dureza com um intervalo de confianca de 95% das amostras
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Figura 19 — Curvas de engenharia de um ago inoxidavel ferritico 430 tracionado a 400 °C e com uma taxa
de deformacdo de 1073 e 1072571
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Tabela 4 — Propriedades mecénicas de um ago inoxidavel ferritico 430 deformado a 400°C e taxas de
deformagio (é) de 1072 e 107 357!

é (s71) 1073 1072

or (MPa)  449,740,3 390410

oo (MPa) 2354-2 221412

Ao (MPa)  21240.,9 16942
eu 0,17140,003  0,1740,01
e 0,2154+0,004  0,20+0,01
€nu 0,04440,005 0,02940,003
n 0,19940,001  0,18840,005

K (MPa) TAT+4 6,6.102428

como recebidas e apds tratadas termicamente em temperaturas de 100 a 600°C por 30
minutos. Embora a média das medidas tenha apontado um aumento na faixa de 200 a
400°C, o que poderia ser associado a precipitacao de alguma fase, ndo ha diferenca esta-
tistica significativa entre a dureza medida de 25 a 450°C. Entretanto, foi evidenciada uma
diminui¢do na dureza no material tratado a 500 e 600°C, indicativo de que algum feno-
meno que acarreta na diminuicao da dureza pode ter ocorrido de forma similar durante
os ensaios a 500 e 600°C.

5.2 Difratometria de Raios X

O difratograma do ago inoxidavel ferritico 430 na condicdo como recebido esta
representado na Figura 21. Os resultados de difragdo de raios X indicam que o material

como recebido apresenta uma estrutura completamente ferritica, identificada pelos planos
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Figura 20 — Dureza em funcdo da temperatura de tratamento térmico
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Figura 21 — Difratograma do ago inoxidavel ferritico 430 como recebido. Os planos identificados indicam
uma estrutura cristalina ferritica
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Com o objetivo de avaliar a possivel ocorréncia de alguma transformacao de fase e
estimar de forma qualitativa a variagao na densidade de deslocagoes com a deformacao,
amostras deformadas, de 25 a 600°C, até a ruptura, foram analisadas por meio de difracao
de raios X. Na Figura 22, estdo representados os difratogramas das amostras de um ago
inoxidavel ferritico 430 deformado a 25, 100, 200, 250, 300, 350, 400, 450, 500 e 600 °C
e com uma taxa de deformacdo de 1073s7!. Observou-se uma estrutura completamente
ferritica em todas as temperaturas de deformacao, identificada pelos picos 110, 200 e 211.
Mesmo com a preparagao por lixamento da amostra, foram observados tracos do 6xido
Fe(Cry0,4) formado durante a deformagao a 600°C.

Na Figura 23, estao representadas as curvas de largura a meia altura (FWHM)
em funcao da temperatura dos picos de difracdo de raios X. A andlise do alargamento
dos picos de difracao de raios X de materiais cristalinos fornece informacoes sobre a

densidade de deslocagoes de um material (77, 78); a FWHM pode ser utilizada para avaliar
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Figura 22 — Difratogramas de amostras do ago inoxidavel ferritico 430 deformadas a 25, 100, 200, 250,
300, 350, 400, 450, 500 e 600 °C e com uma taxa de deformacao de 10~ 3s~?
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qualitativamente a variacao da densidade de deslocagoes (79, 80). A FWHM dos picos das
familias de planos 200 e 211 apresentou comportamento similar, reduzindo com o aumento
da temperatura de 25 a 250°C, possivelmente devido a maior atuacao de fendmenos de
recuperacao e aniquilacao de deslocacoes. Um aumento na FWHM foi observado na faixa
de 250 a 500°C, na qual é esperado um aumento na densidade de deslocagoes devido
a ampliacao da multiplicacao de deslocacoes devido ao envelhecimento dindmico. Uma
grande diminui¢ao na FWHM foi constatada na amostra deformada a 600°C', fato que
pode ser associado a auséncia do envelhecimento dindmico e consequente multiplicacao
de deslocagoes ampliada, em conjunto com processos de recuperacao e aniquilacao ativos
nessa temperatura. Entretanto, o comportamento da FWHM do pico de difracao, referente
a familia de planos 110, o menos intenso dos trés avaliados, apresentou um comportamento
aproximadamente linear e decrescente, com uma maior reducao na temperatura de 600°C.

E notdvel a semelhanca entre o comportamento da FWHM do pico mais intenso
211 e os do limite de resisténcia e K apresentados na Figura 16 e Figura 17. Embora

provenientes de andlises completamente diferentes, uma mecénica e outra de difragao,
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ambas estao possivelmente relacionadas pelo fato da densidade de deslocacoes avaliada
por FWHM ser responsavel por grande parte das variagoes no limite de resisténcia e K.
Considerando que apenas o pico mais intenso, referente a familia de planos 211, apresen-
tou essa semelhanca com os pardmetros de resisténcia, é possivel que os picos de maior
intensidade possuam uma maior quantidade de informagoes sobre a estrutura cristalina e
sejam de maior interesse para andlises similares.

Figura 23 — Largura a meia altura dos picos de difragdo de raios X em fun¢do da temperatura de
deformacéo
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Uma estrutura ferritica foi identificada em todas as amostras tratadas termica-
mente, de 100 a 600°C. Nao foram observadas diferencas relevantes entre os difratogra-
mas dessas amostras, indicativo de que a diminuicao na dureza observada nas amostras
tratadas a 500 e 600°C nao esta associada a uma transformacao de fase durante o trata-
mento térmico, estando possivelmente associado ao alivio de tensoes e/ou recuperagao de

defeitos na estrutura cristalina.

5.3 Caracterizacao Microestrutural

5.3.1 Microscopia Optica

A andlise por microscopia 6ptica de uma amostra do aco inoxidavel ferritico 430
como recebido, laminado a frio e recozido, revelou uma estrutura ferritica com precipitados
dispersos. Na Figura 24, esta representada a microestrutura da secao longitudinal desse
ago.

Por meio das imagens de microscopia 6ptica, foi realizada uma analise do tamanho
de grao e de sua distribui¢ao em um total de 274 graos. O tamanho de grao médio calculado
foi de 9,0+0,4 um e o histograma de distribui¢cao do tamanho de grao esta representado
na Figura 25.

Na Figura 26, estao representadas imagens da amostra deformada até a ruptura a

600°C por meio de microscopia 6éptica. A Figura 26(a) revela uma microestrutura com-
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Figura 24 — Microestrutura da sec¢do longitudinal do ago inoxidavel ferritico 430 como recebido, laminado
a frio e recozido, obtida por microscopia éptica com um aumento de (a)500X e (b)1000X. Ataque: Vilella

Figura 25 — Histograma da distribuicao de tamanho de grao da amostra de ago inoxidavel ferritico 430
como recebida.
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posta por graos ferriticos alongados pela deformagao e a Figura 26(b) representa a corrosao
excessiva que a amostra sofreu com a imersao por alguns segundos no reagente Kallings.
O reagente Kallings teve de ser utilizado, na amostra deformada a 600°C, pois a amos-
tra foi excessivamente corroida pelo reagente Vilella, sem revelar os contornos de grao
de maneira satisfatoria. Essa corrosao excessiva é uma evidéncia do empobrecimento da
matriz ferritica em Cr devido a precipitagao de alguma fase rica em Cr, ocasionando uma

diminui¢do na resisténcia a corrosao do aco inoxidavel ferritico 430.

5.3.2 Microscopia Eletronica de Varredura

Na Figura 27, apresenta-se a micrografia obtida por meio da andalise dos elétrons
secundarios na microscopia eletronica de varredura (Figura 27 (a)) e um mapa da Desori-
entagdo Média de Nicleo (KAM) obtido por meio de EBSD (Figura 27 (b)). A micrografia
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Figura 26 — Microestrutura da se¢éo longitudinal do ago inoxidavel ferritico 430 deformado até a ruptura a
600°C, obtida por microscopia Optica. As imagens revelam (a) graos de ferrita alongados pela deformagao
plastica e (b) regido de corroséo excessiva apresentada pela amostra em questdao de segundos apds imersa
no reagente. Ataque: Kallings

revelou uma microestrutura ferritica com precipitados dispersos na matriz e nos contornos
de grao. O pardametro KAM avalia a variacdo na desorientacao cristalografica local em
relacdo a uma desorientacao média, podendo ser utilizado para avaliar o grau de recris-
talizacdo de um material. A anélise do mapa de KAM revelou uma microestrutura com

baixos valores de angulos de desorientacao, caracteristica de graos recristalizados (81).

Figura 27 — (a) Microestrutura da secdo longitudinal do ago inoxidavel ferritico 430 como recebido,
laminado a frio e recozido, obtida pela analise de elétrons secundarios por microscopia eletronica de
varredura. Ataque: Vilella (b) Mapa de KAM da amostra como recebida
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A imagem de elétrons secundarios revelou dois tipos diferentes de precipitados na

microestrutura, os quais tiveram sua composi¢ao quimica investigada por meio de uma
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analise de EDS. Na Tabela 5, estao apresentados os resultados de EDS para a composi¢ao
quimica de ambos os precipitados e da matriz. Os precipitados investigados foram iden-
tificados como um carboneto de Cr e Fe e um carbonitreto de Cr, Fe e V. A composicao
quimica e estrutura cristalina dos precipitados presentes no aco estudado sao abordadas

com mais detalhes na secao subsequente de microscopia eletronica de transmissao.

Tabela 5 — Composigao quimica dos precipitados identificados e da matriz, obtida por analise de EDS

Elementos N gi v Oy T
(% em peso)
Matriz 217 - 084 - 1500 81,99
Precipitado ¢ o0 _ - 62,33 30,82
tipo 1
Precipitado ) ¢/ 7 0e 940 4833 36.54
tipo 2

5.3.3 Microscopia Eletronica de Transmissao

Na Figura 28, estdao representadas as imagem das subestruturas de deslocagoes
identificadas em uma amostra deformada plasticamente em 7,14% a 25°C. Foram obser-
vadas regides com uma subestrutura celular bem definida (Figura 28 (a)), mas também
foram observadas areas que apresentaram uma subestrutura celular mal definida (Fi-
gura 28 (b)). Além disso, uma distribui¢do uniforme de deslocagoes foi observada no
interior de células da subestrutura celular (Figura 28 (c¢)) e um emaranhado de deslo-
cagoes foi observado no interior de um grao (Figura 28 (d)). Regides que apresentaram
uma subestrutura celular foram regularmente observadas nas analises de microscopia de
transmissao e o tamanho das células variou de cerca de 0,5 a 3um.

Na Figura 29, estao representadas as subestruturas de deslocagoes celulares obser-
vadas em uma amostra deformada plasticamente em 7,49% a 400 °C. Nas amostras nessa
condicao, foram observadas regides caracterizadas pela formacao de paredes de desloca-
¢oes e um arranjo paralelo de deslocagoes (Figura 29 (a)) e regides com uma subestrutura
celular mal formada, que também apresentou uma organizagao paralela de deslocagoes ao
longo dessas células (Figura 29 (b)). Além disso, também foram observadas regides com
emaranhados e paredes densas de deslocagoes (Figura 29 (c)) e regides com uma subes-
trutura celular bem definida por densas paredes de deslocagoes (Figura 29 (d)). Regioes
que apresentaram uma subestrutura celular foram menos frequentemente observadas na
amostra deformada a 400°C que na amostra deformada a 25°C. Nas regioes na qual foi
observada uma subestrutura celular, o tamanho das células variou consideravelmente de
valores de 0,5 a 5um. A formacao de densas paredes de deslocagdes foi observada nessa
condicao, corroborando com a multiplicagao de deslocagoes ampliada devido ao envelhe-

cimento dinamico e uma consequente maior densidade de deslocagoes.
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Figura 28 — Imagens de microscopia eletronica de transmissdo da subestrutura de deslocagoes de um
ago inoxidavel ferritico 430 deformado em €=0.0714 a 25°C. As imagens revelam uma (a) subestrutura
celular bem definida, (b) subestrutura celular mal definida, (c) distribuigdo uniforme de deslocac¢oes em
uma célula e (d) emaranhado de deslocagdes no interior de um grao

Na Figura 30, estao representadas imagens da subestrutura de deslocacoes da
amostra deformada plasticamente em 5,64% a 600°C. Uma subestrutura recuperada de
subgraos foi observada (Figura 30 (a)), em oposi¢ao a subestrutura celular observada nas
amostras deformadas em 25 e 400°C. Subgraos sao regioes delimitadas por paredes de des-
locagoes bem ordenadas, bem como observado na (Figura 30 (c)), também denominadas
contornos de baixo angulo (68). A formagao de uma dispersao de precipitados nanomé-
tricos foi observada na matriz ferritica (Figura 30 (b)), em contornos de grao (Figura 30
(d)) e em emaranhados de deslocagoes. Segundo Krafft (82), é esperada a formagao de
precipitados nos contornos de grao e na matriz de ligas Fe-Cr quando aquecidas a tem-

peraturas de 315 a 925°C. De maneira geral, uma subestrutura de subgraos, com uma
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Figura 29 — Imagens de microscopia eletronica de transmissdo da subestrutura de deslocagoes de um
ago inoxidével ferritico 430 deformado em €=0.0749 a 400°C. As imagens revelam regides com (a) a
formagao de paredes de deslocagdes e uma subestrutura paralela de deslocagoes, (b) subestrutura celular
mal definida e uma tendéncia paralela das deslocagdes, (c¢) parede densa de deslocagoes e emaranhado de
deslocagdes e (d) subestrutura celular bem definida por paredes densas de deslocagoes

densidade de deslocagbes mais baixa e a formagdo de um segunda fase nos contornos de
grao e deslocacoes foi observada na condigao de 600°C.

A composicao quimica e estrutura cristalina de trés precipitados foram investiga-
das por técnicas de EDS, EELS e difracao eletronica de area selecionada (SAED). Esses
precipitados foram observados em uma amostra deformada em 7,49% a 400°C, sendo se-
lecionados devido a distingoes entre seu tamanho, morfologia e localizagao. Na Figura 31,
esta representada a regiao na qual os precipitados foram observados e os mesmos estao
identificados pelos nimeros 1, 2 e 3. Um interessante detalhe observavel na Figura 31 é a

curvatura do contorno de grao nas proximidades dos precipitados, evidenciando o ancora-
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Figura 30 — Imagens de microscopia eletronica de transmissao da subestrutura de deslocacoes de um ago
inoxidével ferritico 430 deformado em €=0.0564 a 600°C. (a) Subestrutura de subgraos, (b) distribuicao
de precipitados nanométricos na matriz ferritica, (c) contornos de baixo dngulo e (d) dispersdao de finos
precipitados formados no contorno de grao

(2) o)

mento de Zener e a importancia dos precipitados para o controle de tamanho de grao no
aco estudado. As forgas de ancoramento geradas devido a presenca de uma particula em
um contorno de grao é conhecida como ancoramento de Zener. A presenga de uma parti-
cula diminui a area do contorno de grao e a energia associada a mesma, sendo necessaria
que essa energia seja fornecida para o desancoramento do contorno de grao (83).

Os espectros das analises de EDS realizadas estao representados na Figura 32.
Considerando que o EDS nao é uma técnica adequada para a quantificacao de elementos
de baixo ntimero atémico, como o C, foi realizada uma andlise semiquantitativa do Cr e
Fe para obter uma estimativa da relacao desses elementos nos precipitados; o resultado da

analise semiquantitativa estd representado na Tabela 6. Os trés precipitados caracterizados
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Figura 31 — Precipitados selecionados para analise de EDS, EELS e SAED

-

foram identificados como carbonetos de Cr com uma relacdo de aproximadamente 7:3 de
atomos de Cr para atomos de Fe. O pico de oxigénio verificado foi associado a possivel

presenca de 6xidos na superficie da amostra.

Figura 32 — Andlise de espectrometria de raios X por energia dispersiva (EDS) de trés precipitados
observados em uma amostra deformada em 7,49% a 400°C
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Tabela 6 — Andlise semiquantitativa da porcentagem atémica de Fe e Cr realizada por EDS.

Elementos (%atomica) Cr  Fe

Precipitado 1 73,9 26,1
Precipitado 2 68,4 31,6
Precipitado 3 71,8 28,2

A técnica de EELS foi utilizada com o objetivo de quantificar o C nesses precipita-
dos. Os espectros resultantes dessa analise e a analise quantitativa dos elementos identifi-
cados estao representados, respectivamente, na Figura 33 e na Tabela 7. Considerando-se

que o oxigénio identificado nas andlises esta associado a oxidagdo da amostra, os trés preci-
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pitados analisados foram identificados como carbonetos de Cr e Fe com uma porcentagem
atomica média de 54+1%Cr, 18+1%Fe e 29+1%C.

Figura 33 — Anélise de espectroscopia por perda de energia de elétrons (EELS) de trés precipitados
observados em uma amostra deformada em 7,49% a 400°C
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Tabela 7 — Composicao de trés precipitados realizada por EELS em uma amostrada deformada em 7,49%
a 400°C

Elementos (%atomica)  Cr Fe C 0]

Precipitado 1 53,52 14,30 29,29 2,89
Precipitado 2 47,40 17,74 26,16 8,70
Precipitado 3 51,31 17,55 24,63 6,51

Na Figura 34, estd representada a andlise de SAED dos precipitados. Conside-
rando as andlises de EDS, EELS, SAED e informagoes da literatura (8), conclui-se que
os precipitados 1 e 2 sdo do tipo My3Cg, enquanto o precipitado 3 é do tipo M3C, com
uma estequiometria mais rica em Cr que Fe. Em adi¢ao a deteccdo de carbonetos que
contém V na andlise por MEV, foram detectados carbonetos de Cr, Fe e Nb na anélise de
MET da amostra deformada a 600°, indicativos que esses componentes substitucionais se
encontram na forma de precipitados no acgo inoxidavel ferritico 430.

Na Figura 35, estd representada a imagem de MET em campo escuro de uma
deslocagado longa e reta, além de parte de um emaranhado de deslocagoes que foram
observados na amostra deformada a 400°C. Além disso, estdo representados os sinais
de EELS obtidos por varredura na mesma regiao da imagem de MET, os mapas de
distribuigao da concentragao de Cr, Fe, C e a sobreposigao desses mapas de distribuicao.
A concentragao de Cr e Fe detectada foi uniforme em toda area analisada, embora uma
reduzida flutuacao na proximidade do emaranhado de deslocacoes tenha sido verificada
no mapa de Fe. Pelo que o resultado de EELS indica, a concentracao de C foi menor

nas redondezas da deslocacao e do emaranhado de deslocacoes. Como fica evidente na
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Figura 34 — Andlise de difracdo de elétrons de drea selecionada dos precipitados (a) 1, (b) 2 e (¢) 3

10 1/nm

imagem da superposicao dos mapas de concentracao, a concentragao percentual de Cr e
Fe é maior nas proximidades da deslocacao reta e do emaranhado de deslocacoes. Nao foi
detectado sinal de EELS referente a outros atomos presentes na composi¢ao quimica do
aco investigado (Si, Ni, Mn, N); por essa razao, foram representados apenas os mapas de
concentracao de Cr, Fe e C. Embora a quantificagao de C seja considerada complexa, a
técnica de EELS possui sensibilidade analitica suficiente para elementos com um ntmero
atomico menor que 17 (84); entretanto, a quantidade de C na matriz ferritica é menor

que 0,1412% em peso e é possivel que o sinal de C detectado tenha sido superestimado.

5.4 Comportamento de Encruamento

Na Figura 36, estao representadas as curvas de fluxo referentes aos ensaios de
tracao em funcao da temperatura. Em virtude dos serrilhados associados ao efeito PLC,
as curvas de engenharia foram tratadas por um processo de suavizacao pelo software
Origin, com o objetivo de obter curvas para a andalise do comportamento de encruamento.
Como o intuito do calculo das curvas de fluxo era analisar o encruamento do material, os
patamares de escoamento foram omitidos das curvas referentes as temperaturas de 25 a
500°C.

Na Figura 37, estao representadas as curvas da capacidade de encruamento, ‘fi—‘e’ e
n; em funcdo da deformacao verdadeira. As amostras deformadas de 25 a 500°C apre-
sentaram uma capacidade de encruamento com um comportamento decrescente e valores
relativamente semelhantes para todos os valores de deformagao verdadeira, sendo a condi-
¢ao de 600°C a tnica realmente distinta e com um valor significativamente mais baixo de
capacidade de encruamento. De maneira geral, todas as condicoes investigadas apresenta-
ram um n; que aumentou substancialmente e alcangou um méaximo em baixos valores de
deformacao e se estabilizou ou apresentou um comportamento ligeiramente decrescente

até o fim da deformacao uniforme. Foi constatado um n; consideravelmente similar para



Capitulo 5. RESULTADOS 72

Figura 35 — Imagem de uma deslocagdo reta e um emaranhado de deslocacoes por MET em campo escuro
(a). Sinal da varredura de EELS da mesma regiao (d), mapas da distribui¢io de concentracgao de Cr (b),
Fe (c), C (e) e sobreposigdo dos mapas de distribuicao de concentragao de Cr, Fe e C (f)

()

Figura 36 — Curvas de fluxo de um aco inoxidavel ferritico 430 testado a 25, 100, 200, 250, 300, 350, 400,
450, 500 e 600°C com uma taxa de deformacio de 10™3s~!
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as temperaturas de 25 a 200°C, sendo que o valor do expoente instantaneo de 250°C foi
similar até uma deformacao de aproximadamente e=0,11. De 250 a 400°C, constatou-se

um aumento no n; com o aumento da temperatura de deformacgao ao longo de toda defor-
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macao plastica, possivelmente devido ao envelhecimento dindmico. Nas condigdes de 450
e 500°C, verificou-se uma diminui¢ao no n;, acompanhando a reducao na intensidade do
envelhecimento dindmico. O expoente instantaneo apresentou uma instabilidade crescente
com o aumento na deformagao verdadeira nas amostras de 250 a 500°C, fato que se deve a
intensidade e frequéncia das instabilidades do efeito PLC aumentarem com a deformacao
plastica. A capacidade de encruamento e o expoente instantdneo de encruamento observa-
dos na condi¢ao de 600°C foram consideravelmente menores que os observados nas outras

temperaturas investigadas.

Figura 37 — Curvas da capacidade de encruamento (a) e do expoente instantdneo de encruamento (b) em
funcao da deformacao verdadeira de um aco inoxidéavel ferritico 430 testado a 25, 100, 200, 250, 300, 350,
400, 450, 500e 600 °C com uma taxa de deformacio de 10 3s~!
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Na Figura 38, estao representados os graficos de In(do/de) em funcao de Ino que
foram utilizados para a andlise modificada de C-J. Os valores de deformagao criticos
que marcam a mudanca das diferentes etapas de encruamento estao indicados por uma
seta. Por meio da anélise da inclinagdo das curvas de In(do/de), foram identificadas trés
etapas de encruamento nas condigoes de 25 a 250, 500 e 600°C. Nas amostras referentes as
temperaturas de 300 a 450°C, foi constatada uma possivel etapa extra de encruamento, o
que é razoavel, considerando-se que a intensidade do envelhecimento dinadmico é maxima
nessa faixa de temperatura. De maneira geral, a primeira etapa de encruamento perdurou
por baixos valores de deformagao em todas condi¢oes estudadas (e ~ 0,01); uma ou duas
etapas foram identificadas até valores médios de deformacao (e ~ 0,04-0,06); uma etapa
final de encruamento até o final da deformagao verdadeira. O grafico de In(do/de) da
condicao de 100°C foi omitido pela sua grande semelhanca com o constatado a 25°C,
sendo a tnica diferenca uma pequena alteracao nos valores das deformacgoes criticas para
€1=0,0073 e €2=0,0603.

As curvas de fluxo e de capacidade de encruamento em funcao da deformacao
verdadeira referentes as amostras deformadas de 25 a 600°C, bem como as etapas de en-
cruamento definidas por meio da analise de C-J, estao estao representadas na Figura 39. A
primeira etapa de encruamento apresentou uma grande reducao na capacidade de encru-

amento em baixos valores de deformacao verdadeira em todas as condi¢oes investigadas.
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Figura 38 — Curvas da utilizadas para analise modificada de C-J em amostras testadas com uma taxa de
deformacio de 107351 e temperaturas de deformacio de (a) 25°C, (b) 200°C, (c) 250°C, (d) 300°C, (e)
350°C, (f) 400°C, (g) 450°C, (h) 500°C e (i) 600°C.
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Nas temperaturas de 25 a 250°C, a segunda de etapa de encruamento apresentou um

comportamento decrescente com uma menor taxa de decréscimo que a apresentada na

primeira etapa de encruamento. Nas temperaturas de 300 a 450°C, a segunda e terceira

etapas de encruamento apresentam um comportamento decrescente similar aquele obser-

vado nas outras temperaturas. Entretanto, a segunda etapa de encruamento nas tempera-

turas de 300 a 400°C apresentam um suave aumento na capacidade de encruamento, em

relacdo a um comportamento que seria considerado puramente decrescente. A variacao

do comportamento de encruamento a 450°C é a mais distinta em relacao as condigoes es-

tudadas; uma grande diminui¢ao na capacidade de encruamento é observado na segunda

etapa de encruamento, similar a primeira etapa, e constatou-se uma capacidade de encru-

amento aproximadamente constante na terceira etapa de encruamento. A segunda etapa

de encruamento constatada nas temperaturas de 500 e 600°C também apresentou uma
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consideravel diminui¢ao na capacidade de encruamento, similar ao observado a 450°C e
distinto da inflexdao observada em temperaturas menores. A tltima etapa de encruamento
exibiu, em todas as temperaturas estudadas, um comportamento decrescente com uma
menor taxa de diminuicao da capacidade de encruamento que as etapas de encruamento
anteriores. Além disso, a tltima etapa de encruamento apresentou instabilidades na taxa
de encruamento nas temperaturas referentes ao regime do envelhecimento dinamico.

Na Figura 40, estao representadas individualmente as curvas de n; e as etapas
de encruamento em fun¢ao da deformacao verdadeira das amostras deformadas de 25 a
600°C. E evidente a semelhanca no comportamento do n; para as amostras deformadas
de 25 a 250°C, as quais apresentaram uma primeira etapa de encruamento com um au-
mento linear a partir de cerca de n;=0,03, uma segunda etapa de encruamento com um n;
crescente mas com uma taxa de aumento decrescente e uma terceira etapa com um valor
constante de n; de aproximadamente 0,20. E importante ressaltar que, embora tenha um
comportamento similar, a terceira etapa observada a 250°C exibiu consideraveis flutua-
¢oes devido a influéncia do envelhecimento dindmico e do efeito PLC. Nas temperaturas
de 300 a 400°C, a primeira etapa de encruamento também exibiu um crescimento linear
de n;, a segunda etapa de encruamento revelou um aumento aproximadamente linear até
um maximo observado na terceira etapa de encruamento. O valor méximo de n; foi ob-
servado nas temperaturas de 300 a 450°C foi aproximadamente constante, sendo que o
valor observado a 400°C de n;=0,25 foi o maior valor do expoente instantdneo observado
nas temperaturas estudadas. Além disso, a ultima etapa de encruamento observada de
300-450°C revelou um comportamento decrescente e com instabilidades provenientes do
envelhecimento dindmico. Na condigao de 450°C, a primeira etapa de encruamento apre-
sentou um consideravel aumento, a segunda etapa exibiu um patamar de n;, a terceira
etapa indicou mais um crescimento de n; até um maximo e a ultima etapa de encruamento
apresentou um comportamento decrescente de n;. Embora em escalas ligeiramente dife-
rentes, as amostras deformadas a 500 e 600°C apresentaram comportamentos similares,
com um aumento linear de n; na primeira etapa de encruamento, um crescimento até um
maximo na segunda etapa de encruamento e uma terceira etapa com um comportamento

decrescente de n;.

5.5 Caracterizagao da Superficie de Fratura

Na Figura 41, esta representada a superficie de fratura de amostras deformadas de
25 a 600°C. Foram observadas superficies de fratura com caracteristicas de fratura ductil,
caracterizada pela presenca de uma rede de dimples e vazios, em todas as temperaturas
de deformagao investigadas. Constatou-se um refinamento no tamanho dos dimples nas
amostras deformadas a 400 e 450°C, seguido por um notavel aumento no tamanho dos

dimples a 600°C. A variagdo do tamanho dos dimples nessas temperaturas estd em con-
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Figura 39 — Curvas de fluxo, capacidade de encruamento e etapas de encruamento em funcido da de-
formacdo verdadeira de amostras testadas com uma taxa de deformacdo de 1073s~! e temperaturas de
deformagao de (a) 25°C, (b) 100°C, (c) 200°C, (d) 250°C, (e) 300°C, (f) 350°C, (g) 400°C, (h) 450°C,
(i) 500°C e (j) 600°C. Todos os graficos compartilham da mesma escala.
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Figura 40 — Curvas do expoente instantdneo de encruamento, n;, e etapas de encruamento em funcao da
deformacdo verdadeira de amostras testadas com uma taxa de deformacio de 1073s~! e temperaturas de
deformagao de (a) 25°C, (b) 100°C, (c) 200°C, (d) 250°C, (e) 300°C, (f) 350°C, (g) 400°C, (h) 450°C,
(i) 500°C e (j) 600°C. Todos os graficos compartilham da mesma escala.

0,25 - (b)
0,20 i

i M
0,15 B

af 2 3
0,10 i
0,05 y

0,25
0,20
0,15
0,10

0,051,

0,25
0,20 -
0,15
0,10

0,05

0,25
0,20
0,15

Expoente de Encruamento

0,10

0,05

0,25  i-, 1| - §))
0,20 5

R
-
'

0,15 L
0,10 4

0,05 |

0’00 1 | 1 ! | ! | L | L
0,00 005 010 015 020 000 005 0,10 0,15 0,20

Deformacgao Verdadeira




Capitulo 5. RESULTADOS 78

cordancia com a variacdo da deformacao nao-uniforme (Figura 16). Considerando que a
nucleacao, crescimento e coalescimento de dimples ocorre durante o regime de deformacgao
nao-uniforme, é coerente que haja essa correlacao entre o tamanho de dimples formados

e a quantidade de deformacao nao-uniforme suportada.

Figura 41 — Analise da superficie de fratura das amostras deformadas a (a) 25°C, (b) 100°C, (c) 200°C,
(d) 350°C, (e) 400°C, (f) 450°C, (g) 500°C e (h) 600°C
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6 DISCUSSAO

6.1 Caracterizacao Microestrutural

O aco inoxidavel ferritico 430 investigado apresentou, na condi¢ao como fornecido,
uma microestrutura homogénea composta por graos ferriticos equiaxiais com um tamanho
de grao médio de 9,0+0,4 pm, com uma dispersao pela matriz e contornos de grao de
precipitados ricos em Cr do tipo Ma3Cg, M3C (M=Fe e Cr) e possivelmente carbonitretos
de Fe e Cr. Além disso, o material apresentou picos bem definidos na andlise de raios X e
baixos valores de KAM no interior dos graos da matriz ferritica. Esse resultado esta em
conformidade com o que seria esperado de um aco dessa classe, na condi¢ao de laminado
e recozido, na qual o recozimento foi suficiente para formacao de graos sem deformacao e

para rearranjar os defeitos cristalinos na estrutura (8, 9, 85).

6.2 Caracterizagao do Comportamento Mecanico

O limite de escoamento, limite de resisténcia e dureza do material como recebido
sdo compardveis aos valores esperados para um ago inoxidavel ferritico recozido (4). O
aco inoxidavel ferritico 430 apresentou manifestagoes caracteristicas do envelhecimento
dindmico (27), como o efeito PLC, maximos no limite de resisténcia e em n, bem como
um minimo no valor de deformacao total em temperaturas de 250 a 500°C, semelhante as
manifestagoes observadas em agos inoxidaveis ferriticos das classes AISI 403 (12), 9Cr1Mo
(19, 52, 53), P91 (54), P92 (9, 65), Crofer 22 APU (86), ligas Fe5Cr e FeldCr (87).
As curvas de tensao-deformacao apresentadas na Figura 15 retratam a ocorréncia do
efeito PLC de 250 a 500°C, uma faixa de temperaturas similar a observada em outras
investigagoes em agos inoxidaveis ferriticos (5, 48, 52) e superior a verificada em agos
carbono (21, 32).

O limite de escoamento diminuiu moderadamente com o aumento da temperatura
de deformagao ao longo de toda a faixa de temperaturas estudada, tendo uma variacao
ligeiramente menor no regime do envelhecimento dinamico, similar ao observado em acos
carbono (5, 21, 32), agos inoxidéaveis austeniticos (31, 49, 55) e agos inoxidaveis ferriticos
(12, 86). Diferentemente do que foi constatado nesta dissertacao, Choudhary et al. (9)
e Verma et al. (52) observaram, em acos inoxidaveis ferriticos, um limite de escoamento
aproximadamente constante de 25 a 450°C, com um suave aumento no regime do enve-
lhecimento dindmico (200-450°C) e uma evidente redugao em temperaturas superiores a
450°C. Na faixa de temperaturas associada ao envelhecimento dindmico, os fenémenos de
aumento de resisténcia devido ao envelhecimento dindmico e o amaciamento por efeito do

aumento na temperatura sao processos concorrentes, o que poderia levar a um limite de
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escoamento aproximadamente constante (86).

Uma diminuicao consideravel no limite de resisténcia foi observada em temperatu-
ras inferiores aquelas associadas ao regime do envelhecimento dinamico, seguido por um
maximo em temperaturas intermediarias e uma grande diminui¢ao em altas temperaturas.
Esse comportamento também foi observado em agos inoxidaveis ferriticos (5, 12, 52), agos
estruturais (32), Dual Phase (71) e Fe-Mn-Al-C (28). Em comparacao com o estudo feito
nessa dissertacao, foi observado um aumento consideravelmente menor no limite de resis-
téncia no regime do envelhecimento dindmico em agos inoxidaveis austeniticos (31, 49, 55).
Foi observado também um méaximo bem definido em n (Figura 17 (a)), bem como nos
acos Dual Phase (71), agos inoxidaveis austeniticos 316 (88), 15Cr15Ni (89) e em um ago
inoxidavel ferritico P91 (54) no regime do envelhecimento dindmico. O baixo valor de n
observado em toda faixa de temperaturas no ago investigado (0,10-0,20) é tipico de materi-
ais com estrutura cibica de corpo centrado, a qual exibe facilidade para o escorregamento
cruzado e ocasiona o empilhamento de deslocagoes (4). O aumento significativo em og e
Ao é um indicativo de que o ancoramento das deslocacoes é efetivo e causa um aumento
na densidade de deslocagbes do material durante o envelhecimento dindmico (30), o que
estd de acordo com a variagdo de FWHM observada (Figura 23). A redugao no limite
de resisténcia a 600°C esta relacionada a uma combinacao de fendmenos de recuperacao
dindmica (9).

O comportamento mecanico em funcao da temperatura de deformacao pode ser
segmentado em trés regimes, similar ao que foi realizado por Choudhary et al. (9, 53).
O regime 1 (25 a 250°C) apresentou uma diminuigdo ténue no limite de resisténcia, o
regime 2 (250 a 500°C) exibiu um aumento perceptivel no limite de resisténcia e uma
grande queda na resisténcia mecénica foi observada no regime 3 (>500°C). No regime 3, o
amaciamento de alta temperatura tem forte influéncia sobre o comportamento mecanico,
causando a grande diminui¢do na resisténcia mecéanica observada (86). Embora um ténue
aumento no limite de resisténcia e limite de escoamento tenha sido observado a 500°C, nao
foi considerada a ocorréncia de uma nova etapa de envelhecimento dindmico, ocasionada
pela difusao de diferentes atomos de soluto, pois nao foram observadas variagoes signifi-
cativas em Ao, n, K, nas curvas de tensao-deformacao e na analise do comportamento de
encruamento.

Foi observada uma sensibilidade negativa a taxa de deformacao, observagao carac-
teristica de um material que apresenta o envelhecimento dindmico (12, 27, 23, 49, 51, 52).
Isso ocorre devido ao fato de ao se moverem com uma menor velocidade, as deslocacoes
propiciam mais tempo para que os solutos se difundam e ancorem essas deslocagoes (51).
A diminuicao na ductilidade no regime do envelhecimento dindmico pode estar associada
ao fato dessa sensibilidade a taxa de deformagao negativa favorecer a formacao zonas de
deformacao localizada (12, 52).

Na Figura 42, estao representados os valores de deformagao uniforme em funcao da
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temperatura de deformacio dos agos inoxidaveis ferriticos 430, APMT™ (51), P92 (9),
9Cr1Mo (52), de um aco inoxidavel martensitico 403 (12), de um ago Dual Phase com 600
MPa de limite de resisténcia (90) e de um ago carbono 1008 (91). De forma geral, todos
esses acos apresentaram um comportamento similar de deformacao uniforme em funcao
da temperatura; entretanto, o ago carbono (91) apresentou um aumento na deformagcao
uniforme apds o minimo observado no regime do envelhecimento dinamico. Guria et al.,
Verma et al. (52), Gupta et al. (12) e Queiroz et al. observaram um aumento na deforma-
¢ao uniforme no regime do envelhecimento dindmico, fato que foi apenas moderadamente
observado a 300 e 450°C no ago investigado nesta dissertacao. Queiroz et al. verificaram
um evidente méximo local no valor de deformacao uniforme na temperatura de aproxima-
damente 350°C, na qual a intensidade do envelhecimento dinamico observado foi maxima,
seguida por uma diminui¢ao na deformagao uniforme com o aumento na temperatura de
deformacao em um a¢o Dual Phase com limite de resisténcia de 600MPa. Brindley &
Barnby (69) constataram um minimo em deformacgdo uniforme em um ago carbono no
regime do envelhecimento dindmico, comportamento similar ao constatado por Sachdev
(91) que esta representado na Figura 42. Gupta et al. (12) associou a diminui¢do de de-
formacao uniforme observada no regime do envelhecimento dindmico a predominancia do
endurecimento por taxa de deformagdo (“strain rate hardening”), contrariamente a um

aumento de resisténcia associado a capacidade de encruamento.

Figura 42 — Deformacao uniforme em funcio da temperatura dos acos inoxidaveis ferriticos 430, APMT ™™
(51), P92 (9), 9Cr1Mo (52), de um ago inoxidével martensitico 403 (12), de um ago Dual Phase (90) e
de um ago carbono 1008 (91). Adaptado de Guria & Charit (51), Choudhary et al. (9), Verma et al. (52)
Gupta et al. (12), Queiroz et al. (90) e Sachdev (91)
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Contrariamente ao que foi observado por Calado et al. (32) em um ago estrutural
com Mo e Nb, os ensaios de dureza de amostras tratadas por 30 minutos nao indicaram
um aumento de dureza devido a precipitacdo e ainda revelaram uma ligeira diminuic¢ao
na dureza nas temperaturas de 500 e 600°C. O mapa de KAM (Figura 27 (b)) revelou

a presenca de alguns graos com uma desorientagao cristalina moderadamente maior em
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relacdo a média, fato que pode estar relacionado a presenca de defeitos cristalinos gerados
no ultimo passe de laminagdo de encruamento. Por consequéncia, esse suave decréscimo
de dureza observado pelo tratamento de 30 minutos a 500 e 600°C pode estar relacionado
a recuperacao dos defeitos cristalinos gerados nessa etapa final do processamento do ma-
terial. A possivel ocorréncia de precipitacdo na amostra tratada termicamente teria sido
observada por meio de um aumento na dureza (92, 11). Entretanto, embora nao tenham
sido encontradas evidéncias de precipitagao nas amostras tratadas termicamente por 30
minutos, é possivel que a deformacao e a aplicacao de carga tenham agido como a forca
motriz para a formagao desses precipitados em temperaturas intermediarias (86, 93), como
foi observado na amostra deformada a 600°C (Figura 30 (b) e (d)). A notével diminuigao
na resisténcia a corrosao verificada na amostra deformada a 600°C, constatada pela cor-
rosdo excessiva observada por microscopia éptica (Figura 26 (b)) em relagdo a amostra
como recebida, também é um indicativo de que a matriz ferritica foi empobrecida em Cr

devido a precipitacdo durante a deformacao.

6.3 Evolucao da Subestrutura de Deslocagoes

A analise por MET possibilitou a visualizagao do desenvolvimento da subestrutura
de deslocagoes com o aumento da temperatura de deformagao e a ocorréncia do envelhe-
cimento dinamico. Foi observada a formacao de uma subestrutura celular a 25 e 400°C e
a formagao de subgraos a 600°C, o que estd de acordo com a literatura (52, 59, 69, 53).
A formagao de um arranjo de deslocagoes retilineas e paralelas foi observada a 400°C,
em conjunto a formacao da subestrutura celular. A formacao de um arranjo similar de
deslocagoes retilineas também foi observada por Brindley & Barnby (69), onde os autores
constataram uma subestrutura celular na amostra deformada a 20°C e a formagao de
uma subestrutura celular acompanhada com deslocagoes longas e retilineas , sendo que a
tendéncia da formagao dessas deslocagoes retilineas foi inicialmente observada de forma
mais branda a 150°C, intensificando-se com o aumento da temperatura de deformacao a
230 e 300°C. Esse padrao de deslocagoes longas e retilineas foi observado inclusive apos o
desaparecimento do efeito PLC, a 300°C, um indicio de que esse tipo de arranjo poderia
nao estar relacionado ao envelhecimento dindmico. As observagoes de Brindley & Barnby
(69) estao em concordancia com os estudos de Caillard & Bonneville (87, 94) em ligas
FeC, nos quais ele observou a tendéncia pela fixacao de deslocagoes em sua orientacao
parafuso com uma morfologia retilinea e a imobilizacao das mesmas, tanto em no regime
do envelhecimento dinamico quanto em temperaturas acima do mesmo, sendo que essas
deslocacoes passaram a se deslizar viscosamente em temperaturas superiores as associadas
ao regime do envelhecimento dindmico. A formacao dessas deslocagbes com uma orien-
tacao totalmente parafuso ocorre por meio da movimentacao de deslocagoes mistas, nas

quais a porgao parafuso fica imobilizada. Caillard (87, 94) associou essa fixa¢ao do seg-
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mento de parafuso das deslocacoes, a tendéncia pela formacao de deslocagoes retilineas e
o0 escorregamento viscoso em altas temperaturas a forte interagdo do C com as deslocagoes
parafuso. Por meio da teoria do funcional da densidade, Ventelon et al. (95) obtiveram
elevados valores para a energia de interacao de atomos de C com a componente parafuso
de deslocagoes; esse alto valor de energia de interacao estaria associado a estabilizacao da
configuragao do ntcleo deslocagao parafuso em uma configuracao de baixa energia. Baird
& MacKenzie (59) observaram a formagao de uma subestrutura celular com arranjos li-
neares de deslocacoes em uma amostra de Fe-N deformada em 20% a 225°C, sobre a qual
os autores sugeriram a possibilidade de as desloca¢oes ancoradas terem sua mobilidade
por escorregamento cruzado e escalada restringidas. Similarmente, Verma et al. (52) rela-
taram a formagao de uma subestrutura celular com a formacao de deslocagoes retilineas
em um aco inoxidavel ferritico a 400°C, uma temperatura na qual o efeito PLC nao foi
observado. Segundo Caillard (87), as ligas FeCrC nao deveriam apresentar a fixa¢ao do
segmento parafuso das deslocagoes e o escorregamento viscoso dessas deslocagoes em tem-
peraturas acima do regime do envelhecimento dindmico, e que essa diferenca observada
na morfologia das deslocagoes seria um indicativo de que o C ndo tem o mesmo papel nos
acos carbono e nas ligas FeCrC, sendo outro mecanismo responsavel pelo envelhecimento
dindmico nas ligas FeCrC. Portanto, uma anélise sob a luz das evidéncias trazidas por
Caillard (87) nao explica satisfatoriamente a formagao desse arranjo retilineo e paralelo de
deslocagoes na investigacao de Verma et al. (52) e na atual dissertacao. Segundo Yazawa
et al., a presenca de Cr na estrutura cibica de corpo centrado pode restringir o desliza-
mento em alguns planos de escorregamento e causar uma tendéncia do escorregamento
das deslocacoes ocorrer em certos planos. E possivel que o conjunto das restrigoes causa-
das pelo Cr e pela interagao dos atomos de soluto ocasionem a formagao desse arranjo de
deslocagoes retas e paralelas que foi observado a 400°C.

Uma subestrutura com arranjos planares e linhas de escorregamento definidas foi
observada em agos inoxidaveis ferriticos sob fadiga de baixo ciclo em temperaturas as-
sociadas ao envelhecimento dindmico (1, 5), estando relacionadas com uma redugao da
mobilidade das deslocagoes em razao do envelhecimento dindmico. Embora com outras
caracteristicas, a formacao de arranjos planares no regime do envelhecimento dindmico
também foi observada em agos inoxidaveis austeniticos (18, 20, 31, 96); entretanto, al-
guns estudos também relataram a formacao de uma subestrutura puramente celular sem
arranjos planares, o que pode estar conectado a um aumento da energia de falha de
empilhamento do material devido ao envelhecimento dindmico (49).

Na literatura, ha algumas hipdteses para a explicacao da ocorréncia de subestru-
turas com aspectos planares: Hong & Lee (18) sugeriram que o envelhecimento dindmico
restringe o escorregamento cruzado de deslocacoes parafuso, intensificando o escorrega-
mento planar e reduzindo a recuperacao dindmica; Gao et al. (97) propuseram que esse

arranjo pode estar relacionado ao fato de que, em baixos valores de deformacao, uma
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maior quantidade de deslocagoes pode ter sido gerada em planos especificos favorecidos
pela condigao de carregamento; Yu et al. (42) indicaram que o modo de deformagao no re-
gime do envelhecimento dindmico pode ser predominantemente o escorregamento planar;
os autores sugerem que a interacao dos solutos com as deslocacoes inibe o escorrega-
mento cruzado e a escalada, dificultando a formacao de células e subgraos e favorecendo
a formagao de uma estrutura planar (96); as atmosferas de solutos restringem o escorre-
gamento cruzado e a escalada de deslocagoes, favorecendo assim o deslizamento planar e
o aumento das tensoes (98); a interagao entre soluto e deslocagoes restringe a ocorrén-
cia de escorregamento cruzado e aumenta a planaridade do deslizamento das deslocagoes
(55); a presenga de arranjos lineares e paralelos de deslocagoes parafuso é evidéncia da
influéncia da segregacao de soluto sobre a capacidade de deslocacoes parafuso efetuarem
escorregamento cruzado (99); Esse comportamento tem sido associado a restri¢ao do es-
corregamento cruzado de deslocagoes devido a interagao dos atomos de soluto com as
deslocacoes durante o envelhecimento dindmico e o escorregamento preferencial de des-
locagoes em certos planos; a interacao soluto-deslocacao pode diminuir a mobilidade das
deslocagoes em certos planos e restringir a capacidade das deslocacoes de realizar o escor-
regamento cruzado, levando a ocorréncia do deslizamento planar (20). Uma abordagem
diferente para o deslizamento preferencial de planos e a possivel formacao de arranjos
planares pode ser interpretada por meio das constatagdes de Aboufadl et al. (34), que
sugeriram a formacao de zonas empobrecidas em soluto e um amaciamento local devido
a interacao de uma deslocacdo em movimento sob um processo de difusao “cross-core”,
possivelmente causando um deslizamento planar e reduzindo ainda mais a sensibilidade a
taxa de deformacao.

De maneira geral, tanto na literatura de acos ferriticos como na de austeniticos, a
formacao de um arranjo planar de deslocagoes é comumente associada ao fato de as intera-
¢oes entre os atomos de soluto com as deslocagoes restringirem o escorregamento cruzado
e causarem uma diminuicdo na mobilidade das deslocagoes parafuso, levando a geragao
de novas deslocagoes, para que o material possa suportar a taxa de deformagao imposta e
reducdo na recuperacao dinamica. Os agos inoxidaveis austeniticos possuem uma menor
energia de falha de empilhamento e tem a mobilidade de suas deslocagoes reduzida pela
formagao de deslocagbes parciais (20). Em contrapartida, os agos inoxiddveis ferriticos
apresentam uma alta energia de falha de empilhamento e nao tem a mobilidade de suas
deslocagdes restringida pela formagao de parciais. Ambas as classes de aco tem o escorre-
gamento cruzado restringido pela ocorréncia do envelhecimento dindmico; entretanto, essa
restri¢ao é mais intensa nos agos austeniticos devido a acumulagao de restrigoes ao escor-
regamento de deslocagoes, o que fica evidente na concentracao das deslocagoes nos planos
de deslizamento mais ativos e na planaridade das subestruturas de deslocagoes formadas.
Nos agos inoxidaveis ferriticos, a restricao do escorregamento cruzado leva a formagao de

arranjos lineares, mas nao ¢ suficiente para evitar a formacao de uma subestrutura celu-
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lar, como observado na Figura 29. Uma grande quantidade de deslocac¢oes esta no mesmo
plano de deslizamento em uma subestrutura de deslocacoes planar (31) e a interagao de
varias deslocagdes em um mesmo plano de deslizamento pode dificultar a mobilidade das
deslocagoes (58), o que é condizente com a ocorréncia dos arranjos planares no regime do
envelhecimento dinamico e que poderia levar a uma reducao ainda maior da mobilidade
das deslocagoes.

O desenvolvimento de uma subestrutura com emaranhados e paredes de desloca-
¢Oes para uma subestrutura celular com o aumento da deformacao plastica foi relatado
por Samuel et al. (100), o que é notavelmente similar ao observado a 25°C (Figura 28)
e 400°C (Figura 29), onde foi possivel observar regides em diferentes etapas da formagao
de uma subestrutura de deslocac¢oes. De forma similar, Keh et al. (40) constataram a
formacao de uma estrutura celular mais bem definida e com maior densidade de desloca-
¢Oes em uma amostra de ago carbono deformado no regime do envelhecimento dindmico
do que em uma amostra deformada na temperatura ambiente. Baird & MacKenzie (59)
também identificaram regides com distintas subestruturas de desloca¢oes em amostras de
Fe-Mn-N deformadas de 25 a 450°C, além de terem constatado também o aumento da
densidade de deslocagoes com o aumento da temperatura. Um aumento na densidade de
deslocacoes das paredes celulares foi observado no regime do envelhecimento dindmico
a 400°C (Figura 29 (d)), bem como verificado também em um ago inoxidavel ferritico
9Cr1Mo (52). Similar as observagoes do desenvolvimento da densidade de deslocacoes
feitas por MET e DRX nesta dissertagao, Verma et al. (52) relataram uma diminuigao
na densidade de deslocagoes com o aumento da temperatura de deformacao, na faixa an-
terior ao envelhecimento dindmico; Roy et al. (54) relataram um méximo na densidade
de deslocacoes devido ao envelhecimento dindmico em uma temperatura de 400°C. O
envelhecimento dificulta o rearranjo de deslocagbes na subestrutura de deslocagoes (67)
e em conjunto com a maior multiplicacao de deslocagoes leva ao surgimento da maior
densidade de deslocagoes constatada por DRX e MET.

Na amostra deformada a 600°C foram observados subgraos em oposicdo a uma
subestrutura celular, indicando a predominéancia da recuperacao dinamica nesta tempe-
ratura (Figura 30 (a) e (c)). Essa observacao esta de acordo com o que foi argumentado
por Choudhary et. al. (53), os quais ainda relataram uma diminui¢do na densidade de
deslocagoes e aumento no tamanho da subestrutura de deslocagbes com o aumento na
temperatura de deformacao. A formacao de uma subestrutura recuperada com subgraos
equiaxiais em uma temperatura de 600°C foi relatada tanto em acos inoxidaveis ferriticos
(97), como em agos inoxidaveis austeniticos (18, 101). Nao foi constatada a ocorréncia de
recristalizacao dindmica nas amostras deformadas a 600°C, considerando que essa é uma
temperatura consideravelmente baixa para ocorréncia de recristalizacdo dindmica (97);
a nao ocorréncia de recristalizacdo dinamica foi constatada pela auséncia de pequenos

graos recristalizados na anélise por microscopia éptica (Figura 26 (a)) e pela auséncia de
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um maximo em tensao seguido por deformacao por fluéncia no ensaio de tragao (102). O
processo da formacao dessa subestrutura com subgraos foi possivelmente controlado por
processos de recuperagao dinamica, ocorrendo por meio do escorregamento e rotacao de
subgraos (97).

De maneira similar a precipitagao observada a 600°C nesta dissertagao (Figura 30
(b) e (d)), outros trabalhos na literatura também relatam a formacao de finos precipita-
dos nas deslocagoes e contornos de grao no regime do envelhecimento dindmico e em altas
temperaturas (49, 69, 82). Segundo a literatura, a formacao de carbonetos em ligas Fe-Cr
pode ocorrer na extensa faixa de 315 a 925°C (82), sendo que nas temperaturas investiga-
das, seria esperada a formacao de fases intermetéalicas como o/, Ma3Cq, Ma3(C,N)g, M;C3 e
nitretos de Cr (13, 103). A formagao dessas fases intermetdlicas é principalmente esperada
em uma faixa de temperaturas de 370 a 480°C, sendo responsavel pelo fenomeno de fra-
gilizagao a 475°C (13). A 480°C, o Cr em um ago inoxidével ferritico 430 tem mobilidade
suficiente para iniciar a precipitacao de carbonetos (103), o que corrobora a formacao de
uma segunda fase intermetéalica a 600°C e até mesmo em temperaturas inferiores a essa.

Embora nao tenham sido observadas evidéncias diretas da ocorréncia desse feno-
meno na atual dissertagao, é importante ressaltar que ha uma lacuna de miscibilidade
no sistema Fe-Cr abaixo de 550°C, na qual as solugoes de Fe-Cr podem se decompor em
uma fase o’ rica em Cr e uma matriz rica em Fe. Essa decomposigdo causa uma nota-
vel fragilizagdo (104) e a formagao de precipitados o’ a 600°C pode ter sido a causa da
diminuicao na deformagao uniforme observada nessa temperatura; clusters de o/ podem
diminuir a mobilidade das deslocagoes e fragilizar o material (92). Alternativamente, a
notavel diminuicao na resisténcia mecanica a 600°C pode estar relacionada a nucleagao e
coalescimento de carbonetos que passam a nao funcionar como obstaculos para a movi-
mentagao das deslocagoes e causam um amaciamento (1). Roy et al. (54) observaram o
coalescimento de precipitados em temperaturas de 550°C, o que é outra observacao que

corrobora o possivel efeito do coalescimento dos precipitados.

6.4 Analise do Comportamento de Encruamento

Um comportamento de encruamento com trés a quatro etapas foi determinado de
25 a 600°C em um ago inoxidavel ferritico 430, sendo que quatro etapas de encruamento
foram observadas no regime do envelhecimento dindmico (300-450°C); essa etapa extra
esta possivelmente associada ao comportamento anémalo de encruamento no regime do
envelhecimento dindmico (67), o qual apresenta uma alta capacidade de encruamento
devido a elevada taxa de producao de deslocagbes e/ou uma baixa taxa de recuperagao
dindmica (59). As trés analises utilizadas contribuiram satisfatoriamente para a definigao
e analise do comportamento de encruamento: a andlise de C-J auxiliou na visualizagao

da ultima etapa de encruamento em todas as temperaturas e na distincao da etapa extra
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no regime do envelhecimento dindmico; a analise da capacidade de encruamento revelou
com eficacia a primeira etapa de encruamento, que apresenta uma perceptivel diminui¢ao
na capacidade de encruamento e revelou uma forte semelhancga da capacidade de encru-
amento de 25 a 500°C; o comportamento do n; corroborou a andlise de C-J e auxiliou
na identificagdo da tultima etapa de encruamento e permitiu uma melhor compreensao da
evolugao de n com a temperatura.

A distingao entre a segunda e terceira etapas de encruamento nao é sempre evidente
por meio da andlise da curva de capacidade de encruamento (67, 100), demonstrando a
importancia do uso de outras andlises para a determinacao com uma diferenciacao mais
precisa das etapas de encruamento (105). Na literatura, um comportamento de encrua-
mento de duas etapas foi associado aos agos inoxidaveis ferriticos 430 (4), 9Cr1Mo (53) e
P92 (10, 65), por meio de andlises utilizando os modelos de Hollomon e Voce. De forma
geral, esses estudos identificaram uma primeira etapa de encruamento em baixos valores
de deformacao, que estd associada a uma grande redu¢ao na capacidade de encruamento
e a um baixo valor de n, e uma segunda etapa de encruamento com uma capacidade de
encruamento mais constante e um maior valor de n. Nesta dissertagao, as analises de C-J
e de n; auxiliaram na determinacdo de etapas que poderiam nao ser identificadas caso
tivesse sido analisada somente a curva de capacidade de encruamento. Durante o regime
do envelhecimento dinamico, uma ligeira variagdo na inclinacao da curva utilizada para
anélise modificada de C-J (Figura 38) levou a identificacdo de uma etapa extra de encru-
amento. Essa etapa extra foi definida com base em uma variagdo ténue nas temperaturas
de 300 a 400°C; entretanto, a andlise das amostras deformadas a 450°C ((Figura 38 (g))
revelou uma evidente etapa de encruamento extra.

Um maéaximo na capacidade de encruamento em funcao da temperatura de de-
formagdo é uma manifestagdo associada ao envelhecimento dindmico (21, 27, 89). Na
investigacao feita nesta dissertacao, esse maximo foi observado no pardmetro de aumento
de resisténcia total (Figura 16 (a)), n e K (Figura 17), e n; (Figura 37 (b)); entretanto,
um maximo nao ¢ evidente nas curvas de capacidade de encruamento em funcao da de-
formagcao verdadeira (Figura 37 (a)).

Foi observada uma variacdo consideravel do n; com o aumento da deformagao
plastica (Figura 37 (b)) em toda faixa de temperaturas estudada, o que é um indicativo
de que, bem como com outros materiais (37, 88), o modelo de Hollomon nao descreve
adequadamente o comportamento mecanico do ago inoxidavel ferritico 430 para todos os
valores de deformacao plastica. Os modelos de Voce e Ludwigson sao alternativas inte-
ressantes para representacao do comportamento mecanico de baixas a altas temperaturas
de deformagao (37, 65). Embora o modelo de Hollomon com apenas um n e K nao seja
o mais adequado para a descricao do comportamento de encruamento, outros pesquisa-
dores associaram dois expoentes de encruamento e coeficientes de resisténcia como forma

de incluir a variagao desses parametros durante a deformagao plastica, representando de
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maneira mais fidedigna o encruamento de um ago inoxidavel ferritico 430 (4).

Em baixas temperaturas de deformacao, o escorregamento de deslocagoes é o prin-
cipal mecanismo de deformacdo em um material com alta energia de falha de empilha-
mento (106) e graos grosseiros (4) como o ago inoxiddvel ferritico 430 utilizado neste
estudo. O escorregamento cruzado de deslocagdes é o mecanismo de deformacao domi-
nante em temperaturas de deformagao baixas e intermedidrias (65); entretanto, a difusao
de dtomos de soluto para deslocagoes restringe o escorregamento cruzado no regime do
envelhecimento dindmico (99). A deformacao do ago inoxidavel ferritico 430 a 600°C é
predominantemente controlada por uma recuperacao dinamica possibilitada por processos
termicamente ativados, como escalada de deslocagoes (67, 107), escorregamento cruzado
de deslocagoes (9, 107) e pela migragao de subcontornos (65). A amplificagdo na aniquila-
cao de deslocagoes a 600°C pode levar a um equilibrio com a multiplicacao de deslocagoes,
gerando uma estabilidade na densidade e no arranjo de deslocagdes (65), ou até mesmo
a uma diminuicao na densidade de deslocagoes com o decorrer da recuperagao dinamica
(38). O processo de escalada é consideravelmente mais rapido a 600°C do que a 500°C
e possivelmente ¢é o responsavel pela movimentacao de deslocacoes e recuperagao de cir-
cuito de deslocagoes nessa temperatura (87). A intensificagdo do processo de escalada de
deslocagoes em conjunto com a precipitacao de uma segunda fase pode explicar a grande
diminui¢ao nas propriedades mecanicas e o aumento na recuperagao dinamica a 600°C.

Uma primeira etapa de encruamento em baixos valores de deformacao (e<0,5-1,4%)
foi observada em todas as temperaturas de deformagao investigadas, sendo caracterizada
por uma notavel reducao na capacidade de encruamento e um brando aumento em n;
de ~0,05 a ~0,1. Essa etapa é observada na maioria dos materiais (10, 42, 53, 65, 100,
105, 106, 102), independente da sua energia de falha de empilhamento (106), e também é
denominada como etapa transiente por alguns autores (10, 53, 65, 100). Nessa etapa de
encruamento, a multiplicacao e interacao das deslocagoes formadas durante o tratamento
térmico e durante a deformagao plastica sdo responsaveis por um rapido aumento nas
tensoes (105, 102), que causa um aumento na velocidade e densidade de deslocagoes (100).
O mecanismo de deformagcao responsavel por essa etapa de encruamento é possivelmente
o escorregamento cruzado (66, 100), que é viabilizado em baixos valores de deformagao
no ago inoxidéavel ferritico devido a sua alta energia de falha de empilhamento, e/ou a
ocorréncia de escorregamento planar na maioria dos graos (67).

Uma segunda etapa de encruamento em valores intermediarios de deformagao foi
observada em temperaturas de 25 a 250°C (1%<e<6%) e em 500 e 600°C (0,5%<e<3%).
De 300 a 450°C foram observadas duas etapas de encruamento em uma faixa de defor-
magao verdadeira similar a associada a segunda etapa de encruamento de 25 a 250°C
(1%<e<6%). De 25 a 250°, a segunda etapa de encruamento apresentou uma capacidade
de encruamento decrescente, enquanto n; aumentou de 0,05 até um maximo de =0,2.

Tanto os valores como a forma das curvas de capacidade de encruamento e n; apresen-
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taram uma notavel semelhanca nessa faixa de temperatura, indicio de que os mesmos
mecanismos de deformacao sao responsaveis por essa etapa de encruamento nessa faixa
de temperatura. De 300 a 400°C, a segunda etapa de encruamento apresentou uma mo-
derada diminuicao na capacidade de encruamento e um aumento até um maximo de n;; a
terceira etapa de encruamento também apresentou uma diminui¢cado moderada na capaci-
dade encruamento, mas apresentou aproximadamente um patamar de n;~0,22. A 450°C,
a segunda etapa de encruamento apresentou um comportamento decrescente de capaci-
dade de encruamento e um méximo local em n;~0,20; a terceira etapa de encruamento
apresentou aproximadamente um patamar em capacidade de encruamento e um aumento
até um maximo de n;=0,23. Embora com uma consideravel diferenca nos valores, a capa-
cidade de encruamento e n; na segunda etapa de encruamento de 500 para 600°C, ambas
apresentaram um comportamento similar de uma capacidade de encruamento decrescente
e um n; que aumentou até um méaximo. O aumento observado em n no regime do envelhe-
cimento dindmico pode ser atribuido ao aumento dos valores de n; na segunda e terceira
etapa de encruamento de 300 a 450°C, evidéncia de que a influéncia do envelhecimento
dindmico sobre o encruamento é maior em valores de deformagao intermediarios e dimi-
nui apos uma certa quantidade de deformacao plastica, com o inicio da tltima etapa de
encruamento.

Na segunda etapa de encruamento de 25 a 250°C, o menor decréscimo na capaci-
dade de encruamento esté associado a um maior equilibrio entre a geracao e aniquilacao
de deslocagbes (66); nessa etapa o escorregamento cruzado e o escorregamento multiplo
sao os principais mecanismos de deformagao e promovem a formacao de emaranhados,
paredes e células de deslocagoes (67, 100, 108). O armazenamento de deslocagoes e o re-
sultante aumento na densidade de deslocac¢oes é uma caracteristica dessa segunda etapa de
encruamento (100). O escorregamento cruzado e o escorregamento multiplo possivelmente
permanecem como os principais mecanismos de deformacao na segunda e terceira etapa
de encruamento de 300 a 450°C (67, 100). Entretanto, o envelhecimento dindmico dificulta
a ocorréncia de escorregamento cruzado de deslocagoes, diminuindo a recuperacao dina-
mica, aumentando a geragao de novas deslocagoes e intensificando o encruamento (67).
A etapa extra de encruamento observada de 300 a 450°C esta possivelmente associada a
modificagdes na interacao entre solutos e deslocagoes por consequéncia do envelhecimento
dindmico; essa mudanga é evidente a 450°C, temperatura na qual houve a mudanca do
efeito PLC “inverso” para o efeito PLC normal em um valor de ¢ = 0,037 £ 0,003, va-
lor consideravelmente similar ao da deformagdo critica e = 0,040 que delimitou o fim
da segunda etapa de encruamento nessa temperatura. O efeito PLC normal é controlado
pela difusividade dos atomos do soluto, enquanto o efeito PLC “inverso” é controlado
pela plasticidade do material (109); portanto, essa alteragao no efeito PLC provavelmente
esta relacionada a terceira etapa de encruamento observada a 450°C. A terceira etapa

de encruamento a 450°C é caracterizada ainda por um segundo méaximo local em n; e
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um patamar na capacidade de encruamento, uma evidéncia de que o ancoramento das
deslocagbes ¢ mais eficaz no efeito PLC normal do que no efeito PLC “inverso”. Essa
hipotese é reforcada pela nao ocorréncia de um segundo méximo local em n; a 500°C,
temperatura na qual s6 se observou o efeito PLC “inverso”. A 500°C a intensidade do
envelhecimento dinamico é notavelmente menor e o aumento na temperatura favorece o
escorregamento cruzado (9), levando a menores valores de tensdo e a um menor valor
de n; nessa segunda etapa de encruamento. Na segunda etapa de encruamento a 600°C,
a multiplicacdo e interagdo de deslocagoes é responséavel pelo aumento de tensao (102),
sendo o escorregamento cruzado e a escalada os principais mecanismos de deformacao
(9, 67, 100). A multiplicagao e interagao de deslocagoes predomina até a densidade de
deslocacoes atingir um quantidade critica, ponto a partir do qual se inicia a recuperacao
dindmica na préxima etapa de encruamento (102), proposicao que é corroborada pelo
maximo em n; nessa segunda etapa de encruamento.

O inicio de uma tultima etapa de encruamento em deformagoes de aproximada-
mente 0,5e, foi observado em todas as temperaturas investigadas, sendo denominada
etapa 3 para temperaturas de 25 a 250, 500 e 600°C e como etapa 4 para temperaturas
de 300 a 450°C. Essa etapa é caracterizada por um n; aproximadamente constante de 25
a 250°C e decrescente de 300 a 600°C, bem como uma capacidade de encruamento mo-
deradamente decrescente em todas as temperaturas investigadas, similar a ultima etapa
observada em outros agos (42, 67) e associada a processos de recuperacao. Essa etapa
de encruamento marca o inicio da recuperacao dindmica (67, 100, 106, 110), na qual a
taxa de aniquilacao de deslocagoes é maior do que a taxa da multiplicacao de deslocagoes
(106). Em temperaturas baixas e intermediérias (25-500°C), predomina o escorregamento
cruzado facilitado de deslocagoes e a formacao de uma subestrutura de deslocacoes celular
(9, 67, 100); enquanto em altas temperaturas (>500°C), os principais fendmenos envolvi-
dos sdo a escalada de deslocagoes (9, 67, 100), a formagao de uma subestrutura de células
ou subgraos (67) e a possivel ocorréncia de recristalizagdo dindmica (110). O aumento na
recuperacao dinamica nessa etapa com o aumento da temperatura de deformacao esta re-
lacionado ao favorecimento do escorregamento cruzado (9). A tensdo no inicio dessa etapa
de 25 a 500°C é aproximadamente constante, indicando que o inicio dessa etapa pode ser
atérmico para essa faixa de temperaturas (100). As oscilagdes na curva da capacidade
de encruamento e n; em temperaturas intermediarias estao possivelmente associadas ao

envelhecimento dindmico (106).

6.5 Influéncia do Envelhecimento Dindmico na Superficie de Fra-

tura

O acgo inoxidavel ferritico apresentou uma fratura duictil em todas as temperaturas

investigadas (Figura 41); o desenvolvimento de uma fratura dictil com dimples mais
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superficiais, uma rede de dimples refinada e morfologia plana foi observada no regime do
envelhecimento dindmico no ago inoxidavel ferritico 430, bem como em outros agos na
literatura: 20MnMoNib5 (64), C-MN (111), inoxidavel ferritico 9Cr1Mo (52), P91 (54),
403 (112) e ODS 14Cr (113).

O refinamento da rede de dimples durante o envelhecimento dinamico esta rela-
cionado ao aumento do ntimero de sitios para nucleagdao (4); essa observacao pode ser
considerada como uma indicacdo de uma menor resisténcia a propagacao de uma fratura
ductil, causando uma fratura prematura com dimples rasos, devido a deformacao insu-
ficiente para o crescimento e coalescimento de vazios (64). Além disso, a diminui¢do na
ductilidade durante o envelhecimento dinamico pode estar associada a presenca de insta-
bilidades plasticas geradas pelo envelhecimento dindmico durante a formagao da fratura
(112).

Foi observado um aumento no tamanho dos dimples a 600°C, bem como no ago
inoxidavel ferritico P91 (54), 9Cr1Mo (52) e em um ago de baixa liga 20MnMoNi55 (64). O
aumento no tamanho dos dimples a 600°C ¢ uma indicacao de uma diminui¢do no niimero
de sitios para nucleagao de microvazios e da dominancia do processo de crescimento de
vazios nessa temperatura (9). A formagao de dimples notavelmente maiores em altas
temperaturas de deformagao, como observado na Figura 41 (f), pode ser associado a

formagdo de um vazio devido a presenga de inclusdes (111).

6.6 Efeito Portevin—Le Chatelier

O desenvolvimento dos serrilhados do efeito PLC com a temperatura de deformagao
puderam ser satisfatoriamente classificados (Figura 18) segundo as diretrizes fornecidas
na literatura (27), sendo similar ao desenvolvimento do efeito PLC observado em outros
acos na literatura (28, 19), nos quais se observou uma evolugao de serrilhados do tipo
A, para A+B e C com o aumento da temperatura de deformagao. Em concordancia com
outros estudos, foi observado um aumento na intensidade e frequéncia dos serrilhados
com o aumento de deformagao plastica e temperatura (50, 31, 114, 115); foi verificado
um aumento linear da intensidade dos serrilhados do efeito PLC normal com o aumento
da temperatura de deformagao (38), o que estd em conformidade com a movimentagao
das deslocacoes durante as quedas de tensao do efeito PLC normal ser um fenémeno
termicamente ativado (25).

Considerando que a amplitude dos serrilhados reflete a intensidade das avalanches
de deslocagoes que ocorrem durante a deformagao (24, 87), a intensidade das avalanches
aumentou com o aumento na temperatura de deformagao e com o aumento na deformagao
plastica, sendo que a 450°C, foram observadas as avalanches mais acentuadas dentre as
condigoes estudadas. A variacao na amplitude dos serrilhados com o aumento da tempe-

ratura reflete na intensificacdo do ancoramento realizado pelas atmosferas de solutos ao
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redor das deslocagoes (9); esse aumento na efetividade do ancoramento das atmosferas
esta relacionado ao aumento da difusividade dos atomos de soluto com o aumento da
temperatura de deformagao (58).

A analise de uma deformacao critica para o inicio dos serrilhados nao foi realizada,
pois o inicio do efeito PLC nas temperaturas de 300 a 450°C ocorreu concomitantemente
com o inicio da deformagao pléstica, similar ao observado por Guria et al. (50) em um ago
ferritico APMT™ | dificultando a determinacdo de uma deformacdo critica para o inicio
dos serrilhados. Segundo Dierke et al., os serrilhados do tipo A podem ocorrer com uma
entalpia reduzida do envelhecimento dinamico, o que explica a sua ocorréncia logo apés
o escoamento, em baixos valores de deformagao plastica (24).

As instabilidade do efeito PLC normal (A e B) sdo consideradas instabilidades
de ancoramento; esse tipo de instabilidades é controlado pela difusividade dos atomos
de soluto e esta fortemente relacionado a concentracao de soluto no material (109, 114);
o que estd em concorddncia com observagoes da literatura (28, 116), onde observou-
se uma relagdo direta entre a relacdo da concentracido de Nb e C e a magnitude dos
serrilhados do efeito PLC em uma liga Fe-Nb e em um ac¢o Fe-Mn-Al-C, respectivamente.
Em contrapartida, as instabilidades do efeito PLC “inverso” (C)c sdo consideradas de
desancoramento e controladas pela plasticidade do material, sendo pouco afetadas pela
concentragao de soluto (109, 114). A transicao do efeito PLC “inverso” para o normal foi
observada nas amostras deformadas a 450°C (Figura 4) e essa mudanga do mecanismo
de controle do efeito PLC pode ter sido responsavel pelo surgimento de uma etapa de
encruamento extra nessa temperatura.

Os serrilhados do tipo C sao considerados um efeito PLC “inverso”, por nao segui-
rem o principio do tempo de espera de uma deslocacao em um obstaculo, ao necessitarem
uma quantidade de deformagdo minima para ocorrerem (24) e por refletirem um com-
portamento que nao é esperado de um mecanismo normal termicamente ativado (109).
Segundo Dierke et al. (24), os serrilhados do tipo C ocorrem com uma entalpia satu-
rada, o que poderia explicar o fato de o serrilhado do tipo B, observado na deformacao
a 450°C, ter apresentado sua amplitude maxima por toda faixa de deformacao apds o
desaparecimento dos serrilhados do tipo C.

Em temperaturas que seriam associadas a serrilhados do tipo C, Caillard (87)
relatou um lento escorregamento de deslocagdes que nao seriam capazes de suportar a
taxa de deformagcao aplicada, levando a ocorréncia de sibitos eventos céleres de escorre-
gamento para acomodar a deformagao (87). Essa descricdo se encaixa na descri¢cao dos
serrilhados do tipo C e revela que o escorregamento das deslocagdes ¢ lento no regime
do PLC “inverso” e que as quedas de tensdo estdo associadas a eventos repentinos de
escorregamento rapido. E plausivel que o aumento de n; e o patamar de capacidade de
encruamento observado a 450°C, na terceira etapa de encruamento, esteja relacionado a

alteracao dos serrilhados do tipo B para tipo C e a transicao de um regime de escorre-



Capitulo 6. DISCUSSAO 93

gamento com velocidade alternada para um com ancoramento efetivo de deslocagoes, no
qual a mobilidade das deslocagoes é mais restrita e ha a necessidade de se produzir mais
deslocagbes para acomodar a deformacao.

Em altas temperaturas, as deslocagoes aresta e parafuso tem mobilidade suficiente
para se moverem de forma homogénea e viscosa, supostamente um processo que é con-
trolado pela difusdo de grandes dtomos de soluto (87). Além disso, a deformagao critica
para o inicio dos serrilhados do tipo C aumenta com a temperatura de deformacao, um
indicativo de que esses eventos de desancoramento ocorrem apos uma quantidade critica
de deslocagoes seja ancorada ou gerada (24). E plausivel também que, devido & recupera-
¢ao dinamica, maior mobilidade das deslocagoes e viabilizacao da escalada de deslocacoes
em altas temperaturas, nao sejam ancoradas deslocagoes suficientes para a ocorréncia de

instabilidade plasticas, causando o desaparecimento do efeito PLC.

6.7 Aspectos Fenomenoldgicos do Envelhecimento Dindmico

O envelhecimento dindmico em ligas de Fe é comumente associado a uma alta
concentragao de atomos de soluto intersticiais, como o C, N e inclusive o H (2, 3, 117).
Em uma liga na qual o C é responsavel pelo envelhecimento dindmico, o aumento na
concentracao de C leva a um aumento na intensidade do efeito PLC e na ocorréncia do
envelhecimento dindmico em temperaturas menores (28). A difusdo e a intera¢ao de C
com as deslocagoes ¢ atribuida ao envelhecimento dindmico em diversas ligas FeC, FeCSi,
FeCNi (87) e agos inoxidaveis ferriticos 9Cr1Mo (53), P91 (48), P92 (9), sendo inclusive
confirmada por estudos de atrito interno (48).

A interagao dos atomos intersticiais de soluto podem se dar de forma direta ou
em pares de soluto intersticial-substitucional, como C-Mn e Mn-N (21, 5). A interagao
com atomos substitucionais e a formacao de pares intersticial-substitucional diminui a
mobilidade dos solutos intersticiais e pode deslocar o envelhecimento dinamico para faixas
de temperaturas superiores (21, 50). A afinidade do Cr pelo C pode aumentar a entalpia de
ativagao da difusao do C (56, 118), retardando a difusao de C (13) e reduzir a mobilidade
das deslocag¢oes por meio da formagao de um par C-Cr, devido a atracao dos atomos
de C em solugao sélida pelos atomos de Cr (119), consequentemente deslocando a faixa
de temperaturas associada ao envelhecimento dinamico para temperaturas mais altas. No
caso da formagao de um par intersticial-substitucional com substitucionais como o Cr, Mg,
Mo, Mn, Ti e Nb, a difusao dos pares pode ser responsavel pelo envelhecimento dinamico
em uma faixa mais extensa de temperaturas (32, 117). Entretanto, 4tomos substitucionais
que nao tem grande interacao com o C, como o Si e Ni, ndo tem grande influéncia sobre a
faixa de temperaturas de ocorréncia do envelhecimento dindmico em ligas FeSiC e FeNiC
(87).

A tendéncia pela formacao de deslocacoes parafuso retilineas foi associada a inte-
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racao de C com o segmento parafuso das deslocagoes durante a deformagao no regime do
envelhecimento dindmico (87). A observagdo de uma subestrutura com deslocagoes retili-
neas e paralelas a 400°C (Figura 29 (a) e (b)) pode ser evidéncia da interagdo do C com o
segmento parafuso das deslocagoes durante a deformacao no ago inoxidavel ferritico 430.

A faixa de temperaturas associada ao envelhecimento dindmico em agos carbono,
na qual o C é responsavel pelo fenémeno, é de 100 a 200-250°C (21, 87), consideravelmente
menor que a observada no atual estudo e em outras investigacoes de acos com uma maior
concentragao de atomos substitucionais (Tabela 1). A importancia de solutos intersticiais
diminui com o aumento da temperatura (51) devido ao aumento na taxa de difusdo; a
taxa de difusdo de atomos intersticiais em temperaturas maiores que 300°C é muito alta
para produzir uma atmosfera que consiga ancorar deslocagoes (120); entretanto, essa taxa
de difusao pode possivelmente ser diminuida por meio da interacao com atomos de soluto
substitucionais e a formacao de pares, como anteriormente citado.

O aumento na concentra¢ao de N em um ago inoxidavel austenitico 316 (88, 121)
e de C em um ago inoxidavel ferritico P92 causa uma diminui¢ao na intensidade do en-
velhecimento dindmico e na amplitude do efeito PLC, contrario ao que seria esperado
em uma liga na qual solutos intersticiais sao responsaveis pelo envelhecimento dindmico
(28, 109). Entretanto, para outros pesquisadores a difusdo de N é apontada como o princi-
pal mecanismo responsavel pelo envelhecimento dindmico em um aco inoxidavel ferritico
9Cr1Mo (52), o que mostra que ainda hé incerteza quanto ao mecanismo envolvido no
envelhecimento dindmico nesses agos.

Similar ao observado no ago inoxidavel ferritico 430 na atual investigacao, a tempe-
ratura de aproximadamente 400°C foi associada a maxima intensidade do envelhecimento
dindmico nos agos inoxidével ferritico 430F(1) e P92(9). Essa é uma temperatura subs-
tancialmente alta em relacao a faixa de temperaturas na qual o envelhecimento dinamico
é observado nos agos carbono (21), notavelmente compativel com a faixa de temperaturas
associada a ligas substitucionais bindrias de Fe a, que é de 230 a 500°C (104); nessa faixa
de temperatura, os solutos substitucionais tem mais relevancia que os intersticiais (51).

Segundo alguns autores, o Cr e o Al sdo capazes de causar o envelhecimento di-
namico nos agos inoxidaveis na faixa de 400 a 600°C, sendo que o Al tem uma influéncia
muito maior sobre o envelhecimento dindmico (5, 35); é plausivel que os atomos de Ti,
Cu, Mo e Ni também possam causar o envelhecimento dinamico em faixas de temperatura
similares (5, 35). Atomos substitucionais com grande afinidade pelo C, como o Cr, Mg e
Mo, podem captura-lo e impedi-lo de interagir com deslocacoes; nessa situagao, a difusao
de Cr ou Cr-C seria responsével pelo envelhecimento dindmico (117). Além disso, envelhe-
cimento dindmico causado pela difusdo Nb foi relatado em uma liga bindria Fe-Nb (116)
e a formacao de uma atmosfera de Nb foi detectada em um aco inoxidavel ferritico lami-
nado a quente (122). Devido a valores de energia de ativagao relativamente altos, alguns

estudos apontam a difusao de atomos de Cr e Ni como responsaveis pelo envelhecimento
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dindmico em acos inoxiddveis austeniticos e superduplex (11, 49, 123). A investigagao
do envelhecimento dindmico em um aco inoxidavel 304 com adi¢des de substitucionais
revelou a formagao de uma atmosfera de Nb, W e V apos a deformagao a 650°C e nao
foi detectada a formagao de uma atmosfera de Cr (31). A interacdo do Cr, Ti e Mn com
deslocagbes é menor que a do Nb (122); portanto, hd a possibilidade de que o Cr néo
seja capaz de produzir o envelhecimento dindmico (104, 124) e que altas concentragdes
de atomos substitucionais sejam necessarias para que esses deem origem ao envelheci-
mento dindmico (104). Os resultados dos mapas de varredura de EELS corroboram com
os resultados de Nikulin et al. (31) e Anglada et al. (104), pois a auséncia de uma maior
concentracao de Cr na proximidade das deslocac¢oes é uma evidéncia de que o Cr nao é o
responsavel por produzir o envelhecimento dindmico no ago investigado.

Para compatibilizar as energias de ativacao calculadas e a difusividade necessaria
para participagao de atomos de soluto substitucionais, mecanismos como a difusao auxi-
liada por lacunas (116), difusdo pelo nicleo da deslocagao (12, 115), difusdo ao longo da
linha da deslocagao (12, 43, 49) e a difusao “cross-core” (23) foram propostos como res-
ponsaveis pela diminuicado da energia necessaria para a difusdo e por transportar atomos
de maneira muito mais eficiente que a difusdo em volume. Além desses mecanismos, a
energia de ativacao da difusdo em volume de Cr é reduzida em ligas Fe-Cr concentradas
em Cr (51), o que aumentaria a probabilidade do Cr estar envolvido no envelhecimento
dindmico em agos inoxidaveis ricos em Cr. Maj et al. (38) propuseram que varios meca-
nismos de difusdo podem estar envolvidos na manifestagdo do envelhecimento dindmico
em um material, para diferentes taxas de deformacao.

Embora haja estudos que apontem que a difusdo ao longo da linha de deslocacao
poderia reduzir consideravelmente a energia de ativagao (49), a diminui¢do da energia de
ativacao por esse mecanismo ¢ de aproximadamente 25% em relacao a difusdo em volume
(41). Além disso, a proposta de difusdo ao longo de uma ancorada por uma floresta de
deslocagoes (115) também é problemadtica, pois é limitada pela falta de forga motriz e
cinética (41) e nao seria suficiente para viabilizar a difusdo necessaria para a ocorréncia
do envelhecimento dindmico por atomos substitucionais.

Alguns autores relacionam ambos os solutos intersticiais e substitucionais ao en-
velhecimento de ligas como o ago inoxidavel 316 (18, 55, 100), associando a difusdo de
intersticiais (C,N) a baixas temperatura e a difusao de substitucionais a temperaturas in-
termedidrias. Contanto, Caillard (87) pondera que o envelhecimento dindmico por &tomos
intersticiais e substitucionais sao exclusivos e nao poderiam ocorrer na mesma amostra.

A adigao de Cr é utilizada para remover o C de solugao solida em agos de baixo
carbono (17, 125); a presenca de Cr na matriz ferritica leva a deplegdo do C devido a
formagao de vérios carbonetos e clusters de C-Cr-Fe de elevada estabilidade (125, 126).
Além da redugao da concentracao de C pela formagao de carbonetos e clusters, a interacao

repulsiva do Cr com o C reduz substancialmente a difusibilidade do C (127).
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O Cr presente no ago inoxidavel ferritico 430 investigado estd em excesso (16,095%)
em rela¢do a concentracao de C (0,045%) e N (0,046%), sendo que a sua concentragao
em solugao sélida é ainda menor (38); é possivel que grande parte desses intersticiais
tenha se combinado com o Cr e formado carbonetos e nitretos, fato que levaria a nao
ocorréncia do envelhecimento dinamico nesse ago, caso os intersticiais fossem responsaveis
pelo envelhecimento dindmico (117). O restante de C livre presente na matriz pode ainda
ser consumido pela nucleacao, crescimento e coalescimento de carbonetos que ocorrem
durante a deformagao em temperaturas elevadas e intermediarias (3). Uma liga Inconel
690, com uma elevada concentracao de Cr e precipitados do tipo Mg3Cg, apresentou o
efeito PLC de 200 a 600°C, mas testes de atrito interno nao detectaram a presenca de C
na estrutura cristalina em nenhuma das condigoes estudadas (98), sendo possivel que o
Cr tenha sido responsavel pelo envelhecimento dindmico nessa liga.

Com base na premissa de que a precipitagdo de carbonetos é inibida quando a
entalpia de ligacdo do C a uma deslocagdo é maior do que a entalpia de formagao dos
carbonetos (128), pode-se conjecturar que a formagao de uma atmosfera de C também
é inibida quando a entalpia de formacao dos carbonetos é maior do que a entalpia de
ligacdo do C a uma deslocagdo. A energia de ligacao de atomos de C a deslocagoes é de
0,75eV (129, 130), valor que é substancialmente menor que a energia para formacao de um
carboneto do tipo Cry3Cy; de aproximadamente 2,5eV (130), carboneto que é amplamente
detectado no ago inoxidavel ferritico 430. Essa diferenca entre as entalpias de ligacao do
C e de formagao do Cra3C; indica que a for¢a motriz para formacao de precipitados finos
seria maior que a para formagao de uma atmosfera de soluto, hipotese que foi proposta
por Zhang et al. (131) para a formagao de carbonetos de Nb, em detrimento da formagao
de atmosferas de Cottrell de C em agos ligados com Nb.

Caillard (87) relatou a auséncia de deslocacoes parafuso retilineas durante a de-
formacao de ligas FeCrC de 200 a 550°C, um indicativo de um aprisionamento efetivo
dos atomos de C pelos atomos de Cr. Nao esta claro se o arranjo deslocacoes longas e
retilineas no atual estudo (Figura 29) tem alguma conexao com as deslocagoes parafu-
sos formadas devido ao envelhecimento dinamico causado pelo C; entretanto, deslocagoes
curvadas entre pontos de ancoramento também foram observadas na subestrutura, como
o relatado por Caillard (87) para as ligas FeCrC. Como consequéncia do C estar majorita-
riamente aprisionado, a difusdo do excesso de dtomos de Cr(16,9%), Si(0,32%), Ni(0,23%)
e Mn(0,1421%) poderia ser responsével pelo envelhecimento dindmico nessa liga (87).

Com base nos resultados desta dissertagao e em informacoes da literatura apresen-
tadas nessa secao, a lista a seguir foi produzida com argumentos para a andlise de duas
hipoteses sobre qual seria o mecanismo responsavel pela ocorréncia do envelhecimento

dindmico no ago inoxidéavel ferritico 430:

e O envelhecimento dindmico é causado por solutos intersticiais como C e N.
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— A composi¢ao quimica do ago estudado apresenta C (0,14%) e N (0,05%) sufi-
cientes para interagir com as deslocagoes durante a deformacao plastica. Entre-
tanto, apenas uma fracao desse valor se encontra em solu¢ao sélida no material,
considerando-se que grande parte do C e N se encontra em precipitados;

— A associacao do envelhecimento dindmico a difusao de intersticiais por inu-
meros estudos na literatura, comumente devido ao baixo valor de energia de
ativagao calculado para o inicio do efeito PLC, que é similar ao valor da energia
de ativagao para difusao do C;

— A elevada faixa de temperaturas do regime do envelhecimento dindmico, em
comparacao aquela de agos carbono, pode estar relacionada a diminuicao da
difusibilidade dos intersticiais devido a presenca dos atomos de soluto substi-
tucionais e a formacao de pares intersticial-substitucional;

— A observagao de arranjos retos e paralelos de deslocagoes no regime do envelhe-
cimento dindmico, que pode estar relacionada a um ancoramento preferencial
do componente parafuso de deslocag¢oes mistas, pode ser interpretada uma evi-
déncia do envelhecimento dindmico por C livre (87);

— A observagao de uma distribui¢ao uniforme da concentracao de Cr nas proxi-
midades de uma deslocagao, bem como a auséncia de sinais de EELS de outros

atomos de soluto substitucionais.
e O envelhecimento dindmico por solutos substitucionais como o Cr, Si, Ni e Mn.

— A composicao quimica rica Cr(16,08%), um forte formador de carbonitretos que
se encontra em excesso em relagdo aos intersticiais como C (0,14%) e N(0,5%);

— A elevada faixa de temperaturas da ocorréncia do envelhecimento dindmico
(250-500°C), consideravelmente mais alta do que aquela observada em agos
carbono e similar aquela observada em ligas substitucionais binarias de Fe;

— A formagao de atmosferas de solutos substitucionais como o Nb, V. e W ter
sido observada durante o envelhecimento dinamico em outros agos;

— A ocorréncia do envelhecimento dindmico em ligas binarias de Fe-a com Ti e
Nb (124), bem como em ligas de Fe0,15%TiM (M=Si, Mn, Ni, Ru, Rh, Re, Ir
ou Pt) (132);

— A maior difusividade de substitucionais propiciada pelo mecanismo de difusao
“cross-core” (23);

— A crescente relevancia de solutos substitucionais com o aumento da tempe-
ratura e a possivel falta de capacidade de solutos intersticiais de ancorarem
deslocacoes em temperaturas acima de 300°C;

— A nao observancia da formagao de deslocacoes parafuso retilineas no regime
do envelhecimento dinamico, consideradas caracteristicas do envelhecimento

dindmico causado por C, em ligas FeCrC e FeAlC (87).
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Com base nos argumentos anteriormente citados, o autor julga que os argumentos
a favor de ambas as hipodteses sao criveis e considera que nao ha evidéncias suficientes
para a determinacao de qual é o mecanismo responsavel pelo envelhecimento dindmico
no ago inoxidavel ferritico 430 investigado. O autor acredita que pesquisas futuras sao
necessarias para a confirmacao da hipotese correta e, na opiniao do mesmo, as técnicas de
HRTEM, EELS e tomografia por sonda atomica aparentam ser técnicas de caracterizacao

com grande potencial para abordagem dessa questao.
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7 CONCLUSOES

Os resultados obtidos e a discussao realizada nesta dissertagdo suportam as seguin-

tes conclusoes sobre o envelhecimento dindmico no aco inoxidavel ferritico 430 investigado:

1. Foram observados fenomenos caracteristicos do envelhecimento dinamico de 250 a
500°C nesse ago, como o efeito Portevin Le Chatelier, a sensibilidade negativa a

taxa de deformacao e variagoes nas propriedades mecanicas;

2. O efeito Portevin Le Chatelier constatado exibiu uma diversidade de serrilhados em
funcao das condi¢oes dos ensaios. De maneira geral, a frequéncia e amplitude dos

serrilhados aumentaram com o aumento da temperatura e da deformagao plastica;

3. A subestrutura de deslocagoes apresentou uma nitida evolu¢gao com o aumento da
temperatura de deformacao e com o envelhecimento dindmico. A 25 e 400°C, foram
observadas regioes com subestruturas celulares bem e mal definidas e emaranha-
dos de deslocagoes; a 400°C, foram observados arranjos paralelos de deslocagoes e
uma maior densidade de deslocagdes. A 600°C foi verificada uma subestrutura for-
mada por subgraos e a formacao de precipitados finos em contornos de grao e em

deslocagoes;

4. A anéilise da estrutura cristalina por difracdo de raios X revelou uma estrutura
ferritica em todas as condic¢oes investigadas. A analise da largura a meia altura,
em funcao da temperatura de deformagao, indicou uma diminui¢ao na densidade de
deslocagdes de 25 a 200°C, seguida de um aumento no regime do envelhecimento

dindmico e uma grande reducao a 600°C;

5. Uma superficie de fratura ductil, caracterizada por uma rede dimples e vazios, foi
constatada em todas as temperaturas de deformacao investigadas. O tamanho dos
dimples apresentou um refinamento no regime do envelhecimento dindmico e um
distinto aumento a 600°C, comportamento similar ao da deformacao nao-uniforme

em funcao da temperatura de deformacao;

6. A andlise do comportamento de encruamento revelou quatro etapas de encruamento
no regime do envelhecimento dindmico (250-500°C) e trés etapas de encruamento
nas outras temperaturas estudadas. A etapa extra, observada no regime do enve-
lhecimento dindmico, foi associada a uma mudanca na interacao entre os atomos de

soluto e as deslocagdes durante a deformacao plastica.
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8 RELEVANCIA DOS RESULTADOS

Neste estudo, foi possivel constatar que o ago inoxidavel ferritico 430 apresenta
envelhecimento dindmico para temperaturas de deformacao de 250°C a 500°C e taxa de
deformacdao de 103st. Os fendmenos associados ao envelhecimento dindmico variaram
com a temperatura de deformagao, o que foi verificado por meio da evolucao do efeito
PLC, bem como da variacao do limite de resisténcia e do comportamento de encruamento
com o aumento da temperatura de deformacao. Por meio da metodologia desenvolvida, foi
possivel atribuir uma etapa extra de encruamento a transicao do efeito PLC inverso para
o efeito PL.C normal; atribuiu-se a intensificagao do encruamento no regime do envelheci-
mento dindmico as etapas iniciais e intermediarias de deformacgao. Foi possivel identificar
uma subestrutura de deslocagoes celular, um arranjo de deslocacoes retas e paralelas e
uma maior densidade de deslocac¢des no regime do envelhecimento dinamico. Além disso,
pode-se atribuir a formacao de uma subestrutura de deslocagoes recuperada composta
por subgraos e a ocorréncia de precipitagao dinamica nos contornos de grao e deslocagoes
a temperaturas superioras aquelas associadas ao regime do envelhecimento dinamico. Em
razao da complexidade dos fenémenos envolvidos no envelhecimento dinamico, é necessa-
ria a utilizacao de técnicas de analise mais avancadas para a identificacdo dos mecanismos

responsaveis por esse fendémeno.



101

9 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

A compreensao do funcionamento e influéncia do envelhecimento dindmico sobre
ligas metdlicas é de grande importancia para processos de conformacgao, estampagem
e aplicagoes que operem em temperaturas acima da temperatura ambiente. Portanto,
sugere-se, como tema para trabalhos futuros, o estudo do envelhecimento dindmico em
classes de aco distintas, assim como em outras ligas intersticiais e substitucionais, em busca
de uma melhor compreensao da influéncia desse fendmeno no comportamento mecéanico
de ligas metélicas submetidas a condi¢oes da pratica industrial.

Propoe-se, também, o estudo da influéncia do envelhecimento dindmico na evo-
lugdo da textura de deformacao e subestrutura de deslocacoes de ligas metdlicas apds
deformadas em diferentes valores de deformacao plastica por meio de tracdo uniaxial, es-
tampagem e laminacao a morno. Recomenda-se a a utilizacao de técnicas como HRTEM,
EELS e tomografia por sonda atomica, para o acompanhamento da formacao e evolugao
das nuvens de soluto ao redor de deslocacoes, bem como a caracterizacao da composicao
dos solutos que formam as nuvens de soluto.

Com o objetivo de aprofundar a investigacao do envelhecimento dindmico nos agos
inoxidaveis ferriticos, sugere-se a investigagdo da cinética do envelhecimento dindmico
nessa classe de acos por meio de ensaios de tracdo com diferentes taxas de deformacao.
Recomenda-se, conjuntamente, uma analise das influéncias da temperatura, taxa de de-
formacao e deformagao plastica sobre os serrilhados do efeito PLC, especificamente a

amplitude, frequéncia, morfologia e deformacao critica.
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