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RESUMO

A aplicagdo de processamento termomecanico (PTM) em agos bainiticos de resfriamento
continuo tem o potencial de reduzir custos e melhorar as propriedades mecanicas de
componentes forjados, porém, para isto é necessario o entendimento do efeito de cada uma
das etapas que compdem um PTM na microestrutura desta classe de agos. No presente
trabalho foi realizado um estudo do efeito das etapas de aquecimento e forjamento nas
caracteristicas metalurgicas do ago DIN 18MnCrSiMo6-4 submetido a rotas termomecanicas
e ensaios de forjabilidade. Para a etapa de aquecimento, o crescimento do grdo austenitico
foi estudado em diferentes tempos e temperaturas de forjamento. Para a etapa de
deformacdo, foram realizados ensaios de compressao de cunha a quente para o entendimento
do efeito da deformagao na microestrutura. Além disso, rotas termomecanicas com diferentes
temperaturas de forjamento foram aplicadas a ensaios de recalque a quente de billets
cilindricos. Estes ensaios tiveram como objetivo compreender o efeito da temperatura de
forjamento na microestrutura. A caracterizacdao metalurgica do aco foi realizada por ensaios
de dureza (HRC), microdureza (HV1 e HVg2), microscopia 6ptica, microscopia eletronica de
varredura e difracdo de raios-X. Os resultados indicam que temperaturas de 1200 °C na etapa
de aquecimento promovem crescimento anormal de graos. Foi identificado que a deformacdo
plastica modificou a morfologia da microestrutura bainitica, aumentou a dureza, reduziu o
teor de carbono da austenita retida. Porém, ndo afetou a fracdo desta fase na microestrutura.
A temperatura de forjamento afetou sensivelmente o refino do tamanho de grao austenitico
prévio (TGAP), e a formacdo de ferrita poligonal (FP) na microestrutura dos billets processados
termomecanicamente. No billet forjado a 1000 °C, a fracdo de FP atingiu cerca de 30%, por
outro lado, o billet forjado a 1200 °C resultou em fracdo de FP préximas de zero. A formacgao
de FP modificou a formacdo das outras microestruturas durante o resfriamento. No
forjamento a 1000 °C, a formacao de ferrita favoreceu a formacao de um terceiro
microconstituinte a qual indica ser martensita e apenas uma pequena parcela de bainita. Ao
aumentar a temperatura de forjamento para 1100 °C e 1200 °C, a fracdo de FP foi reduzida,
assim como a formacado do terceiro microconstituinte e uma maior fracdo de bainita granular

foi obtida, resultando em uma microestrutura mais homogénea.

Palavras-chave: Processamento Termomecanico, Acos bainiticos de resfriamento continuo,
Tamanho de Grdo Austenitico Prévio, Bainita.



STUDY FOR APPLICATION OF THE CONTINUOUS COOLING BAINITIC STEEL
DIN 18MNCRSIMOG6-4 FOR HOT FORGING

ABSTRACT

The application of Thermomechanical Processing (TMP) of continuously cooled bainitic steels
has the potential of reducing the manufacturing costs and mechanical properties
improvement of forged components. However, it is necessary to understand the effects of
each TMP step on the microstructure of the steel grade. In this work, the effect of heating and
forging on the metallurgical characteristics of the steel DIN 18MnCrSiMo6-4
thermomechanically processed both studied. For the heating step, the austenitic grain growth
at different forging temperatures and holding times is investigated. For the deformation step,
hot wedge compression tests are performed to understand the effect of the plastic
deformation in the microstructure. Moreover, thermomechanical routes with different
forging temperatures are applied to hot upsetting tests of cilindrical billets. These
thermomechanical experiments have the objective to comprehend the effect of forging
temperature on the microstructure. The steel is metallurgically characterized by hardness
testes (HRC), microhardness tests (HV1 and HVo_), optical microscopy, scanning electron
microscopy, and X-ray diffraction. The results indicate that temperatures of 1200 °C at the
heating step promotes abnormal grain growth. The plastic deformation modified the bainite
morphology, increased the hardness, and reduced the austenite carbon content. However, it
does not modify the austenite fraction in the microstructure. The forging temperature
significantly affects the prior austenite grain size (PAGS), and the polygonal ferrite (PF) fraction
in the thermomechanically processed billets. On the one hand, forging the billet at 1000 °C
results in 30% of PF. On the other hand, at 1200 °C, the PF fraction reduces to almost zero.
The PF formation modifies the formation of latter microconstituents during the cooling. The
PF formation at 1000°C favors the formation of a third microconstituent, which indicates to
be martensite and only a small amount of bainite. By increasing the forging temperature to
1100 °C and further to 1200 °C, both PF and martensite fraction reduces, and the granular

bainite fraction increases, achieving a more homogenous microstructure.

Keywords: Thermomechanical Processing, Continuously Cooled Bainitic Steels, Prior Austenite

Grain Size, Bainite.
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1 INTRODUGAO

Atualmente, o setor industrial representa mais de 35% de todo gasto energético no
pais (EPE; MME, 2018), sendo o Brasil, 0 10° colocado mundial entre os paises de maior
consumo de energia (CIA, 2018). Além do alto consumo, a energia no Brasil tem um alto custo.
A tarifa média para o setor industrial no Brasil é de 112.30 USS/MWh, sendo a 92 tarifa mais
cara do mundo (EPE, 2018). Carros, caminhdes e tratores podem conter mais de 250
componentes forjados, os quais para atingir as propriedades mecanicas finais sdo submetidos
a tratamentos térmicos como normalizacdo, témpera, revenimento e alivio de tensdes
residuais, sendo comum a aplicagdo de todos estes tratamentos na manufatura de uma Unica
peca (MOHANTY, 2016). Como resultado, diversos ciclos térmicos sdo necessarios para a

obtenc¢ao de componentes forjados, aumentando o custo de fabricagao.

A aplicagdo de processamento termomecanico (PTM) tem potencial de reduzir o
numero de tratamento térmicos necessarios por meio de etapas controladas de aguecimento,
deformacado plastica e resfriamento continuo, levando a obtencdo das propriedades finais do
laminado ou componente em menos ciclos térmicos e reduzindo o custo total de fabricagdo
(TAMURA et al., 1988; VERLINDEN et al., 2007; ZHAO; JIANG, 2018). A utilizacdo de agos
bainiticos de resfriamento continuo possibilita aliar as vantagens do PTM com a obtencdo de
microestruturas bainiticas as quais resultam em propriedades superiores das de acos ferritico-
perliticos convencionais. Atinge-se desta forma, niveis de resisténcia e tenacidade similares
aos acos martensiticos, sem a necessidade de témpera e revenimento. A filosofia de reducao
do consumo energético e logistico necessario na fabricagdo de componentes forjados e a
otimizacdo de suas propriedades por meio da aplicacdo de PTM em acos bainiticos de
resfriamento continuo sdo os principais objetivos do projeto de cooperacao Brasil-Alemanha
intitulado “Manufatura Energeticamente Eficiente para A¢os Bainiticos Avancados Baseada no

Processamento Termomecanico” a qual este trabalho esta inserido.

Para a obtencdo destas vantagens, porém, é necessario um conhecimento profundo
do material utilizado e o efeito dos parametros de PTM na microestrutura resultante.
Parametros incorretos de aquecimento, deformacdo e resfriamento podem resultar em

crescimento excessivo de grao, surgimento de defeitos como trincas internas e superficiais e
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preenchimento incompleto, microestrutura parcialmente recristalizada e a formacao de fases

indesejdveis, as quais comprometem a resisténcia mecanica e a tenacidade do material.

Desta forma, este trabalho tem como principal objetivo compreender o efeito da etapa
de aquecimento e forjamento na microestrutura austenitica e de resfriamento continuo de
um acgo bainitico processado termomecanicamente. Para atingir este objetivo, foram
realizados ensaios para avaliar o crescimento de grao austenitico, forjabilidade e ensaios de
recalque a quente. As amostras obtidas pelos experimentos foram caracterizadas por
microscopia Optica, microscopia eletrénica de varredura, dureza, microdureza e difracdao de
raios-X. Por meio destas técnicas foi realizada a caracterizagdo dos microconstituintes
presentes das microestruturas, quantificacdo do tamanho de grao austenitico prévio,

quantificacao de fases e dureza.
1.1 ESTRUTURA DO TRABALHO

O capitulo 2 apresenta a revisdo bibliografica, abordando os principais tépicos de
estudos relevantes para a compreensao do processamento termomecanico, 0s mecanismos
que modificam a microestrutura durante a etapa de forjamento e ensaios de forjabilidade.

Junto disso, é apresentado as principais caracteristicas da classe de a¢o estudada.

O capitulo 3 apresenta o procedimento experimental, descrevendo inicialmente o
material e os corpos de prova utilizados. Apds, é apresentada a metodologia de
instrumentacdo aplicada e os experimentos realizados, os quais foram separados em duas
partes. Parte | compreende o crescimento de grao os ensaios de forjabilidade e parte Il é
referente as rotas termomecanicas dos recalques a quente. Por fim, a metodologia de

caracterizacdo dos corpos de prova obtidos dos experimentos é mostrada.

No capitulo 4 s3o apresentados e discutidos os resultados do trabalho. Apds
apresentar a caracterizacdo inicial, os resultados sdo divididos em duas partes definidas na

metodologia.

No capitulo 5, as principais conclusdes do trabalho sdao resumidas. As sugestdes para

trabalhos futuros sdo apresentadas no capitulo 6.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 AGCOS BAINITICOS AVANGADOS

De forma geral, a aplicacdo de acos bainiticos avancados tem como principal forca-
motriz para o seu desenvolvimento a reducdo de custos de processamento por meio da
reducdo de etapas de tratamentos térmicos. Para atingir este objetivo, esta classe de acos
possui uma microestrutura bainitica livre de carbonetos, a qual resulta em propriedades
mecanicas superiores aos acos ferritico-perliticos, e tem o potencial de atingir niveis de
tenacidade préximos aos agos martensiticos com significativo aumento no limite de
escoamento e resisténcia a tracdo (KEUL; WIRTHS; BLECK, 2012). Esta microestrutura pode ser
obtida por duas formas: resfriamento controlado e controle de composicdo quimica
(BHADESHIA, 2015). A primeira baseia-se na aplicacdo de um PTM especifico com etapa de
resfriamento controlado para a obtencdo de uma microestrutura homogénea, usualmente
aplicado em produtos obtidos por laminacdo, como chapas e tubos (CABALLERO et al.,
2013; ZHAO, 2016). A segunda consiste no controle da composi¢cdao quimica do aco,
permitindo a obtencdo de uma microestrutura homogénea em uma ampla faixa de
resfriamento as quais sdo obtidas em componentes forjados devido as variacdes de espessura

(SOURMAIL, 2017).

CABALLERO et al., (2013) apresenta uma extensa pesquisa de rotas termomecanicas
para diferentes acos bainiticos avancados com o objetivo de obter chapas bainiticas para
fabricacdo de componentes estruturais de seguranca de carros, como vigas A, vigas do teto,
para-choques e vigas de impacto lateral. Como resultado, foram obtidas chapas bainiticas livre
de carbonetos com resisténcia a tragcdo de 1100 MPa e tenacidade acima de 30 J. A seguir, sdo
apresentadas as principais microestruturas bainiticas destes tipos de acos, e as principais

caracteristicas metallrgicas e mecanicas dos mesmos quando resfriados continuamente.
2.2 MICROESTRUTURAS DE ACOS BAINITICOS

Talvez o Unico fato de comum acordo entre toda comunidade cientifica sobre a bainita
é a sua complexidade em relacdo ao mecanismo de formacdo e aparente variacdo das
microestruturas encontradas (FIELDING, 2013). Ao longo dos anos, diversas classificacdes
foram cunhadas a respeito da bainita. Em geral, a bainita € um microconstituinte constituido

por ferrita (ferrita bainitica) e outras fases como cementita, austenita retida, martensita ou
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uma mistura de todas estas fases, as quais podem ser encontradas sob diversas morfologias

na microestrutura (BHADESHIA, 2015).

A cementita pode ser parcial ou totalmente evitada na microestrutura bainitica por
meio da presenca de Si e Al na composi¢cdo quimica. Estes elementos, quando presentes em
quantidade suficiente, atrasam a precipitacdo de carbonetos ao ponto da cementita ser
inibida por completo na microestrutura final (KOZESCHNIK; BHADESHIA, 2008). Como
resultado, conforme a ferrita bainitica é formada na microestrutura, o carbono é particionado
para a austenita remanescente, gerando ao final, uma microestrutura formada por ferrita
bainitica, austenita retida e um microestrutura comumente chamado de

Martensita/Austenita (MA).

A MA é chamado, assim devido a dificuldade de se distinguir entre as duas fases
causado pela elevada densidade de discordancias nesta regido (HOFER et al., 2018). Este
microconstituinte se forma de por¢ées de austenita, as quais ndo atingiram um
enriquecimento de carbono suficiente para se tornarem estdveis em temperatura ambiente.
A formacdo de MA resulta em regides de alta quantidade de discordancias e dureza, que em
geral contribuem para o aumento da resisténcia da microestrutura (HOFER et al., 2016). A
morfologia da MA é varidvel e apesar de ser mais fragil, se for suficientemente refinado, este
microconstituinte pode atuar como um bloqueio a propagacao de trincas, aumentando a

resisténcia a fadiga do material (LAN; DU; MISRA, 2014).

Em microestruturas bainiticas livres de carbonetos, a austenita retida pode se
apresentar de duas formas: filmes e blocos. A austenita em filmes se forma entre os feixes de
ferrita bainitica, resultando em um alto enriquecimento de carbono durante a formacao. Este
enriqguecimento é o que garante a austenita em filmes estabilidade em temperatura
ambiente, e evita a transformacdo para martensita, devido as deformacdes (efeito TRIP). Esta
é a principal caracteristica responsavel pelo aumento de resisténcia a fratura deste tipo de
bainita. Por outro lado, a austenita em blocos tem um menor teor de carbono, como
resultado, ela tende a se transformar em martensita ndo revenida, gerando uma fragilizacado
do material (BHADESHIA, 2015). Desta forma, tratamentos térmicos e processamentos
termomecanicos tentam favorecer a formacao de austenita em filmes e reduzir ao maximo a

formacdo de austenita em blocos (FAN et al., 2017; LIU; ZHAO; BHOLE, 2006).
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A classificacdo mais genérica da bainita em superior e inferior é definida pela formacao
e arranjo da cementita entre as subunidades de ferrita (bainita superior) ou dentro das
subunidades de ferrita (bainita inferior) e pela temperatura isotérmica de formacdo
(BHADESHIA, 2015). Apesar de genérica, esta classificagdo é muito apropriada pois distingue

bem os mecanismos de formagao de cada tipo.

OHMORI Y; OHTANI H; KUNITAKE T, (1971) e OHTANI et al., (1990) classificam a bainita
em trés tipos: tipo | como sendo a bainita sem cementita; tipo Il onde a cementita encontra-
se entre as ferrita, como na bainita superior; e tipo Ill no qual a bainita se apresenta na forma

de placas paralelas com carbonetos presentes no interior dos feixes, como na bainita inferior.

BRAMFITT; SPEER, (1990) propdem uma outra classificacdo (B1, B2, B3), a qual define
a bainita de acordo com qual microconstituinte a ferrita estd associada para acos resfriados
continuamente ou de forma isotérmica. B1, quando a ferrita estd associada com precipitados
entre as ripas. B, quando as ripas de ferrita estdo associadas com ripas de cementita ou filmes
de austenita retida ou martensita. Bz quando a ferrita é encontrada junto com ilhas compostas

por austenita, martensita ou ainda perlita.

Uma quarta classificacdo, proposta por ZAJAC et al., (2005), classifica a bainita em trés
grupos de acordo com a morfologia da ferrita e os agregados: Bainita Granular, Bainita
Superior e Bainita Inferior. Zajac e outros também apresentam uma classificacdo da bainita
por difracdo de elétrons retro-espalhados (EBSD) de acordo com o grau de desorientacdo
caracteristico de cada um destes grupos. Esta classificacao foi posteriormente adaptada por
Caballero (CABALLERO, 2012). A Tabela 1 apresenta a classificacdo da bainita baseada nesta

ultima classificacdo e adotada neste trabalho.

Tabela 1. Classificagdo morfoldgica da bainita.

Tipo Morfologia Descrigao da bainita Microscopia
Martensita/ . - q
MA Bainita
ferritica
Bainita Granular Ferrita irregular com M/A
L. . Ferrita em ripas com
Bainita superior
cementita entre os
em ripas Bainita

contornos das ripas Cementita ferritica




Bainita em
Ferrita em ripas com M/A
ripas livre de X
artensita /

nos contornos das ripas Bainita
cementita ferritica austenita /

MA
V2 7
L . Ferrita em ripas com X\ 7
Bainita inferior 4 P
cementita no interior das e 4
em ripas ) ) Bainita
ripas de ferrita. G

ementita ferritica

. ) Bainita em placas com
Bainita inferior
cementita no interior das

em placas )
placas de ferrita Bainita ‘Cementita

ferritica
Fonte: Adaptado (CABALLERO, 2012); (a) Fonte: (ZAJAC et al., 2005); (b) (ZAJAC; SCHWINN; TACKE, 2005) (c)
(ZHAO, 2016); (d) (ZAJAC; SCHWINN; TACKE, 2005); (e) (CHANG; BHADESHIA, 1996).

A seguir, sdo abordadas de forma mais detalhadas os dois principais tipos de bainita

relevantes para as microestruturas encontradas no trabalho.
2.2.1 Bainita Granular e Bainita em Ripas

A Bainita Granular (BG) é usualmente encontrada em acgos bainiticos de baixo e médio
carbono resfriados continuamente. Por microscopia dptica (MO) e eletronica de varredura
(MEV) a BG aparenta ilhas de austenita retida e/ou MA em uma matriz de ferrita bainitica. A
Figura 1(a) apresenta um MEV da BG, onde as regides de maior relevo (cinza claro) sao o
microconstituinte MA junto com austenita retida, enquanto que o fundo (cinza escuro) é a
ferrita bainitica. A Bainita em Ripas (BR) se assemelha com a BG em relacdo de ambas serem
livres de carbonetos e essencialmente serem formadas pelo mesmo mecanismo de
transformacdo. A diferenca da BR em relacdo a BG é a morfologia da austenita retida e/ou MA

a qual se apresenta nas ripas entre as ferritas bainiticas, conforme mostrado na Figura 1(b).
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Figura 1. (a) MEV de um aco bainitico formado apenas por Bainita Granular. (b) MEV de um ago bainitico
formado apenas por Bainita em Ripas. (FB: Ferrita bainitica; AR: Austenita Retida; MA: Martensita-Austenita).

Fonte: adaptado (a) (KANG et al., 2016), (b) (KANG; SEOL; PARK, 2013).

Ambas microestruturas sdo obtidas por resfriamento continuo, sendo a BG
caracteristica de resfriamentos mais lentos e a BR de resfriamentos mais rapidos. Além do
resfriamento, o TGAP também indica afetar a morfologia da bainita de resfriamento continuo,
favorecendo a formacdo de BG em vez de BR em grdos austeniticos mais grosseiros

(CABALLERO et al., 2012).

Devido a caracteristica multifdsica da microestrutura de agos bainiticos de
resfriamento continuo, as propriedades mecanicas sdo significantemente afetadas pela
proporc¢do dos microconstituintes de BG, BR, ferrita poligonal e martensita. SAMUEL; DANIEL;
SUDRE, (1987) fizeram uma extensa comparacdo de ensaios de tracdo de agos com
microestruturas martensitica, bainitica granular e ferritica-perlitica. Como resultado, a BG
atingiu os maiores alongamentos, e limites de escoamento intermediarios, ou seja, inferiores
a martensita e superiores a ferrita-perlita. (ZHANG; GU, 2008) aplicou esta classe de agos em
trilhos de trem e comparou com um aco ferritico-perlitico convencionalmente utilizado na
fabricacdo destes trilhos. Os resultados indicam a microestrutura bainitica apresentou mais
do que o dobro de absorcdo de energia de impacto e evidencia que a austenita retida

enriquecida de carbono é a principal fase responsavel por esse aumento de ductilidade.

A presencga de microligados pode afetar significantemente as propriedades mecanicas
do aco bainitico. FENG; BAI; KANG, (2011) identificaram que a adicdo de 0.06%Nb, por

exemplo, resulta em uma redugdo na fragao de FP e refino da MA na bainita granular, gerando
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um aumento de aproximadamente 30% no limite de resisténcia ao escoamento, tensao

maxima e tenacidade, sem perda substancial na ductilidade.

A BG é usualmente obtida por resfriamento continuo em taxas de resfriamento nao
muito altas. Diversos trabalhos citam a presenga deste microconstituinte, principalmente em
acos resfriados em ar (FANG et al., 2008; FENG et al., 2010; HASLER et al., 2011; MORALES-
RIVAS et al.,, 2015; SOURMAIL, 2017) e também em soldagem nas regides termicamente
afetadas pela solda (PENG et al., 2018; QIN et al., 2019; ZHANG et al., 2012). Em um outro
estudo, (CAO et al., 2015), foi identificado que para um mesma taxa de resfriamento quanto
maior a temperatura de forjamento (800°C a 900 °C), maior a resisténcia da microestrutura

bainitica, a qual é associada a maior formagdo de bainita em ripas em vez de granular.
2.2.2 Ferrita Poligonal

Como ja mencionado, a microestrutura de resfriamento continuo é dificilmente
formada por apenas um tipo de microconstituinte. A Ferrita Poligonal (FP) é frequentemente
encontrada nas microestruturas de acos bainiticos resfriados continuamente. A FP é a
primeira fase na qual a austenita se decomp&em durante o resfriamento e é caracterizada por
uma baixa dureza e alta ductilidade. A nucleacdo da FP ocorre preferencialmente nos
contornos de grao austeniticos, podendo também nuclear em outros defeitos como particulas

de segunda fase e bandas de deformacgao (KRAUSS, 2005).

Microestruturalmente, a FP é visualizada como grao aproximadamente equiaxiais, e
seu tamanho pode variar dependendo do objetivo do PTM aplicado. Como exemplo, a Figura
2 apresenta microestruturas com FP de tamanho distinto, obtidos por rotas termomecanicas
diferentes. Na Figura 2(a) a FP apresenta um tamanho médio de 10 um e foi obtida por uma
PTM de uma etapa de deformacdo a quente seguida por um resfriamento de dois estagios o
qgual promoveu a formacdo de ferrita com este tamanho mais grosseiro. Na segunda
microscopia optica, Figura 2(b), o material foi submetido a um PTM com duas etapas de
deformacdo e resfriamento controlado, sendo a segunda etapa na faixa de temperatura

intercritica. Como resultado, graos de ferrita na ordem de 3 um foram obtidos.
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Figura 2. (a) Microestrutura ferritica-martensitica de um ago de baixo carbono ao Mn. (b) microestrutura
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Fonte: adaptado (a) (LIS; LIS; KOLAN, 2005), (b) (BELADI et al., 2004).

Devido a nucleacdo preferencial nos contornos de grao, o TGAP afeta sensivelmente a
formacdo de FP. Como ja mencionado, a recristalizacdo ou o alongamento dos grios
austeniticos aumentam o S,, consequentemente, um maior nimero de sitios de nucleacao da
FP é criado. Desta forma, para materiais com TGAP pequeno, a formacdo da ferrita sé pode
ser evitada com a adicdo de elementos de liga que atrasem a formacdo desta fase na

microestrutura, como por exemplo: Nb, Mn, Mo e Cr (LI et al., 2019, 2013).

Pelo fato da FP ser a fase formada em mais alta temperatura, a presenca dela altera o
estado inicial da austenita, afetando as fases que irdo se formar ao longo do resfriamento.
Conforme a ferrita é formada, a mesma enriquece a austenita remanescente. QUIDORT;
BRECHET, (2001) mostraram que a presenca de uma pequena fracdo de FP provoca uma
aceleracdo na formacdo de bainita na microestrutura, pelo fato de que a presenca desta ferrita
resulta em um aumento significativo de contornos de grdao, aumentando os principais sitios
de nucleagdo da bainita. Porém, (ZHU et al., 2013) evidenciou que fracdes maiores de FP
resultam em um enriquecimento de carbono heterogéneo na austenita, dificultando a

formacao de bainita e facilitando a formag¢do de martensita no material.
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2.3 PROCESSAMENTO TERMOMECANICO

O processamento termomecanico (PTM) pode ser definido como um processo de
fabricacdo que consiste na aplicacao de etapas controladas de aquecimento, deformacgao
plastica e resfriamento visando obter uma determinada microestrutura, e por consequéncia,
propriedades mecanicas apropriadas para uma determinada aplicagdo. O uso comercial deste
método se iniciou em 1950 com a producdo de placas de aco C-Mn por meio de laminagao
controlada. Ao longo dos anos a técnica tem sido aprimorada e cada vez mais utilizada ndao s6
na producdo de placas, como também na producdo de chapas, barras, trilhos e tubos (ZHAO;

JIANG, 2018).

Um dos objetivos do PTM é obter ao final do processo uma microestrutura de aplicagdo
do material, eliminando a necessidade de tratamentos térmicos subsequentes. A necessidade
do uso de tratamentos como témpera e revenimento (T & R) implicam em novos ciclos de
aquecimento do material, riscos de distorcio dimensional, desenvolvimento de tensdes
residuais trativas e trincas superficiais. A distor¢do, por exemplo, gera novas etapas de
fabricacdo como desempeno e usinagem para acabamento final, as quais elevam o custo de
fabricacdo de componentes. A substituicdo ou minimizacdo destas etapas por um
resfriamento adequado apds deformacdo a quente, tem capacidade de impactar de forma
muito significativa a rota de fabricacdo de componentes (MOHANTY, 2016). A Figura 3(a)
apresenta uma rota de tratamento térmico usual para um aco de baixo carbono baixa liga
aplicados em forjamento de componentes automotivos. Apds o forjamento, sdo necessarios
tratamentos de normalizagdo, cementacao, revenimento e alivio de tensdes as quais elevam
o custo de fabricacdo do componente. A Figura 3(b) apresenta uma rota de fabricacdo
alternativa, a qual por meio da aplicacdo de um ago com composicao quimica especifica,
possibilita ao fim de um resfriamento controlado, remover etapas de revenimento e alivio de
tensdes residuais, reduzindo o custo de fabricacdo e por meio da aplicacdo de um nitretacao
a plasma, resulta em propriedades superficiais similares aos obtidos pelo componente

cementado.
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Figura 3. (a) Rota de processamento convencional (b) rota de processamento termomecanico.

(a) Forjamento (b) Forjamento

lizach Cementacao
Norr;lza‘;ao Endireitamento

/Revenimento e/ou usinagem

Alivio de tensdes
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_—

Resfriamento )
controlado  Nitretagdoa

plasma
— P

Temperatura —

Tempo — Tempo ——

Fonte: (ASM, 1993), adaptado.

Apesar das vantagens do PTM, inicialmente a maioria das aplicacGes deste tipo de
processo foi em produtos laminados de geometria simples. Componentes forjados tem a
particularidade de possuir geometria mais complexa com espessura variada, dificultando a
obtencdo de uma microestrutura homogénea devido a variagdes nas taxas de resfriamento
do forjado. Com o desenvolvimento de agos microligados e novos agos de baixa liga, a
aplicacdo de PTM em componentes forjados tornou-se mais praticavel, possibilitando a
obtencdo de uma mesma microestrutura em uma mais ampla faixa de resfriamentos (BLECK

et al.,, 2017).

Além do resfriamento controlado, a determinacdo de corretos parametros de
austenitizacdo e deformacdo sao fundamentais para a aplicacdo de PTM. O emprego de
temperaturas muito elevadas, além de promover um grande crescimento de grdo pode
provocar o crescimento anormal de graos (FERNANDEZ; ILLESCAS; GUILEMANY, 2007). A falta
de controle dos parametros como deformacodes e taxas de deformacdes podem resultar em
uma microestrutura parcialmente recristalizada, (YANG et al.,, 2015), gerando uma

microestrutura final ndo homogénea.

Portanto, torna-se necessario o conhecimento dos mecanismos que atuam no material
durante o PTM e o efeito destes mecanismos na microestrutura para que os parametros das

rotas sejam definidos corretamente.
2.4 FENOMENOS METALURGICOS EM FORJAMENTO

Durante cada etapa do PTM o material sofre acdo de diversos mecanismos como
transformacdes de fases, recuperagdo estatica e/ou dindmica, encruamento, recristalizacdo
estatica e/ou dindmica e crescimento de grdo. Cada um destes fendmenos metallrgicos atua

no material de forma diferente, porém com o mesmo objetivo, reduzir a energia total do
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sistema. A seguir sao apresentados de forma resumida os mecanismos de encruamento,
recuperacdo, recristalizacdo e crescimento de grdao, os quais atuam nas etapas de

aquecimento, deformacao e resfriamento do PTM.
2.4.1 Mecanismos de amaciamento

Mecanismos de amaciamento ocorrem durante a etapa de aquecimento e deformacao
e sdo caracterizados por uma queda na resisténcia do material através da redugdo e/ou

rearranjo das discordancias presentes na microestrutura.

Apesar do encruamento ser um mecanismo que aumenta a densidade de
discordancias, ele é fundamental para a ocorréncia de qualquer um destes mecanismos de

amaciamento e, portanto, foi incluido nesta secao.
2.4.1.1 Encruamento

O encruamento pode ser definido como o aumento da densidade de discordancias no
material devido a aplicacdo de deformacbes plasticas que resultam em um aumento de
resisténcia mecanica. Nos acos, e na grande maioria dos metais, a deformacdo é quase
totalmente convertida em calor, apenas uma pequena parcela (aproximadamente 1%) é
armazenada no material, na forma de discordancias. Para que o material consiga ser
deformado, as discordancias obrigatoriamente necessitam se mover. O aumento de
resisténcia é consequéncia do aumento da dificuldade de movimentac¢do das mesmas causado
pelos obstaculos na microestrutura, como atomos em solugao, precipitados, contornos de
grdos e principalmente outras discordancias, as quais sdo inseridas no material durante a

deformagao (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017).

Quando aplicado em temperaturas abaixo da temperatura de recristalizacao, o
aumento de resisténcia mecanica gerado pelo encruamento pode ser visto como um processo
de endurecimento. e é amplamente usado industrialmente em acos inoxidaveis austeniticos-
ferriticos na fabricacdo de hastes e fios com elevado limite de escoamento por exemplo
(VERLINDEN et al., 2007). Porém, neste caso, o encruamento é realizado em temperaturas nas
guais o material é submetido a pouco ou nenhum efeito dos mecanismos de amaciamento.
Com o aumento da temperatura, mecanismos como recuperagao tornam-se mais efetivos,

afetando a densidade de discordancias.
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2.4.1.2 Recuperagao

E o primeiro mecanismo que atua na microestrutura durante o aquecimento. Nele,
ocorre reducdo da energia armazenada no material por meio da aniquilagdo de discordancias
opostas e por rearranjo de discordancias em uma configuracdo de menor energia. Este
rearranjo, também chamado de poligonalizagdao, consiste no agrupamento de discordancias
em forma de contornos de baixo angulo. Devido a este rearranjo e ndo aniquilacdo, a

recuperacao restaura apenas parcialmente as propriedades originais do material.

A Energia de Falha de Empilhamento (EFE) é uma propriedade do material que
determina a facilidade ou dificuldade das discordancias se desassociarem em falhas de
empilhamento (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017). Em fases com alta energia de falha de
empilhamento (EFE), como no caso da ferrita (Fe-a), as discordancias se movem com mais
facilmente, diminuindo a desassociacdo das discordancias favorecendo a recuperagao. Por
outro lado, em fases com baixa EFE, como no caso da austenita (Fe-y), o movimento das
discordancias é mais limitado, reduzindo o efeito da recuperacdo e favorecendo a

recristalizagado.

E importante destacar que a recuperagdo ndo afeta a microestrutura visualizada por
microscopia éptica e, apesar de afetar as discordancias, seu efeito sobre propriedades como
dureza e densidade de discordancias é pequeno e de dificil quantificacdo

(VERLINDEN et al., 2007).

Os efeitos da recuperacao podem ocorrer sem a acao da deformacdao atuando nas
discordancias introduzidas no material previamente, a qual é definida como Recuperagao
Estatica (RPE), ou pode ocorrer simultaneamente a deformagdo em alta temperatura, sendo
denominada Recuperac¢do Dinamica (RPD), porém, como ja mencionado, é menos efetiva na

austenita, onde o principal mecanismo de amaciamento é a recristalizac3do.
2.4.1.3 Recristalizacao

Na austenita, conforme a deformacdo evolui, a recuperacdo dinamica n3do é suficiente
para reduzir a energia do sistema, provocando um acumulo na densidade de discordancias até
um valor critico, deformagdo critica (g.), a qual permite o inicio do mecanismo de

recristalizacdo.
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A recristalizacdo é uma das principais ferramentas utilizadas no refinamento de grao
durante deformagdes a quente. Pode-se definir a recristalizagdo como a formagao de novos
graos livres de deformacdo em uma microestrutura deformada, por meio da formacao e
migracao de contornos de grao de alto angulo devido a energia armazenada no material pela
deformacdo (DOHERTY et al.,, 1997). A recristalizacdo usualmente atuante em processos
convencionais de deformacao a quente é também denominada recristalizacao descontinua e
pode ser separada em duas etapas, nucleacdo e crescimento. Na nucleacdo, os primeiros
novos graos com baixa energia interna surgem no grao deformado os quais em seguida

crescem, consumindo os graos antigos.

De forma geral, a recristalizacdo descontinua ndo ocorre de forma homogénea na
grande maioria dos processos de deformacdo a quente, razdo pela qual é chamada como
descontinua. Nela, a nucleagcdo ocorre preferencialmente em contornos com alta
desorientacdo devido a sua maior mobilidade. Como consequéncia a etapa de nucleacdo
ocorre nos sub-graos préoximos dos contornos de grao da austenita e ndo em seu interior, onde
os sub-grdaos possuem baixa desorientacdo, formando novos graos ao redor do grao antigo
deformado, conforme exemplificado na Figura 4. Outras regides da microestrutura também
podem servir de fonte para o inicio da recristalizacdo, como bandas de cisalhamento e

precipitados (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017).

Figura 4. Recristalizagdo descontinua em cobre a 400 °C.

=

Novos graos
! recristalizados

Graos
deformados

Fonte: (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017), adaptado.

Apesar da recristalizacdo descontinua ser representativa de grande quantidade de
processos, quando altos graus de deformacao sdo aplicados, mudancas significativas ocorrem
na recristalizacdo. Com o surgimento de técnicas de Deformacdo Plasticas Severa (SPD) como
Extrusdo em Canal Angular (ECAP) e Torgdo sob Alta Pressdo (HPT), mecanismos ditos como
recristalizacdo continua e/ou recristalizacdo geométrica entram em acdo, os quais

possibilitam a obtencdo de microestruturas com refinamento muito superior as obtidas por
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recristalizacdo descontinua (HUANG; LOGE, 2016). E importante levar em considerac3do que
estes mecanismos ainda nao sdo completamente compreendidos e por ndao serem
representativas do presente trabalho sdo apenas mencionadas ao leitor. No presente
trabalho, o principal mecanismo de recristalizagdao atuante é a recristalizagcdao descontinua,
desta forma, toda vez que o processo de recristalizacdo for abordado no trabalho serd

referente a este mecanismo.

A recristalizacdo descontinua é também classificada conforme a deformacgdo atua.
Quando a mesma ocorre sem a presenca de deformacao, ela é dita estatica (RXS). Quando a
recristalizacdo ocorre durante a deformacao ela é chama da de recristalizagao dinamica (RXD)
e quando a recristalizacdo se inicia durante a deformacdo e continua sem a presenca da

deformacao ela é classificada como metadinamica (RXMD) (VERLINDEN et al., 2007).

Diversos fatores afetam a RXD, os quais podem retardar ou acelerar este mecanismo.
A seguir, sdo apresentados os principais fatores que afetam a recristalizacdo durante

deformacgdes a quente:

1. Tamanho do grdo austenitico inicial: Contornos de graos sao sitios preferenciais para
a nucleacdo da recristalizacdo, portanto, quanto maior o grdo, menos nucleos serao
criados, atrasando o processo (HUANG; LOGE, 2016).

2. Deformacao: A deformacao é o mecanismo que fornece a for¢ca motriz necessaria para
a recristalizagao, porém ela é iniciada apenas quando uma determinada €, é atingida.
A deformacdao também promove a formacao de bandas de cisalhamento, a qual
também servem de ponto de nucleacdao (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017).

3. Temperatura e taxa de deformacao: A recristalizagcdo é facilitada com o aumento da
temperatura e a redugdo na taxa de deformagdo, afetando diretamente a .. O efeito
destas duas varidveis na recristalizacdo é usualmente expressada pelo parametro
Zener-Hollomon (Z) (SAKAI et al., 2014).

4. Particulas de segunda fase: Quando particulas de segunda fase sdo finamente
dispersas na microestrutura austenitica, elas tendem a reduzir o crescimento de grao
e atrasar a recristalizacdo devido ao ancoramento de Zener. Por outro lado, particulas
grosseiras tendem a acelerar a recristalizacdo, efeito conhecido como Nucleacao

Estimulada por Particulas (NEP) (HUANG; LOGE, 2016).
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2.4.1.4 Crescimento de grao

Apds a austenitizacdo do a¢o durante aquecimento e na etapa de resfriamento apds a
etapa de deformagdo ainda no campo austenitico, o principal mecanismo atuante na
microestrutura é o crescimento de grdo. O crescimento de grdo pode ser definido como um
processo continuo de redugao da energia superficial de contorno de grao do sistema por meio

do crescimento dos graos da microestrutura (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017).

Este mecanismo é classificado de duas formas: No Crescimento de Grdo Normal (CGN)
0os graos crescem consumindo graos sem potencial de crescimento mantendo uma
microestrutura com granulometria uniforme. No Crescimento de Grdao Anormal (CGA) alguns
graos crescem consumindo os graos da matriz, atingindo um tamanho muito maior e

resultando em uma microestrutura heterogénea (SHIRDEL; MIRZADEH; PARSA, 2014).

Em acos microligados, elementos como Al, Ti, V e Nb sdo comumente utilizadas na
composi¢cao quimica para a formacao de carbonetos e nitretos
(TOTTEN; XIE; FUNATANI, 2003), os quais, quando presentes na microestrutura exercem um
ancoramento dos contornos, dificultam o crescimento de grao, esse efeito também é

chamado de Ancoramento de Zener (ZENER, 1949).

A temperatura é um fator de grande influéncia no crescimento de grao, pois promove
0 aumento da energia interna para a movimentagdo dos atomos e crescimento do grao.
Temperaturas muito elevadas, além de acelerar o crescimento promovem a dissolugao parcial
ou total dos precipitados, reduzindo o efeito de Ancoramento de Zener. A dissolucdo destas
particulas de segunda fase é um dos principais responsaveis para o CGA
(DENNIS; BATE; HUMPHREYS, 2007; FERNANDEZ; ILLESCAS; GUILEMANY, 2007; RAZZAK et al.,
2014).

A Figura 5 apresenta de forma ilustrativa o efeito dos mecanismos de encruamento,
recuperacao, recristalizacdo e crescimento de grao, os quais ocorrem no material durante e

apos o forjamento a quente.
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Figura 5. Resumo dos principais fendbmenos metalurgicos que ocorrem no material durante forjamento a
quente.

Encruamento Recristalizagdo Crescimento de Grdo

AL A} L]

Grdos deformados Sub-graos Nucleos Graos Crescimento Crescimento
(Acimulo de poligonalizados ~ recristalizados recristalizados normal anormal
discordancias) (recuperagdo)

Fonte: (SAKAI et al., 2014), adaptado.
2.4.2 Austenita

Durante a etapa de resfriamento de um PTM a austenita da origem a uma gama de
microestruturas, as quais determinam as propriedades mecanicas dos acos. Desta forma, o
condicionamento dado a austenita durante a etapa de forjamento afeta significantemente as
transformagdes de fase que ocorrem durante essa etapa e, consequentemente, as

propriedades finais dos componentes obtidos por esta rota (KRAUSS, 2005).

De forma geral, a melhora nas propriedades mecanicas pode ser obtida pelo aumento
da area superficial de contorno de grdo da austenita (Sy). Este aumento pode ser obtido de
duas formas, por recristalizacdo ou alongamento (pancaking). Na recristalizacdo, novos graos
sao criados resultando em uma microestrutura mais refinada em comparacdo a inicial e
consequentemente maior S,. No alongamento, as deformacdes sdo aplicadas em
temperaturas nas quais a austenita ndo recristaliza. Como resultado, os graos austeniticos sdo

alongados, o que resulta também em um aumento de S, (DEARDO, 2003).

A reducdo do tamanho de grao austenitico ou alongamento de forma geral, tendem a
acelerar a etapa inicial da cinética de transformacdes de fase por gerar um maior nimero de
possiveis sitios de nucleacdo das fases durante o resfriamento (BHADESHIA; HONEYCOMBE,
2006; CELADA-CASERO; SIETSMA; SANTOFIMIA, 2019; FONSTEIN, 2016).

Além da mudanca da cinética de transformacdo, a reducdo no tamanho de grdo da
austenita também afeta significantemente as propriedades mecanicas do material. Em acos
com grande quantidade de ferrita, o refino de grao implica diretamente em um aumento de
resisténcia mecanica, bem conhecido pela equac¢do de Hall-Petch (HALL, 1951; PETCH, 1953).

Em acos perliticos, o refino de grdo reduz o espacamento entre as lamelas e melhora as
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propriedades de resisténcia a fratura (HYZAK; BERNSTEIN, 1976). Devido a natureza

adifusional da martensita, o refino do grao causa um efeito direto no refino dos pacotes de
martensita (SWARR; KRAUSS, 1976). Por outro lado, o beneficio do refino do grdo austenitico
em acos com microestrutura bainitica é menos efetivo
(BHADESHIA, 2015; RANCEL et al.,2011). Apesar de graos austeniticos menores contribuirem
para a reducdo no tamanho dos pacotes de bainita, a resisténcia da bainita esta mais
relacionada ao espacamento entre as ripas de bainita, e este espacamento é sensivelmente
afetado pela temperatura de transformacgao isotérmica ou, no caso de resfriamento continuo,

a taxa de resfriamento a qual o material é submetido.

Devido a decomposicao da austenita durante o resfriamento, o grao austenitico ndo é
diretamente observdvel em temperatura ambiente. Devido a isto, ele ¢ comumente chamado
de Tamanho de Grao Austenitico Prévio (TGAP). Para poder visualizd-lo sdo aplicadas técnicas
metalograficas especificas ja bem documentadas na literatura
(ASTM INTERNATIONAL, 2015; COLPAERT, 2008). Uma das principais técnicas utilizadas para
acos de baixo e médio carbono é a aplicacdo de uma solucdo saturada de acido picrico com
agente tensoativo. A desvantagem desta técnica é que a microestrutura do ago necessita ser
martensitica, portanto, caso a microestrutura inicial seja outra, é necessdrio realizar
tratamentos térmicos em baixa temperatura de austenitizacao antes de revelar os contornos
dos graos austeniticos. A quantificacdo do TGAP é regida pela norma ASTM E112 (2013), a
qual apresenta diversos métodos para a determinag¢do do grao. Além disso, € comum abordar
o TGAP de forma quantitativa. Portanto, é necessario realizar uma abordagem estatistica para

validacdo dos resultados.
2.5 ENSAIOS DE FORJABILIDADE

Os mecanismos de amaciamento atuantes na microestrutura durante a deformagao a
guente ditam o qual deformavel o material é durante o forjamento, por exemplo. Segundo
(ALTAN; NGAILE; SHEN, 2005), a Trabalhabilidade ou Forjabilidade, especificamente para
processos de forjamento, pode ser definida como a facilidade de dar forma a um material por
meio de deformacdes plasticas sem o surgimento de defeitos. Porém, nesta definicdo, apenas
aspectos macroscépicos sao levados em consideracdao como insuficiente preenchimento de

matriz, trincas, etc.



37

Uma definicdo mais adequada considera a forjabilidade como um aspecto tecnoldgico
(DIETER; KUHN; SEMIATIN, 2003), que reune problemas relacionados as propriedades
mecanicas e microestrutura do material deformado, como também lubrificacdo e ferramental
utilizado no processo. Como principais problemas relacionados a lubrificacdao e ferramental
pode ser mencionado o desgaste excessivo das ferramentas, design impréprio de matrizes e
tensdes de processo muito elevadas devido ao emprego incorreto de lubrificantes. No caso
do material deformado, diversos problemas podem surgir no componente como
microestrutura final indevida, incorreto fluxo de material e TGAP n3dao homogéneo. Tais
defeitos resultam em propriedades mecanicas imprdprias para o componente em questao,

gerando refugo ou retrabalho, sendo vistos como um problema de forjabilidade também.

Para solucionar estes problemas, uma extensiva pesquisa deve ser realizada no
material e processo para determina¢dao da correta janela de processamento do material.
Como ferramenta desta pesquisa, diversos tipos de ensaios podem ser empregados, cada um
com o objetivo de compreender um aspecto relacionado ao processo (VERLINDEN et al.,
2007). A Tabela 2 apresenta os principais tipos de ensaios de forjabilidade com uma breve

descricao do objetivo de cada um.

Tabela 2. Principais ensaios de forjabilidade.

Ensaio de forjabilidade Descrigao

Recalque
9 Ensaio de compressdao a quente de billet cilindrico

com perdas térmicas devido a convec¢ao com ar e

. conducdo para matrizes. Possibilita caracterizar a
Antes l Depois
Billet curva de escoamento do material e identificar regides
‘ Matriz ‘ ‘ Matriz de baixo fluxo de material devido ao atrito e perdas
térmicas.
Cunha

Ensaio de compressao a quente de billet em forma de
atriz

Antes l Depois cunha. Permite caracterizar o efeito de diversos graus

I_Cm de deformacdo e taxa de deformacdo no material em

‘ Matriz ‘ ‘ Matriz apenas um corpo de prova.
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Compressdo lateral

Matriz Consiste na compressao de um billet no sentido

Antes l Depois horizontal. Normalmente realizado em matrizes

planas. Efetivo para o estudo de trincas superficiais

g

Billet T
Matriz ‘ Matriz em forjados

Barra com entalhe ] )
Barras com entalhe perpendicular ao sentido do

l Depois carregamento, com o intuito de ser um concentrador
Entalhe de tensdes para o estudo de nucleacdo e propagag¢ao
| Matiz | | Matiz | detrincas.

Cone truncado

i Indentacdo de uma matriz cbnica em um corpo de
atriz

Antes Depois prova cilindrico. Relevante para o estudo de

| e

?ﬁ propagacio de trincas superficiais e subsuperficiais

Matriz ’ Matriz ‘

em forjamento a frio.

Fonte: (VERLINDEN et al., 2007), adaptado.
Em funcdo do escopo do trabalho, sera abordado de forma mais detalhada os ensaios
de recalque a quente e de cunha, suas vantagens e principais informacoes possiveis de serem

obtidas do material por meio destes ensaios.
2.5.1 Ensaios de recalque a quente

O recalque a quente é um dos ensaios mais comuns empregados no estudo de
forjabilidade e conforme ja mencionado na Tabela 2, consiste na compressao direta em matriz
plana de um billet cilindrico de geometria simples. Com a minimizacao do atrito, é possivel
determinar as tensdes de escoamento ao longo do ensaio por meio da obtencdo de curvas
forca — deslocamento que sdo transformadas em curvas de tensao e deformacao verdadeiras.
Assumindo um cilindro, volume inicial (Vi), e portanto, area circular inicial (A;) e
altura inicial (h,) pela lei da constancia de volume, o volume final (V2) apés uma deformacgao
deve ser igual e considerando um processo de compressao sem atrito, a geometria cilindrica

€ mantida por todo processo, desta forma, é possivel realizar a seguinte suposicdo:

Al.hl
Vi=V; = Aphy =A.hy o Ay = h (1)
2
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Se considerarmos que V; é um volume a cada instante durante a compressao, é
possivel obter a area instantanea em fungdo apenas de A;, h; e a altura instantanea (h,).
Realizando a aquisicdo dos esforcos por meio de uma célula de carga e deslocamento por LVDT
(Linear variable differential transformer) é possivel estimar as tensdes geradas no corpo de

prova e determinar a curva de escoamento do processo conforme:

F
o= (2)

hy
s=lnh—2 (3)

E preciso considerar que este método se trata de uma aproximacio devido a presenca
de atrito no ensaio a qual provoca deformagdes ndao homogéneas, causando o
embarrilhamento do billet durante o ensaio (ALTAN; NGAILE; SHEN, 2005; HANDBOOK, 1993).
A Figura 6 apresenta uma curva de escoamento caracteristica de um aco submetido a

recristalizacdo dinamica em baixa taxa de deformacao.

Figura 6. Curva de escoamento ilustrativa de um ensaio de compressdo a quente.
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Fonte: Autor.

A microestrutura austenitica prévia a deformacao afeta significantemente a forma da
curva. O TGAP inicialmente é muito grande a curva apresentara oscilacoes de tensées ao longo
do escoamento, resultando em vdrios picos (SAKAI; JONAS, 1984). Caso a deformacdo seja
aplicada muito lentamente, a curva de escoamento também poderd apresentar estas
oscilacdes, porém, com o aumento da taxa estas oscilagdes ddao origem a um Unico pico mais
largo. Figura 6 apresenta uma curva de escoamento ilustrativa caracteristica de um material

com microestrutura inicial ndo muito grosseira e taxa de deformacdo média, a qual é
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caracterizada por resulta em apenas um pico, seguido por uma tensdo de escoamento

constante.

No inicio, a deformacao reflete-se em apenas um encruamento dos graos, alongando-
os, resultando em um rapido aumento na tensdo de escoamento do material. Conforme a
deformagdo avang¢a, a inclinagdo da curva diminui, indicando o contrabalanco do
encruamento pela atuacdo da recuperacdo nos graos encruados e os primeiros nucleos de
recristalizacdo surgem (&c) no material. A recristalizagdo vai evoluindo, reduzindo a agdo do
encruamento na tensdo de escoamento até se atingir um pico onde a contribuicdo do
encruamento para o aumento de resisténcia é totalmente contrabalanceada pela
recristalizacdo e recuperacdo. A partir deste ponto, a tensdo de escoamento do material reduz
até atingir um patamar o qual se mantém constante até o fim do processo. Nesta etapa, o
acumulo de discordancias gerado pelo encruamento é mantido em um valor constante pela

atuacdo da recristalizagcdao (VERLINDEN et al., 2007).

O aumento da taxa de deformacdo provoca, na média, um aumento nas tensdes de
escoamento. Por outro lado, a temperatura tem um comportamento inverso, reduzindo as
tensGes de escoamento conforme a mesma é aumentada. Estes dois parametros sdo

comummente relacionados pela equacao de Zener-hollomon:

Z=éexp(R&T) (4)

Onde Q ¢é a energia de ativacdo em deformacgdo plastica em kJ/mol, € é a taxa de
deformacdo em s, R é a constante universal dos gases em J/mol.K e T é a temperatura de
deformacdao em Kelvin. Baixos valores de Z representam processos que ocorrem em alta
temperatura e baixa taxa de deformacdo. Altos valores de Z indicam processo em menor
temperatura e maior taxa de deformacdo. A Figura 7 ilustra o efeito do TGAP inicial e do

parametro Z no escoamento do material.



41

Figura 7. Efeitos de diversos parametros na curva de escoamento.

Pico unico
Curva ole

Refinamento
de grao

YA

Multiplo pico
Curva o/e

Sem refinamento
de grao

Tamanho de ﬁ

grao inicial

Fonte: (SAKAI; AKBEN; JONAS, 1983), adaptado.

OJUDSWIRO0DSD () "l

SAKAI; AKBEN; JONAS, (1983) mostram que, dado um tamanho de grao inicial, baixo
valores de parametro Z da origem em um perfil de curva de escoamento com varios picos a
qual ndo resulta em refinamento do grao. A Figura 7 apresenta esta relagao entre o parametro
Z 0 TGAP inicial com a tensdo de escoamento e o refinamento da microestrutura. Para resultar
em um refinamento, o parametro Z necessita ser alto para resultar em uma curva de

escoamento caracterizada por apenas um Unico pico.

A partir das curvas de tensdo vs deformacdo verdadeira de recalque ou ensaios de
compressao a quente, a deformacao critica para o inicio da recristalizacao dinamica pode ser
determinada através do método da dupla derivacdo proposta inicialmente por Poliak e Jonas
(POLIAK; JONAS, 1996). Nesta abordagem o encruamento ou taxa de encruamento é definido
como a inclinacdo da curva de escoamento, eq.( 5 ), onde 0 é a taxa de encruamento, ¢ a

tensdo de escoamento e € a deformacao verdadeira.

9=(30/(38 (5)

A Figura 8(a) apresenta uma plotagem de uma curva 8 em funcdo de o, nela, o ponto
de inflexdo corresponde ao momento o qual se inicia a recristalizacdo. Esta inflexdao é melhor
identificada como o ponto minimo da plotagem —(96/d0) em funcdo de o, conforme pode
ser melhor identificado na Figura 8(b) (MCQUEEN et al., 1995). Este valor minimo corresponde
a uma tensao critica e representa o momento no qual a taxa de encruamento é minima, e o

ponto onde o mecanismo de recristalizacdo dindmica se inicia. Esta analise é valida para testes
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como compressao, tracdo e torcdo, sendo aplicdvel também em ensaios com taxas de
deformagdes varidveis (GHOSH; BASABE; JONAS, 2013; NAJAFIZADEH; JONAS, 2006; SAKAI et
al., 2014; WANG et al., 2018; ZHANG et al., 2014).

Figura 8. (a) Curva taxa de encruamento vs tensdo de escoamento (b) derivada da taxa de encruamento
—(06/00) vs tensdo de escoamento.
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Fonte: Autor.

2.5.2 Ensaios de cunha a quente

O ensaio de cunha, consiste na compressao, usualmente a quente, de corpos de prova
conforme ilustrado na Figura 9(a) que, devido as varia¢cGes de altura: h1 e h, em seu formato
de cunha, quando deformados geram um gradiente de deformacdes ao longo do
comprimento do corpo de prova (Figura 9(b)). Esta ampla faixa de deformag¢des em um Unico
corpo de prova, possibilita identificar limites de trabalhabilidade suportadas pelo material
pela identificacdo de trincas superficiais, conforme ilustrado na Figura 9(b), em uma
determinada temperatura, influéncia da deformacdo na microestrutura austenitica e o reflexo

disto na formacao de cada fase e microestrutura do material.

Figura 9. (a) Corpo de prova de cunha usinado (b) Cunha forjada.

(b) Trincas — Limite
(a) de forjabilidade

-
i Z1h, i hy

Fonte: (DIETER; KUHN; SEMIATIN, 2003), adaptado

Tais caracteristicas quando complementadas por simulagdo numérica, tornam o ensaio

de cunha um método capaz de fornecer informacgGes significativas do material as quais
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auxiliam na determinacdo da correta janela de processamento do material em um PTM

(ASM, 1993; DIETER; KUHN; SEMIATIN, 2003; VERLINDEN et al., 2007).

PARSA et al., (2008) apresentaram um estudo no qual combinam ensaios de cunha a
guente e simulacdo numérica em um aco ao Ni de alta resisténcia com o objetivo de investigar
a viabilidade deste tipo de ensaio para a determina¢dao de deformagdes criticas para a
recristalizacdo e surgimento de trincas. Em um outro trabalho, o teste de cunha foi empregado
na avaliacdo da forjabilidade de uma liga de Ti, com o objetivo de avaliar o efeito da
temperatura, deformacao e taxa de deformacao velocidade e grau de deformacao no volume

de fase alfa primaria na liga (MIRAHMADI; HAMEDI; HABIBI PARSA, 2014).
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3 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

A Figura 10 apresenta de forma resumida as etapas da metodologia adotadas no
presente trabalho. Inicialmente foram realizadas analises de composi¢dao quimica do ago
estudado, preparacdo dos corpos de prova e definicdo dos parametros dos experimentos os
quais serao detalhados nos itens subsequentes. Antes da realizagdo dos experimentos, as
amostras e prensa hidraulica foram instrumentadas para obter um controle e repetibilidade

experimental.

Figura 10. Fluxograma de todas as etapas do procedimento experimental.

Preparag¢ao — Instrumentacao —* Experimentos —{ Analises
1 | | 1 1
Caracterizagdo Corpos de prova Parte |: Efeito da Curvas tensdo

inicial 1 etapa de deformacao
I Prensa aquecimento e verdadeiras
Fabricagdo de hidraulica deformacdo na I
corpos de prova — microestrutura Simulagdes
I Sistema de numéricas
Definigao de aquisicdo de | r
parametros dados Parte Il Microscopia
Processamento éptica e MEV
termomecanico I
Dureza e
microdureza
1
Difragbes de
Raios-X

Fonte: Autor.

Os experimentos foram separados em duas partes: Na primeira parte foi investigado o
crescimento de grdo na etapa de aquecimento por meio de tratamentos térmicos e o efeito
da deformacdo na microestrutura do material através de ensaios de forjabilidade de cunha;
Na segunda parte, foram realizados experimentos termomecanicos de recalque a quente de
billets cilindricos de volume representativo de um componente mecanico. Apds a realizacao
dos experimentos, curvas de escoamentos dos billets forjados foram analisadas e simulagdes
numeéricas dos forjamentos das cunhas foram realizadas. As amostras resultantes dos
experimentos da etapa | e |l foram caracterizadas metalurgicamente por meio de MO, MEV e

difracGes de raios-X (DRX).
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3.1 PREPARAGAO

3.1.1 Material

No trabalho foi utilizado o aco DIN 18MnCrSiMo6-4 (HSX 130HD), fornecido pela
empresa suica Swiss Steel. Em seu estado como recebido, o aco encontra-se na forma de
tarugo com secdo circular de 43 mm laminado a quente e resfriado ao ar. A Tabela 3 apresenta
a composi¢do quimica do ago obtida por espectrometria de emissdo dptica por centelha.
Apesar da nomenclatura DIN, o aco ndo possui uma norma especifica com tolerancias de

composi¢ao quimica.

Tabela 3. Composi¢do quimica do ago empregado (% em massa dos elementos quimicos).

C Si Mn P S Ni Cr Cu Mo Sn Al Ti N Fe

0.18 1.12 1.53 0.01 0.02 0.13 1.20 0.12 0.23 0.01 0.01 0.01 0.01 Balango

Fonte: Autor.

O material pode ser considerado como um ac¢o de baixo carbono e baixa liga com
teores inferiores a 2% de Mn, Cr e Si, este ultimo é o principal elemento que classifica este
material como um aco bainitico. Além destes elementos, baixos teores de Al, Ti, N, foram
identificados, considerados como microligantes. A Figura 11 apresenta a microestrutura do
aco como recebido, resfriado a aproximadamente 1 °C/s apds laminagdo, constituido por

Ferrita Poligonal (FP) e Bainita Granular (BG).
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A Figura 12 apresenta a curva de transformacdo continua (CCT) do aco DIN
18MnCrSiMo6-4 obtida por ensaios de dilatometria realizados pela empresa Swiss Steel.
Apesar do resfriamento a 1°C/s cruzar a regido da perlita, o microconstituinte ndo foi

identificado na microestrutura como recebido

Figura 12. Curva CCT do ago DIN 18MnCrSiMo6-4 (FP: Ferrita Poligonal; P: Perlita; B: Bainita; M: Martensita;
Ms: Martensita start; Me: Martensita end).
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Fonte: Swiss Steel
3.1.2 Corpos de prova

Conforme Figura 13, foram usinados trés tipos de corpos de prova para execugao do
trabalho. Para a parte |, foram empregados os corpos de prova (a) e (b) para o estudo da etapa
de aquecimento e efeito da deformacdo, respectivamente. Na parte |l foram realizados
forjamentos de uma geratriz (billet) cilindrica (c). No total, foram utilizados neste trabalho 14

corpos de prova tipo (a), 7 corpos de prova tipo (b) e 7 corpos de prova tipo (c).
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Figura 13. Corpos de prova (C.P). Parte | — (a) etapa de aquecimento; (b) Cunha. Parte Il — (c) billet cilindrico.
DimensGes em milimetros.

Parte I: Parte Il:
Etapa de aquecimento e Forjamento
forjamento das cunha dos billets
(a) (b) (c) -380 _
- i
4 65.0
4 — T . Lsof o
o m) Q 0
%[ R]‘— ©
: ] |
Espessura: 10 Espessura: 14

(a) (b)

Massa: 30 g Massa: 125 g Massa: 481 g

Fonte: Elaborado pelo autor.

3.2 INSTRUMENTACAO

Durante os ensaios, todos os dados obtidos de parametros de austenitiza¢do, perdas
térmicas, deslocamento e carga de forjamento foram monitorados por meio do sistema de
aquisicao de dados Spider 8 e Software Catman da HBM. Todas etapas de aguecimento foram
realizadas em um forno resistivo da marca SANCHES®, e o forjamento realizado em uma
prensa hidraulica de capacidade maxima de 392kN (40 tonf) com velocidade média de 6 mm/s.
A seguir é detalhada a instrumentacdo empregada em cada tipo de corpo de prova e

equipamentos utilizados nos experimentos.
3.2.1 Austenitizacao

Para cada condi¢cdo, um corpo de prova falso instrumentacdo com termopares foi
inserido no forno junto com as amostras do experimento com objetivo de quantificar as
rampas de aquecimento e perdas térmicas durante a transicdao forno-prensa, ndo sendo
considerado as perdas térmicas durante o forjamento. Nos experimentos da etapa |, um
termopar tipo K foi inserido nos corpos de prova de forma que a junta quente ficasse

posicionada no nucleo. Para as amostras utilizadas na parte Il, foi utilizado 2 termopares tipo
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K, um no nucleo e outro na superficie. A Figura 14 apresenta de forma mais clara as posicoes

dos termopares em cada tipo de corpo de prova.

Figura 14. Posi¢Ges dos termopares nas amostras em vermelho. Dimensdes em milimetros.
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Fonte: Autor.

No total, foram utilizados no trabalho quatro temperaturas de aquecimento: 905 °C,
1000 °C, 1100 °C e 1200°C. Todos os grupos de experimentos foram submetidas a mesma
metodologia de rampa de aquecimento. Nela, apds o interior do forno ter atingido a
temperatura determinada, um corpo de prova instrumentado, utilizado para o
monitoramento da temperatura, foi inserido no forno junto com a amostra utilizada no
experimento. Para cada temperatura de aquecimento, o tempo minimo de encharque (t. )
necessario para o nucleo da amostra atingir a temperatura foi diferente, variando também

devido a geometria do billet, conforme Tabela 4.

Tabela 4. Tempo minimo de encharque necessario para cada geometria em funcdo da temperatura de
aquecimento.

Temperatura de Minimo de encharque (min)

aquecimento (°C) (a) (b) (c)
Ac3: 905 9 - )
1000 6 11 15

1100 5 6 10

1200 4 > 2

Fonte: Autor.

3.2.2 Prensa hidraulica

A prensa hidraulica utilizada nos experimentos foi equipada com matrizes planas de
aco ABNT H13 temperado e revenido, LVDT, célula de carga e um sistema de aquecimento de
matrizes. Apds 1h de aquecimento, a matriz inferior atingiu 250 °C e a superior 180 °C. Esta

diferenca de temperatura se deu pelo fato de o sistema de aguecimento estar fixado apenas
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na matriz inferior. Desta forma, antes dos experimentos, as matrizes foram mantidas em

contato, para ocorrer transferéncia de calor da matriz inferior para a superior.

A Figura 15 apresenta um desenho esquematico da configura¢ao dos equipamentos
na prensa utilizada nos experimentos. Esta configuracdo foi aplicada tanto para os
forjamentos das cunhas na parte | como também para o PTM dos billets utilizados na parte Il

do trabalho

Figura 15. Arranjo fisico utilizado para os ensaios de forjamento.
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Fonte: Autor.
Foram utilizados dois lubrificantes a base de grafite para forjamento, o Bonderite® L-
FG G e o Bonderite® L-FG 9223 ambos da marca Henkel. O primeiro tipo é prdprio para o uso
a frio, portanto, foi empregado ainda com as matrizes frias e o segundo tipo é utilizado quando
as matrizes ja se encontram aquecidas, portanto, foi feito uma solugdo na proporc¢ao de 1

parte de lubrificante para 10 partes de agua e aplicado entre os forjamentos.
3.2.3 Determinagdo da temperatura inicial de forjamento

Antes dos forjamentos, foram realizados ensaios para a determinacdo da temperatura
a qual a etapa de forjamento se inicia. A temperatura de inicio de forjamento corresponde ao
momento na qual a matriz superior entra em contato com o billet. Nas curvas de resfriamento
este momento pode ser identificado como um pico de taxa de resfriamento na regido da

superficie, conforme mostrado na Figura 16.
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Figura 16. (a) Curva de resfriamento do billet austenitizado a 1100 °C até o contato com a matriz superior, (b)
momento a qual a matriz superior entra em contato com o billet instrumentado.
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Fonte: Autor.

3.3 EXPERIMENTOS

3.3.1 Caracterizagao inicial

Para caracterizacdo aco DIN 18MnCrSiMo6-4 em seu estado como recebido, foram
retiradas amostras referentes a secao longitudinal e transversal da barra para caracterizagao
metalografica por MO e ensaios de dureza. Como parte da caracterizacdo inicial, foram
realizados trés tratamentos térmicos distintos com o objetivo de identificar as microestruturas
possiveis de serem obtidas no material. Desta forma, trés amostras foram austenitizadas a
1200 °C por 30 min e resfriadas em meios distintos. A primeira amostra foi resfriada em dleo

(témpera), a segunda em ar calmo (normalizacdo) e a terceira foi resfriada no interior do forno

(recozimento pleno).
3.3.2 Parte I: Crescimento de grao austenitico

Para o estudo do efeito do tempo e temperatura de austenitizacdo no TGAP foram
realizados tratamentos térmicos em quatro temperaturas de austenitizagao: 905°C, 1000°C,
1100°C e 1200°C. Um primeiro grupo de amostras foi resfriada em dgua logo apds seu nucleo
atingir a temperatura de austenitizagdo do forno, minimo tempo de encharque (t._, ), paraa
analise da influéncia isolada da temperatura no crescimento de grao. O fabricante do aco
indica a temperatura de 905°C como Ac3 do material. A temperatura Ac3 tedrica calculada
pela equacdo de Andrews (ANDREWS, 1965) é de 886 °C, proxima a indicada pelo fabricante,
portanto, a aplicacdo desta temperatura de austenitizacao resulta em um minimo crescimento
de grdo esperado para esta temperatura, sendo o tamanho de grdo resultante considerado

como o TGAP do material como recebido. Um segundo grupo de amostras foi aquecida a
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diferentes temperaturas (1000, 1100 e 1200 °C ), sendo que para cada temperatura o tempo
de permanéncia foi variado de 10, 20 e 40 minutos apds t. . para a analise da influéncia do

tempo em temperatura no crescimento do TGAP, conforme mostra a Figura 17.

Figura 17. Tratamentos térmicos empregados na analise de crescimento de grao austenitico.
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Fonte: Autor.
3.3.3 Etapal: Ensaios de forjabilidade

Para o estudo do efeito da deformacao na microestrutura, foram realizados ensaios de
compressdo a quente dos corpos de prova de cunhas, Figura 13(b). A Figura 18 apresenta as
rotas termomecanicas aplicadas as cunhas. Apos o t, ., as amostras foram mantidas por 10
minutos em temperatura e em seguida submetidos a etapa de forjamento a quente. Para cada
rota foram realizados 2 tipos de resfriamento, témpera em agua para obtencao do TGAP
imediatamente apds a etapa de deformacdo e ar calmo para obtencdo da microestrutura de
resfriamento continuo. A etapa de forjamento resultou em uma redugao de 62%, 69% e 75%
para as cunhas forjadas em 1000 °C, 1100 °C e 1200°C, respectivamente. Esta diferenca se deu
devido aos forjamentos em mais baixa temperatura atingirem mais rapidamente a carga

maxima da prensa.

Figura 18. Rotas termomecanicas aplicadas para a obtencdo do TGAP e microestrutura de resfriamento

continuo.
Temperatura (°C)
1200 °C
1100 °C /
1000 °C
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Fonte: Autor.
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3.3.4 Etapa ll: Processamento termomecanico

Para o estudo do efeito do PTM no aco DIN 18MnCrSiMo6-4, foram realizadas as
mesmas rotas da Figura 18 para os billets cilindricos. A etapa de forjamento consistiu em uma
etapa de recalque com reducdo de 60% de altura. Apds a etapa de forjamento, a mesma
metodologia ja descrita para as cunhas foi aplicada aos billets, para a obtenc¢do da

microestrutura de resfriamento continuo e resfriamento em agua para quantificacdo do TGAP.
3.4 ANALISE METALURGICA DAS AMOSTRAS

Para compreender os efeitos das diferentes etapas do processamento termomecanico
na microestrutura, foram realizadas anadlises metalograficas por meio de microscopia dptica
(MO) e eletronica de varredura (MEV), ensaios de dureza, microdureza e DRX para
quantificacao de fases. A seguir, é apresentado um detalhamento de cada uma das anélises

empregadas.
3.4.1 Regides de analise

Apds os experimentos todas amostras foram cortadas e preparadas por meio de
lixamento e polimento metalografico mecanico conforme recomendado na literatura
(ASM INTERNATIONAL, 2004). As amostras empregadas nos experimentos de aguecimento da
etapa | foram cortadas nas regides préximas ao termopar, sendo representativas da secdo
longitudinal da barra do material. As cunhas forjadas e os billets submetidos aos
processamentos termomecanicos foram cortados na direcdo paralela ao sentido de

deformacao.

A Figura 19 mostrada a esquerda apresenta a forma de uma das cunhas apds
forjamento com a se¢do de corte em tracejado vermelho. A direita, as macrografias das
cunhas forjadas com as regides de andlise. Cada amostra foi dividida em 16 ou 17 regiGes com
5 mm de espagcamento entre cada uma. Para evitar as regides de baixa deformacao devido ao
atrito, foram analisadas apenas as regides centrais correspondentes a meia altura em cada
posicao. Nas amostras resfriadas em ar foram realizados ensaios de dureza HRC e anadlises de
DRX, MO, MEV. Nas amostras resfriadas em ar, as quantificacdes do TGAP foram realizadas

por MO.
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Figura 19. Sec¢do de corte das cunhas (imagem a esquerda) e regides de analise microestrutural das cunhas
forjados nas temperaturas de 1000 °C, 1100 °C e 1200 °C (direita).
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Fonte: Autor.

A Figura 20 apresenta uma macrografia representativa do comportamento geral dos
billets apés o forjamento e as 10 regides adotadas para analise. Pode ser claramente
visualizada a fibragem do material apdés o forjamento, a qual indica o deslocamento de
material na amostra (fluxo de escoamento). Devido ao atrito com as matrizes as regides 1, 3,
4, 6,7 e 9 apresentaram um menor grau de deformacao e maiores gradientes de temperatura,
portanto, foram analisadas separadamente. Ja as regides 2, 5, 8 e 10 apresentaram
deformacOes e temperaturas mais homogéneas durante o processo, portanto, foram
adotadas para a caracteriza¢do da microestrutura. Nos billets resfriados ao ar foram realizados
ensaios de microdureza HV1, HVo, e andlise de MO em cada uma das regides. Analises por
DRX foram realizadas apenas nas regides 2 e 8, pelo fato das quantificacbes de fase nao
variarem significantemente na regido de temperatura e deformacdo homogéneas. Nos billets
resfriados em agua, o TGAP foi quantificado em todas as regides também por analise de

imagens de MO.

Fonte: Autor.
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3.4.1.1 Microestrutura

Para a revelacdo da microestrutura do material em seu estado como recebido e das
amostras forjadas resfriadas ao ar foi utilizado o reagente Nital 2%. O ataque quimico foi
realizado por submersdo das amostras por cerca de 30 segundos, em seguida as amostras
foram lavadas em dgua corrente sendo secas com fluxo de ar quente. Para a quantificagcdo dos
TGAP nas amostras temperadas, foi empregado uma solucdo saturada de acido picrico
composta de 44 ml de detergente comercial (agente tensoativo), 60 ml de dgua destilada e
2,3 g de acido picrico a cada 100 ml de solucdo. O ataque quimico foi realizado por
esfregamento durante 5 minutos, sendo as amostras também lavadas em agua corrente e

secas com fluxo de ar quente.
3.4.1.2 Quantificacdo do Grdo Austenitico Prévio

A quantificacdo do TGAP apds preparo metalografico foi realizado através do Software
Omnimet versdao 9.8 da Buehler. A quantificacdo foi realizada por meio do método do
intercepto circular o qual é indicado para materiais que possam ndo ter graos totalmente
equiaxiais devido as deformacgbes aplicadas como no forjamento (ASTM
INTERNATIONAL, 2014). Neste método, um circulo com raio pré-determinado (r) é desenhado
sobre a imagem e sdo contados o nimero de contornos de graos que o circulo intercepta ().
Entrando com este valor na equagdo 1, o TGAP em ASTM é obtido e posteriormente, seu valor

em micrometros.

ASTM ( 6.643856 | 2nr) 3.288 (1)
= (—6. og..——|— 3.

81010001
3.4.1.3 Medic¢bes de dureza

Em todas amostras foram realizados ensaios de dureza Rockwell C e Vickers com carga
de 1 kgf e 0,2 kgf em alguns casos especificos. Os ensaios HRC foram realizados conforme
recomendacdes da norma ASTM E384 (ASTM INTERNATIONAL, 2017a) em um durémetro da
marca PRECISION modelo MRS (EXP). Os ensaios HV:i foram realizados em um
microdurémetro da marca INSIZE modelo ISH-TDV1000. Para cada regido de analise por HV1,
foram realizadas 3 indentac¢Ges respeitando o espacamento minimo conforme recomendado
pela norma (ASTM INTERNATIONAL, 2017b). Por razées de simplificacdo, todos os resultados

de dureza serdo apresentados em escala HV, sendo os resultados de HRC convertidos a partir
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de uma interpolacdo da tabela de conversio de dureza presente na norma

ASTM E140 (ASTM INTERNATIONAL, 2013).
3.4.2 Quantificagdo de fases

Nas microestruturas de resfriamento continuo, foi realizada uma avaliagdo qualitativa
com o objetivo de identificar os microconstituintes presentes na microestrutura e
quantificagdes para determinar a fragao de certas fases presentes na microestrutura. Para a
identificacdo dos microconstituintes, foi usada como base a literatura referente a acos
bainiticos de resfriamento continuo e microestruturas obtidas por 3 tratamentos térmicos do
aco estudado: témpera, normalizacdo e recozimento. A quantificacdo quantitativa foi
realizada nas fases ferrita poligonal e austenita retida por analise de imagens de MO e DRX,
respectivamente. A fracdo de bainita e martensita ndo foi distinguida devido a dificuldade de

separac¢do dos dois microconstituintes por estas duas técnicas
3.4.2.1 Quantificacado de ferrita poligonal

Para a quantificacdo de ferrita poligonal as imagens obtidas por MO foram analisadas
pelo Software Imagel. As imagens inicialmente foram calibradas, atribuindo uma proporcao
entre pixels e micrometro. Apds, foram convertidas para escalas de cinza, binarizadas pelo
comando “Threshold” para a separacdo da regido branca (FP) e regido escura (resto da
microestrutura). Quando necessario, foram aplicados comando como “Open”, “Erode” e
“Sharpen” para melhorar o contraste e delinear mais facilmente a ferrita. Em seguida foi
aplicado o comando “Analyze Particles” o qual quantifica os graos de ferrita. Como resultado
foi obtido a fragcdo e tamanho de grao da ferrita. No total, foram analisadas de 4 a 8 imagens
de cada amostra com magnificacbes de 200 e 500x para a determinacdo da fracdo da FP. A

Figura 21 resume as etapas de tratamento de imagens aplicadas nas micrografias.
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Figura 21. Resumo das etapas de tratamento de imagens aplicadas as micrografias para quantificagdo de ferrita
poligonal.

Imagem sem tratamento Threshold

Imagem final para quantificagao

-
C

’ 0‘«'
L 4 q’ A“ e
L >

Fonte: Autor.

3.4.2.2 Difracdo de Raios-X

Para a realizacdo das analises de raios-X, todas as amostras foram submetidas a
remocOes eletroliticas com o objetivo de remover a camada com deformacdes plasticas
superficiais geradas no preparo metalografico anterior. Estas deforma¢des na superficie
podem provocar a transformac¢do mecanica da austenita retida pela transformacao induzida
por deformacao (efeito TRIP), resultando em fracGes de austenita retida ndo condizentes com

o real estado do material.

As analises de DRX foram realizadas no departamento de analise fisica Physikalische
Analytik do instituto Leibniz-Institut far Werkstofforientierte Technologien — IWT nos
equipamentos apresentados na Figura 22. Para as analises de fase foi utilizado radiacdo Cromo
com Ka médio de 2.2897 A com uma voltagem de 33kV e corrente de 40mA. Os difratogramas
foram obtidos em um intervalo 26 de 60° a 164° que compreende os picos da austenita {111},

{200} e {220} e ferrita {110}, {200} e {211}. Foi utilizado um espacamento de 0.05° e um tempo
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total de medicdo de 1h e 30 min. As difracdes realizadas no primeiro difratdbmetro, Figura
22(a), foram realizadas com angulo Y = 0 nas amostras de cunha forjada e billets, ou seja, na

condicdo de Bragg-Brentano.

Figura 22. Difratdmetros utilizados para a caracterizagdo dos forjados por DRX. (a) Analytical X-ray MZ VI E (GE
Inspection Tecnologies), (b) XRD 3003 ETA (GE Inspection Tecnologies).

Saida do tubo
de Raio-X

Fonte: Autr.

Os difratogramas foram analisados através do Software de refinamento Rietveld
TOPAS versdo 4.2. Através da aplicacdo de parametros fundamentais neste tipo de
refinamento além da quantificacdo de fases, informacgdes adicionais como parametro de rede,
tamanho do cristalito e microdeformacdes podem ser extraidas das difracées. Os parametros
fundamentais sdao fungdes matematicas que contribuem para a forma dos picos durante o
refinamento e estas sdo diretamente relacionadas as propriedades geométricas dos picos do
difratograma (DINNEBIER; LEINEWEBER; EVANS, 2018). Neste tipo de abordagem, o
refinamento considera o perfil de emissao, as contribuicdes do instrumento e amostra. O
perfil de emissdo representa os parametros de raios-X empregados como tipo de radiacdo e
comprimento de onda médio. A contribuicdo do instrumento é caracteristica do equipamento
em si devido as incertezas de medicdo do equipamento e de posicionamento das pecas no
gonidbmetro as quais afetam o alargamento dos picos difratados. Caso esta contribuicdo nao
seja contabilizada pode levar a resultados incorretos. Desta forma, para cada equipamento
utilizado foi adquirido antes das analises, difratogramas do material padronizado Hexaboreto
de lantanio (LaBe) para a determinagao da contribuicao instrumental no alargamento dos
picos e entdo inseridas no Software TOPAS como dado de entrada. Desta forma, foi realizada
a correta calibracdo e eliminagdo destas contribuicGes nos refinamentos feitos pelo software.
Um detalhamento deste procedimento pode ser encontrado em

(DINNEBIER; LEINEWEBER; EVANS, 2018; EPP, 2016).
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3.4.2.3 Textura

Apds a quantificacdo inicial, foi observado que devido as deformacgdes, as cunhas
forjadas apresentaram niveis de texturizacao significativos. A textura afeta a relagdo de
intensidade entre os picos de difracdo com relacdo ao que seria esperado para uma amostra
isotropica nas difragdes. A Figura 23(a) ilustra o efeito da textura no difratograma de um pico.
Em uma amostra homogénea e isotrdpica, apenas alguns planos cristalinos encontram-se
alinhados de forma a promover a difracdo. No caso de uma amostra com orientagao
preferencial, um maior nimero de planos cristalinos acaba difratando, aumentando a
intensidade do pico. Como resultado, a quantificacdo de fase poderd ser sub ou

superestimada.

Desta forma, foram realizadas uma nova série de difracdes na mesma faixa 26 no
segundo difratdmetro, Figura 23(b), variando o angulo  de -45° a 45°, com passo de 7,5°, em
trés posicoes (baixa, média e alta deformacdo) para cada cunhas. Estes novos difratogramas

tiveram o objetivo de identificar de forma mais clara a presenca da textura.

Figura 23. (a) Efeito da textura na intensidade do pico difratado (b) geometria dos angulos em relagdo a
amostra.

(a) _ i Orientacdo (b)
Orientagdo preferencial
aleatdria

A

Amostra

Intensidade ——

Angulo 26 —
Fonte:(a) Adaptado (DINNEBIER; LEINEWEBER; EVANS, 2018; HE, 2009) (b) autor.
A Figura 24 apresenta a variacdo na area do pico da ferrita (110) da cunha forjada a
1100 °C. E possivel ver que, nas posicdo de deformacao efetiva nula, €: 0, os picos se mantém
relativamente constantes ao longo de todos angulos . Conforme a deformacao aumenta
para €: 0,75 e €: 2,0 é possivel observar uma maior intensidade do pico (110) da ferrita nos
angulos Y em torno de zero, uma reducao na intensidade dos picos em angulos proximos a

30 °. Esta variacao na intensidade e, por consequéncia, na area dos picos evidenciam que os
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planos de difragdo (110) da ferrita estdo orientados preferencialmente em angulos  :0. Desta

forma, um maior numero de cristalitos difratados no raio x, ndo devido a maior existéncia da

fase, e sim devido a textura (HE, 2009).

Figura 24. Efeito da textura nos picos (111) e (200) da austenita e (110) da ferrita nas regides de baixa (g: 0)

média (g: 0.75) e alta deformacdo (€: 2.0).

Baixa Média Alta
deformagdo deformacgdo deformacgdo
€0 €:0.75 €: 2.0
A < ydu
4 - yaun’

4
1 L | T I’ L [ I’I '_'/ |4 | LI
60 ! 70 80 9060 | 70 80 9060 ! 70 )
v (111)! v (200) y (111)1 v (200) y(111) v (200)
o (1I10) o (LIIIO) o (1I10)
Angulo 26

Fonte: Autor.

Intensidade (u.a)

IS
"

Com a identificagdo da textura, quantificagcdes de fase realizadas com :0 resultaram

em valores incoerentes de austenita retida nas regides com deformacdo. Para contornar este

problema foi proposto realizar uma média dos 13 difratogramas que minimizaria o efeito da

textura, resultando em quantificacdes de AR mais préximas do real estado do material. A

desvantagem desta metodologia é o tempo de maquina necessario para realizar 13 medicdes

em um unico ponto da amostra.

Desta forma, dentre os 13 dngulos { difratados, foram identificados 3 angulos cuja

média resultasse em uma quantificacdo de austenita retida préxima da obtida com os mesmos

13 posic¢oes difratadas. A Tabela 5 mostra as quantificacbes de AR em regides de significativa

textura das cunhas realizadas com 1 medicao, 13 medicdes e 3 medicdes.
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Tabela 5. Quantificagdes da AR com difragdes médias de diferentes angulos .

Quantificagdo de Austenita Retida (%)
Temperaturada Deformacgao na

Cunha forjada (°C) posicio 1 medigdo 13 medicdes 3 medigdes
¥=0 -45°< § 245°  $=-7,5°-22,5;37,5°
1000 1,5 11,1 11,6 11,1
1100 1,6 13,0 9,2 9,7
1200 1,7 16,2 11,0 12,2

Fonte: Autor.

A Tabela 5 mostra que com trés medicdes foi possivel atingir uma quantificacdao de RA
satisfatoriamente préxima da obtida com 13 medicGes. Portanto, foram realizadas novas
difracdes em todas as cunhas a partir da posicdo n° 7 de cada cunha, Figura 19, até as posi¢des
de maior deformacao com 3 medicBes por posicao para quantificar a fracdo de RA com o efeito

da textura minimizado.
3.4.2.4 Determinag¢ao do enriquecimento de carbono na austenita retida

Uma das informacgdes possiveis de serem extraidas das andlises de DRX quantificadas
pelo método Rietveld é o pardmetro de rede da fase difratada. No caso da austenita, cada
elemento de liga contribui para o aumento da distancia interplanar.
(DYSON DJ; HOLMES B, 1970), expressaram este efeito por meio da Equacdo ( 6 ). Assumindo
temperatura ambiente constante e que a superficie analisada esteja livre de tensdes residuais,
o enriquecimento de carbono da austenita resultara em um parametro de rede medido (a,)
maior do que o parametro de rede calculado (a,,) o qual considera a composigdo quimica

geral do aco.

a, = 3,5780 + 0,0330w, + 0,00095w,,, — 0,0002wy; + 0,0006wc,
+0,0220wy + 0,0056w,;, — 0,0004w, + 0,0015w,
+0,0031w,,, + 0,0051wy;, + 0,0039wy; + 0,0018w,
+0,0018w,,

(6)

Sendo w; a concentragao do elemento de liga i em porcentagem de massa presente
no aco. Desta forma, é possivel estimar o teor de Carbono médio da AR presente no material

conforme Equagdo( 7). Ambos a, e a,, em A e os teores de elemento quimico em % de massa.
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Ay — Qyo

We = 700330 (7)

Esta quantificagdo é interessante, devido a possibilidade de correlagdao com a formacgao
de fases de ferrita, por exemplo, a qual pode provocar o enriquecimento de carbono na
austenita. Além disso, o carbono da austenita afeta significantemente a temperatura de
transformacdo da martensita. Desta forma, diversas informacdes da microestrutura podem

ser compreendidas por meio da avaliagdo deste parametro.
3.5 SIMULAGAO NUMERICA

Para a obtencdo do grau de deformacdo obtido nas cunhas forjadas na parte | do
trabalho, foram realizadas simulacées numéricas com software FORGE NxT. A Tabela 6
apresenta os principais parametros de entrada adotados para as simulagGes. Os coeficientes
utilizados na equacdo de Hansel-Spittel foram referentes ao material DIN 20MnCr5 o qual o
software ja possui em sua base de dados. As redug¢des em altura aplicadas na simulagdo foram
as mesmas obtidas nas cunhas forjadas experimentalmente. Os coeficientes de atrito e troca
térmica adotados foram baseados nas recomendagées indicadas no software para este tipo

conformacao plastica, temperatura e lubrificante.

Tabela 6. Parametros de simulagdo numérica utilizados para os forjamentos das cunhas.

Parametro Valor

Equacdo do campo viscoplastico (Hansel-

Spittel)

Temperaturas inicial de forjamento? (°C) 923%; 10462; 11483
Temperatura ambiente (°C) 50

Py —0,06521
g = 13246_0'00 57 8_0'19416—5 80’1468

Temperatura matriz superior / inferior (°C) 180/ 250
Velocidade da prensa (mm/s) 6
Coeficiente de troca térmica o = 0 : 500
billet/matrizes (W/m2.K) o > 0: 1000
Coeficiente de troca térmica ar (W/m2.K) 10
Coeficientes de atrito o =0,30; m=0,15
Emissividade 0,88
2: Perdas térmicas entre forno e prensa contabilizadas.

L. austenitizagdo a 1000 °C, 2: austenitiza¢do a 1000 °C, 3: austenitizacdo a 1000 °C
Fonte: Autor.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo sdo apresentados e discutidos os resultados da caracterizacdo do
material em seu estado como recebido, seguidos pelos resultados da parte | referentes ao
crescimento de grdao durante austenitizacdo e efeito das deformacdes na microestrutura pelos
ensaios de cunha. Na etapa Il é apresentada a caracterizacdao microestrutural dos billets

submetidos ao PTM e o efeito da temperatura de forjamento na microestrutura dos forjados.
4.1 CARACTERIZACZ\OINICIAL

Na Figura 25 é apresentada a microestrutura do aco em seu estado como recebido. A
Figura 25(a) representa a microestrutura das regides do meio raio da barra e mais préximas
da superficie. A microestrutura é constituida por blocos brancos, Ferrita Poligonal (FP), e por
regides brancas, bainita ferritica, entremeadas por regides escuras amareladas,
Martensita/Austenita (MA), as quais constituem a Bainita Granular (BG). A microestrutura
apresentou uma microdureza média de 323 HVi. A Figura 25(b) apresenta uma macrografia
da secdo longitudinal da barra. E possivel identificar linhas mais escuras na regido central da
mesma, estas indicam as bandas de segregacao e inclusdes alongadas de MnS as quais sao
vistas com maior detalhe na Figura 25(c). MORALES-RIVAS et al., (2015) caracterizam em um
material muito similar, estas bandas de segregacao por meio de microssonda eletrénica com
espectroscopia por comprimento de onda dispersivo (EPMA-WDS). Por meio destas analises,
foi identificado que além da presenca de MnS, estas bandas possuem um enriquecimento de
Si, Cr, Mo e se formam durante o lingotamento do material, porém apresentam a mesma

microestrutura composta por BG.

i, 7

®
SYRD, L PO A
Inclusdes de Mn

s

RS R

AR

Fonte: Autor.
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A Figura 26 apresenta a microestrutura obtida nos tratamentos térmicos de
normaliza¢do, recozimento e témpera realizados como parte da caracterizagao inicial. A Figura
26 (a) apresenta a microestrutura do material resfriado em ar calmo, composta
majoritariamente por BG com uma pequena parcela de FP e dureza média de 338 HV. A Figura
26(b) apresenta a microestrutura do aco resfriado dentro do forno, composta por uma grande
parcela de FP e BG com dureza média de 256 HV. A Figura 26(c) apresenta a microestrutura
do aco resfriado em 6leo, composta por martensita em forma de pacotes, caracteristica de

acos de baixo carbono, com dureza de 452 HV.

Fonte: Autor.

Devido a presenca de Si, a formagao de cementita foi suprimida, resultando em
microestruturas livres de carboneto como é o caso da BG. Conforme indica a CCT do aco
(Figura 11(b)) existe um pequeno campo perlitico para taxas de resfriamento mais lentas. E
possivel identificar que além da FP, a microestrutura resultante do resfriamento no interior
do forno ndao promoveu a formac¢dao de uma morfologia caracteristica da perlita, e sim um

microconstituinte similar ao obtido no resfriamento ao ar calmo, caracterizado como BG.
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Apesar da aparente inexisténcia de carbonetos na amostra recozida por MO, ndo foram
realizadas analises de DRX ou outras analises nesta amostra especificamente para comprovar

esta afirmacao.
4.2 DETERMINAGCAO DA TEMPERATURA INICIAL DE FORJAMENTO

A Tabela 7 apresenta as temperaturas que as amostras foram austenitizadas, a
temperatura de inicio do forjamento e a perda de temperatura devido o transporte das
amostras do forno até as matrizes. Fica evidente que as amostras nao atingiram exatamente
a temperatura adotada no controlador de temperatura do forno, variando em média cerca de
9°C da temperatura de aquecimento do forno. As cunhas resultaram em menores
temperaturas iniciais de forjamento do que dos billets cilindricos, pois possuem uma menor
massa e maior superficie especifica, potencializando a troca térmica por conveccdo e
irradiacdo (Figura 13), resultando em maiores perdas térmicas com o ambiente durante o
transporte forno-prensa. Nos billets cilindricos, a temperatura do nucleo foi pouco afetada

pelas perdas térmicas durante o transporte do forno para a prensa.

Tabela 7. Temperaturas de austenitizagao, de forjamento e perdas de temperatura dos corpos de prova.

-
Corpo de Temperatura Regidode Temperatura das emperatura de

o . . inicio do AT (°C)

prova doforno (°C) medicdo amostras (°C) forjamento (°C)
Cunha 1000 989 923 66
(b) 1100 Nucleo 1091 1046 45
1200 1186 1141 45
Superficie 1005 976 29
Billet 1000 Nucleo 1010 998 12

ille

e Superficie 1109 1077 32
C"'r(‘f)”co 1100 Ntcleo 1113 1100 13
1200 Superficie 1196 1179 17
Nucleo 1193 1188 5

Fonte: Autor.

Para tornar a apresentacdo dos resultados e discussdes mais clara, os resultados
apresentados das cunhas e dos billets cilindricos serdo relacionados as temperaturas de forno
1000 °C, 1100 °C e 1200 °C ao invés das reais temperaturas de forjamento determinadas na
Tabela 7. Desta forma, ao se referir a cunha forjada a 1100 °C, por exemplo, a real temperatura

em que o forjamento se iniciou foi 1046 °C.
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4.3 PARTE | - EFEITO DOS PARAMETROS DE AQUECIMENTO E DEFORMAGAO

4.3.1 Crescimento de grao austenitico

A Figura 27(a) mostra o efeito da temperatura de austenitizagdo e do tempo em
temperatura sobre o tamanho de grao austenitico do aco estudado. O tempo zero do grafico
indica o instante em que a temperatura do nucleo atinge a temperatura de austenitizacdo
(te,,,), € € 0 ponto onde o tempo de permanéncia € contado. A Figura 27(b) mostra a MO do
TGAP da amostra austenitizada a 1200 °C em tempo de permanéncia 0, destacando em
vermelho o contorno de um grao com tamanho grosseiro em comparag¢ao a granulometria da
matriz. O TGAP do material como recebido apresentou um tamanho médio de 24 um,
representada pela linha horizontal tracejada na Figura 27(a). No tempo de permanéncia 0, a
temperatura de 1200 °C resultou em um aumento médio de 20 um em relacdo ao estado
inicial. Nas temperaturas de 1100 °C e 1000 °C, nenhum aumento significativo do TGAP foi
encontrado. Entre 10 e 20 minutos de tempo de permanéncia, o TGAP apresentou um
substancial crescimento em 1100 °C e 1200 °C. Apds 20 minutos, a granulometria aparenta-se
manter constante.

Figura 27. (a) Efeito da temperatura de austenitizacdo e do tempo de permanéncia no crescimento do grao

austenitico do material (b) microestrutura resultante da austenitizagdo em 1200 °C em tempo 0 indicando grdo
anormal em contorno vermelho.
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Fonte: Autor.

O grdo destacado em vermelho na Figura 27(b) indica que houve um crescimento
anormal de grdao naquela regido, atingindo este grao, um didmetro médio de 200 um. Esta
heterogeneidade microestrutural resultou na maior dispersdo dos resultados obtidos para o
material quando submetido a temperatura de 1200 °C. O crescimento anormal de graos
observado em temperaturas mais elevadas pode estar associado principalmente a presenca

de Ti e Al e outros microligantes no aco conforme apontado em varios estudos
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(FERNANDEZ; ILLESCAS; GUILEMANY, 2007; RAZZAK et al., 2014; ZHU et al., 2013). Estes
microligados sdo inseridos na composi¢ao quimica, em pequenas quantidades, por serem
formadores de carbonetos e nitretos os quais restringem o crescimento do grao quando
presentes na austenita. Porém, temperaturas suficientemente altas podem resultar na
dissolucdo parcial ou total destes precipitados. Como consequéncia, os grdaos antes ancorados
encontram-se livres e a energia acumulada em alguns grdaos antes da dissolu¢ao dos
precipitados acaba sendo a for¢ca motriz para o crescimento excessivo, resultando em uma

microestrutura ndo homogénea.

Baseado na composi¢ao quimica do aco em estudo, a temperatura de dissolugao total

de diversos precipitados pode ser estimada da seguinte forma:

A
log,o[X]Y] = —=+B (8)

Onde X e Y sdo as porcentagem em massa dos elementos quimicos que compdem o
precipitado, A e B sdo constantes para cada tipo de precipitado encontrados na literatura
(TOTTEN; XIE; FUNATANI, 2003) e T a temperatura de total dissolugao do precipitado. A Tabela
8 apresenta as temperaturas de dissolucdo de carbonetos, nitretos e sulfetos calculados para

o DIN 18MnCrSiMo6-4.

Tabela 8. Temperatura de dissolugdo de possiveis precipitados no ago DIN18MnCrSiMo6-4.

Temperatura de

Precipitado dissoluco (°C)
[Ti][N] 1339
[Ti][C] 907

[Mn][S] 1701
[AI][N] 1004

Fonte: Autor.

Baseado nestas estimativas, é possivel concluir que na menor temperatura de
austenitizacdo, 1000°C, o TiC se encontra totalmente dissolvido na austenita, e o AIN
encontram-se, possivelmente, também totalmente dissolvidos. Como ndo foi encontrada a
presenca de graos com tamanho muito superior aos demais na condi¢do de 1100 °C, pode-se
presumir que nenhum destes precipitados é responsavel pelo crescimento anormal
encontrado a 1200 °C. O TiN possui baixa solubilidade na austenita, propiciando sua formacao

na microestrutura (MAALEKIAN, 2007). A temperatura de dissolucdo deste nitreto é cerca de
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100°C maior do que a temperatura maxima de austenitizacdo, desta forma, a Unica possivel
contribuicdo deste precipitado para o crescimento anormal é devido a dissolugao parcial do
mesmo na austenita. Como mostrado na caracterizacdo inicial do material, MnS sdo
facilmente identificados por MO nas bandas de segregacdo. Estes sulfetos possuem uma
temperatura de dissolucao quase 500 °C acima de 1200°C, indicando que a dissolucdo dos
mesmos é pouco provavel. Estes sulfetos se encontram de forma alongada microestrutura
inicial, a qual contribuem para a restricdo do crescimento de grao (WU et al., 2018), porém, o
trabalho de (GUO et al., 2017) evidencia que temperaturas de 1200 °C podem promover o
coalescimento destes sulfetos, diminuindo o ancoramento dos graos, contribuindo para seu

crescimento.
4.3.2 Efeito da deformacao — Forjabilidade

A Figura 28 apresenta as secoes transversais de cada forjamento de cunha obtidas
experimentalmente e por simulacdo numérica. As regidoes enumeradas foram empregadas
para a caracterizagdao microestrutural e as linhas vermelhas nas simulagdes representam as

regides onde os dados de deformacao equivalentes foram extraidos.

Figura 28. Comparacgdo entre a sec¢do forjada e deformacgdes equivalentes das simulagdes numéricas das
cunhas.
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Fonte: Autor.
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Conforme a reducdo maxima dos forjados cresce de 62% a 1000°C até 75% em 1200

°C, os niveis de deformacdo efetivas encontrados na simulacdo também aumentaram. E
possivel identificar que as regides superiores e inferiores de todas as cunhas ndo atingiram o
mesmo grau de deformagdo em relagao as regides centrais, devido ao atrito com as matrizes,
portanto, apenas as regides centrais foram consideradas. Além disso, é possivel identificar que
as deformacdes efetivas foram crescendo ao longo do comprimento até um maximo, seguido

por uma queda nas regides mais préoximas do fim da amostra.

A Figura 29 apresenta os valores de deformacdo obtidos na simulacdo da figura
anterior em func¢do das posi¢cdes das cunhas forjadas. A cunha forjada a 1000 °C atingiu a
deformacdo maxima de €: 1,9 na posicao n° 13. A cunha forjada a 1100 °C atingiu €: 2,0 na

posicdo 14 e a cunha forjada em 1200 °C atingiu €: 2,1 na posi¢do 12.

Figura 29. Deformag0des efetivas atingidas em fun¢do das posi¢es das cunhas.
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Fonte: Autor.

E possivel identificar que todas as cunhas apresentaram um aumento de deformagdes
aproximadamente linear até sua deformacdo maxima, seguidas por uma queda nas
deformacgdes. Como esperado, a cunha forjada a 1000 °C apresentou o menor grau de
deformacdo. As cunhas forjadas em 1100 °C e 1200 °C atingiram deformacGes maximas

similares, porém a de 1200 °C atingiu seu valor maximo antes da 1100°C.

E importante considerar que a deformac3o efetiva considera as deformacdes nos trés
eixos. Neste sentido, a Figura 30 apresenta um comparativo da vista de topo da cunha (Figura

30(a)) e os campos de deformacao efetiva referentes a mesma vista na se¢do da meia altura
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(Figura 30(b)), ou seja, a mesma regido das metalografias. A reducdo de altura aplicada as
cunhas resultou em um aumento do comprimento total de 16 mm, 21 mm e 24 mm para as
cunhas forjadas na temperatura de 1000 °C, 1100 °C e 1200 °C, respectivamente. Além do
aumento do comprimento, a redugao em altura provocou um aumento da largura que, devido
a forma de cunha, gerou um aumento de largura variavel conforme a reducdo em altura
aumenta ao longo do comprimento. Porém, a parcela final da cunha apresentou uma redugao
na largura e conforme indica a simulacdo, uma reducdo da deformacdo equivalente. Isto
ocorre devido a geometria especifica da cunha e do atrito nas regides superiores e inferiores

da amostra, o qual restringe as deformacdées nas regides proximas a superficie da cunha.

Figura 30. (a) Vista de topo da cunha forjada a 1100 °C (b) campo de deformacdes efetivas da se¢do transversal
da cunha forjada a 1100 °C

(a)
| 86 mm » |

Fonte: Autor.

A correlagdo entre posicao e deformacao efetiva apresentada na Figura 29 possibilita
realizar um comparativo de outros resultados como dureza, TGAP e outras caracterizacdes em
funcdo da deformacao, facilitando a comparagdo entre as cunhas e evidenciando de forma
mais clara os efeitos da deformacdo em cada temperatura. Desta forma estas correlagdes sdo

mostradas no final do préximo subcapitulo e nas discussdes seguintes referentes as cunhas.
4.3.2.1 Grao austenitico prévio

A Figura 31 apresenta de forma geral, a evolugdo do TGAP ao longo das varias posi¢oes
cunha forjada na temperatura de 1000 °C. As regides (a), (b), (c), (d) e (e) sdo apresentadas de

forma mais detalhada nas Figura 32, 33 e 34.
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Figura 31. Evolugdo do TGAP na cunha forjada a 1000 °C

9 10 11 12 13 14 15 16

Fonte: Autor.

Na regido (a) sem deformacao, indicadas na Figura 32, o TGAP apresenta morfologia
poligonal, indicando que ndo houve deformacao, além disso, apresentou um tamanho similar
ao do material como recebido, com tamanho de cerca de 23 um. As bandas escuras sdo
regides de maior reagdo quimica com o reagente revelador de grao. Estas bandas surgem
qguando o material é atacado na secdo longitudinal da barra (direcdo de laminacgdo), similar ao
bandeamento encontrado na caracterizagdo do material como recebido. Devido a esta
semelhanca entre o bandeamento e as bandas de segregacdo que surgem com a solucao,
talvez esta corrosdo preferencial ocorra justamente devido a variagdo da composi¢do quimica
nestas bandas. Apesar desta hipdtese, ndo foram realizadas analises mais aprofundadas para

entender este fenOmeno.

Figura 32.Microscopias do TGAP (a) €: 0; (b) €: 0,5. Setas em vermelho indicam bandas de deformacao
intragranulares.

(@) | T Nt L ) T T e e

Fonte: Autor.
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Na regido (b) indicada na Figura 32, é possivel identificar que conforme a deformacéao
aumenta, os graos comegam a apresentar contornos serrilhados e pequeno alongamento, que
conforme apresentado por MCQUEEN, (1995) sdo um indicativo da eminéncia da
recristalizacdao. Além disso, linhas aproximadamente paralelas que atravessam o grao
austenitico sdo identificadas (indicadas pelas setas vermelhas), também chamadas de bandas
de deformagdo intragranulares (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017), Figura 32(b).
Segundo TAMURA et al., (1988), estas bandas sdo usualmente encontradas quando um
determinado grau de deformagao é aplicado na microestrutura, porém nao o suficiente para
a oinicio da recristalizacao, resultando no surgimento destes novos contornos que atravessam
o grdo. Este fendbmeno é frequentemente explorado em PTM de materiais deformados em

temperaturas de nao recristalizagao.

A regido (c) indicada na Figura 33 atingiu uma deformacdo de €: 1,1. E possivel
identificar a formacdo de pequenos grdos ao redor dos grdaos maiores (setas em azul),
indicando que a recristalizagao foi iniciada. A regido (d) indicada na Figura 33(d), indica que a
maior parte da microestrutura se encontra recristalizada, com alguns poucos graos maiores

encruados os quais ndo recristalizaram (setas amarelas).

Figura 33. Microscopias do TGAP (c) €: 1,1; (d) €: 1,9. Setas azuis indicam os graos recristalizados recém
nucleados, setas amarelas |nd|cam graos nao recrlstallzados

Fonte: Autor.
Na regido (e) proxima ao fim do comprimento da cunha, indicada na 72Figura 34, pode-
se identificar um TGAP mais grosseiro do que da regido anterior, Figura 33(d), e bandas de
deformacdo sdo novamente identificadas (setas vermelhas), indicando que a deformacao

necessaria para o inicio da recristalizacdo novamente nao foi atingida. Tal resultado corrobora
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com os valores de deformacado efetiva obtidos pela simulacdo numérica, a qual indica que a

deformacao nesta regiao foi muito menor, €: 0,75.

Fonte: Autor.

Em geral, as cunhas forjadas em 1100 °C e 1200 °C apresentaram as mesmas
caracteristicas a deformacdo, com a particularidade de apresentar menor nimero de bandas
de deformacdo nas regides de média deformacdo e de atingirem uma microestrutura
recristalizada mais homogénea, sem a presenca de graos ndo recristalizados. A Figura 35
apresenta um comparativo do TGAP obtido nas posi¢des n° 7 da cunha forjada a 1100 °C e
1200 °C e da posicao n° 8 da cunha forjada a 1000 °C, as quais resultaram em deformacdes
efetivas muito préximas, conforme pode ser concluido pelas simulagbes apresentadas na
Figura 29. E possivel ver que para a cunha forjada a 1000 °C, diversos grios se encontram
alongados, com alguns pequenos grdos recristalizados entorno dos grdos encruados.
Enquanto que, para as cunhas forjadas em 1100 °C e 1200 °C a microestrutura encontra-se
uniforme e sem a presenca de graos alongados, indicando que para estas regidoes, o aumento

de temperatura ira resultar em uma microestrutura totalmente recristalizada dinamicamente.
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Figura 35. Comparativo do TGAP em regides com €: 1,2 em um mesmo grau de deformagdo nas cunhas forjadas
em (a) 1000 °C, (b) 1100 °C e (c) 1200 °C.

N

Fonte: Autor.

A Figura 36 apresenta o TGAP quantificado de cada cunha em func¢do da deformacao
efetiva. As cunhas forjadas em 1000 °C e 1100 °C atingiram um refinamento similar. A cunha
forjada a 1200 °C resultou em tamanhos de grdos maiores. O menor grao foi obtido no
forjamento a 1000 °C, cerca de 5,5 um. A certa instabilidade dos resultados a 1200 °C pode
estar relacionado ao crescimento de grdao mais favoravel nestas temperaturas e ainda o
crescimento anormal, conforme discutido na secdo de crescimento de grao. Além da possivel
influéncia do crescimento anormal, o TGAP das cunhas foi quantificado com apenas uma
imagem por posicao, logo, trata-se de uma quantificacdo qualitativa neste caso especifico.
Apesar das variagdes, as micrografias mostram claramente a mesma tendéncia, indicando que

com o aumento da deformacdo, ocorreu um refino no TGAP.
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Figura 36. TGAP em fun¢do da deformagao efetiva nas cunhas forjadas.
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Fonte: Autor.

4.3.2.2 Microestrutura de resfriamento continuo

Baseando-se nos resultados da caracterizagao feita por microscopia dptica, todas as
cunhas resfriadas continuamente apresentaram microestrutura semelhante, independente
da temperatura de forjamento. Nas regides de baixa deformacdo, a microestrutura é
composta por regidoes identificadas como BR e BG. Conforme o grau de deformacdo
aumentou, uma menor parcela de BR foi identificada, resultando em uma microestrutura
formada predominantemente por BG. N3o foi encontrado FP ao longo de nenhuma cunha. As
Figuras 36, 37, 38 apresentam em detalhes a caracterizagao metalografica da cunha forjada a
1100 °C, porém, resultados similares foram obtidos para as cunhas forjadas em 1000 °Ce 1200

°C, as quais podem ser vistas no Anexo 1.

A Figura 37 apresenta a microestrutura da regido de nao deformacao, a qual é possivel
identificar tanto por MO como por MEV a presenca de BG e BR na microestrutura. Na
micrografia optica ((Figura 37(a)) a ferrita bainitica é revelada como as regides brancas, a qual
€ encontrada na microestrutura em forma de feixes, caracterizando a BR e em regides sem
uma aparente direcdo, caracteristica da ferrita pertencente da BG. A austenita retida e o MA
ndo sao possiveis de serem destinguidos entre si e sao revelados na microestrutura por
regides amaleradas/escuras tanto em ripas (pertencente a BR) como em forma de ilhas
(caracteristica da BG). Com a maior ampliacdo obtida na micrografia por MEV (Figura 37(b)),
as fases/microconstituintes sdo melhor identificados. A ferrita bainitica é representada pelas

regides mais escuras e a austenita retida e MA sao revelados pelas regides mais claras, ou em
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relevo. E possivel identificar nesta regido que a austenita retida e/ou MA formam-se no
contorno de grao (flechas amarelas na imagem de MEV indicam), possibilitando a
identificacdo do TGAP. Esta caracteristica, apesar de ndo ser sempre evidente na
microestrutura, também ja foi reportado em outros trabalhos

(LAMBERT et al., 2000; PENG et al., 2018).

Figura 37. (a)MO e (b)MEV da regido sem deformacdo da cunha forjada a 1100 °C. TGAP: 24 um e €: 0. Flechas
amarelas indicando a austenita retida e/ou MA formada no contorno de gr&o austenitico prévio.

S )

Fonte: Autor.
A Figura 38 mostra a regido com €: 1,40. Com o aumento da deformacdo, a
microestrutura foi formada por BG com uma pequena parcela de BR. Além disso, os contornos
de grdo ja ndo sdao mais identificaveis. A Figura 39 apresenta uma regido de alta deformacao

(€: 2,0). Nesta regido, apenas BG foi identificada na microestrutura.

Figura 38. e (b) MEV

m e €: 1,40.

(a) MO
B i T

¢ \ S

da regido de média deformagao da cunha forjada a 1100 °C. TGAP: 8 u

Fonte: Autor.
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eformacado da cunh

A ¢ 4
- /

Fonte: Autor.

Como mostrado nas micrografias, nas regioes de baixa deformacao foi observado uma
maior quantidade BR, e com o aumento da deformacdo uma maior parcela de BG foi
identificada. Tais resultados indicam que a deformacdo favoreceu a formacdo da BG.
PERELOMA; AL-HARBI; GAZDER, (2014) argumenta que um grao austenitico mais grosseiro
possui maior volume e, portanto, o crescimento direcional da ferrita bainitica ao longo do grao
é facilitado, resultando em feixes de ferrita paralelas com ripas de austenita retida e/ou MA
entre a ferrita, caracteristica da BR classificada por CABALLERO, (2012). Com a deformacéo, o
TGAP é reduzido e uma maior parcela de BG foi obtida. Um efeito similar da deformacao foi
identificado por HWANG; LEE; LEE, (2010) e WANG et al., (2004). Por outro lado, os resultados
de (CABALLERO et al.,, 2012) indicam que com a reducdo do TGAP, a BR é facilitada,

exatamente o oposto do encontrado no presente trabalho.

Curiosamente, baseado nas micrografias, a microestrutura de resfriamento ao ar
obtida na regido de maior deformacao(Figura 39) aparenta ser mais grosseira do que a obtida
na regido de baixa deformacao(Figura 37). Alguns trabalhos argumentam que os blocos
grosseiros de ferrita presentes na BG sdo na realidade constituidos por feixes de ferrita
bainitica intercaladas por finas [aminas de AR com elevado enriquecimento de carbono entre
as subunidades de ferrita (JOSEFSSON; ANDREN, 1988). Porém, investigacdes por MEV n3o
possui resolucdo suficiente, sendo possivel caracterizar esta fina microestruturas apenas por
meio de Microscopia Eletronica de Transmissao (MET) e Tomografia por Sonda Atémica (APT).
Apesar deste argumento ser apresentado em outros trabalhos (BHADESHIA, 2015;
CABALLERO et al., 2012), todos eles referenciam o mesmo trabalho de Josefsson e Andrén.

Até o presente momento, o autor ndo encontrou estudos, a respeito desta caracteristica da
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ferrita presente na BG, suficientes para a formac¢do de uma discussdo, sendo necessario a

realizagao de mais estudos a respeito deste tema.

Os resultados de dureza apresentados na Figura 40 indicam um aumento de dureza
com o aumento da deformacdo. Nas regidoes de baixa deformacdo, a dureza encontrada foi
proxima do material como recebido, 323 HV. O acréscimo de deformacgdo até cerca de €: 1
resultou em um aumento de dureza de 70 HV. O aumento de deformacdes a partir deste
ponto ndo resultaram em um aumento de dureza. Em geral, o efeito da deformacado na dureza
foi similar em todas as cunhas forjadas, ndo havendo variacdes possiveis de serem
identificadas pelos ensaios realizados.

Figura 40. Dureza das cunhas forjadas em fungao das deformagdes efetivas em cada regido.
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Fonte: Autor.

Este aumento de dureza pode estar relacionado a vdérios fatores. A primeira é devido
ao fato da presenga de uma maior quantidade de BG conforme o grau de deformacgao evolui,
porém, na literatura, a BG apresenta menor resisténcia mecanica do que a BR
(CABALLERO et al., 2012). Outra possibilidade é o refino do TGAP, porém, de acordo com
ZAJAC et al., (2005) o refino de grdo ndo tende a aumentar a dureza, e sim a tenacidade do
material. Uma terceira possibilidade baseia-se no fato das deformac¢des do forjamento
resultarem em um aumento da densidade de discordancias no material e como reflexo disso,

aumento da dureza. Tal hipdtese é mais detalhadamente discutida a seguir.
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4.3.2.3 Caracterizagao por DRX

Como mencionado na metodologia, as microestruturas das cunhas forjadas
apresentaram efeito de textura que afetou a quantificacdo de austenita retida das mesmas.
Através da técnica de DRX a Figura 41(a) apresenta a fracdo de austenita retida em funcao da
deformacdo aplicada sem levar em consideracdo o efeito de textura. E possivel verificar que
deformacdes acima de €: 0.8 resultaram em um grande salto na fracdao de austenita retida
com uma posterior queda, principalmente para as cunhas forjadas em 1000 °C e 1100 °C. A
cunha forjada em 1200 °C apresentou um aumento gradativo em funcao da deformacdo. Com
a realiza¢do de mais experimentos levando em conta o efeito de textura no material, Figura
41(b), é possivel identificar que ndao houve aumento ou diminuigao significativo da fragdo de

austenita retida devido a deformacao.

Figura 41. Fragdo de austenita retida das cunhas forjadas: (a) Quantificagdo sem corregdo; (b) com corregdo.

ﬂ 1200 °C

-=-1100 °C
--1000 °C

N

o
N
o

(b) -4-1200 °C
-=-1100 °C
-e-1000 °C

=
~N
I
=
~N
I

=
>
=
N
L

Conteudo de AR (% em ma.)
o

Conteudo de AR (% em ma.)
=
[

™l
™l

Fonte: Autor.

O Software TOPAS possibilita a consideracdo de textura em seu refinamento por meio
da implementacdo da funcdo de March-Dollase para materiais com orientacdo preferencial
em um unico plano (DOLLASE, 1986; MARCH, 1932), ou por um conjunto de funcdes
harménicas esferoidais para o caso de multiplas orientacdes preferenciais (JARVINEN, 1993).
Porém, tais abordagens sdao baseadas apenas em fun¢des matematicas, as quais devem ser
implementadas de forma cuidadosa no software, podendo levar a resultados incorretos se
mal utilizados (DINNEBIER; LEINEWEBER; EVANS, 2018). Desta forma, optou-se pela realizacdo
de ensaios de DRX adicionais com o intuito de minimizar o efeito da textura na andlise baseado

em um maior numero de resultados em vez de aplicacdo de tais fungcdes matematicas.

Por meio das determinagGes do parametro de rede da austenita retida e da Equacdo (
6 ), o enriquecimento de carbono médio pode ser estimado. A Figura 42 mostra o teor de

carbono da austenita retida em funcdo da deformacdo efetiva. Em geral, a austenita retida
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apresentou um teor de carbono muito superior ao da composicao quimica do material, a qual
é de cerca de 0.18%C em massa. Isso se deve ao fato da presenca de Si na composi¢do quimica,
a qual inibe a formacdo de cementita no material, resultando em um enriquecimento de
carbono da austenita remanescente. Nas regides de baixa deformagdo, o teor de carbono
atingiu cerca de 0.85% em todas as cunhas. Na cunha forjada a 1000 °C, conforme a
deformacgado foi aumentada, ocorreu uma reducdo da quantidade de carbono. A cunha forjada
a 1100 °C apresentou o mesmo comportamento, porém menos acentuado. Na cunha forjada

a 1200 °C a austenita retida aparentou manter o teor de carbono constante.

Figura 42. Conteudo de carbono na austenita retida das cunhas forjadas
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Fonte: Autor.
Este enriquecimento maior da austenita retida nas regides de baixa deformacao pode
estar relacionado a maior fracdo de BR. TIMOKHINA; HODGSON; PERELOMA, (2004)
demonstram que ferritas bainiticas paralelas favorecem a formacdo de austenita retida com
maior enriquecimento de carbono e maior estabilidade térmica e mecanica. Devido ao
crescimento paralelo das ripas de ferrita bainitica, a austenita remanescente entre as ripas
acaba por ser enriquecida em mais de uma direcdao. No caso da BG, formam-se blocos de

austenita retida menos enriquecidos e com menor estabilidade.

A densidade de discordancias (p) na microestrutura também pode ser estimada de
acordo coma equacdo ( 9 ) (REMENTERIA et al.,, 2017; SMALLMAN; WESTMACOTT;
WESTUCOTT, 2010; WILLIAMSON; HALL, 1953) onde “€” é a microdeformacdo, “D” tamanho

do cristalito e “b” o vetor de burger:
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Para a quantificagdo de “p”, o software TOPAS possibilita como resultado do
refinamento a obtencdo de D e € que contribuem para o alargamento do pico. O “D”
representa o tamanho médio dos dominios cristalinos difratados da fase e tem seu tamanho
reduzido com o aumento de defeitos como discordancias e contornos de grao da fase. O “g”
representa a variacao do espagamento interplanar da fase devido a tensdes residuais de 22 e
32 ordem presente na microestrutura local, também contribuindo para o alargamento dos

picos difratados da fase (DINNEBIER; LEINEWEBER; EVANS, 2018).

Baseada nestas quantificacGes de “D” e “€” e a equacdo (9 ), a Figura 43 apresenta a
estimativa da densidade de discordancias em funcdo das posicdes definidas anteriormente
(Figura 19) e do material em seu estado como recebido De modo geral, as cunhas
apresentaram uma densidade de discordancia maior do que o material em seu estado como
recebido. Mesmo nas posicdes de deformacdo nula ou muito baixa (1 e 2) a densidade de
discordancia foi maior do que do material como recebido, sendo esta diferenga maior quanto
menor foi a temperatura de forjamento. A cunha forjada a 1000 °C resultou em um pico de
densidade de discordancias em torno da posicao 6, seguida por uma queda enquanto que as
cunhas deformadas a 1100 °C e 1200 °C apresentaram um aumento inicial até atingir valores
constantes entre regides intermedidrias das cunhas (aproximadamente das posi¢des 5 a 13).
Nas ultimas posi¢des, todas as cunhas resultaram em um salto nos valores de densidade de

discordancias.

Figura 43. Densidade de discordancias do material como recebido e das cunhas forjadas em fungdo da
deformacdo efetiva.
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Como mostrado na Figura 35, a cunha forjada a 1000 °C apresentou microestrutura

nao recristalizada em niveis de deformagdo onde as cunhas forjadas a 1100 °C e 1200 °C ja
apresentavam uma microestrutura recristalizada, indicando que um maior grau de
deformacgado foi necessario para dar inicio a recristalizagdo da cunha forjada em 1000 °C . Isso
implica em um acumulo maior de defeitos por encruamento. Com o inicio da recristalizacao,
esta quantidade de defeitos é reduzida até atingir um platoé onde a geragao de discordancias
devido deformacdo sdo contrabalanceadas pela aniquilagdo das mesmas pela recristalizacao.
Uma possivel causa da aparente queda na quantidade de discordancias da cunha forjada a
1000 °C esta relacionada auséncia deste equilibrio nos mecanismos pelo fato da deformacao
maxima nesta cunha serem menor. Desta forma, as regides que atingiram as deformacoes
necessdrias para o inicio da recristalizacdo, ndao foram posteriormente deformadas o
suficiente para contrabalancear a reducdo na densidade de discordancias causada pela

recristalizagao.

Por outro lado, o inicio da recristalizagcdo das cunhas forjadas a 1100 °C e 1200 °C foi
mais cedo, desta forma, os mecanismos de encruamento e recristalizagao conseguiram atingir
um equilibrio, mantendo o valor de densidade de discordancias constantes ao longo do
aumento das deformacgdes. O aumento da quantidade de discordancias indicado nas posicées
finais (de 15 a 17) em todas as cunhas é relacionado queda de deformacdo efetiva nestas
regidoes e a ndo recristalizacdo das mesmas, conforme ja mencionado na Figura 34. Pela
auséncia da recristalizacao, as deformacgdes nestas regides resultaram em encruamento dos

graos e consequentemente a geracdo de um maior nimero de discordancias.

4.4 PARTE Il - CARACTERIZAGAO DOS BILLETS FORJADOS

4.4.1 Efeito da temperatura de forjamento no TGAP dos billets forjados

A Figura 44 mostra a morfologia dos TGAP imediatamente ap0ds a etapa de forjamento
e como comparacado apresenta o TGAP referente ao material como recebido. A deformacao a
1000 °C e 1100 °C, conforme demonstrado na Figura 44(b) e (c) respectivamente, resultaram
em um refinamento similar, atingindo um TGAP aproximadamente 50 % menor do que o
material em seu estado como recebido (Figura 44(a)). A deformacdo a 1200 °C resultou em
um TGAP um pouco maior do que o material como recebido, Figura 44(d), indicando que
devido a maior temperatura, o crescimento de grao foi favorecido apds a deformacao plastica,

anulando o refino de grdo gerado pela recristalizacdo.



Figura 44. MO dos TGAP apds deformagdo a quente dos billets cilindricos.
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4.4.2 Deformagoes criticas

A Figura 45(a) apresenta as curvas tensdo-deformacdo verdadeiras obtidas dos
forjamentos dos billets. Com base nestas curvas, o inicio da recristalizagao dinamica (RDX)
pode ser determinado pelo método da dupla derivacdo proposto por Poliak e Jonas (POLIAK;
JONAS, 1996). A Figura 45(b) apresenta a derivada da taxa de encruamento em funcdo da
tensdo de escoamento, onde o valor minimo corresponde a uma tensdo critica, e
consequentemente, uma deformagao critica €,;; a qual indica 0 momento onde a taxa de

encruamento atinge seu valor minimo e quando os mecanismos de recristalizacdo se iniciam.
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Figura 45. (a) Curvas tensdo-deformac&o verdadeiras do PTM dos billets; (b) curvas —(06/d0) versus g, onde o
valor minimo corresponde a tensdo critica.
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Fonte: Autor.

Tanto a Figura 45(a) quanto a (b) mostram que a deformac¢do necessaria para o inicio
da RXD diminui com o aumento da temperatura. O forjamento a 1200 °C apresentou a menor
deformacao critica e conforme a temperatura de forjamento diminui para 1100 °C e 1000 °C,
um maior grau de deformagao foi necessario para o inicio da RXD. Apesar do aumento de
temperatura diminuir a deformacdo critica, a mesma resulta em graos austeniticos mais
grosseiros na etapa de austenitizacdo, os quais tem o efeito de retardar o inicio da
recristalizacdao dinamica devido a redugao dos contornos de grao, os quais sao os principais
sitios de nucleacdo de novos graos (HUMPHREYS; ROHRER; ROLLETT, 2017). Conforme
mostrado por Derby (DERBY, 1991), o TGAP obtido apds deformagdo nao deve ser relacionado
ao TGAP antes, sendo associado apenas com a taxa de deformacao e a temperatura a qual
definem a forma da curva de escoamento. Este comportamento pode ser visto quando

comparado as curvas da Figura 45(a) com os respectivos TGAP da .

Figura 44. O forjamento a 1000 °C resultou nas maiores tensdes de escoamento em
torno de 140 MPa e um TGAP de 11 um. Conforme a temperatura foi aumentada para 1100
°C as tensdes foram reduzidas para cerca de 90 MPa e o TGAP resultante foi um pouco maior,
13 um. Na temperatura de 1200 °C as tensdes foram reduzidas para cerca de 60 MPa e

resultou em um maior TGAP final de 28 um.
4.4.3 Microestrutura de resfriamento continuo dos billets forjados

A Figura 46 mostra a microestrutura e as durezas das amostras forjadas e resfriadas
em ar e, como comparativo, apresenta a microestrutura do material como recebido. O

forjamento a 1200 °C, Figura 46(b), resultou em uma microestrutura composta em
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principalmente por BG, algumas regides com BR e uma pequena fracdo de FP. Conforme a
temperatura de forjamento é reduzida para 1100 °C, Figura 46(c), a fracdo de FP aumentou. A
Figura 46(d) apresenta a microestrutura resultante do forjamento a 1000 °C. Uma maior
fracdo de FP foi encontrada, com uma dureza de 301 HV. Além da BG, um terceiro
microconstituinte foi encontrado com dureza de 495 HV, indicado em amarelo (quadrado
tracejado). Esta fase aparenta ter morfologia em pacotes, como para martensita de baixo
carbono. A dureza deste microconstituinte € 90 HV maior do que a BG, indicando que esta
fase muito provavelmente trata-se de martensita que se formou durante o resfriamento ao ar

do billet forjado a 1000 °C.

Em comparacdo as microestruturas de resfriamento das cunhas forjadas (Figura 37, 38
e 39), a principal diferenca é a presencga de FP na microestrutura, a qual ndo foi observada nas
cunhas. Em relagdo a microestrutura bainitica, é possivel identificar a presenca de uma
pequena parcela de BR no billet forjado a 1200 °C, o qual desenvolveu o maior TGAP apds
deformacdo (veja Figura 44(c)) similar as regides de baixa deforma¢dao na cunha, a qual
resultaram em um TGAP também mais grosseiro, Figura 37. Nos billets forjados a 1100 °C e
1000 °C a presenga mais significativa de FP tornou dificil uma compara¢do com as cunhas.
Devido a maior massa dos billets, o resfriamento em ar dos forjados resultou em taxas de
resfriamento mais lentas em comparagao as apresentadas na cunha, favorecendo a formacgao

de FP. Com a reducdo do TGAP dos billets forjados, a formacdo de FP foi ainda mais evidente.

O aumento da fracdo de FP é um efeito direto do TGAP apds o forjamento. SIETSMA,
(2012) afirma que os contornos de graos sao os locais de preferencial nucleagao deste tipo de
ferrita durante o resfriamento e refinamento dos graos de austenita implicam em um
aumento da area superficial total dos grdos (Sy). Portanto, para um mesmo processo uma
maior quantidade de FP é formada na microestrutura com menor TGAP, resultados similares

foram obtidos por (ARANDA et al., 2014; Ll et al., 2013; LIU et al., 2013).
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Figura 46. MO do (a) material como recebido e as amostras forjadas em (b) 1200 °C, (c) 1100 °C e (d) 1000 °C
resfriadas continuamente. FP: Ferrita Poligonal; BG: Bainita Granular; MC' Microconstituinte.

Fonte: Autor.

A formacdo da FP durante o resfriamento pode afetar de duas formas distintas a
formacao da bainita. Conforme reportado por Quidort e Brechet (QUIDORT; BRECHET, 2001)
a formacdo de fracGes de ferrita inferiores a 10 % nos contornos de grao, aumentam o numero
de sitios de nucleacdo da bainita. Uma vez que os contornos de grao também s3o os locais
preferenciais para a nucleacdo da bainita, a formacdo de ferrita resulta da aceleracdo de
transformacao de fase. Porém, Zhu et al. (ZHU et al., 2013) mostrou que conforme a ferrita
nucleia e cresce, o C e outros elementos de liga particionam para a austenita remanescente,
porém, devido a diminuicdo da velocidade de difusdo durante o resfriamento, este
enriquecimento acaba ndao sendo homogéneo. Isto resulta em interfaces austenita-ferrita com
maiores concentragfes destes elementos do que nas regides centrais da austenita

remanescente.

Esta heterogeneidade da composicao quimica na austenita dificulta a transformacao
bainitica nas regiGes mais ricas, enquanto que facilitaria a transformacdo martensiticas nas

regides centrais mais pobres em temperaturas maiores. LAMBERT et al., (2000) também
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encontrou variacdes da composicdo quimica da austenita e por meio de microscopia
eletronica de transmissdo (MET), identificou que discordancias no interior da austenita podem
servir como ponto de nucleacdo da martensita. Isso corrobora com os resultados de
microdureza e indicam que o microconstituinte em amarelo da Figura 46(d) de fato é

martensita.

A Figura 47 mostra a quantificacdo da FP, austenita retida e teor de carbono da
austenita retida nos billet forjados. O forjamento a 1000 °C resultou em 30 % de FP e 6% de
austenita retida. Com o aumento da temperatura de forjamento, uma menor fracdo de FP foi
encontrada e a fracdo de austenita retida aumentou. Na temperatura de 1200 °C, a FP foi
grandemente reduzida e 10% de austenita retida foi encontrada. O teor de C da austenita
retida aumentou conforme a temperatura de forjamento foi reduzida. Em 1000 °C, a austenita
retida atingiu 1.2%C em massa, conforme a temperatura foi reduzida, a concentragdo de
carbono foi reduzida para 1%C e 0.8%C em 1100 °C e 1200 °C, respectivamente. Desta forma,
a heterogeneidade de carbono causada pela formacdo de FP promoveria a transformacao
martensiticas da austenita com menor teor de carbono, deixando em temperatura ambiente

apenas austenita com mais alto carbono, a qual possui maior estabilidade.

Figura 47. Relacdo entre temperatura de forjamento, fracdo de FP, austenita retida e teor de carbono da

austenita.
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Fonte: Autor.

4.4.4 Regioes de deformagao nao homogéneas dos billets.

Como mencionado na metodologia, as regides 1, 3, 4, 6, 7,9 da Figura 20 apresentaram

baixa deformacdo e intensos gradientes térmicos durante o forjamento, devido ao contato
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com as matrizes. A Figura 48 apresenta os contornos de grdo (a,b,c) e a microestrutura de
resfriamento continuo (d,e,f) da regido n°4 dos billets forjados a 1000°C, 1100 °C e 1200 °C,
respectivamente. E possivel identificar que o TGAPs encontram-se préximos dos obtidos pelos
ensaios de crescimento de grao mostrados na Figura 27, e sdo muito mais grosseiro do que os
obtidos nas regides de deformacdo homogénea, apresentadas na Figura 44. Isto indica que
devido a baixa deformacdo e mais rdpida perda de temperatura, estas regides nao foram

submetidas a recristalizagao.

Figura 48. Microestrutura da regido de deformacgdo heterogénea dos billet forjado, Imagens superiores TGAP e
inferiores a microestrutura de resfriamento continuo.

Fonte: Autor.

Na microestrutura resfriada continuamente dos billets forjados a 1000 °C e 1100 °C,
fica evidente a formacao preferencial de FP nos contornos de grao devido ao grao austenitico
mais grosseiro. Além disso, em razdo da baixa deformacdo, é possivel identificar BR em
diversos graos, de forma semelhante como foi identificado nas regides de baixa deformacao
das cunhas forjadas (veja Figura 37). Em graos austeniticos menores, envoltos por uma maior
guantidade de FP, foi observado em seus interiores o mesmo microconstituinte
anteriormente identificado com dureza alta a qual indica ser martensita ( veja Figura 46(d)).
Em graos maiores com menos ferrita ao seu redor, BG ou BR foi obtido no seu interior,
indicando que devido ao seu maior volume e menor quantidade de FP em seu entorno, uma
menor heterogeneidade de carbono foi obtida, propiciando a formagdo de bainita nestas

regides.
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Por outro lado, o microconstituinte de maior dureza foi sempre encontrado em regides
envoltas por uma maior guantidade de FP, onde conforme
(LAMBERT et al., 2000; ZHU et al., 2013) resulta em uma maior heterogeneidade da
composi¢ao quimica da austenita, favorecendo a formagdo de martensita. No billet forjado a
1200 °C, é possivel identificar a formacdo de BR, BG e uma pequena fracao de FP, sendo esta

microestrutura semelhante as regidoes de deformag¢ao homogéneas do mesmo billet.
4.4.5 Resumo da caracterizacao

A Tabela 9 mostra os principais resultados dos billets processados
termomecanicamente em diferentes temperaturas de forjamento. A caracterizacdo mostra
que a temperatura de forjamento afeta o TGAP o qual impacta significantemente na
composicao dos microconstituintes e fases da microestrutura. Isso significa que modificando
a temperatura de forjamento, diferentes proporg¢des de microconstituintes podem ser obtidos
sem modificar o parametro de resfriamento. O menor TGAP foi obtido a 1000 °C, resultou em
uma maior fragdo de FP, menor quantidade de austenita retida, martensita e BG. Forjamentos
a 1100 °C resultaram em um TGAP similar, com uma menor fracdao de FP e maior quantidade
de austenita retida e BG. A 1200 °C, o TGAP demonstrou que devido a maior temperatura, o
grdo obtido foi similar ao material como recebido, uma pequena fracdao de FP foi obtida e

maiores quantidades de austenita retida e BG.

Tabela 9. Sumario da caracterizagdo microestrutural dos billets processados termomecanicamente.

Temp.eratura TGAP (um) Microestrutura  FP (% vol.) AR (% ma.) Dureza (HV1)
de forjamento
Como recebido 24 +3,2 BG+FP 3,5+1,8 10,5 323+8
1000 °C 11+1,7 FP+MC+BG 30,0+5,8 6,3 328 +18
1100 °C 13+3,0 BG+FP 20,054 8,8 324+19
1200 °C 28 +5,3 BG+FP 1,3+0,8 10,1 343+ 14

Fonte: Autor.
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5 CONCLUSOES

No presente trabalho, foram realizados ensaios de forjabilidade, tratamento térmico e

rotas termomecanicas com o objetivo de compreender o efeito das etapas de austenitizagdo

e deformacdo no tamanho do grao austenitico prévio e microestrutura final de um aco

bainitico de resfriamento continuo DIN 18MnCrSiMo6-4. Com base nos resultados e

discussoes apresentados, é possivel realizar as seguintes conclusoes:

Foi possivel determinar efeitos da etapa de aguecimento e de forjamento no Tamanho
de Grao Austenitico Prévio (TGAP) e na microestrutura bainitica de resfriamento
continuo do aco e identificar estas caracteristicas no processamento termomecanico
de billets cilindricos.

Experimentos de tratamento térmico com diferentes temperaturas e tempos de
austenitizacdo indicaram que temperaturas de 1200 °C promovem um significativo
crescimento de grdao e crescimento anormal de graos. No entanto, o crescimento
anormal de grao pode ser evitado em temperaturas de 1000 °C e 1100 °C. O
crescimento anormal foi associado a dissolug¢do parcial ou total de precipitados nas
temperaturas de 1200 °C. Com a reducdo da temperatura, o crescimento de grao foi
reduzido. Em temperaturas de 1000 °C um pequeno crescimento foi observado apenas
entre 20 e 40 minutos de tempo em temperatura.

Ensaios de forjabilidade de cunha em todas as temperaturas indicam que a
deformagdo nao modificou a fragao de austenita retida na microestrutura bainitica,
porém, graos austeniticos mais grosseiros propiciaram a formacao de bainita em ripas
enquanto que grdaos menores obtidos por recristalizagao dinamica favorecem a
formacao de bainita granular. Tais resultados também foram encontrados em billets
cilindricos processados termomecanicamente.

A variacdo da temperatura de forjamento de rotas termomecanicas dos billets
cilindricos resultou em variagGes significativas na microestrutura. A reducdo na
temperatura de forjamento de 1200 °C para 1100 °C e 1000 °C levou a um refinamento
do TGAP e uma maior fracdo de FP foi encontrada na microestrutura.

Quanto mais baixa a temperatura de forjamento, maior a quantidade de ferrita
poligonal, menor a fracdo de austenita retida e mais favoravel a formacdo de um

terceiro microconstituinte, possivelmente martensitico.
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e Com base na metodologia aplicada, identificou-se duas principais rotas de
processamento termomecanico:
o Realizar a etapa de forjamento a 1200 °C e resfriamento a ar calmo caso a aplicagao
deste material necessite de uma microestrutura majoritariamente bainitica, 10% de
AR com TGAP entre 7 e 8 ASTM (32 um a 23 um, respectivamente) e fragdes de AR
de 10 porcento.
o O forjamento do material a 1100 °C é recomendado quando pretende-se obter uma
microestrutura formada por 20% de FP, 9% de AR e BG com TGAP entre 9 a 10 ASTM

(16 pm a 11 um, respectivamente).
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

e Realizacdo de ensaios mecanicos dos billets forjados para caracterizar o efeito de cada
tipo de microestrutura nas propriedades mecanicas do aco DIN 18MnCrSiMo6-4.

e Realizagdo de processamentos termomecanicos com forjamento em matriz fechada.

e Aplicacdo de novas rotas termomecanicas que possibilitem obter um alto refino de
TGAP com diferentes meios de resfriamentos para a obtencdo de microestruturas
optimizadas.

e Aplicar rotas termomecanicas em outros agos bainiticos com maiores teores de

carbono.
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ANEXO -1

Na Figura 49 é possivel ver a microestrutura de resfriamento continuo das cunhas
forjadas a 1000°C e 1200 °C. Nas regides de deformacao zero foi possivel identificar BG e BR
em ambas cunhas, porém, mais facilmente na de 1200 °C. Na regido com deformacdo efetiva
de 0.8, ja ndo foi encontrado BR na cunha forjada a 1000 °C e uma pequena regido de BR na
cunha de 1200 °C. Na regido com 1.8 de deformacdo efetiva, a microestrutura de ambas

cunhas foi composta apenas por BG.

Fonte: Autor.





