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RD – rolling direction (direção de laminação) 

SE(B) – corpo de prova single-edge (bend) 

T – direção transversal à placa de laminação 

TD – transversal direction (direção transversal à laminação) 

Ti – Titânio 

U – grau de fechamento da trinca 

V – Vanádio 

Zr – Zircônio  
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RESUMO 

 

A necessidade do uso de materiais em ambientes hostis que apresentem 

desempenho adequado é um dos fatores que impulsionam o aprimoramento dos aços 

microligados. Neste trabalho, foram analisadas a micro e a subestrutura, bem como a 

microtextura, a mesotextura e as propriedades mecânicas de aços microligados ao 

nióbio com baixo (aço A) e alto teor de manganês (aço B). A caracterização estrutural 

foi realizada por meio das técnicas de microscopia confocal (MC), microscopia 

eletrônica de varredura (MEV) com espectrometria de raios X por energia dispersiva 

(EDS) e difração de elétrons retroespalhados (EBSD) e também microscopia 

eletrônica de transmissão (MET). Para determinação das propriedades mecânicas, 

foram realizados os ensaios de microdureza, dureza, impacto Charpy, tração e taxa 

de propagação da trinca em fadiga, sendo estes dois últimos ensaios realizados nas 

direções paralela e transversal à laminação. Verificou-se que o aço A apresenta 

microestrutura constituída de grãos ferríticos poligonais e quase-poligonais em 

decorrência da formação de nanoprecipitados de Nb e Ti. Em contrapartida, o aço B 

também é constituído microestruturalmente de ferrita acicular e maior fração 

volumétrica de partículas de segunda fase, tal como a cementita. O maior tamanho de 

grão efetivo do aço B foi associado ao acúmulo de Nb em partículas de MnS. A 

existência de maior fração de grãos com planos de deslizamento primário {110}||TD 

resultou na anistropia das propriedades mecânicas. Embora tenha sido evidenciada 

maior microdureza da ferrita acicular, verificou-se que a fração volumétrica presente 

deste constituinte, o maior tamanho de grão efetivo da ferrita e maior quantidade de 

cementita do aço B foi responsável menor dureza, resistência mecânica, maior 

temperatura de transição dúctil-frágil e também menor resistência à propagação da 

trinca de fadiga.  

Palavras-chave: aços microligados; nióbio; textura; estrutura; propriedades 

mecânicas. 
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ABSTRACT 

 

Applications requiring materials with adequate performance in hostile environments is 

one of the factors that drive the improvement of microalloyed steels. In this work, the 

micro and the substructure, as well as the microtexture, mesotexture and mechanical 

properties of niobium steels with low (A steel) and high manganese (B steel) were 

analyzed. Structure characterization was performed using confocal microscopy, 

scanning electron microscopy with energy dispersive X-ray spectroscopy (EDS) and 

electron backscattered diffraction as well as transmission electron microscopy. 

Microhardness, hardness, Charpy impact, tensile and propagation rate of fatigue crack 

tests were carried out to determine mechanical properties, the latter two were carried 

out in the parallel and transverse directions to the rolling. It was verified that the steel 

A presents microstructure consisting of polygonal and quasi-polygonal ferritic grains 

due to the formation of nanoprecipitates of Nb and Ti. In contrast, steel B is also 

microstructurally constituted of acicular ferrite and greater volumetric fraction of second 

particles phase, such as cementite. The largest effective grain size of steel B was 

associated with the accumulation of Nb in MnS particles. The existence of larger grain 

fractions with {110}||TD primary slip planes resulted in the xviinisotropy of the 

mechanical properties. Although a higher microhardness of the acicular ferrite was 

evidenced, it was verified that the volumetric fraction of this constituent, the greater 

effective grain size of the ferrite and amount of cementite of the B steel was responsible 

for lower hardness, stress strength, higher ductile-brittle transition temperature and 

also less fatigue crack propagation resistance. 

Keywords: microalloyed steels; niobium; texture; structure; mechanical properties.  
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CAPÍTULO 1: INTRODUÇÃO 

 

1.1 ASPECTOS GERAIS 

A necessidade de obter materiais que proporcionassem uma combinação de 

baixo custo, alta resistência em conjunto com elevada tenacidade e soldabilidade 

impulsionou o desenvolvimento dos aços de alta resistência e baixa liga (ARBL) 

microligados. Desde então, as pesquisas elaboradas sobre estes aços têm sido 

direcionadas de modo que estes materiais possam suportar ambientes cada vez mais 

hostis e atender a padrões mais altos de segurança (Bott et al., 2005).  

Os aços ARBL microligados são assim chamados porque possuem em sua 

composição química elementos microligantes formadores de carbetos e nitretos (V, 

Nb e Ti), que atuam principalmente no aumento da resistência através do refino de 

grão, além de retardar a recristalização, diminuir a temperatura de transformação e, 

consequentemente, favorecer a formação de constituintes de temperaturas mais 

baixas. Sua boa plasticidade e soldabilidade se devem ao baixo teor de carbono (0,05 

a 0,25% em peso), capaz de diminuir significativamente a formação de fases duras 

responsáveis pela redução da tenacidade. Além dos elementos acima citados, esses 

aços possuem manganês como o único elemento de liga importante (1-1,7% em peso) 

e podem conter pequenas porcentagens de cromo, níquel, molibdênio, cobre, 

nitrogênio e zircônio, os quais são utilizados em várias combinações (ASM Handbook, 

1990; Davis, 2001; Kim et al., 2007; Tisza, 2002). 

Embora todos os aços sejam fabricados com adição de manganês a fim de 

evitar a formação de FeS, a redução do teor deste elemento é importante uma vez 

que várias falhas de aços microlicroligados utilizados em ambientes sour service 

foram associadas ao mecanismo de fragililização pelo hidrogênio causada por sulfeto 

de manganês (Gray, 2012). Recentemente, Avilés et al. (2019) analisou a 

susceptibilidade à fragilização pelo hidrogênio de um aço API X80 verificando que o 

mesmo não é adequado para aplicações sour service devido à presença de inclusão 

MnS no caminho da propagação da trinca.  

Em vista disso, o uso de elementos microligantes torna-se importante a fim de 

garantir que, com a diminuição do teor de manganês, sejam adquiridas as 

propriedades mecânicas necessárias para a aplicação num ambiente sour service. 

Para o Brasil, torna-se interessante que o nióbio seja utilizado como elemento de 
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microligante, não só devido aos seus efeitos metalúrgicos, mas também pela 

abundância do seu minério em relação às outras nações.  

Além da redução de manganês, a adição de cálcio em aços microligados do 

tipo ARBL já é utilizada com objetivo de reduzir da susceptibilidade às trincas 

induzidas pelo hidrogênio, por meio da prevenção da formação de MnS durante a 

solidificação e a modificação das morfologias de aluminatos, sulfetos e silicatos para 

globular, uma vez que estas inclusões tornam este material muito susceptível à 

fragilização pelo hidrogênio, fator muito preocupante, principalmente na aplicação em 

dutos e tubulações em sour service (Cicutti et al., 1997; Holappa et al., 2003; 

Turkdogan, 1996).  

Devido à importância dos aços ARBL microligados na atualidade para 

exploração e transporte de petroleo e gás, este projeto tem como principais finalidades 

avaliar o efeito da diminuição de Mn sobre a micro e subestrutura de aços microligados 

ao Nb e Ti contendo 0,26%p. e 1,07%p. de Mn. Para compensar a diminuição de Mn, 

foi aumentado o teor de Nb, reduzida a porcentagem de carbono e ainda adicionados 

outros elementos de liga num teor total aproximado à quantidade de Mn reduzida. 

Foram analisadas as propriedades mecânicas de tração e a propagação da trinca de 

fadiga nas direções paralela e transversal à laminação e também determinada a 

temperatura de transição dúctil-frágil destes aços. A análise da microtextura e 

mesotextura por difração por elétrons retroespalhados (EBSD) em associação com o 

estudo composicional das fases outras análises, mostraram-se fundamentais para a 

compreensão do efeito dos elementos de liga sobre a microestrutura e o 

comportamento mecânico. 

1.2 OBJETIVOS 

 Este trabalho tem como objetivo geral o estudo da estrutura, bem como do 

comportamento mecânico de dois aços microligados laminados a quente que 

apresentam diferentes porcentagens de nióbio com alto e baixo teor de manganês a 

fim de propor ajustes composicionais que proporcionem a otimização do 

comportamento mecânico.  
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 Os objetivos específicos do trabalho foram: 

· Verificar a distribuição e efeito dos elementos de liga e microliga na 

microestrutura e na subestrutura dos aços mediante microscopia confocal, 

microescopia eletrônica de varredura e de transmissão; 

· Analisar a microtextura de cada aço, identificando os principais componentes 

de textura por meio da técnica de difração de elétrons retroespalhados; 

· Analisar a mesotextura dos dois aços a fim de determinar o tamanho de grão 

ferrítico efetivo, o grau de desorientação entre os grãos e as características dos 

contornos por intermédio da técnica de difração de elétrons retroespalhados; 

· Determinar as propriedades mecânicas de dureza e de tração nas direções de 

laminação (L) e transversal à laminação (T); 

· Analisar o comportamento em impacto no intervalo de temperatura de 23ºC a -

90ºC e identificar os micromecanismos de fratura, além dos sítios de nucleação das 

trincas; 

· Analisar a resistência à propagação de trincas em fadiga nas orientaçõs T-L e 

L-T mediante da determinação dos coeficientes de equação de Paris. 

 

1.3 JUSTIFICATIVAS 

No cenário mundial, é exigido o uso de aços microligados em ambientes cada 

vez mais hostis. No Brasil e principalmente da região Norte Fluminense, estes aços 

são utilizados em estruturas offshore, em tubulações e em vasos de pressão. O 

manganês, embora seja elemento liga fundamental para os aços, forma MnS. Esta 

inclusão foi associada muitas vezes como causa da fragilização pelo hidrogênio (Gray, 

2012). Tendo em vista a demanda do setor por novas redes de tubulações para 

ambientes sour service, existe a necessidade de aprimoramento destes aços a fim de 

aumentar a resistência à fragilização pelo hidrogênio. 

Sendo assim, este trabalho, além de científico, também possui justificativas 

econômicas e tecnológicas, visto que através deste estudo será possível verificar se 

a redução de Mn pode ser compensada pela adição de Nb e outros elementos de liga 

a fim de garantir propriedades mecânicas que são essenciais para a utilização em 

dutos de petróleo e ainda uma melhor resistência à fragilização pelo hidrogênio em 

decorrência da diminuição de Mn. Os resultados desta tese proporcionam à indústria 
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uma abordagem para a melhoria da confiabilidade de dutos de transporte de gás e 

óleo, além de propor uma nova combinação de elementos de liga.  

1.4 INEDITISMO 

O ineditismo desta tese consiste na análise do efeito da diminuição do teor de 

manganês sobre a estrutura, textura e as propriedades mecânicas de aços 

microligados. Para suprir a diminuição do teor de Mn de 1,070% p. para 0,260 p., 

foram adicionados outros elementos, como Cr, Cu, Ni, Nb, Ti e Ca, cujo somatório se 

aproxima ao teor de Mn reduzido. Ainda foi reduzida a porcentagem de C (de 

0,087%p. para 0,041%p.) a fim de verificar se esta composição garante propriedades 

mecânicas que são essenciais para a utilização em dutos de petróleo. Foi investigada 

a distribuição dos elementos e sua influência na microestrutura, na forma da fratura e 

nos planos de fratura para esses aços. Adicionalmente, foi relacionado seu 

comportamento mecânico nas direções transversal e paralela à laminação com a 

microtextura e a mesotextura desenvolvidas.   
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CAPÍTULO 2: REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

2.1 Efeito dos elementos de liga nos aços ARBL 

Os elementos de liga dos aços microligados destinam-se principalmente ao 

aumento da resistência mecânica através dos mecanismos de refino do grão ferrítico, 

de endurecimento pela formação de precipitação dos seus carbetos, nitretos e 

carbonitretos e através do mecanismo de solução sólida. Dependendo das exigências, 

pode-se ainda adicionar elementos de liga que atuam no aumento da resistência à 

corrosão atmosférica. No entanto, em geral, os aços microligados possuem baixo teor 

de carbono e o único elemento de liga significante que o compõe é o manganês. 

Outros elementos, tais como V, Nb, Al, Ti e N, são adicionados em quantidades muito 

menores e são chamados de microligantes (ASM Handbook, 1990; Tisza, 2002). 

O baixo teor de carbono dos aços microligados confere boa conformação, 

soldabilidade e baixa temperatura de transição dúctil-frágil a fim de ter melhor 

resistência à fratura. O manganês também diminui a temperatura de transição. Outros 

elementos, tais como vanádio, nióbio e titânio, formam pequenas quantidades de 

carbetos e nitretos. Os elementos vanádio, titânio, nióbio e alumínio contribuem com 

o refino de grão (Tisza, 2002). 

A Figura 1 mostra o efeito de alguns elementos de liga de vários aços do tipo 

ARBL na temperatura de transição dúctil-frágil e na resistência mecânica (Tisza, 

2002). Conforme pode-se verificar na figura, os aços C-Mn-Al-V-N tem menor 

temperatura de transição quando comparados aos aços C-Mn e, em geral, a tensão 

de escoamento destes aços está situada em um intervalo de valores maiores do que 

o aço C-Mn. 
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Figura 1. Tensão de escoamento versus temperatura de transição dúctil-frágil para 

vários aços ARBL (Tisza, 2002). 

 
A adição de elementos de liga também tem efeitos sobre a transformação de 

fases. Durante o resfriamento ao ar, por exemplo, a transformação da austenita para 

ferrita pode ocorrer a temperaturas mais baixas possibilitando a formação de grãos 

finos. Num aço do tipo ARBL de baixo carbono também podem estar presentes 

elementos como silício, cobre, níquel e fósforo, que são efetivos na produção de perlita 

fina (ASM Handbook, 1990). 

A Tabela 1 resume os efeitos de alguns elementos de liga encontrados em 

diferentes literaturas. Devido ao fato do presente trabalho estar direcionado 

principalmente ao estudo do efeito do nióbio e do manganês, os seus efeitos serão 

abordados separadamente de forma detalhada nas seções 2.1.1 Nióbio e 2.1.2 

Manganês.  
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Tabela 1. Efeito dos elementos nos aços microligados 

Elemento Efeitos Referências 

Alumínio - previne alguns tipos de porosidades 

- desoxidante 

- modificar a natureza de sulfetos de manganês 

- controla o crescimento de grão da austenita durante reaquecimento 

- melhora a tenacidade de aços tratados termicamente 

- menos efetivo que o Nb, Ti, V e Zr durante a laminação controlada 

 

Dekkers (2002) 

Boro - em aços com baixo teor de carbono, promove o crescimento dos 

grãos ferríticos, refino e distribuição uniforme dos carbetos e da perlita 

- acelera a rescristalização em aços contendo fósforo 

- pode aumentar endurecibilidade quando a formação de produtos 

como ferrita acicular é desejada 

 

Girina et al. (1994) 

ASM Handbook (1990)  

Cálcio - modifica natureza e morfologia de inclusões, possibilitando o 

aumento da tenacidade à fratura e, consequentemente, a diminuição 

da sucesptibilidade às trincas induzidas pelo hidrogênio à fragilização 

pelo hidrogênio 

 

Dekkers (2002) 

Cicutti et al. ( 1997) 

Carbono - aumenta a resistência, mas prejudica soldabilidade, a plasticidade e 

a tenacidade à fratura. 

- combina-se a outros elementos formando carbetos e carbonitretos 

 

ASM Handbook, (1990)  

Bakkaloglu (2001) 

Pérez et al. (2004) 

Cobre - aumenta a resistência à corrosão atmosférica 

- pode formar precipitados causando endurecimento da ferrita 

- diminui a absorção de hidrogênio, reduzindo a susceptibilidade à 

fragilização pelo hidrogênio 

 

ASM Handbook  (1990)  

Beidokhti et al. (2009) 

Cobalto - aumenta a taxa crítica de têmpera 

- reduz a absorção de hidrogênio 

Beidokhti et al. (2009) 

Nicodemi (2010) 

Cromo - aumenta a resistência à corrosão atmosférica 

 

 

Enxofre - causa fragilização a quente 

- melhora a usinabilidade (0,08-0,33% em peso) 

- aumenta a vida em fadiga quando o MnS reveste os óxidos 

Nicodemi (2010) 

Totten (2007) 
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Tabela 1. (Continuação) Efeito dos elementos nos aços microligados  

Elemento Efeitos Referências 

Estanho - se segrega nos contornos de grãos e induz a fragilização pelo 

revenido 

- diminui a ductilidade a quente dos aços na região bifásica 

Totten (2007) 

Fósforo - diminui a ductilidade; 

- provoca endurecimento da ferrita por solução sólida; 

- aumenta a resistência à corrosão atmosférica quando o cobre está 

presente. 

ASM Handbook (1990)  

 

Molibdênio - melhora a temperabilidade; 

- é essencial para produção de ferrita acicular;  

- diminui o efeito do cobre sobre a absorção de hidrogênio; 

- aumenta a solubilidade do nióbio na austenita, facilitando a 

precipitação de C, N e CN (Nb) na ferrita.  

ASM Handbook (1990)  

Beidokhti et. al. (2009) 

Níquel - aumenta a resistência à corrosão atmosférica; 

- aumenta à resistência à corrosão em água do mar quando presente 

em combinação com o cobre e/ou fósforo; 

- permanece em solução sólida (não formam nenhum tipo de 

precipitado estável). 

 

ASM Handbook (1990)  

Nicodemi (2010) 

 

Nitrogênio - aumenta a resistência mecânica e a capacidade de refino de grão 

dos elementos microligantes através da formação de nitretos e 

carbonitretos. 

Kuziak et al. (1995) 

Titânio - inibe o crescimento do grão austenítico recristalizado entre os 

passes de laminação e no resfriamento; 

- causa endurecimento por precipitação. 

Kuziak et al. (1995) 

Vanádio - previne o crescimento dos grãos ferríticos e austeníticos;  

- causa endurecimento por precipitação; 

- aumenta a tensão de escoamento e a resistência à tração, mas o 

aumento do seu teor provoca o aumento da temperatura de transição 

dúctil frágil.  

ASM Handbook (1990) 

 

Zircônio - melhora as características das inclusões em aços acalmados 

- pode formar carbetos e nitretos 

ASM Handbook (1990)  
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2.1.1 Nióbio 

O nióbio tem um amplo campo de aplicações: pode ser utilizado como elemento 

de liga no aço e no ferro fundido e também nas superligas e em suas ligas usadas na 

indústria nuclear, como ligas à base de nióbio. As frações de nióbio utilizadas em 

diferentes aplicações é mostrada na Figura 2. A partir desta figura, pode-se observar 

que aproximadamente 87% do consumo total de nióbio é voltado para a indústria 

siderúrgica na produção de aços microligados, inoxidáveis e resistentes ao calor 

(Gupta e Suri, 1993).  

 

 

Figura 2. Consumo do nióbio por aplicação (Gupta e Suri, 1993) 

 

O nióbio é adicionado aos aços microligados em teores de 0,02-0,05 % em 

peso, pois é um elemento muito importante devido ao efeito na microestrutura e nas 

propriedades mecânicas. Este elemento torna a laminação controlada vantajosa, pois 

sua adição possibilita o efeito do arraste do soluto e a precipiação em temperaturas 

baixas como partículas finas na austenita de Nb (C, N), que são responsáveis pela 

estabilização do crescimento dos grãos de austenita, prevenindo ou ao menos 

retardando a recristalização dos grãos de austenita (Kwon e DeArdo, 1991; Luton e 

Dorvel, 1980; Novillo et al., 2005).   

Conforme pode ser observado no diagrama de equilíbrio Fe-Nb da Figura 3, no 

estado líquido o nióbio e o ferro são completamente miscíveis, mas no estado sólido 

eles exibem uma solução sólida de ferro limitada. Dependendo do teor de nióbio, 

podem ser formados precipitados intermetálicos. Segundo Vervynckty et al. (2009), 

precipitados Fe2Nb já foram encontrados em aços inoxidáveis, mas nunca foi relatada 

Superligas  
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sua presença em aços microligados. O nióbio é um elemento que estabiliza a ferrita. 

A adição de pequenos teores de nióbio, diminui a temperatura de transformação A3. 

Logo, em pequenas quantidades, o nióbio atua como um estabilizador da austenita. 

Este comportamento é similar ao observado no cromo no sistema Fe-Cr e no vanádio 

no sistema Fe-V (Gupta e Suri, 1993). 

 

 

Figura 3. Diagrama de fase Fe-Nb (ASM Handbook, 1993). 

 

O efeito da adição deste elemento como soluto no retardamento da 

transformação austenita-ferrita pode ser descrito da seguinte forma: a atividade do 

carbono é reduzida devido à forte interação entre o carbono e o nióbio e o soluto nióbio 

é altamente segregado na interface austenita-ferrita, o que acaba reduzindo a taxa de 

crescimento da ferrita (Lee e Lee, 1999). Da mesma forma, ocorre no caso de outros 

elementos fortes formadores de carbetos, tais como V, Ti e Mo. 

Como foi afirmado anteriormente, o nióbio favorece a formação de produtos de 

transformação de temperaturas mais baixas. Foi encontrado por Lee e Lee (1999) que 
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o soluto de nióbio exerce a capacidade de conter transfo-rmações que necessitam da 

difusão de soluto em longas distâncias.  

Os resultados abordados estão de acordo com Mazancová et al. (2004) e Xie 

et al. (2011), que também verificaram que a presença de nióbio inibe a formação da 

ferrita poligonal, possibilitanto a formação de produtos de transformação de 

temperaturas mais baixas, tais como bainita e ferrita acicular, que são formadas 

aproximadamente na mesma faixa de temperatura.  

Dependendo dos parâmetros de processamento da laminação a quente, isto é, 

da quantidade de deformação e da taxa de deformação, da temperatura e do tempo 

de interpasse, a precipitação de carbeto de nióbio, NbC, não é completa e não atinge 

equilíbrio termodinâmico. Como resultado, o nióbio fica parcialmente em solução 

sólida após o final e pode também causar o aumento da resistência mediante 

endurecimento por precipitação em decorrência da formação de carbetos, nitretos e 

carbonitretos deste elemento (Vervynckt, 2012).  

Portanto, este elemento pode aumentar a resistência dos aços através do refino 

do grão, por solução sólida e, embora autores como Gladman (1997) e Meyer et al. 

(1997) discordem, Doñu Ruiz et al. (2012) e Itman et al. (1997) acreditam que o nióbio 

proporciona o aumento da resistência através do mecanismo de precipitação 

propriamente dito. Apesar de existirem três mecanismos de endurecimentos 

associados a este elemento, as propriedades mecânicas dos aços microligados são 

fortemente influenciadas pelo tamanho do grão ferrítico na microestrutura final, visto 

que grãos ultrafinos, isto é, com cerca de 1-3 μm de tamanho, conferem alta 

resistência, tensão de escoamento e tenacidade, sendo esta última propriedade 

prejudicada por outros mecanismos de endurecimento (Kundu et al., 2011). Além 

disso, foi encontrado que a adição de Nb em pequenas quantidades resulta no 

aumento da soldabilidade, se comparado aos aços ARBL convencionais (Elwazri et 

al., 2005; Rios, 2007). 

A precipitação de carbetos de nióbio é muito importante para o refino do grão 

austenítico. No entanto, a quantidade de nióbio que fica retida em solução sólida pode 

diminuir a tensão de escoamento, uma vez que as partículas nucleadas na ferrita 

estariam parcialmente coerentes com a matriz, enquanto as partículas nucleadas na 

austenita perderiam a coerência durante transformação para ferrita (Vevynckt, 2012). 

Durante o processo a solidificação no lingotamento contínuo verificou-se que a 

segregação interdendrítica resulta na distribuição heterogênea de precipitados de 



29 
 

 
 

nióbio em placas de aços microligados levando ao desenvolvimento de uma estrutura 

de grãos bimodal, que é associada tanto a macrosegregação como a 

microsegregação (Chakrabarti et al., 2008; Roy et al., 2012)  

Foi encontrado que existe uma diferença substancial entre a força de bloqueio 

dos precipitados de Nb (C, N) entre as regiões dendríticas e interdendríticas e, em 

consequência, durante o reaquecimento, a mobilidade do contorno da austenita será 

bloqueada de forma heterogênea causando um crescimento do grão desproporcional. 

O reaquecimento das placas geralmente é realizado a temperaturas entre 1150ºC e 

1250ºC (Tither, 1992 apud Kundu), mas segundo Chakrabarti et al. (2005), caso o 

aquecimento seja realizado a temperaturas relativamente altas (acima de 1225ºC), os 

precipitados tornam-se completamente dissolvidos, de forma que grãos austeníticos 

grosseiros sem distribuição bimodal passam a ser observados.   

Em comparação com outros elementos microligantes, o nióbio é um refinador 

de grão mais efetivo, uma vez que o carbeto de nióbio é mais estável na austenita em 

temperaturas típicas de laminação (ASM Handbook, 1990). Em comparação ao titânio, 

foi mostrado que o nióbio é mais eficiente no refino dos grãos ferríticos de aços com 

ultrabaixo teor de carbono laminados a quente. 

Em associação a outros elementos, o nióbio pode atuar de diferentes maneiras. 

Quando em conjunto com o manganês, a temperatura Ar3 torna-se ainda menor, pois 

sua presença aumenta a solubilidade do nióbio na austenita, que se segrega ao longo 

do contorno interfásico reduzindo a taxa de crescimento da ferrita e causando o feito 

do arraste do soluto (Lanjewar et al., 2013). 

Segundo Irvine e Baker (1983), o efeito causado pelo carbeto do nióbio 

depende da temperatura de reaquecimento, pois esta temperatura deve retirar uma 

quantidade de nióbio da solução suficiente para formar carbetos responsáveis pela 

inibição do crescimento de grão, mas deve ainda deixar parte em solução sólida para 

produzir um considerável endurecimento por dispersão no resfriamento. Além disso, 

a maneira como o nióbio está distribuído no material (como soluto ou precipitado) tem 

consequências secundárias sobre a recristalização e a transformação austenita-ferrita 

(Hong et al., 2003).  

Para determinar a ocorrência da segregação de elementos microligantes e 

definir a temperatura de reaquecimento apropriada, isto é, em que os precipitados não 

sejam totalmente dissolvidos, é importante caracterizar a natureza, a morfologia e o 

tamanho dos precipitados dos elementos microligantes, visto que o bloqueio do 
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contorno de grão depende da temperatura de austenitização, do tamanho e da 

quantidade das partículas, que, por sua vez, dependem dos teores de Nb, N e C no 

aço (Chakrabarti et al., 2008; Gladman, 1997).  

Roy et al. (2012) elaboraram um método para prever a distribuição heterogênea 

de precipitados de microligantes em aços ARBL com estrutura bruta de solidificação. 

Salienta-se que a presença de algumas partículas ricas em Nb indicam a ocorrência 

da segregação: 

· Precipitados dendríticos ricos me nióbio ou eutéticos (Nb, Ti, V) (C, N) nos 

contornos interdendríticos  

· A distribuição não uniforme dos precipitados. Foi mostrado por Davis e 

Strangwood (2002) a ocorrência de alta fração volumétrica de precipitados na 

região perlítica, que concidem com as regiões interdendríticas, comparadas 

com as regiões ferríticas, que coindicem com as regiões dendríticas centrais 

de aços contendo 0,09 a 0,11 % em peso de Carbono e 0,023 a 0,057 % em 

peso de Nióbio.  

· Clustering (aglomerados) de precipitados de microligantes, tais como (Nb, 

Ti)(C, N) e TiN nas regiões interdendríticas da placa solidificada podem levar 

a formação de trincas superficiais durante o lingotamento contínuo. 

Existe uma variedade de rotas de processamento de aços microligados que 

visam obter tamanhos de grãos ultrafinos. Após o processo de solidificação, 

usualmente os aços microligados são reaquecidos antes da laminação controlada. 

Conforme já foi dito, durante esse processo de reaquecimento da placa, pode ocorrer 

o crescimento do grão, que é controlado principalmente pela redução da área 

superficial total do grão. O crescimento de grão pode ocorrer de forma normal ou 

anormal, sendo este último caracterizado pelo rápido aumento de grãos grandes a 

taxas muito maiores que o crescimento de grão normal (Porter et al., 2009). 

Os parâmetros de laminação a quente e laminação controlada também afetam 

a morfologia dos grãos devido à interação entre os precipitados de carbetos e nitretos 

formados e o processo de recristalização (Kundu et al., 2011). A fim de adquirir alta 

resistência e tenacidade em aços microligados, é necessário obter uma microestrutura 

de grãos ferríticos refinados e uniformes. No entanto, foi encontrado que alguns aços 

microligados ao Nb possuem uma distribuição bimodal, ou seja, consistindo de grãos 

que sofreram crescimento anormal cercados de pequenos grãos (Wu e Davis, 2004). 
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Num estudo sobre o efeito do nióbio na transformação austenita/ferrita induzida 

pela deformação dinâmica (DSIT) em aços C-Mn, submetidos à torção a quente em 

várias temperaturas, com objetivo de obter grãos finos, Rios et al. (2007) mostraram 

que nas amostras sem nióbio, a recristalização ocorre, provavelmente, antes de que 

uma deformação seja acumulada para que haja indução da formação da ferrita. Foi 

verificado que a adição de nióbio possibilita a obtenção da transformação dinâmica da 

ferrita induzida por deformação a temperaturas tão altas quanto 850 ºC, pois retarda 

a recristalização da austenita. Este fato é favorável, visto que a laminação em 

temperaturas abaixo de 770 ºC pode apresentar problemas para os laminadores 

industriais. Embora tenha sido apresentado que o resfriamento acelerado não afetou 

o tamanho de grão final, altas taxas de resfriamento aplicadas após o tratamento 

termomecânico resultaram na formação de constituintes aciculares, tais como bainita, 

em aços microligados.  

Um estudo similar foi realizado por Hong et al. (2003), também em aços C-Mn 

e C-Mn-Nb. Da mesma forma, o estudo visava avaliar o efeito do nióbio na 

transformação da ferrita induzida por deformação, mas em temperaturas maiores e 

por deformação por compressão a quente. Foi encontrado que em temperaturas de 

900 ºC e 1000 ºC, nas quais o nióbio ficou principalmente na forma de precipitados de 

NbC, os grãos de ferrita fomaram-se homogeneamente dentro do grão da austenita, 

resultando num tamanho de grão entre 1-2 μm. Para temperaturas maiores de 1100 

ºC e 1250 ºC, nas quais o nióbio fica dissolvido, a transformação induzida por 

deformação foi reduzida e a ferrita apresentou-se com a morfologia de grãos 

alongados.  

Neste mesmo trabalho supracitado foi elaborado um esquema ilustrativo da 

evolução microestrutural dos aços C-Mn e C-Mn-0,052% em peso de Nb para o 

reaquecimento a 1000ºC, que pode ser visto na Figura 4. Nos primeiros estágios de 

deformação, após 10% de redução, ocorreu a formação de uma ferrita na forma de 

filme ao longo dos contornos dos grãos austeníticos e, em seguida, a 

aproximadamente 30%, a morfologia da ferrita tornou-se poligonal. A 50% de redução, 

os grãos de austenita foram alongados e os grãos de ferrita emaranhados foram 

deformados. A reduções maiores que 60%, a transformação da ferrita começa a ser 

acelerada de forma que a quantidade de ferrita poligonal aumenta rapidamente. Os 

grãos de ferrita são mais refinados se a redução é de 80%, provavelmente devido à 

recristalização dinâmica. Nos aços microligados ao nióbio observou-se que, entre 10% 
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e 40% de redução, uma pequena quantidade de ferrita na forma de filme. No entanto, 

a transformação da ferrita quase não progrediu e os grãos de ferrita e austenita foram 

deformados a uma redução de até 80%. Após 80% de redução, a transformação não 

progrediu, mas os grãos de ferrita foram deformados. Foi considerado neste estudo a 

possibilidade de que o nióbio dissolvido tenha retardado a transformação induzida 

pela deformação através do efeito de arraste o soluto e pelo consumo de energia de 

deformação para a precipitação de NbC durante a deformação. Como resultado, teve-

se um tamanho de grão ferrítico menor. 

Já durante o processo de resfriamento, a permanência a uma temperatura 

intermediária tende a precipitar partículas ricas em nióbio na ferrita, levando ao 

aumento da resistência de aços microligados de baixo carbono através do 

endurecimento por precipitação. Estes precipitados podem ser muito finos, com 

tamanhos maiores que 100 nm, sendo necessária a caracterização microestrutural 

através de técnicas de imagem de alta resolução (Elwazri et al., 2005).  

  

 

 

Figura 4. Diagramas esquemáticos da evolução microestrutural durante a deformação 

(reaquecimento de 1100ºC). a) aço C-Mn; b) aço microligado ao nióbio (Hong et al., 

2003). 

 
 O fluxograma da Figura 5 apresenta um esquema breve sobre as principais 

funções do nióbio no tratamento termomecânico. Em suma, este esquema afirma que 

o nióbio pode causar o refino tanto dos grãos austeníticos, como dos grãos ferríticos; 

banda de deformação α nucleada 

α deformada 
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a formação de uma estrutura pancake de grãos austeníticos alongados e pequenos 

grãos de ferrita; a produção de uma estrutura acicular e um endurecimento por 

precipitação devido à um tratamento térmico subsequente, caso átomos de soluto 

permaneçam na solução sólida após o processo de resfriamento (Thillou et al., 1998). 
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2.1.2 Manganês 

O manganês está presente em todos os aços, uma vez que é amplamente 

utilizado como desoxidante e dessulfurante. Quando presente em teores acima de 1% 

em peso aumenta a possibilidade de fragilização pelo hidrogênio. Este efeito pode ser 

solucionado por meio de tratamentos térmicos de têmpera e revenido. Mostra-se muito 

importante na redução da temperatura de transição dúctil-frágil e, portanto, na 

tendência à fratura frágil (Beidokhti et al., 2009; Nicodemi, 2010; Tisza, 2002). 

Do ponto de vista geral, o manganês concede aos aços (Nicodemi, 2010): 

- aumento da estabilidade da austenita; 

- diminuição da temperatura de recozimento e de têmpera; 

- diminuição da velocidade crítica de têmpera, possibilitando que a têmpera seja feita 

em óleo; 

- aumento da temperabilidade; 

- diminuição da ductilidade a frio de aços perlíticos, de modo que aços para 

estampagem profunda devem ter no máximo 0,6% em peso de manganês. 

 

 Quando adicionado, o manganês combina-se ao enxofre formando MnS, que, 

segundo Beidokhti et al. (2009), pode incitar a formação de trincas em ambientes 

contendo hidrogênio. Estas inclusões de MnS tendem a se segregar na linha central 

e resultam em propriedades heterogêneas do aço após a laminação, sendo 

necessária a adição de cálcio para modificar a morfologia deste composto. Enfatiza-

se ainda que os autores verificaram que o teor de manganês segregado na área 

central necessário para provocar a fragilização pelo hidrogênio, sendo esta controlada 

por valores menores que 1,5% em peso de Mn, segundo Ro (2000), mas contraposto 

por Kushida et al. (1997), que não encontrou trinca numa banda segregada de um aço 

microligado API X80 que continha 2,03% em peso de Mn. 

 Foi verificado em diferentes estudos de análise de falhas (Gray, 2012) que 

partículas de MnS foram causadoras da fragilização pelo hidrogênio. O hidrogênio, 

por ter pequeno raio atômico, possui alta difusividade. Geralmente, ele combina-se 

para formar H2 (gás) em espaços disponíveis na microestrutura onde existe um estado 

triaxial de tensões. Neste caso, normalmente ao redor de partículas MnS. Este gás 

exerce uma pressão suficientemente alta para causar o escoamento da ferrita e iniciar 

a trinca, que se propaga normalmente de maneira transgranular.  
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 A tendência do acúmulo de hidrogênio nestas inclusões pode ser associada à 

diferença de coeficiente de expansão térmica entre a partícula MnS e a matriz. Por ter 

maior coeficiente de expansão térmica, as partículas de MnS geram uma espécie de 

lacuna, que também afetam a tenacidade ao impacto (Sohaciu et al., 2013).  

Thillou et al. (1998) estudou o efeito do manganês sobre as propriedades de 

dois aços microligados ao nióbio laminados a quente verificando que o aumento do 

teor de manganês aumenta a tensão de escoamento e o limite de resistência 

mecânica. Também foi observado que o aumento do teor de Mn diminui a temperatura 

de transformação, promovendo grãos de ferrita menores, alto teor de perlita e uma 

subestrutura com alta densidade de discordância.  

Wang et al. (2010) e Wang et al. (2013) estudaram aços microligados ao Ti 

(aproximadamente 0,10%p. e 0,13%p.) com diferentes teores de manganês (0,36%p 

a 5%p.). Foi relatado que o aumento do teor de manganês resulta na diminuição da 

temperatura de transformação austenita γ à ferrita α e na mudança da cinética de 

precipitação em altas temperaturas.  

Li et al. (2016) estudaram o efeito da temperatura de aquecimento em aços 

com diferentes teores de Mn (0,8%p. a 1,63%p.), verificando que o aumento da 

resistência mecânica é conseguido pela elevação da temperatura de aquecimento 

devido à dissolução de partículas de TiC e TiS2C2, o que possibilita a formação de 

finos carbetos durante a reprecipitação. O manganês proporcionou a formação de 

diferentes microestruturas, sendo o teor mais alto deste elemento (1,63%p.) associado 

à formação de uma microestrutura mais refinada e maior precipitação, que resulta em 

alta tenacidade ao impacto. 

Torkamani et al. (2018) verificaram que, em aços microligados sem adição de 

terras raras, o nióbio é acumulado ao redor de partículas de manganês. Portanto, a 

associação de um menor teor de manganês e a elevação do teor de nióbio, mesmo 

com a diminuição de carbono, pode ser uma forma efetiva para obter aços 

microligados para ambientes sour service com alta resistência associada à boa 

tenacidade ao impacto e resistência à propagação de trinca em fadiga, uma vez que 

a redução de Mn pode garantir que sejam formados precipitados de Nb livres que 

atuariam tanto no endurecimento por precipitação como no refino do tamanho de grão 

ferrítico.  
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2.2 Fratura dúctil e frágil 

 
Durante o processo de fratura, um corpo sólido é dividido em duas ou mais 

partes devido à aplicação de uma tensão capaz de romper as ligações atômicas dos 

materiais. Utilizando a energia absorvida como critério classificatório, a fratura pode 

ser classificada como frágil e tenaz, sendo associada à pequenas e altas absorções 

de energia, respectivamente.  

O método mais utilizado para classificar o comportamento em fratura dos 

metais é fundamentado na quantidade de deformação plástica precedente à fratura. 

Desta forma, classifica-se como fraturas dúctil e frágil aquelas que possuem intensa 

e pequena/nula quantidade de deformação plástica precedendo à fratura, 

respectivamente.  

As fraturas frágeis são geralmente chamadas de fratura catastróficas quando 

ocorrem sem nenhuma deformação plástica precedente. Geralmente são 

classificadas como frágeis quando a deformação é menor que 5%.   

Os mecanismos de fratura definem os comportamentos dúctil e frágil. A fratura 

do tipo dúctil ocorre normalmente por cisalhamento, enquanto que a fratura frágil 

ocorre por clivagem. Existem também casos em que as fraturas frágeis ocorrem 

devido à decoesão nos contornos de grão, caso de aços fragilizados por revenido ou 

mesmo por cisalhamento nos contornos de grãos, caso das ligas com precipitação em 

contornos de grão (ASM Handbook, 1990).  

 

2.2.1 Origem das Trincas 

Uma superfície de fratura é produzida pelo crescimento e propagação de uma 

trinca. A distinção entre nucleação e propagação não é sempre definida. Com 

frequência, trincas grandes resultam da coalescência de uma infinidade de pequenas 

trincas. Deve-se considerar o crescimento da trinca em três dimensões pela 

interpretação da topografia. Felizmente, segundo Hull (1999), muitos aspectos das 

propriedades da trinca podem ser determinados tratando-a como a trinca como uma 

superfície planar.  

Considerando um sólido rígido elástico, uma força normal à superfície pode 

causar separação da superfície formando duas novas superfícies. A separação da 

superfície é maior no centro. A abertura da face da trinca depende das propriedades 

elásticas do sólido e dos deslocamentos aplicados externamente (Hull, 1999).  
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Na Figura 6 são ilustrados diferentes tipos de origem de trincas. Abaixo são 

abordados alguns exemplos de nucleação de trincas individuais pela deformação 

elástica ou plástica (Hull, 1999): 

a) Incompatibilidade elástica: Este tipo de nucleação ocorre em sólidos 

consistindo de agregados muitos duros, fases rígidas ou grãos, 

particularmente cerâmicas, rochas e concreto. As trincas nucleiam-se na 

interface entre os grãos e dentro dos grãos, sendo resultado de tensões 

produzidas pela incompatibilidade elástica entre os grãos adjacentes. A 

Figura 6a apresenta o esquema ilustrativo deste tipo de nucleação, onde A 

e B seriam esses dois grãos “incompatíveis”. Os grãos podem se diferenciar 

pela orientação cristalográfica ou pela composição química. Devido à 

diferença da composição e da orientação, o módulo de elasticidade também 

é diferente. Isto significa que tensões aplicadas externamente ou geradas 

internamente produzem diferentes deformações elásticas nos dois grãos. 

Isto pode levar a altas tensões locais que são aliviadas pela formação de 

uma trinca. No exemplo da Figura 6a, a trinca é mostrada no contorno do 

grão. 

b) deformação plástica em sólidos cristalinos: Em baixas temperaturas, 

materiais cristalinos, como metais e cerâmicos, deformam-se por 

cisalhamento. A nível microscópio, isto ocorre dentro de cada cristal ou grão 

pelo deslizamento das discordâncias individuais ou pela deformação por 

maclagem. O cisalhamento pode ser localizado em bandas estreitas. 

Quando uma banda de cisalhamento encontra uma barreira microestrutural, 

como um contorno de grão ou uma partícula de segunda fase, tensões 

locais muito elevadas são geradas na ponta da banda. Isto resulta na 

nucleação de uma trinca, conforme pode ser visto na Figura 6b.  A estrutura 

cristalina do material e a direção da tensão aplicada determinam o plano de 

deslizamento ou  maclagem. O plano no qual a trinca nucleia-se também é 

influenciado fortemente pela estrutura cristalina e pela resistência da 

interface da “barreira”. No exemplo da Figura 6b a trinca se forma por 

clivagem cristalográfica, no mesmo grão como uma banda de cisalhamento. 

Alternativamente, pode-se formar na barreira ou ao longo da própria 

interface para materiais com interfaces fracas. A alta concentração de 

tensão pode ser dissipada pela deformação plástica mais generalizada.  
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c) Fibrilação (crazing): Em polímeros amorfos orgânicos as cadeias 

moleculares longas formam um emaranhado tridimensional aleatório. Em 

resposta a tensão, os segmentos individuais das cadeias giram e, em 

grandes deformações, tornam-se alinhado preferencialmente na direção de 

tensão máxima. A ilustração desta fratura é dada na Figura 6c. 

d) Coalescência de cavidades plásticas: Este mecanismo ocorre em muitos 

sólidos contendo partículas sólidas, os detalhes dependem da 

microestrutura. Durante a deformação, a matriz dúctil deforma pelo 

deslizamento nos materiais cristalinos e por um processo de cisalhamento 

mais generalizado em materiais amorfos e semi-cristalinos. As partículas 

rígidas não se deformam. A separação da interface partícula-matriz é 

acompanhada pelo desenvolvimento de cavidades plásticas ao redor das 

partículas, conforme ilustra a Figura 6d. Uma vez nucleada, as cavidades 

crescem por cisalhamento da matriz ou, em altas temperaturas, pelo 

processo de difusão. Eventualmente, os campos de tensão das cavidades 

crescentes interagem com as outras e a matriz de cisalhamento torna-se 

localizada nas regiões inter-partículas, resultando na separação para formar 

uma trinca. A trinca consiste de um conjunto irregular de cavidades plásticas 

coalescidas. A trinca pode se formar pelo conjunto de pequenas trincas, 

que, neste exemplo, são trincas formadas nas interfaces de partículas 

rígidas.  

e) Escorregamento dos contornos: A temperaturas suficientemente altas, a 

deformação de materiais policristalinos e também de polímeros semi-

cristalinos esferulíticos ocorre pelo escorregamento de blocos relativamente 

rígidos sobre os outros. Antes da deformação, ocorrem processos 

termicamente ativados que são responsáveis pelo “afrouxamento” dos 

grãos ou das esferulitas e então, o processo de escorregamento torna-se o 

principal modo de deformação. Quando o escorregamento é interrompido 

no ponto triplo de encontro dos grãos, trincas na forma de cunhas são 

formadas, conforme ilutra a Figura 6e. Partículas rígidas, que podem estar 

presente nos contornos, levam a nucleação de cavidades plásticas durante 

o escorregamento. 

f) Fadiga mecânica:  Todos os exemplos de nucleação de trincas descritos 

acima resultam do carregamento monotônico. A fadiga mecânica ocorre pela 
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aplicação de tensões cíclicas muito abaixo do valor crítico para nucleação e 

propagação de trincas no carregamento monotônico. As tensões cíclicas 

causam pequenas quantidades de deformação que se acumulam 

progressivamente e eventualmente geram uma trinca. A Figura 6f representa 

um único grão na superfície de um material policristalino. O deslizamento 

ocorre no plano de deslizamento dominante e as tensões cíclicas levam a 

formação de intrusões e extrusões de bandas paralelas resultando numa 

superfície serrilhada.  

g) Superfícies frágeis: Quando materiais dúcteis, revestidos por um 

material frágil, são deformados, uma fratura prematura do material frágil 

também pode levar a fratura prematura do material dúctil. A trinca forma-se no 

material frágil e cresce a altas velocidades no material dúctil. Exemplos incluem 

camadas de nitretos nos aços e pinturas em plásticos. O mesmo efeito ocorre 

quando as superfícies estão degradadas, como em borrachas trincadas pelo 

ozônio, e quando gradientes de temperatura tornam os materiais parcialmente 

ou completamente frágeis.  

 

Figura 6. Ilustração de diferentes tipos de origem de trincas: a) incompatibilidade 

elástica, b) deformação plástica em sólidos cristalinos, c) fibrilação (crazing), d) 

coalescência de cavidades plásticas, e) escorregamento dos contornos, f) superfícies 

frágeis (Hull, 1999).  

barreira 
zona de 

cisalhamento 
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 Os metais e suas ligas geralmente são fraturados por três mecanismos 

comuns, conforme é mostrado na Figura 7. Geralmente a fratura dúctil se dá por 

intermédio da nucleação, do crescimento e da coalescência de microvazios, isto é, da 

coalescência de cavidades plásticas. Alguns metais frágeis ou até mesmo dúcteis sob 

condições especiais podem ser fraturados por clivagem através da propagação da 

trinca ao longo de planos cristalográficos específicos. Caso os contornos de grãos 

estejam fragilizados, pode-se ainda ter uma fratura do tipo intergranular na qual a 

trinca propaga-se entre os grãos do metal policristalino (ASM Handbook, 1987). 

 
 

 
Figura 7. Esquema ilustrativo dos principais mecanismos de fraturas encontrados em 

metais e ligas: a) coalescência de cavidades plásticas (fratura dúctil); b) clivagem; c) 

fratura intergranular (ASM Handbook, 1987). 

 Nas seções a seguir são abordados de maneira mais descritiva os processos 

de fratura por coalescência de cavidades e por clivagem.  

2.2.2 Fratura por coalencência de cavidades 

Quando um material dúctil é submetido a um carregamento em tração 

geralmente na tensão máxima é iniciada a estricção do corpo de prova e após a 

estricção ocorrem 5 estágios para a formação responsáveis pela fratura dúctil deste 

material (ASKELAND, 2010). São eles: 

1) Nucleação (formação) de cavidades ou microvazios no interior da seção 

transversal; 

2) Crescimento dos microvazios; 

3) Coalescência das cavidades para formar trinca elíptica; 

4) Crescimento paralelo ao eixo principal formando a zona radial; 
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5) Propagação rápida da trinca ao redor do perímetro externo do pescoço por 

deformação cisalhante. Segue a direção de 45º do eixo, formando o cone.  

Estes estágios são ilustrados na Figura 8.  

 

Figura 8. Esquema ilustrativo do processo de fratura por tração de um material dúctil 

após a estricção (ASKELAND, 2010). 

  

Sendo assim, são criadas três zonas distintas na superfície de fratura de um 

material dúctil que falha sob tração, conforme pode ser observado na Figura 9.  

 

Figura 9. As três zonas distintas na superfície da fratura de um material dúctil que 

falhou sob tensão trativa (Ramachandran et al., 2005).  

.  

Quando a sobrecarga é a principal causa da fratura, as ligas estruturais mais 

comuns falham por este processo, também conhecido por fratura dimple (microvazio). 
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À medida que a tensão aumenta, os microvazios crescem, se coalescem e 

eventualmente formam uma superfície de fratura contínua, conforme pode ser 

observado na Figura 10. A Figura 10 também mostra como a direção de tensão 

máxima influência as formas dos microvazios formados pela coalescência dos 

microvazios (ASM Handbook, 1987).  

 

Figura 10. A) modo I: abertura ou tração - microvazios equiaxiais, b) modo II: 

cisalhamento - microvazios alongados em sentidos opostos nas duas superfícies, c) 

modo III: rasgamento - microvazios alongados apontam para a direção de origem da 

fratura (ASM Handbook, 1987).  

 A Figura 10 também mostra com clareza a diferença existente entre os 

microvazios formados nos modos de carregamento II e III. Conforme pode ser 

observado na figura supracitada, no carregamento de modo II os microvazios 

encontram-se orientados na mesma direção, de forma que apontam para o mesmo 

sentido de origem da fratura. O modo III exibe microvazios alongados que apontam 

para direções opostas nas superfícies inferior e superior de fratura (ASM Handbook, 

1987).  
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 O tamanho do microvazio na superfície de fratura é governado pelo número e 

distribuição de microvazios que são nucleados. Quando os sítios de nucleação são 

poucos e muito espaçados, os microvazios crescem antes de se coalescer, de forma 

que são formados grandes microvazios. Pequenos microvazios são formados quando 

vários sítios de nucleação são ativados e microvazios adjacentes se juntam antes de 

ter oportunidade de crescer. Microvazios extremamente pequenos são 

frequentemente encontrados em materiais endurecidos pela dispersão de óxidos, 

como ligas de níquel utilizadas para aplicações na indústria nuclear, tubos de 

trocadores de calor e em pás de turbinas de alta temperatura (ASM Handbook, 1987).  

 A distribuição dos locais de nucleação de microvazios pode influenciar 

significativamente na aparência da superfície de fratura. Em algumas ligas, a 

distribuição não uniforme de partículas de nucleação e a nucleação e crescimento de 

microvazios isolados no início do ciclo de carregamento produz uma superfície de 

fratura que exibe diferentes tipos de tamanhos de microvazios, conforme pode ser 

visto na Figura 11 (ASM Handbook, 1987).  

 

Figura 11. Exemplos fractografias. A) pequenos e grandes microvazios na superfície 

de fratura de um aço ferramenta martêmperado – os pequenos microvazios são 

associados com numerosas partículas pouco espaçadas; b) pequenas e grandes 

inclusões de sulfetos no aço servem como sítios para nucleação de vazios (ASM 

Handbook, 1987).  

 
A coalescência de microvazios nos contornos de grãos levam a formação de 

microvazios de ruptura intergranular, conforme pode ser observado na Figura 12. 

Dependendo da microestrutura e da plasticidade do material, os microvazios podem 

exibir formas cônicas (muito profundas) ou muito rasa, conforme mostra a Figura 13.  
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Figura 12. Ruptura por microvazios intergranulares numa amostra de aço (ASM 

Handbook, 1987)   

 

 

Figura 13. Diferentes tipos de microvazios formados durante coalescência de 

microvazios. a) microvazios cônicos em um aço mola, b) microvazios rasos num aço 

maraging (ASM Handbook, 1987). 

  

2.2.3 Fratura por Clivagem 

 
 A clivagem é considerada a forma de fratura mais perigosa, sendo classificada 

como um tipo de fratura frágil transgranular que se dá pela separação planos 

cristalográficos bem definidos chamados de planos de clivagem. Nos aços ferríticos, 

esta separação ocorre nos planos {100}. A fractografia de uma liga metálica fraturada 

por clivagem exibe numerosas facetas de clivagem cristalinas com marcas de padrão 

de rio, conforme pode ser observado na Figura 14. Macroscopicamente, a superfície 
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das facetas de clivagem são perpendiculares à tensão máxima principal (Chen e Cao, 

2015). 

 

Figura 14. Facetas de clivagem na fractografia de um aço microligado – a seta 

aponta para o sítio de nucleação (Yan et al., 2007).  

 Em geral, este tipo de fratura é caracterizado pelos seguintes aspectos: fratura 

frágil sob baixa tensão; repentina e catasfrófica, estimulada por baixa temperatura e 

alta taxa de carregamento, originada em defeitos pequenos (Chen e Cao, 2015).  

  De acordo com Plateau (1962), para que a fratura de clivagem ocorra, duas 

condições devem ser obedecidas: a “condição termodinâmica”, que especifica a 

energia elástica necessária para a propagação da trinca através da amostra e a 

“condição mecânica-dinâmica suficiente”, que especifica os valores de deformação e 

tensão necessários para iniciar e propagar a trinca.  

 O modelo mais aceito explica que a fratura por clivagem ocorre quando a 

tensão local excede a tensão de fratura por clivagem em uma certa região na frente 

da ponta da trinca.  

 A clivagem pode se dar a partir de um fenômeno de descolagem, o qual foi 

atribuído por Davis e King (1993) a tensões residuais de tração induzidas pela 

transformação ao redor da matriz ferrítica e/ou efeito de decoesão interfacial.  

 Contornos de alto ângulos (maiores que 10-15º) podem mudar a direção de 

crescimento da trinca por atuar como barreiras fortes, pois possuem orientações 

cristalográficas diferentes (Bhadeshia, 2001).  
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 Yang et al. (2004) estudaram a influência de fatores microestruturais, tais como 

tamanho de carbetos, grão e pacote bainítico, sobre a fratura de clivagem de aços 

bainíticos de baixa liga para vasos de pressão de reatores com composição química, 

mas fabricados por diferentes processos, verificando que a fratura de clivagem é 

possivelmente mais influenciada por grandes c n narbetos na ponta da trinca do que 

outro parâmetro microestrutural, uma vez que a tensão de fratura por clivagem 

calculada através do tamanho médio dos carbetos apresentaram boa concordância 

com os valores cálculados por intermédio do método de elementos finitos.  

 A tensão de fratura por clivagem pode ser utilizada como uma característica 

importante do material, não representando somente a resistência à clivagem da 

microestrutura, visto que pode ser aplicada em diversos problema de mecânica da 

fratura (Válka et al., 1997).  

 Martín-Meizono et al. (1994) também afirma que a fratura frágil de metais 

policristalinos por clivagem é associada a algumas partículas frágeis não metálicas ou 

inclusões, por exemplo, um carbeto em aços ferríticos. Ainda foi mostrado que, 

quando as partículas são menores que o tamanho do grão da matriz metálica, a 

nucleação da falha macroscópia resulta de ocorrência de três eventos sucessivos: 

deslizamento induzido pela clivagem da partícula, propagação da microtrinca nos 

grãos vizinhos através da interface partícula/matriz e propagação da microtrinca  do 

tamanho do grão até grãos vizinhos ultrapassando o contorno de grão. Levando esses 

fatores em consideração, foi elaborado por estes autores um modelo estatístico para 

prever a tensão de fratura de clivagem e o fator intensidade de tensão crítico em 

função da temperatura de aços bainíticos.  

 Martín-Meizono et al. (1994) citaram muitos autores que assumem a 

propagação de uma microtrinca de uma fratura em direção a matriz como um evento 

crítico. No entanto, verificou-se que somente um estudo considera a possibilidade de 

que a falha seja ocasionada pela propagação de microtrincas do tamanho de um grão 

para os seus grãos vizinhos, mas que o papel do grão e das partículas na falha frágil 

são independentes. Embora a clivagem do grão resulte em quase 100% dos casos 

das propagações da trinca nucleada na partícula, a capacidade de bloqueio dos 

contornos de grãos sob uma mesma carga está fora de questão. Tais observações 

podem ser explicadas por duas hipóteses alternativas: 

· a propagação da trinca formada na partícula para a matriz não é sempre 

forçada por uma tensão macroscópica; ou  
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· a capacidade de bloqueio de alguns contornos de grão (medida através do fator 

intensidade característico do contorno) é maior que a capacidade de restrição 

da interface partícula/matriz, conforme pode ser observado na Figura 15. 

 Neste trabalho citado, levou-se em consideração a propagação de trincas 

circulares orientadas aleatoriamente e sob estados de tensão aleatórios e que o 

material possui propriedades elásticas isotrópicas e, portanto, que a taxa máxima de 

liberação de energia coincide com a tensão máxima de cisalhamento. Sendo assim, 

verificou-se que a tensão efetiva normal, dada pela Equação (1), caso a tensão normal 

no plano da microtrinca seja maior que 0 ou pela Equação (2), se a tensão normal no 

plano da microtrinca for menor que 0 (compressiva).  

 

 

*+,, =' 0*-1 2 3 4.
4 5 '/6

17
81
 

 

(1) 

Onde: 

*-  é a tensão normal no plano da microtrinca; 

. é a tensão de cisalhamento máxima; 

/ é o coeficiente de Poisson. 

 

 *+,, = '4'9:'; (2) 

  

 A partir da tensão efetiva, pode-se calcular o tamanho mínimo da trinca 

susceptível a propagação em um elemento de volume sob um estado de tensão *<>. 
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Figura 15. Eventos básicos considerados no modelo da fratura frágil. D: tamanho do 

grão, c: tamanho do carbeto, ?@ABCD: fator intensidade de tensão local de bloqueio 

característico da interface carbeto/ferrita, ?@ADCD: fator intensidade de tensão local de 

parada (bloqueio) característico de grão (ferrita/ferrita) (Martín-Meizono et al., 1994) 

 

 Geralmente, as partículas de carbetos capazes de iniciar a fratura por clivagem 

são aquelas que estão sob tensão de tração suficiente, possuem orientações 

favoráveis para nucleação da uma trinca microscópica e são favoráveis para produzir 

alta taxa de liberação de energia (Gao et al., 2005). Devido à natureza altamente 

localizada deste mecanismo de falha associada à heterogeneidade do material, a 

tenacidade à fratura geralmente exibe uma dispersão considerável, uma dependência 

do comprimento da frente da trinca e uma forte sensibilidade a campos de tensão e 

deformação locais. Tendo em vista estas características, Gao et al. (2005) 

desenvolveu um modelo da distribuição de Weibull para prever a fratura por clivagem 

em um aço ASTM 515-70 levando em consideração os efeitos da deformação plástica 

e também o estado triaxial na ponta da trinca. Na Figura 16 são mostrados os 

resultados da tenacidade à fratura crítica (Jc) obtidos pelo modelo estatístico proposto 
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(linhas contínuas) e os valores medidos experimentalmente de JC (círculos vazios) 

utilizando-se corpos de prova single edge crack specimen (SE(B)) e o compact test 

specimen (C(T)). Os resultados encontrados foram satisfatórios, visto que a maioria 

dos dados experimentais estão dentro de um limite de confiança satisfatório (90%).  

 

Figura 16. Probabilidade de falha cumulativa (Pf) versus tenacidade à fratura crítica 

(JC). Comparação da tenacidade à fratura crítica obtida pelo modelo estatístico de 

Weilbull modificado com o valores medidos em corpos de prova a) SE(B); b) C(T) (Gao 

et al., 2005) 

 

 Embora McMahon e Cohen (1965) considerem que o processo de fratura por 

clivagem é iniciado na interface entre a matriz ferrítica e carbetos, uma vez que 

microtrincas são formadas como resultado de altas tensões geradas em carbetos não 

deformáveis por um escoamento plástico local na matriz ferrítica circundante, Roberts 

et al. (2001) elaborou uma modelo para a iniciação da fratura de clivagem de aços 

ferríticos baseando-se num simples modelo 2D que associa discordâncias da zona 

plástica com microtrincas sob um estado triaxial de carregamento  e verificou que 

somente uma pequena fração dos carbetos estão na configuração que leva a fratura.  

2.2.4 Ensaio de Impacto Charpy 

 
 O ensaio de impacto Charpy tem sido amplamente empregado para determinar 

propriedades dos materiais. Através deste ensaio, pode-se avaliar a tenacidade do 

aço expressa em termos de aparência da fratura, temperatura de transição e energia 

absorvida a temperatura do ensaio. Algumas normas estabelecem como critério 

contra a fratura frágil um valor mínimo para a energia absorvida a temperatura de 
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serviço.  A origem do valor da energia absorvida é de difícil entendimento, uma vez 

que não envolve somente a energia responsável pela iniciação da trinca frágil, mas a 

energia de deformação armazenada por toda a deformação da amostra e a energia 

dissipada durante a propagação da trinca (Tani e Nagumo, 1995).  

 Na Figura 17 é mostrado um esquema ilustrativo que pode ser utilizado para 

discernir o processo de fratura de corpos de prova Charpy com entalhe em V. O início 

da deformação se dá na zona 1 e o comprimento da trinca estável é dado pela zona 

2, enquanto que a zona 3 determina o início da fratura frágil. Para determinar este 

último parâmetro geralmente utiliza-se um microscópio eletrônico de varredura. Como 

estas zonas geralmente não são uniformes ao longo da largura da zona fraturada, 

deve-se adotar o mesmo parâmetro de medida para que possam ser feitas análises 

comparativas (Tani e Nagumo, 1995).  

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 17. Esquema ilutrativo para discernir o processo de fratura de um corpos de 

prova de Charpy com entalhe em V.  

 

 Devido à variação da temperatura em alguns ambientes de aplicação desses 

aços, a temperatura de transição dúctil-frágil deve ser sempre investigada. Várias 

equações podem ser utilizadas a fim de predizer a temperatura de transição dúctil, no 

entanto, como foram desenvolvidas para aços específicos, é comum que se encontre 

um erro grande. Além do tamanho de grão metalográfico, o comportamento da trinca 

é influenciado por outros fatores. A precipitação em aços microligados, por exemplo, 

pode afetar a tenacidade e, consequentemente, a temperatura de transição dúctil 

frágil, como foi mostrado por Mintz et al. (1979). Além disso, o tamanho de grão 
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metalográfico muitas vezes pode não ser um bom parâmetro de relação, visto que os 

grãos adjacentes podem ter ângulos de desorientação diferentes, tornando-se 

necessária determinação do tamanho de grão efetivo.  

Sendo assim, temperatura de transição dúctil-frágil pode ser expressa de 

diferentes formas. Uma delas é feita através da aparência da fratura na temperatura 

de transição dúcil frágil (FATT) correspondente a 50% de aparência dúctil. Para aços 

ferríticos perlíticos normalizados, a temperatura de transição dúctil frágil pode ser 

calculada de acordo com a Equação (3), determinada por Pickering e Gladman (1963 

apud Gladman, 1996): 

 EFGG'HºIJ '= 'KL' 2 'MMHNOPJ '2 'Q;;HR,J8C1 '2 '4S4'HNTUVWPXYJ'� 'KKSZ[\81 (3) 

 

Onde:  

Nf é o teor de nitrogênio livre (% em peso);  

d é o tamanho médio da ferrita (mm) obtido pelo método do intercepto linear. 

 

2.3 Propagação da Trinca em Fadiga 

 O dimensionamento de fadiga pode ser realizado através de 3 métodos: σN, 

εN e da/dN. O método σN baseia-se nas gamas Δσ nas tensões máximas das tensões 

elásticas cíclicas que atuam nos pontos críticos com o número de ciclos (N) que lá 

iniciam uma macrotrinca de fadiga. O método εN é muito mais recente e também 

eficiente do que o método σN, mas pelo fato de relacionar as deformações 

elastoplásticas macroscópicas cíclicas que agem sobre um ponto crítico com o 

número de ciclos, necessita de equações não-lineares e não-inversíveis e devem ser 

usadas sequencialmente, para reconhecer e presevar os efeitos de memória, visto 

que as equações plásticas cíclicas são lineares e irreversíveis. É preciso ressaltar 

para que se entenda este método que, mesmo que sejam aplicadas tensões elásticas, 

pode haver plasticidade cíclica em nível microscópico que forma uma trinca que 

posteriormente pode promover uma falha. Os dois primeiros métodos trabalham 

contra a iniciação de trincas, mas o primeiro método é o mais utilizado (Castro e 

Meggiolaro, 2009).  

 Dentre os métodos apresentados, somente o último pode ser utilizado para 

determinar a vida residual à fadiga de estruturas trincadas, pois prevê a taxa de 

propagação de trincas durante um determinado número de ciclos. Ao contrário da 
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iniciação de trincas, que é controlada principalmente pelas gamas de deformação e 

de tensão atuantes no ponto crítico da peça, a gama de fatores intensidade de tensão 

ΔK governa a propagação de trincas (da/dN). Como ΔK é um parâmetro linear elástico, 

esta teoria, inicialmente proposta por Paris em 1961, foi rejeitada, já que se entendia 

que a fadiga é causada por plasticade cíclica e, portanto, não poderia ser descrita por 

intermédio de um parâmetro linear elástico (Castro e Meggiolaro, 2009). 

 Considere o crescimento de uma trinca que aumenta em comprimento ∆a 

devido à aplicação de um número de ciclos ∆N. A taxa de crescimento com o número 

de ciclos pode ser caracterizada por uma razão ∆a/∆N ou, para pequenos intervalos, 

por da/dN. 

 Assumindo que a carga aplicada é cíclica, com valores constantes de cargas 

Fmáx  e Fmín, as tensões máximas e mínimas também serão constantes. Logo, para um 

intervalo de tensões ∆σ, também existe um intervalo do fator intensidade de tensão, 

∆K, dado pela Equação (4):  

 ]$! = ^]*_`Y (4) 

 

 As trincas crescem a partir de um tamanho inicial (Ya) até um tamanho crítico 

(Yb) no qual ocorre a falha devido à propagação instável da trinca em função do 

número de ciclos de carregamento, conforme mostra a Figura 18.  

 

Figura 18. Comprimento da trinca em função dos ciclos (Campbell, 2002).  

Vida em fadiga 

Número de ciclos 

Inspeção Retirada do uso 

C
o

m
p

rim
e

n
to

 d
a

 t
rin

ca
, 

a
 

cf
a

d
ig

a 



54 
 

 
 

 

 A taxa de propagação da trinca (da/dN) pode ser determinada pela inclinação 

da curva. Inicialmente, a propagação da trinca é lenta, mas aumenta com o aumento 

do comprimento da trinca. Se for possível determinar esta taxa, pode-se estimar o 

tempo em serviço ou intervalos de inspeção necessários. Uma curva idealizada da/dN 

versus ∆K é mostrada no gráfico da Figura 19.  

 

 

Figura 19. Curva de propagação de trinca para carregamenco cíclico (Campbell, 
2002).  

  Pode-se dividir este gráfico em 3 estágios (Dowling, 2013): 

1º Taxa de crescimento lenta: a propagação ocorre ao longo de uma zona limitada 

(tipicamente abrangendo não mais do que uns poucos grãos próximo da superfície – 

a maioria das ligas comerciais não exibem este estágio). É iniciado quando o limiar da 

propagação de trinca em fadiga é alcançado (∆Kth). 

 

2º Taxa de crescimento da trinca: estágio da propagação estável (representado por 

uma linha reta menos íngreme que a inicial) onde pode ser calculada a taxa de 
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propagação da trinca por intermédio da Equação (5), conhecida como Equação de 

Paris. 

 
[Y
[R = Ic !H]$Jd (5) 

 

Onde:  

a: comprimento da trinca;  

N: número de ciclos;  

C e m são as constantes do material; 

ΔK é a gama do fator intensidade de tensão (]$ =']$dáe 5 ]$%fg').  
 

3º Estágio da fratura final: a curva torna-se íngreme novamente devido ao rápido 

crescimento instável da trinca imediatamente antes da falha final. 

 Na Tabela 2 são apresentados valores das constantes m para aços 

microligados utilizados em dutos do tipo API 5L. Conforme pode ser observado, a 

constante m foi maior no aço API x80 soldado que apresenta maior resistência 

mecânica em relação aos outros aços mostrados nesta tabela, indicando que a trinca 

propaga-se muito mais rápido. A análise da propagação da trinca no aço API x80 nas 

regiões de grãos grosseiros, finos e na região intercrítica da ZTA mostrarm que uma 

microestrutura mais refinada proporciona maior menor taxa de propagação da trinca 

de fadiga (Zhao et al., 2017).  
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2.3.1 Fechamento de trinca 

Elber (1970) analisou a distribuição de tensões agindo na superfície de fratura 

verificando que a tensão compressiva máxima excede a tensão de escoamento do 

material e que este fenômeno influencia na forma do padrão das estrias na superfície 

da fratura.  

O experimento de Elber ainda analisou a carga aplicada na ponta da trinca e o 

deslocamento dela observando um comportamento elástico, mas não linear, o que 

sugeria que o sistema tinha uma variação da geometria que indicava que a trinca 

estava se fechando como consequência de deformações plásticas trativas 

permanentes residuais, pois quando o ligamento tenta voltar ao estado inicial devido 

ao descarregamento elástico, tende a comprimir o envelope plástico em torno das 

faces da trinca, conforme mostrado na Figura 20 a. Após ser atingida a carga de 

abertura da trinca, o material passa a ter uma comportamento linear elástico.  

Como fenômeno de fechamento tem influência na taxa de propagação da trinca 

e a variação do fator intensidade de tensão ∆K não controla totalmente da/dN, torna-

se necessário determinar a variação ∆Keff (efetivo) que pode ser calculado pela 

Equação (6) (Elber,1970): 

 

 
]$+,, = $%á&'5 $()' 

(6) 

 

Onde: 

$%á&'- fator intensidade tensão máximo; 

$()'- fator intensidade de tensão no nível de tensão de abertura. 

 

Até agora foi explicado o mecanismo de fechamento de trinca induzido por 

plasticidade. No entanto, existem outros mecanismos de fechamentro de trinca 

induzidos por uma variedade de fatores mecânicos, microestruturais e ambientais, que 

podem ser observados na Figura 20.  
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a) 

 

e) 

 

b) 

 

f) 

 

c)  
 

g)  

 

d) 

 

h)  

Figura 20. Esquema ilustrativo dos mecanismos que promovem a retardo do 

crescimento da trinca sob amplitude de fadiga constante. a) fechamento induzido por 

plasticidade; b) fechamento induzido por óxido; c) fechamento induzido por 

rugosidade; d) fechamento induzido por fluido viscoso; e) fechamento induzido por 

transformação de fase; f) deflexão da trinca; g) ponteamento da trinca por fibras; h) 

ponteamento da trinca por partículas (Suresh,1998). 

No fechamento da trinca induzido por óxidos, o excesso de detritos gerados 

pela corrosão pode promover o fechamento da trinca. As taxas de crescimento no 

limiar de propagação da trinca em aços de baixa resistência são aceleradas em 

ambientes áridos e com hidrogênio gasoso devido à ausência de umidade comparada 

com o ar. Como atmosferas úmidas resultam prontamente na formação de filmes de 

óxidos observáveis dentro da trinca, que tornam-se mais espessos sob baixas razões 

de carregamento por oxidação por fretting, ocorre uma quebra contínua e a 

reconstrução da faixa de óxido atrás da ponta da trinca devido a uma espécie de 

esmagamento junto a superfície da trinca como resultado do fechamento da trinca 

induzido pela plasticidade (Suresh et al., 1981). 

Os óxidos promovem o fechamento da trinca como resultado do contato entre 

as superfícies de fratura durante a carga cíclica, pois as cargas de fechamento são 
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aumentadas e a gama do fator intensidade de tensão na ponta da trinca é diminuída, 

isto é, a presença de detritos de óxido aumenta efetivamente Kmin (Suresh et al., 1981).  

 Este mecanismo para crescimento trinca em ambientes corrosivos, no entanto, 

é específico para uma gama do fator intensidade de tensão no qual a espessura do 

óxido é da ordem da abertura da ponta da trinca (CTOD) (Suresh et al., 1981). 

 

2.4 Caracterização por EBSD (aplicações em aços microligados) 

A difração por elétrons retroespalhados (EBSD), do inglês Electron Backstatter 

Diffraction, é uma técnica avançada relativamente recente associada ao microscópio 

eletrônico de varredura (MEV). Esta técnica surgiu inicialmente como difração retro-

espalhada de Kikuchi ou Difração de elétrons retro-espalhados de Kikuchi. Embora já 

se soubesse da ocorrência de difração no MEV, como os padrões formados são 

bastante ruidosos, seu aproveitamento só foi possível através do uso de técnicas de 

processamento de imagens. Atualmente, a técnica é aplicada para revelar diferentes 

características dos materiais cristalinos, tais como: tamanho de grão, característica do 

contorno de grão por meio de mapas de contorno de grão, orientações dos grãos por 

intermédio de figuras de polo (FP) e figuras de polo inverso (FPI), textura (FP, FPI e 

também função de distribuição da desorientação) e identificação de fases (associada 

à microanálise EDS). (Zhou e Wang, 2007). 

Esta nova ferramenta abre uma ampla gama de possibilidades em termos de 

caracterização microestrutural, podendo ser utilizada para melhorar as relações entre 

microestrutura e propriedades mecânicas (Gutiérrez, 2013).  

O princípio da técnica baseia-se na interação do feixe dos elétrons (ondas) com 

os cristais da rede que constituem a amostra. No microscópio eletrônico de 

transmissão, como os elétrons possuem uma natureza de baixo comprimento de onda 

(alta energia), eles são espalhados em diferentes ângulos formando a difração de 

elétrons. Sob um feixe de elétrons paralelo, as linhas de Kikuchi são formadas em 

amostras de espessura apropriada pelo espalhamento elástico dos elétrons que são 

subsequentemente espalhados elasticamente. Este espalhamento elástico produz os 

spots (máxima difração de Bragg) (Luo, 2016).  

A formação da difração de Kikuchi é ilustrada na Figura 21. Quando um feixe 

de elétrons incide paralemante ao eixo ótico, ocorre sua difração somente pelos 

planos (hiW) e os raios difratados com o mesmo ângulo θ (ou nθ) são paralelos à 
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máxima difração de Bragg. Caso a amostra não esteja paralela ao eixo ótico, no 

espaço 3D, os raios difratados iriam formar um cone preenchido com excesso de 

elétrons na sua superfície (sem nada dentro do cone) e cada raio no cone ainda será 

formado pela lei de Bragg no ângulo θ referente ao plano (hiW). Uma vez que são 

difratados mais elétrons neste cone, no lado oposto ao plano (hiW), um cone é formado 

com deficiência em elétrons na superfície do cone (Luo, 2016).  

 

Figura 21. Formação dos padrões de Kikuchi na geometria do MET (Engler e 

Randler, 2010). 

Quando os elétrons interceptam a esfera de Ewald (esfera do espaço recíproco 

com raio 1/λ, sendo λ = comprimento de onda do feixe de elétrons), um par de linhas 

curvadas são formadas. Uma linha, por possuir excesso de elétrons, será mais clara 

e cruzada o spot g enquanto a outra linha será mais escura. Como o raio da esfera de 

Ewald é muito grande, as linhas curvas aparecem na imagem como linhas retas com 

pequenos comprimentos, conforme ilustrado na Figura 22. Conforme pode ser 

observado, o padrão de Kikuchi completo consiste de pares linhas paralelas onde 

cada par, ou banda, tem largura distinta e corresponde à uma plano cristalográfico 

(hiW) diferente. A interseção das bandas corresponde a um polo e a zona com maior 
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eixos são reconhecidas pela interseção de muitas bandas. A interpretação das linhas 

de Kikuchi consiste em duas etapas: determinação dos índices cristalográficos das 

bandas e dos polos e, em seguida, posição das bandas ou polos em relação a um 

determinado eixo da amostra.  

 

Figura 22. Padrão EBSD para o cobre (voltagem de aceleração de 15 kV) (Engler e 

Randler, 2010). 

 

No MEV, atualmente essas duas etapas são feitas em softwares (Engler e 

Randler, 2010). No EBSD do MEV, a difração ocorre devido à interação dos elétrons 

primários (retroespalhados) com os planos da rede próximo à superfície da amostra. 

A Figura 23 mostra o aparato utilizado no MEV para a análise EBSD. Três 

procedimentos são necessários para produzir o padrão EBSD: a amostra deve ser 

inclinada para atingir um ângulo >60º (70º é o mais usual); as bobinas de varredura 

devem ser desligadas para obter um feixe de elétron estacionário; um meio de 

gravação (geralmente uma câmera CCD – charge coupled device) deve ser colocado 

em frente à amostra inclinada para capturar o padrão de difração (Engler e Randler, 

2010).  
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Figura 23. Ilustração da formação dos padrões de Kikuchi no EBSD do MEV  (Engler 

e Randler, 2010). 

O princípio de funcionamento baseia-se no fato de que somente os elétrons 

incidentes de alta energia (10-30 keV) e que difratam com uma energia espalhada de 

200 ev contribuem para o padrão retroespalhado. Embora tenha sido observado a 

formação de padrões EBSD com inclinações >45º da amostra em relação ao feixe de 

elétrons incidente, para ter quantidade significativa de elétrons com alta energia que 

escapam da superfície é feita a inclinação de aproximadamente 70º. Esses elétrons 

de alta energia são originados numa camada superficial de aproximadamente 100 nm. 

Desta forma, a amostra pode ter tamanhos iguais aos utilizados no MEV, mas sua 

preparação requer um maior cuidado, pois durante as etapas de preparação deve-se 

minimizar ao máximo a deformação da superfície (Engler e Rangler, 2010; Totten e 

Lian, 2004). 

A resolução espacial da técnica EBSD depende da interação do volume do 

feixe primário de elétrons e, consequentente, da fonte de elétrons utilizada. Por meio 

de canhões de emissão de campo (FEG – Field Electron Gun) é conseguida melhor 

resolução (Totten e Lian, 2004). Isso significa que, dependendo da fonte utilizada e o 

tamanho de grão, a técnica poderia estar limitada.  

A seguir serão apresentados alguns exemplos de aplicações da técnica EBSD 

aplicada em aços microligados.  

Amostra 
inclinada 

Tela de 
fósforo 

Cones de 
Kossel 

Linhas de 
Kikuchi 

Planos da 
rede (hkl) 

Feixe de 
elétrons 

incidentes 
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· Microtextura 

Sasidhar et al. (2017) estudaram o efeito da textura na anisotropia das 

propriedades mecânicas de aços microligados ao Ti e Nb. Os autores analisaram o 

plano RD-TD da amostra observando a orientação cristalográfica dos grãos (Figura 

24). Verificou-se que a fração volumétrica de grãos {001} planos paralelos à superfície 

de fratura de Charpy nas orientações estudadas é muito menor que os planos {011} e 

{112}. 

 

Figura 24. a) Figura de polo inversa do plano RD-TD; b) distribuição dos grãos {100} 

(em vermelho) no plano RD-TD (Sasidhar et al., 2017). 

Para compreender a variação das propriedades mecânicas de acordo com a 

direção de ensaio, foi feita uma análise 3D da textura através da distribuição de 

orientação, que é mostrada na Figura 25. Constatou-se que a menor tensão de 

escoamento encontrada na direção RD em relação à TD é causada pela formação da 

fibra RD (<110> paralelo à RD) junto ao componente {112}<110> da fibra RD e do 

componente <110> paralelo à ND.  
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Figura 25. a) distribuição da orientação em diferentes seções φ2 (plano RD-TD com 

eixo x da varredura paralelo à direção de laminação); b) seção φ2 = 45º; c) fração 

volumétrica de planos paralelos à superfície de fratura nas orientações RD e TD com 

ângulo limiar de ± 15º (Sasidhar et al., 2017). 

· Mesotextura (textura entre os grãos) 

A análise EBSD permite verificar o grau de orientação dos grãos, a 

característica do contorno de grão e também determinar o tamanho de grão de acordo 

com diferentes ângulos de desorientação. O tamanho de grão é determinado a partir 

da análise da mudança na orientação cristalográfica entre os pontos vizinhos da rede 

maiores que um ângulo mínimo pré-definido (Zhou e Wang, 2007). Deve-se atentar 

que o tamanho de grão metalográfico, que é aquele determinado através da 

caracterização microestrutural por meio da microscopia ótica tende a ser diferente, 

pois está técnica não é baseada na observação direta, mas no estudo das orientações 
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cristalográficas (Rancel et al., 2011). Pode-se encontrar um tamanho médio de grão 

pequeno via microscopia ótica e não conseguir explicar a baixa tenacidade de um 

determinado material cristalino. No entanto, caso existam muitos grãos com 

orientações mais próximas, isto é, com baixo contorno de grão, isso poderá ser 

observado através da análise EBSD e determinar o tamanho de grão efetivo.  

Bhattacharjee et al. (2004) determinaram o tamanho de grão efetivo de um aço 

microligado ao Nb para prever a tenacidade ao impacto do ensaio de Charpy. Neste 

trabalho, foram variados os parâmetros de laminação, pois segundo os autores, a 

laminação controlada envolve a uma deformação substancial da amostra na região 

intercrítica, que poderia resultar em grãos ferríticos que não foram completamente 

recristalizados e, portanto, a presença de contornos de baixo ângulo. Foi mostrado 

que o tamanho de grão metalográfico não é suficiente para a determinação da energia 

absorvida durante o ensaio e que o tamanho do grão efetivo considerando um limiar 

de 12º pode ser 100% maior que o tamanho de grão metalográfico. A escolha deste 

limiar foi feita com base na análise EBSD da orientação das facetas de clivagem, 

conforme mostrada na Figura 26a. Os ângulos de desorientação entre grãos foram 

medidos ao longo de 3 linhas desenhadas nesta figura, verificando-se que grãos a 

cerca de 12º podem ser eficientes no desvio da trinca. A Figura 26b mostra a figura 

de polo inversa para a direção normal analisada, verificando que as facetas de 

clivagem eram paralelas ao plano {100}.  

 

 

a) b) 

Figura 26. a) faceta de clivagem do aço processado por laminação controlada; b) 

figura de polo inversa das orientações detectadas na superfície de fratura 

(Bhattacharjee et al., 2004) 
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Novillo et al. (2005) também relataram a presença de alta concentração de 

contornos de baixo ângulo em aços processados termomecanicamente. 

Em aços microligados bainíticos foi mostrado em diferentes trabalhos 

(Gourgues et al., 2010; Nohava, 2002) que o aspecto microestrutural que controla a 

propagação da trinca por clivagem é o pacote cristalográfico, uma vez que somente 

contornos de alto ângulo do pacote bainítico (desorientação maior que 40º) podem 

eficientemente parar a propagação das microtrincas frágeis de clivagem. As trincas 

ignoram a existência de contornos de baixo ângulo, conforme mostrado por Kim et al. 

(2000). Uma desorientação de 10º não consegue notável desvio da trinca de clivagem. 

Outros autores mostraram que uma desorientação maior que 10-15º entre plano de 

clivagem {100}, que correspondem a dois pacotes bainíticos adjacentes, pode desviar 

a trinca consideravelmente (Mazancová et al., 2005).  

Rancel et al. (2011) verificaram o efeito do pacote cristalográfico bainítico na 

fratura de clivagem de aços de médio carbono. Os autores submeteram o aço a 

diferentes temperaturas de austenitização a fim de variar o tamanho do pacote 

bainítico. Verificou-se que o aumento da temperatura de austenitização eleva o 

tamanho do pacote da bainita. O pacote bainítico metalográfico apresentou um 

tamanho menor, cerca de um pouco mais de 1/3 do tamanho verificado por EBSD. Em 

conjunto com ensaios de Charpy, os autores verificaram que o critério que contola a 

propagação da trinca de clivagem é o tamanho do pacote cristalográfico medido por 

EBSD com critério de 15º de desorientação. 

Lambert-Perlade et al. (2004) também investigaram o bloqueio das microtrincas 

de clivagem em aços de alta resistência e baixa liga com matriz bainítica. As análises 

EBSD (Figura 27) confirmaram que a propagação da trinca de clivagem é controlada 

por contornos de alto ângulo dos pacotes cristalográficos.  
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Figura 27. Microtrincas de clivagem obtidas com ensaios de emissão acústica 

interrompidos. a) Superfície de fratura após proágação da trinca de fadiga com 

algumas indexações. b) Mapa EBSD da seção polida. As linhas finas e grossas 

denotam os contornos de baixo e alto ângulo, respectivamente. c) Micrografia 

eletrônica de varredura e análise da desorientação ao longo do trajeto da trinca 

mostrando o bloqueito das trincas em contornos de alto ângulo (mesma área da figura 

b) (Lambert-Perlade et al., 2004) 
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CAPÍTULO 3: MATERIAIS E MÉTODOS 

 

3.1 Materiais Utilizados 

 
 Neste trabalho foram utilizadas amostras de dois aços microligados, cuja 

composição química é apresentada na Tabela 3. Os teores de enxofre e fósforo foram 

mantidos abaixo de 0,002%p. Os aços foram recebidos na condição laminada a 

quente na forma de uma chapa com dimensões de 700 mm x 800 mm e espessuras 

de 12 mm (aço A) e 14 mm (aço B). Os parâmetros de laminação a quente utilizados 

na fabricação foram os mesmos. Este material foi fornecido pelo Centro de Pesquisa 

da ArcelorMittal Tubarão (AMT) localizada em Serra, Espírito Santo.  

 

Tabela 3. Composição química (% em peso) dos aços estudados neste trabalho 

Elemento químico Aço A Aço B 

C 0,041 0,087 

Si 0,189 0,067 

Mn 0,260 1,070 

Cu 0,277 0,012 

Ni 0,148 0,005 

Cr 0,461 0,028 

Mo 0,001 0,001 

Nb 0,096 0,030 

Al 0,034 0,031 

N 0,0040 0,0037 

Ti 0,01 0,001 

Ca 0,0047 0,0020 

Carbono equivalente 

(API 5L, 2004) 

0,0998 0,1449 
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3.2 Métodos  

 

 O fluxograma mostrado na Figura 28 apresenta a sequência da metologia 

utilizada para caracterizar a microestrutura, a subestrutura e as propriedades 

mecânicas, bem como as fraturas dos aços analisados.  

 

Figura 28. Fluxograma da metodologia utilizada neste trabalho.

Aços A e B

Caracterização Micro- e 

Substrutural

- Microscopia confocal
- Microscopia eletrônica de 

varredura
- Microscopia eletrônica de 

transmissão

Análise da Microtextura e da 

Mesotextura 

Difração por elétrons 
retroespalhados (EBSD)

Propriedades Mecânicas

- Ensaios de microdureza e 
dureza

- Ensaio de tração
- Ensaio de Charpy

- Ensaio de propagação de 
trinca em fadiga
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3.2.1 Caracterização Micro e Subestrutural 

A caracterização microestrutural foi realizada utilizando-se os microscópios 

confocal a laser (MC) OLYMPUS LEXT OLS4000, microscópio eletrônico de varredura 

(MEV) JEOL JSM-6460LV da COPPE/UFRJ e microscópios eletrônicos de 

transmissão (MET) TECNAI GF20 –FEG (LCE/UFSCAR) e JEOL JEM 2010 (IME). 

3.2.1.1 Preparação Metalográfica para MC e MEV 

Utilizou-se as etapas convencionais de preparação metalográfica: corte; 

embutimento a quente em baquelite; lixamento e polimento de 1 micron e 0,5 microns.  

Para revelar a microestrutura do aço estudado, bem como a morfologia das 

fases presentes e as impurezas, foi realizado o ataque químico com uma solução de 

Nital 2% (2 ml de HNO3 em 98 ml de álcool etílico 95%).  

3.2.1.2 Preparação Metalográfica para MET 

Inicialmente foi realizado o corte do material do material a fim de obter barras 

das amostras com seções quadradas de 5 mm x 5 mm. Posteriormente essas seções 

foram reduzidas a um diâmetro de 3 mm.  

A fim de obter 15 amostras na forma de discos de cada aço, foi realizado um 

afinamento intermediário através do corte com disco diamantado no MINITON 

STRUERS, o qual é capaz de obter amostras com espessuras menores que 1 mm. 

Em seguida, esta amostra foi lixada até adquirir espessura entre 70 e 100 microns.  

O afinamento final foi realizado através do polimento eletrolítico no aparelho 

Twin Jet Polishing Tenupol-5 da Struers. Utilizou-se como eletrólito uma solução de 

ácido perclórico (10%) e ácido acético (90%) a uma temperatura de aproximadamente 

-18ºC com nitrogênio líquido e corrente de 50 mA.  

 

3.3 Análise Microestrutural e Identificação de Fases 
 

Para obtenção de micrografias da microestrutura das amostras previamente 

atacadas foram utilizados o microscópio ótico confocal OLYMPUS LEXT OLS4000 e 

o MEV de marca Shimadzu, modelo SSX-550, além do MEV da marca JEOL, modelo 

JEOL JSM-6460LV. A microestrutura e subestrutura também foram analisadas por 

MET TECNAI GF20 –FEG (LCE/UFSCAR) e JEOL JEM 2010 (IME). As análises da 

composição química para identificação das fases e das partículas presentes foram 

feitas mediante o detector EDS acoplado ao MEV e ao MET.  
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3.2.1.3 Análise quantitativa do tamanho de grão e das partículas 

A medida do tamanho médio de grão metalográfico dos aços foi realizada com 

base na técnica do intercepto linear de Heyn descrita na norma ASTM E 112. Foram 

utilizadas 15 micrografias na contagem do tamanho de grão, as quais foram obtidas 

no microscópio ótico confocal. Em cada micrografia foram feitas 5 linhas de teste para 

medição dos tamanhos de grão no software ImageJ. A contagem foi feita utilizando 

linhas de teste na direção L (paralela à laminação/RD) e na direção T (transversal à 

direção de laminação/TD).  

3.2.1.4 Análise quantitativa da fração volumétrica das fases 

A determinação da fração volumétrica das fases foi realizada utilizando 15 

micrografias obtidas no microscópio confocal OLYMPUS OLS 4000 de cada amostra. 

Foi utilizado o método sistemático da contagem de pontos estabelecido pela norma 

ASTM E 562 com uma grade de 256 pontos. 

3.2.2 Análise da Microtextura e da Mesotextura 

A análise da microtextura e mesotextura foi realizada no MEV Philips XL30 

SFEG com câmera EBSD Hikari EDAX acoplada. As amostras foram seccionadas a 

baixa rotação utilizando um disco diamantado na cortadora MINITON Struers. Em 

seguida, foi realizado o embutimento a frio com resina epóxi de modo que o plano RD 

(direção de laminação) x TD (direção transversal à laminação) da seção intermediária 

pudesse ser analisado. As amostras foram lixadas utilizando as lixas de SiC de 240, 

320, 400, 600, 800 e 1200 mesh. O polimento foi realizado numa polidora automática 

em três etapas. Primeiramente foram executados polimentos com alumina em 

suspensão de 1 micron e 0,3 micron por 10 minutos cada. O polimento final foi feito 

com sílica coloidal de 0,05 microns por 24 horas.  

Os dados foram compilados utilizando o software OIM de onde foram extraídas 

as figuras de qualidade EBSD, figuras de polo inversa, mapas de orientação 

cristalográfica (com ângulo de tolerância de 15º), função de distribuição de orientação, 

grau de desorientação dos contornos de grão, mapa de contorno de grão e mapa de 

desorientação média Kernel. 



 

 
 

72 

3.2.3 Ensaios Mecânicos 

 A seguir são descritos os ensaios mecânicos que foram utilizados para a 

execução desta pesquisa. É importante ressaltar que os ensaios de tração, tenacidade 

à fratura e de propagação de trincas por fadiga foram executados na direção paralela 

e perpendicular à direção de laminação.  

3.2.3.1 Ensaios de Microdureza e Dureza Vickers 

Para os ensaios de dureza e microdureza Vickers foi utilizado o microdurômetro 

Shimadzu HMV-2. Em cada aço foi foram feitas 15 medições no plano RD (direção de 

laminação) x TD (direção transversal). Durante o ensaio de dureza e microdureza 

foram aplicadas respectivamente cargas de 0,24 N e 19,61 N por 10 segundos.  

 

3.2.2.3 Ensaio de tração 

Os ensaios de tração foram realizados na máquina universal de ensaios MTS 

810 250 kN com velocidade da máquina de 0,2 mm/min segundo a norma ASTM E8M-

16a nas direções L (longitudinal) e T (transversal). Foram utilizados 3 corpos de prova 

do tipo dog-bone (seção transversal retangular), cujas dimensões são apresentadas 

na Tabela 4 e na Figura 29.  

Tabela 4. Dimensões dos corpos de prova de tração do tipo dog bone 

Parâmetro Dimensão (mm) 

G 25 ± 0,1 

A 32 (mín.) 

L 100 (mín.) 

W 6 ± 0,1 

B 30 (mín.) 

T 6,25 

C 10 (aprox.) 

R 6 (mín.) 
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Figura 29. Corpo de prova de tração do tipo dog bone (ASTM E8) 

Vale ressaltar que este ensaio foi essencial para dar início aos ensaios 

mecânicos descritos posteriormente, visto que as propriedades mecânicas 

determinadas através deste ensaio são necessárias para definir os parâmetros 

utilizados na máquina de ensaios dinâmicos. 

3.2.3.2 Ensaio de Impacto Charpy 

Os ensaios de impacto Charpy foram realizados na máquina de ensaio de 

impacto RKP 450 Hammer Zwick/Roell do Laboratório de Testes Mecânicos da 

ArcellorMittal Tubarão, seguindo a norma E23-12c. Foram utilizados corpos de prova 

retirados na direção transversal com entalhe V (CVN 10 mm x 10 mm x 55 mm) na 

direção de laminação.  

O resfriamento das amostras foi realizado no equipamento GLACIER de marca 

Thermo Scientific da Serie G50 Ultra-Low Refrigered Circulators. Foram utilizados 

como meios de resfriamento o álcool etílico 95% PA e nitrogênio líquido. Durante o 

resfriamento, as amostras serão imersas no meio refrigerante a temperatura do ensaio 

durante, no mínimo, 10 minutos para atingir a temperatura do ensaio. Os corpos de 

prova para o ensaio de 20ºC não serão imersos no álcool, pois esta será a temperatura 

ambiente aproximada. Para cada temperatura, foram realizados 3 ensaios.  

Após o ensaio as superfícies de fratura dos corpos de prova foram analisadas 

no microscópio eletrônico de varredura JEOL JSM 7100F.  

 

3.2.2.4 Ensaios de propagação de trincas por fadiga 

A taxa de propagação de trinca foi obtida através da obtenção das curvas de 

taxa de crescimento da trinca (da/dN) versus variação da intensidade de tensão (∆K) 

geradas por intermédio de ensaio de fadiga (carregamento cíclico) de acordo com a 

norma ASTM E647 – 15e1. Foram utilizados corpos de prova C(T), cujas dimensões 

são apresentadas na Figura 30 e detalhes do entalhe são apresentados na Figura 31. 

É válido ressaltar que nestes corpos de prova foi realizado um pré-trincamento por 
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fadiga segundo a norma ASTM E1820. Após a trinca ter adquirido aproximadamente 

14 mm, iniciou-se o ensaio de propagação de trinca por fadiga com carga máxima 

igual a 5000 N e uma razão de tensão igual a 0,1. De cada aço, foi realizado o ensaio 

em um corpo de prova nas orientações T-L e L-T, sendo que a primeira letra indica o 

eixo de aplicação de carga e a segunda direção do entalhe.  

  

Figura 30. Corpo de prova Compact Tension C(T). W = 50 mm, B = 6,25 mm. 

 
Figura 31. Detalhes do entalhe dos corpos de prova C(T) 

 

A execução dos ensaios foi feita a partir do segundo estágio da curva de Paris 

até a fratura numa máquina de ensaios dinâmicos servo-hidráulica da marca MTS, 

modelo 810.23M do Laboratório de Ensaios Estruturais da Divisão de Sistemas 

Aeronáuticos do Instituto de Aeronáutica e Espaço. A amplitude utilizada foi constante, 
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a frequência  de 20 Hz  e onda de forma senoidal. A aquisição dos dados foi realizada 

por um software específico. A medida da abertura e do comprimento da trinca foi 

medida por um extensômetro clip gage MTS 63202F-20, conforme mostra a Figura 

32. 

 

Figura 32. Montagem dos ensaios de propagação de trinca por fadiga.  

 



 

 
 

76 

 Durante o ensaio o tamanho da trinca foi monitorado e obtido indiretamente 

pelo método compliance. O tamanho da trinca do corpode de prova do tipo CT foi 

estimado por meio da Equação (7) (ASTM E399, 2012).    

 

 Y
j = KS;;; 5 MSZ;;ck' 2 KlSKZQck1 5 KQ4SZZKc km 2 nQLSLMMcko 5 KZKMSpQKckq (7) 

 

Sendo:  

 k = K
K 2'rstuvdT

 
(8) 

 

Onde: 

E’ é o módulo de elasticidade 

V é o coefiente de Poisson; 

Vm é o deslocamento de abertura da boca da trinca; 

P é a carga alicada; 

Vm/P é a incliniação da curva versus deslocamento COD, obtida durante o ensaio. 

 

 Após determinação do tamanho da trinca, foi calculado o fator intensidade de 

tensão por meio da Equação (9) (ASTM E647,2015). 

 

 $ = T
'_ujw x Yjy (9) 

 

Sendo:  

 

 

w x Yjy = 'x4 2
Yjy z;Snnp 2 MSpMc Yj 5 KlSl4 x Yjy1 2 KMSQ4 x Yjym 5 ZSp x Yjyo{

xK 5 YjymC1
 (10) 

 

e a variação do fator intensidade de tensão, |$, igual a: 
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 |$ = $dáe 5 $dí- (11) 

 

Onde: 

$dáe e $dí- correspondem aos fatores intensidade de tensão máximo e mínimo, 

respectivamente.  

 

 O grau de fechamento da trinca foi calculado pela Equação (12).  

 k = ]$+,,
]$  

(12) 

 

Sendo a variação do fator intensidade de tensão efetivo ]$+,, igual a: 

 ]$+,, = $dáe 5 $a} ='T~á� 5 Tb�_uj  
(13) 

Onde: 

$a} é o fator intensidade de tensão que a trinca começa abrir; 

Tb� é igual a carga de fechamento da trinca. 
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CAPÍTULO 4: RESULTADOS E DISCUSSÃO 

4.1 Caracterização Microestrutural e Substrutural  

4.1.1 Microscopia Confocal 

Na Figura 33 a-c são apresentadas micrografias obtidas do aço A nos planos 

ND-TD, ND-RD e RD-TD, respectivamente. Pode-se observar que a microestrutura é 

predominantemente ferrítica com a presença de cementita e outros precipitados e 

inclusões como partículas de segunda fase. Não é observado um alongamento severo 

dos grãos, sendo este apenas perceptível na direção RD na Figura 33b. A ausência 

de bandeamento da microestrutura indica baixa segregação de alguns elementos 

como C e Mn durante a solidificação no lingotamento contínuo (Krauss, 2017). Isso 

pode estar associado ao fato de que esses elementos estão presentes num teor baixo.  

Uma vez que o material foi submetido a um processo de laminação a quente, 

não foi observado o alongamento preferencial de muitos grãos em uma direção. 

Segundo Novikov (1978), esta característica é prevista para materiais que sofreram 

recristalização dinâmica, enquanto na recuperação dinâmica os grãos se tornam 

alongados. É ainda possível encontrar subgrãos equiaxiais. Segundo o mesmo autor, 

isso se deve ao processo de repoligonização. Como algumas regiões iniciam a 

recristalização antes, sofrem o encruamento e recuperação dinâmica.  

Como na maioria dos casos, a deformação durante o processamento é 

heterogênea e, devido à mudança da orientação dos cristais durante esta deformação, 

regiões com diferentes orientações são desenvolvidas dentro do grão original. 

Consequentemente, na microestrutura do aço A foram encontradas regiões apontadas 

com uma seta onde houve a subdivisão do grão formando subcontornos.  

É preciso ressaltar ainda que, embora a austenita tenha baixa energia de falha 

de empilhamento, o que favoreceria principalmente a recristalização, outros fatores 

devem ser considerados para entender a formação de subgrãos. São eles: baixo teor 

de soluto, a alta deformação e a temperatura de processamento (Humpreys e 

Hatherly, 2004). Além disso, deve-se considerar que a presença de precipitados que 

inibem a recristalização acaba favorecendo o processo de recuperação dinâmica, uma 

vez que tratam-se de processos concorrentes.  
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Figura 33. Microestrutura (MC) do aço A nos planos a) ND – TD; b) ND – RD; c) RD 

– TD.  

Na Figura 34 a-c é mostrada a microestrutura do aço B nos planos ND-TD, ND-

RD e RD-TD, respectivamente. Verifica-se que a microestrutura é constituída 

principalmente de ferrita poligonal (PF), quase poligonal (QPF) e também ferrita 

acicular (AF). Em algumas regiões, a cementita concentrou-se em pequenas bandas 

alinhadas principalmente nos contornos da ferrita poligonal e quase poligonal, 

evidenciando a segregação de carbono (como indicado na  Figura 34 a). A ausência 

de alongamento dos grãos de ferrita em determinadas regiões indica a ocorrência do 

processo de recristalização dinâmica, conforme já mencionado.  
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Figura 34. Microestrutura (MC) do aço B nos planos a) ND – TD; b) ND – RD; c) RD 

– TD. 

Ao comparar a microestrutura dos dois aços, nota-se que no aço B houve 

favorecimento da formação de produtos de temperaturas de transformação mais 

baixas, como a ferrita acicular. Já no aço A, verificou-se que a microestrutura é 

constituída de uma combinação de grãos ferríticos poligonais e quase poligonais com 

menor fração de partículas de segunda fase.  A formação de produtos de temperatura 

de transformação mais baixas, como da ferrita acicular, já foi atribuída por outros 

autores à presença de manganês (Evans e Bailey, 1997; Farrar e Harrison, 1987). 

Este efeito pode ser associado à diminuição da temperatura na qual ocorre a 

transformação da austenita para ferrita em decorrência da estabilização da austenita 

(Totten, 2007). Embora Farrar e Harrison (1987) tenham verificado que o manganês 

em solução sólida suspende a formação de ferrita acicular e perlita, Chai et al. (2014) 

e Wang et al. (2018) encontraram que a formação de zonas empobrecidas em 
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manganês ao redor das inclusões favorece a formação de ferrita acicular. A 

microestrutura encontrada no aço A se assemelha a de um aço de baixo teor de 

manganês (0,03-0,06%p.) e nióbio (0,1-0,5%p.) desenvolvido pela ArcelorMittal para 

aumentar a resistência ao trincamento induzido pelo hidrogênio de aços API 5L x52 

(Nayak et al., 2008).  

Na Figura 35 pode-se comparar o tamanho de grão ferrítico metalográfico dos 

dois aços nas direções RD e TD. Pode-se observar que o aço A tem menor tamanho 

de grão ferrítico, indicando que provavelmente tanto os processos de recristalização 

dinâmica como crescimento de grão foram mais limitados neste aço. A partir dos 

tamanhos médios de grãos, foram determinados os tamanhos de grãos ASTM 

mostrados na Figura 36.  

 

Figura 35. Tamanho de grão médio dos aços A e B 

 

Figura 36. Tamanho de grão ASTM dos aços A e B 
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A análise da fração volumétrica de partículas de segunda fase de cada aço é 

mostrada na Figura 37. Observou-se que o aço A apresenta maior fração volumétrica 

de fração volumétrica de ferrita, enquanto o aço B apresenta maior fração volumétrica 

de partículas de segunda fase.  

 

Figura 37. Fração volumétrica de partículas de segunda fase para os aços A e B. 
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4.1.2 Microscopia Eletrônica de Varredura 

· Aço A 

Na Figura 38 a e b são mostradas imagens de elétrons secundários do aço A. 

Constatou-se baixa fração volumétrica de partículas de segunda fase, já verificada por 

microscopia confocal. A Figura 38b é uma área representativa da microestrutura onde 

foi realizada microanálise EDS das regiões dos pontos 1-4. Os pontos 1-3 estão 

situados sobre precipitados nos contornos de grão ferrítico, enquanto o ponto 4 

encontra-se sobre a matriz. Embora tenha-se escolhido regiões distintas, conforme 

pode-se observar nos espectos referentes a estes pontos na Figura 39, constatou-se 

a presença dos mesmos elementos, indicando que a matriz de Fe-α (CCC) apresenta 

C, Cr, Ni e Si.  

  
Figura 38. Micrografia do aço A em menor (a) e maior (b) aumento 

 

  

  
Figura 39. Espectros da microanálise EDS dos pontos mostrados na Figura 38. 
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Na Figura 40 é mostrada outra imagem de elétrons secundários e espectos da 

microanálise EDS realizada sobre os pontos 1-5. Observou-se novamente que não 

houve variação dos elementos presentes nas regiões tanto dos precipitados como da 

matriz. Isso mostra que a técnica utilizada não é a mais recomendada para tal análise 

neste caso. Provavelmente, estes precipitados tratam-se de cementita ou carbeto de 

cromo.  

 
 

 
 
 
 

 

  

  
Figura 40. Micrografia do aço B (a) e os respectivos espectros dos pontos 1-5. 

 

· Aço B 

Nas imagens de elétrons secundários da Figura 41 observa-se  que a 

microestrutura do aço B é constituída de ferrita poligonal, quase-poligonal e acicular, 

além de grãos de perlita. Também verificou-se que a fração volumétrica de partículas 

de segunda fase é maior. Desta forma, foi ampliada uma região representativa da 

microestrutura (assinalada da Figura 41b) para observação e microanálise química 

EDS das partículas presentes.  
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Figura 41. Micrografias do aço B em menor (a) e maior (b) ampliação 

 

A imagem de elétrons secundários desta região e os espectros de microanálise 

EDS dos pontos 1-3 são mostrados na Figura 42. Como as partículas são muito 

pequenas, não foi possível determinar os principais elementos que as constituem. 

Além de Fe, Cr, Ni e Si, verificou-se a presença de manganês em todos os espectos 

devido ao maior teor deste elemento no aço. 

 

 

 
 
 
 

 

  
Figura 42. Micrografia do aço B (a) e os respectivos espectros dos pontos 1-3. 
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4.1.3 Microscopia Eletrônica de Transmissão  

· Aço A 

Na Figura 43 são mostradas micrografias STEM de imagens em campo claro 

(a, c, e) e sua correspondente imagem em campo escuro (b, d, f) com baixos e 

grandes aumentos. É possível observar nestas imagens que a microestrutura nesta 

região é constituída de grãos e subgrãos de ferrita com pequenos precipitados 

dispersos. Verificou-se que, em geral, o aço apresenta subestrutura com baixa 

densidade de discordâncias, indicando a ocorrência de recristalização dinâmica. 

A região delineada da Figura 43a foi ampliada, obtendo-se a micrografia da 

Figura 43c. Nela, pode-se observar subgrãos e a presença de partículas nanométricas 

dispersas principalmente dentro dos grãos ferríticos e que houve pouca precipitação 

nos contornos e subcontornos da ferrita (seta).  

Uma área representativa da subestrutura no interior de um subgrão é 

apresentada na Figura 43e. Pode ser verificado que, além das partículas 

nanométricas, também estão presentes linhas de discordâncias livres na matriz.  
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Figura 43. Imagens em campo claro (a, c, e) e campo escuro (b, d, f) da microestrutura 

e substrutura do aço A com baixos e grandes aumentos. Observa-se grãos e subgrãos 

da ferrita, partículas nanométricas e linhas de discordâncias livres.  

    a)     b) 

    c)     d) 

e)     f) 



 

 
 

 
 

88 

Uma região de outra amostra do aço A mostrando esta microestrutura é 

apresentada nas micrografias da Figura 44. Na Figura 44a tem-se uma imagem em 

campo claro da microestrutura com baixo aumento destacando os grãos e subgrãos 

da ferrita. Na Figura 44b apresenta-se uma imagem com aumento maior da área 

indicada na Figura 44a, na qual se observam pequenas partículas elipsoidais (círculo 

B) e as discordâncias livres na matriz. A micrografia da Figura 44c é uma imagem em 

campo escuro da área do círculo A da Figura 44d, obtida com o spot indicado na figura 

de difração da Figura 44d. Esta figura de difração sobre a área A mostra a incoerência 

das partículas. 

 
 

 

  
Figura 44. (a) grão e subgrãos de ferrita; (b) pequenas partículas e discordâncias; (c) 

imagem em campo escuro da área A; (d) figura de difração da área A com spot 

utilizado para imagem (c).   

 

Na Figura 45 são mostrados dois precipitados elipsoides cuja composição 

química foi investigada. Foi feita microanálise EDS pontual sobre estes precipitados, 

apontados pelos números 1 e 2. Para fins comparativos, também foi feita microanálise 

sobre a matriz, representada pelo número 3. Ao comparar os espectros respectivos a 

estas microanálises na Figura 46, verificou-se que estes precipitados, que possuem 

tamanhos menores que 50 nm, são ricos em Nb e Ti. Segundo Vervynckty et al. 
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(2009), precipitados como Fe2Nb, Nb2C, Fe3Nb3C são regularmente encontrados em 

aços inoxidáveis, mas nunca foi relatada sua presença em aços microligados. Os 

precipitados encontrados tratam-se provavelmente de carbetos, nitretos ou 

carbonitretos destes elementos.  

 

Figura 45. Imagem de TEM em campo claro correspondendo a precipitados 
elipsoides e matriz ferrítica. 

 

 

 

 

Figura 46. Espectros da microanálise das áreas apresentadas na Figura 45. 

  

a) Ponto 1 

b) Ponto 2 

c) Ponto 3 
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Na Figura 47 são mostradas partículas com morfologia irregular. Conforme 

pode ser observado na micrografia de campo escuro, o contraste das partículas é 

diferente, indicando que são ricas em diferentes elementos. A microanálise EDS 

pontual de 1 e 2 é mostrada na Figura 48. Em ambas se encontrou altos picos de Fe 

e Si. A maior partícula também possui S e Ca, tratando-se de uma inclusão não 

metálica de sulfeto de cálcio. Já a menor partícula é rica em Nb e Ti.  

  
Figura 47. Imagens de STEM de partículas de segunda fase irregulares em campo 
claro (a) e campo escuro (b). 
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Figura 48. Espectros da microanálise EDS dos pontos da Figura 47 a) ponto 1; b) 

ponto 2. 

 

Para analisar a distribuição dos principais elementos de liga e microliga na 

microestrutura deste aço foi realizado um mapeamento elementar por dispersão de 

raios X. Na Figura 49 pode-se observar a presença de muitos precipitados elipsoidais. 

O mapeamento (Figura 49 b-d) mostra que os elementos Fe, Cr e Si encontram-se 

distribuídos homogeneamente por toda microestrutura e que os precipitadots 

nanométricos são ricos principalmente em Nb e Ti, tratanto-se provavelmente de 

carbetos, nitretos ou carbonitretos destes elementos.  Previamente já foi mostrado que 

o TiN age como embrião para formação do NbC (Craven et al., 2010, Hong et al., 

2002).  

a) Ponto 1 

b) Ponto 2 
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a) b) Fe c) Cr 

   
d) Ti e) Nb f) Si 

Figura 49. Mapeamento elementar por dispersão de raios X 

 

Com relação à orientação cristalográfica destes precipitados com a matriz, 

pode-se dizer que são incoerentes. Isto foi verificado de acordo com as figuras de 

difração de área selecionada obtidas na matriz contendo estas partículas, conforme 

mostrado na Figura 50.  
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Figura 50. Imagem em campo escuro em regiões contendo nanoprecipitados (a e c) e 

suas respectivas figuras de difração (b e d).  

 

 Na Figura 51 são mostradas imagens de campo escuro evidenciando outras 

partículas. A partir das figuras de difração obtidas com o feixe alinhado à direção [111] 

mostrada na Figura 52, verificou-se que relação cristalográfica destas partículas com 

a matriz ferrítica é de incoerência.  

 

  
a) Spot 01 b) Spot 02 

Figura 51. Imagens em campo escuro referentes aos spots 1 e 2 da figura de 

difração (Figura 52). 
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    c)     d) 
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Figura 52. Figura de difração com feixe alinhado à direção [111] (a) e indexação dos 

spots da matriz ferrítica (b) 
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· Aço B 

Na Figura 53 são mostradas micrografias STEM em campo claro (a, c) e campo 

escuro (b, d) do aço B. Observou-se que a microestrutura apresenta grãos e subgrãos 

ferríticos com densidade de discordâncias distinta.  

A Figura 53c apresenta em maior magnitude a região indicada na  Figura 53a. 

Nela observou-se que o subgrão apresenta alta densidade de discordâncias, sendo 

algumas dispostas  em paralelo por estarem deslizando no mesmo plano e o 

empilhamento das mesmas no subcontorno apontado pela seta, o que poderia indicar 

alta desorientação do subcontorno. A fim de investigar a distribuição dos elementos 

nesta região, foi obtido o mapeamento EDS da Figura 54. Verificou-se um precipitado 

rico em cromo e outro com morfologia globular que se trata, na verdade, de um duplex 

contendo sulfeto de manganês na região inferior e Nb na região superior.  

Torkamani et al. (2018) estudaram o efeito de elementos de terras raras em 

aços microligados, verificando que, no aço sem adição destes, o nióbio é acumulado 

ao redor das partículas de manganês. Neste trabalho é mostrado que o baixo teor de 

manganês (0,26%p.) utilizado no aço A reduz significativamente este efeito, uma vez 

que não foram encontradas partículas de sulfeto de manganês contendo nióbio. Essas 

partículas agem como sítios preferenciais para nucleação de precipitados de nióbio. 

Desta forma, a redução de Mn garante que sejam formados precipitados ricos em 

nióbio livres, tais como NbC e NbCN e outros carbetos e carbonitretos complexos 

contendo outros elementos microligantes como Ti, que são responsável pelo refino do 

tamanho de grão ferrítico.  
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Figura 53. Micrografias de STEM em campo claro (a-c)  e campo escuro (b-b). 
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a)  b) Fe c) Cr 

   
d) Mn e) S f) Nb 

Figura 54. Micrografia em campo escuro (a) e mapeamento de raios X característicos 

(b-f). 

 

Na Figura 55 é mostrada uma região contendo partículas de segunda fase com 

diferentes morfologias. Foi realizada microanálise EDS sobre as áreas 1-4, que são 

mostradas em maior aumento na Figura 56.  

  
Figura 55. Micrografias STEM em campo claro (a) e campo escuro (b) 
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a) Ponto 1 b) Ponto 2 c) Ponto 3 d) Ponto 4 

Figura 56. Micrografias em campo escuro (TEM) das partículas apontadas na Figura 

55 

O espectro do ponto 1 é apresentado na Figura 56. Verificou-se altos picos de 

Fe e Si. Estes elementos estão presentes em toda matriz conforme apresentado na 

análise por mapeamento EDS, indicando que a partícula analisada provavelmente 

trata-se de carbeto de ferro – cementita.  

  

Figura 57. Espectro da ponto 1 da Figura 55 

 

No ponto 2 encontra-se um precipitado elipsoide com diferentes contrastes 

entre as regiões central e periférica. Foi verificado alto pico de Mn, além de Nb. 

Certamente a região central é mais rica em manganês que, por apresentar menor 

número atômico em relação ao nióbio, aparece mais escura. Já a região periférica é 

mais rica em nióbio.  
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Figura 58. Espectro do ponto 2 da Figura 55 

 

O precipitado do ponto 3 apresenta morfologia de bastonete e, conforme mostra 

o espectro da Figura 59, são formados dos mesmos elementos do precipitado do 

ponto 2, mas não existe contrastre entre as regiões periférica e central.  

 

 

Figura 59. Espectro do ponto 3 da Figura 55 

 

A área 4 apresenta um precipitado irregular. Conforme pode ser visto na Figura 

60, ele contem principalmente Nb e Mn. 
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Figura 60. Espectro do ponto 4 da Figura 55 

 

Na Figura 61 são mostrados alguns precipitados nanométricos encontrados no 

interior da ferrita. Foi realizada microanálise EDS sobre os precipitados assinalados 

na micrografia. Com maior aumento, os precipitados que foram analisados podem ser 

observados individualmente na Figura 62. 

  
Figura 61. Micrografias STEM em campo claro (a) e campo escuro (b)  

   

 

 
a) Ponto 1 b) Ponto 2 c) Ponto 3  d) Ponto 4 

Figura 62. Micrografias em campo escuro (TEM) das partículas apontadas na Figura 

61. 
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Nas Figuras 63-66 são mostrados os espectros dos pontos 1-4 das Figuras 63 

e 64. Conforme pode ser observado, o precipitado do ponto 1 é rico em Mn e Nb. Os 

precipitados dos pontos 2 e 3 tratam-se de sulfetos de manganês contendo nióbio e 

titânio. No precipitado do ponto 3 ainda foi observado um baixo pico de cálcio. Já o 

precipitado do ponto 4, apesar de conter Mn, Nb e Ti, não apresenta S, não tratando-

se de um sulfet.  

 

 

Figura 63. Espectro do ponto 1 da Figura 61 

 

Figura 64. Espectro do ponto 2 da Figura 61 

 

Figura 65. Espectro do ponto 3 da Figura 61 
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Figura 66. Espectro do ponto 4 da Figura 61 

 

A partir das análises realizadas confirmou-se o acúmulo de Nb nas partículas 

de sulfeto de manganês. Além de reduzir o refino do tamanho de grão ferrítico 

promovido pelo nióbio no aço B e favorecer a formação de produtos de temperaturas 

de transformação mais baixas, o maior teor de manganês forma sulfetos, que atuam 

como sítios para formação de trincas devido ao trincamento induzido pelo hidrogênio 

(Mohtadi-Bonab e Eskandari, 2017) e tende a causar segregação central, conforme já 

relatado por outros autores (Mendoza et al., 2012).  

A Figura 67 mostra imagens em campo claro (a), campo escuro (b) e difração 

da área selecionada (c). Esta micrografia mostra uma região próxima a um contorno 

de grão apresentando discordâncias e partículas de segunda fase. A figura de difração 

mostra incoerência das partículas de segunda fase analisadas.   
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Figura 67. Imagem em campo claro (a); campo escuro (b) e figura de difração de área 

selecionada (c). 
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4.2 Difração de elétrons retroespalhados (EBSD) 

4.2.1 Análise da Microtextura dos aços A e B 

Na Figura 68 são mostradas respectivamente as imagens de qualidade EBSD 

dos aços A e B utilizados para análise EBSD. Pode-se observar que a preparação das 

amostras foi efetiva e que os contornos de grãos estão bem definidos.  

As figuras de polo inversa retiradas do plano RD-TD são apresentadas na 

Figura 69. Observou-se baixa densidade de direções <001>||ND (cor vermelha) tanto 

no aço A como no aço B. 

 

 

Figura 68. Imagens de qualidade EBSD do aço A (a) e B (b). 
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Figura 69. Figura de polo inversa do plano RD-TD do aço A (a) e B (b) 

 

As Figuras 70 e 71 apresentam figuras de polo inversa que apontam para as 

orientações predominantes nos eixos ND, RD e TD do aço A e B, respectivamente. 

Na Tabela 1 são apresentadas as direções cristalográficas predominantes dos grãos 

encontrados nos eixos ND, RD e TD para os dois aços determinadas segundo as 

figuras de polo inversa. Verificou-se a predominância das direções <111> e <101>, 

respectivamente, nos eixos ND e RD dos dois aços analisados. Já no eixo TD, as 

direções <111> foram predominantes no aço A, enquanto no aço B encontrou-se um 

maior número de direções <112>. 
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Figura 70. Figuras de polo inversa das direções ND, RD e TD do aço A 

 

 

 

Figura 71. Figuras de polo inversa das direções ND, RD e TD do aço B 

 

Tabela 5. Direções cristalográficos predominantes dos grãos paralelos aos eixos ND, 
RD e TD. 

 
Eixo 

Direção cristalográfica predominante 
Aço A Aço B 

ND <111> <111> 
RD <101> <101> 
TD <111> <112> 

 

Os gráficos da Figura 72 mostram o volume total de direções cristalográficas 

detectadas paralelas aos eixos ND, RD e TD nos aços A e B a partir de um mapa de 

direções cristalográficas com grau de tolerância de 15º. A divergência entre os dados 

encontrados na figura de polo inversa e neste gráfico se deve ao grau de tolerância 

utilizado.   
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Foi possível verificar que no aço A as direções <001> e <111> são 

predominantes na direção paralela ao eixo TD. A fração volumétrica de grãos 

contendo direções <101> é maior na direção paralela ao eixo RD.  

Já no aço B é observado que a fração das direções <101> foi menor em todos 

os eixos em relação ao aço A. No entanto, do mesmo modo, as direções <101> são 

predominantes na direção paralela ao eixo RD, enquanto no eixo TD o volume de 

direções <001> foi superior em relação aos outros eixos. Previamente foi relatado por 

alguns autores (Joo et al., 2014) que a presença mais pronunciada de <110>||RD 

aumenta a resistência na direção paralela à TD.  

 

  
a) b) 

Figura 72. Volume (%) de direções paralelas ao eixo ND, RD e TD (15º de tolerância). 

 

Nas Figuras 73 e 74 são mostradas as funções de distribuição de orientação 

no espaço de Euler para diferentes seções equidistantes de Φ2. As seções Φ2  = 0º e 

Φ2 = 45º com as notações de Bunge encontradas para os aços A e B são mostradas 

nas Figuras 75 e 76, respectivamente.  
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Figura 73. Transformação da textura na seção Φ2 da função de distribuição de 

orientações cristalográfica do aço A varrido no plano RD-TD escaneado com eixo x 

paralelo à 0º da direção RD. 

 

 
 
 
 
 
 
 

 

Figura 74. Transformação da textura na seção Φ2 da função de distribuição de 

orientações cristalográfica do aço B varrido no plano RD-TD escaneado com eixo x 

paralelo à 0º da direção RD.  
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Na seção Φ2 = 0º do aço A foi observada a formação da fibra teta <001>||ND e 

a existência do componente de textura {001}<110>, proveniente da transformação do 

componente cubo da austenita recristalizada (Suwas e Ray, 2014). Os componentes 

de maior intensidade neste aço na seção Φ2 = 0º foram {011}<311> e {011}<011>, 

componentes da fibra σ <011>||ND. No outro aço, mas na mesma seção, verificou-se 

maior intensidade do componente {011}<311> e mais baixa intensidade de 

componentes da fibra teta <001>||ND.  

 

  
Figura 75. Função de distribuição de orientações cristalográficas nos aços A (a) e B 

(b). Seção Φ2 =0º 

 

Na seção Φ2 = 45º (Figura 76) foram observados componentes da fibra � 

<110>||RD. Esta seção é importante por mostrar componentes de laminação e 

recristalização relevantes. Por se encontrar no estado plano de deformação, a placa 

sofre pouca deformação na direção TD comparada com as deformações nas direções 

RD e ND e, com -exceção das superfícies, a deformação de cisalhamento é quase 

insignificante. Consequentemente, a fibra α é comumente encontrada após laminação 

convencional juntamente com uma fibra � relativamente forte (Joodaki et al., 2017, 

Sanjari et al., 2016).  

Nos aços A e B observou-se maior intensidade do componente {111}<110>, 

pertencentes à fibra α. Alguns autores associam este componente de textura à 

recristalização (Haldar et al., 2008), mas outros já mostraram que esta orientação 

torna-se dominante devido ao fenômeno de recuperação (Gazder et al., 2011). Nesta 

ão d
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mesma fibra, foram encontrados outros componentes de relativa intensidade no aço 

A, são eles: {233}<110>, {332}<110> e {311}<110>. Os componentes {223}<132>, 

{111}<011> e {331}<123> mostraram maior intensidade no aço A em comparação ao 

aço B. Xiao et al. (2012) observou que {111}<110> gira ao redor da direção RD e 

gradualmente aproxima-se de {112}<110> com o aumento da deformação. 

Ainda nesta seção, foi possível verificar a presença do componente Latão nos 

dois aços. Paralelos ao eixo TD do aço B foram verificados os componentes 

{111}<112> e {554}<225>. O primeiro componente é referenciado como textura de 

recristalização (Humpreys e Hatherly, 2004), enquanto o segundo indica a deformação 

da ferrita e é benéfico para ductilidade e também tenacidade do aço (Sasidhar et al., 

2017). Já no aço A, paralelo ao eixo TD, foi encontrada a orientação Goss {001}<001>. 

O significado da formação de cada orientação é bastante contraditório e precisa ser 

associado a outras análises para melhor entendimento. A presença do componente 

de textura latão transformado {554}<225> é considerado por Haldar et al. (2008) como 

um componente de textura proveniente da transformação da textura do latão 

�KK;}�KKK�� devido à deformação da austenita. No entanto, Rollett et al. (2017) 

consideram que em aços baixo carbono a orientação {554}<225> é desenvolvida na 

fibra � no início do ciclo de recozimento e subsequentemente cresce com a diminuição 

das orientações {111}<110>.  

  
Figura 76. Função de distribuição de orientações cristalográficas nos aços A (a) e B 

(b). Seção Φ2 =45º. 

 

a) b) 



 

 
 

 
 

111 

4.2.2 Análise da mesotextura dos aços A e B 

A Figura 77 mostra o mapa de grãos realçado com cores segundo o tamanho 

de grão. Foi verificado que, embora os tamanhos médios de grãos metalográficos dos 

dois aços tenham sido próximos, o tamanho médio de grão efetivo (EBSD) do aço B 

foi maior. A fração dos ângulos de desorientação dos dois aços apresentada na Figura 

78 ajuda a compreender melhor este resultado. Conforme pode ser observado, a 

fração de contornos de baixo ângulo no aço A é menor.  

 

 

 
Figura 77. Mapa de grãos segundo tamanho de grão apresentado no histograma do 

tamanho de grão para o aço A (a) e B (b).  
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Figura 78. Histograma da desorientação entre os grãos. 

 

Na Figura 79 é mostrado o mapa de contorno de grão para os aços A (a) e B 

(b). Os contornos de baixo ângulo e alto ângulo (>15º) podem ser observados (preto). 

Nota-se maior densidade de contornos de baixo ângulo no aço B, principalmente com 

grau de desorientação entre 1º e 5º (verde). Foi determinado que o comprimento de 

contornos de alto ângulo por metro quadrado nos aços A e B foram 5,5 x 105 m/m² e 

4,5 x105 m/m², respectivamente.  

A partir desses resultados, pode-se afirmar que a menor fração de Mn e C 

associada ao maior teor de Nb resultou em grãos ferríticos mais finos no aço A. A 

formação de ferrita de morfologias poligonal e quase poligonal pode ser explicada pelo 

fato de que o nióbio, por ter alta afinidade com o carbono, inibe a nucleação da bainita 

nos contornos da austenita (Huang et al., 2018). Em conjunto com o Ti, ainda são 

formados (Ti, Nb)(C, N) durante a temperatura de encharque que dificultam o 

crescimento da austenita e, consequentemente, a nucleação intragranular da ferrita 

acicular (Luton e Dorvel, 1980; Kuziak et al. (1995); Kwon e DeArdo, 1991; Novillo et 

al., 2005). Desta forma, a inibição da formação da ferrita acicular não estaria 

relacionada somente à diminuição do teor de Mn, como foi mencionado anteriormente 

neste trabalho. Na verdade, também seria decorrência da introdução destes 

elementos que, por reduzir o tamanho de grão austenítico, estariam favorecendo a 
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nucleação intragranular e, consequentemente, outros produtos de transformação da 

austenita, tal como a ferrita poligonal.  

  

  
Figura 79. Mapa dos contornos de ângulo segundo o grau de desorientação entre os 

grãos do aço A (a) e B (b).  

 

A Figura 80 mostra a desorientação média Kernel (KAM) obtida via EBSD 

associada à desorientação menor que 5º. A densidade de discordância pode ser 

estimada através da análise dos gradientes de desorientação dentro de uma 

determinada região (Calcagnotto et al., 2009). As cores verdes representam grãos 

deformados, isto é, com maiores valores de desorientação média de Kernel. Não foi 

verificada relação entre a orientação cristalográfica encontrada na figura de polo 

inversa e a energia armazenada neles. Já no aço B observou-se diferenças entre as 

morfologias da ferrita, sendo encontrada maior quantidade de energia armazenada, 

densidade de discordâncias e contornos de baixo ângulo na região contendo ferrita 

acicular. Além das placas lenticulares da ferrita acicular, que tem contorno de alto 

ângulo, Gouguers et al. (2000) também relataram a presença de contornos de baixo 

ângulo no interior da ferrita acicular.  
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Figura 80. Mapa de desorientação média de Kernel a) Aço A; b) Aço B 

 

Na Figura 81 é apresentada a fração de contornos de baixo ângulo (1º a 15º), 

alto ângulo (>15º) e sítios de coincidência da rede (CSL). Verificou-se que o aço A 

apresenta um pouco menos que metade de contornos de baixo ângulo em 

comparação ao aço B e que as frações de CSL e de contornos de alto ângulo são 

cerca de 35% maiores.  

Máx. MáMín. 
Fração 
Total 
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Figura 81. Fração de contornos de baixo ângulo, CSL e alto ângulo 

 

Na Figura 82 é mostrada a fração dos tipos de contornos de sítios de 

coincidência da rede. É possível observar que o contorno do tipo Σ3 ocorreu com 

maior frequência nos dois aços. O efeito deste tipo de contorno é contraditório. 

Segundo Zhang et al. (2018), tanto contornos de baixo ângulo como baixos valores 

de sigma são inativos e mais resistentes à fratura intergranular. Embora seja chamado 

de contornos de macla, não é gerado pela verdadeira maclagem em aços de baixo 

carbono e é considerado um contorno de alto ângulo e, por isso, associado ao 

aumento da susceptibilidade ao trincamento induzido pelo hidrogênio (Cullity, 2001; 

Humpreys e Hatherly, 2004; Zhang et al., 2018). Com exceção do contorno Σ25a, 

todos tiveram maior fração no aço A.  
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Figura 82 – Sítios de coincidência da rede dos aços A e B obtidos por EBSD.  
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4.3 Propriedades Mecânicas 

4.3.1 Dureza e Microdureza 

Na Figura 83 são apresentadas a microdureza de regiões da microestrutura 

contendo diferentes microconstituintes. Pode-se observar que as ferritas poligonal e 

quase poligonal apresentam microdureza um pouco maior no aço A. A ferrita acicular 

é o constituinte microestrutural mais duro em decorrência do menor tamanho do grão 

e também pela maior densidade de discordâncias.  

 

 

Figura 83. Microdureza de regiões contendo diferentes microconstintuintes 

 

 Embora o aço B apresente microconstituinte mais duro, foi verificado que o aço 

A apresenta maior dureza, conforme pode ser verificado na Figura 84.  Tanto o aço A 

como B apresentam ferrita poligonal e quase poligonal, mas este microconstituinte 

apresenta menor dureza no aço B, resultado numa menor dureza do mesmo.  
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Figura 84. Dureza (HV2) dos aços A e B 

 

4.3.2 Comportamento Mecânico em Tração  

Curvas tensão versus deformação dos corpos de prova aços A e B com eixo 

de aplicação de carga nas direções L e T são mostradas nas Figuras 85-88.  

 

Figura 85. Curvas tensão versus deformação do aço A na direção L. 
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Figura 86. Curvas tensão versus deformação do aço A na direção T. 

 

Figura 87. Curvas tensão versus deformação do aço B na direção L. 
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Figura 88. Curvas tensão versus deformação do aço B na direção T. 

Na Tabela 6 são apresentados os módulos de elasticidade dos aços A e B 

medidos nas direções L e T. As Figuras 89 e 90 mostram, respectivamente, as 

propriedades mecânicas de resistência e ductilidade obtidas nos dois aços nas 

direções analisadas. Observa-se que tanto o aço A como B apresentaram na direção 

T maior limite de escoamento e resistência à tração, porém menor ductilidade. Dentre 

os dois materiais, o aço A tem maior resistência devido ao maior refino dos grãos 

ferríticos e também ao ancoramento das discordâncias pelos nanoprecipitados de Nb, 

uma vez que o teor deste elemento é maior neste material.  

Pode-se verificar nas Figuras 86 e 88 que o escoamento descontínuo se 

destaca apenas na direção T em ambos os aços. Este fenômeno é caracterizado pela 

formação de bandas de Lüders e pode ter consequência danosas na superfície do 

material durante a conformação caso o material não seja pré-tensionado. Nos aços, a 

formação destas bandas é atribuída ao ancoramento das discodâncias por átomos 

intersticiais que se difundem na ferrita até a aresta das discordâncias formando a 

chamada atmosfera de Cottrel. Como resultado, é necessário aplicar uma maior 

tensão para que as discordâncias sejam liberadas e a deformação plástica prossiga 

por meio da formação de novas discordâncias.  

As bandas de Lüders tem origem no local onde a deformação estará 

concentrada e se propaga ao longo de todo comprimento útil do corpo de prova 

(Krauss, 2015). Kim (2007) associou este comportamento à uma microestrutura 
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constituída de ferrita poligonal com baixa densidade de discordância. Fairchild et al. 

(2000) e Johnson (2015) também relataram que sua formação se dá como resultado 

da formação de novas discordâncias imediatamente após o escoamento.  

De acordo com Johnson (2015) e Tsuchida (2006), a magnitude da deformação 

de Lüders diminui com o incremento do tamanho de grão, isto explicaria porque nos 

aços A e B o escoamento descontínuo se apresenta na direção T. 

A maioria dos mecanismos de endurecimento aumenta a resistência mecânica 

a prejuízo da ductilidade. No entanto, embora a ductilidade (%AL) tenha sido maior no 

aço A, foi verificado que a ductilidade (%RA) foi maior no aço B. Alguns autores 

(Sasidhar et al., 2017) atribuíram o aumento da resistência mecânica na direção T à 

existência da fibra α (<110>||RD). Por haver muitos planos {110}||TD, que são planos 

de deslizamento relevantes da ferrita (Watanabe, 2006), a deformação plástica torna-

se relativamente difícil, causando o aumento da tensão de escoamento. 

 

Tabela 6. Módulo de elasticidade (GPa) dos aços A e B medidos nas direções L e T 

 Aço A Aço B 

Direção L T L T 

Módulo de 
Elasticidade 

(GPa) 

226 224 218 213 

 

 

Figura 89. Limite de escoamento e resistência à tração dos aços A e B nas direções 

L e T.  
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Figura 90. Ductilidade dos aços A e B nas direções L e T.  

 

Na Figura 91 é mostrado o gráfico log (εv) versus log (σv) para os dois aços e o 

melhor ajuste linear para Equação de Hollomon (lei de potência). Verificou-se no aço 

B que o expoente de encruamento n é superior na direção L. No entanto, no aço A 

houve pouca variação dos expoentes de encruamento nas duas direções.  

O expoente de encruamento n tende a ser reduzido com o aumento da restrição 

ao movimento das discordâncias. No aço A, o maior teor de nióbio induziu a formação 

de nanoprecipitados de Nb e Ti e a um maior refinamento do tamanho do grão ferrítico, 

além da formação de grãos ferríticos equiaxiais. Em decorrência dessas 

características microestruturais, a limitação do movimento das discordâncias foi mais 

acentuada nas duas orientações deste aço. Silva et al. (2018) mencionaram efeitos 

similares da microestrutura sobre o expoente de encruamento n. 

Além dos planos {101}, {112} são considerados os principais planos de 

deslizamento da ferrita. A existência de diferentes planos de deslizamento 

proeminentes pode ter sido responsável pela maior diferença entre os expoentes de 

encruamento nas duas direções do aço B, pois a porcentagem de átomos de carbono 

nos planos {101} é cerca de 1,73 vezes maior em relação aos planos {112}. Conforme 

mostrado nas figuras de polo inversa das Figuras 70 e 71, na direção paralela à TD 

os grãos possuem principalmente orientação cristalográfica <112>, indicando que a 

existência de muitos planos {112} paralelos à RD. Consequentemente, à medida que 

ocorre a deformação plástica, os planos de deslizamento primário {101}, que estão 

em maior fração na direção TD, sofrem rapidamente encruamento devido à interação 
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das discordâncias com os átomos de carbono. Desta forma, {112} tornam-se os 

principais planos de deslizamento que, em comparação com os planos {101}, 

possuem maior energia de falha de empilhamento (Watanabe, 2006).  

Poderia-se supor devido ao gráfico da Figura 72 que o mesmo efeito poderia 

acontecer no aço A, mas como o volume da direções foi determinado considerando 

15º de tolerância e neste material existe maior teor de elementos de liga com afinidade 

pelo carbono, a porcentagem deste elemento em solução sólida intersticial é inferior, 

de modo que as características supracitadas propiciaram expoentes de encruamentos 

baixos e aproximadamente iguais nas direções L e T. 

 

 

Figura 91. log σv x log εv dos aços A e B nas direções L e T. 

 

Expoentes de encruamento entre 0,10-0,20 foram encontrados por Gosh et al. 

(2014) num aço ARBL de baixo carbono (0,08%p.) contendo 0,05% Nb e com 

diferentes temperaturas finais de laminação. Em concordância com os resultados 

encontrados no presente trabalho, os autores relataram que o aumento da resistência 

mecânica é acompanhado pela diminuição da ductilidade (%AL) e do expoente de 

encruamento. Para um aço API-X80 (0,05%p. de C) na condição como recebida, Silva 

et al. (2018) encontrou um expoente de encruamento igual a 0,08.  
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4.3.3 Tenacidade ao Impacto 

Na Figura 92 são mostradas macrografias da superfície de fratura dos corpos 

de prova do aço A ensaiados por impacto Charpy nas temperaturas  de --40ºC, -80ºC 

e -90ºC. Foi observado aspecto 100% dúctil das fraturas nestas temperaturas, 

mostrando que a temperatura de transição dúctil-frágil do aço A encontra-se ainda 

abaixo de -90ºC. Foi constatado também que, em todas as temperaturas em que os 

ensaios foram realizados, a absorção de energia foi de 443 J. 

 

  

a) -40ºC b) -80ºC 

 

c) -90ºC 

Figura 92. Fractografia (x15) do corpo de prova de Charpy ensaiado a:  

a) -40ºC; b) -80ºC; c) -90ºC. 

 

Nas fractografias da Figura 93, obtidas com aumento de 500x, foi observado 

que a fratura se deu predominantemente pela formação de microvazios. Temperaturas 

mais baixas (-80ºC e -40ºC) parecem ter resultado em microvazios menos profundos. 
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No entanto, em ambas superfícies, foi evidenciada a nucleação de microvazios em 

inclusões globulares e também que o padrão e a distribuição do tamanho destas 

cavidades estão relacionados com o tamanho das partículas.  

  

a) -40ºC b) -80ºC 

 

c) -90ºC 

Figura 93. Fractografias (x500) dos corpos de prova de Charpy do Aço A. 

 

As Figuras 94 e 95 mostram fractografias juntamente com microanálise de 

inclusões características encontradas nas superfícies de fratura do aço A. Os 

espectros EDS indicam que as inclusões nas quais houve a nucleação dos 

microvazios são complexas, provavelmente do tipo MnO-Al2O3-CaS. Pode-se notar 

que todas apresentam morfologia globular. Esta morfologia se deve à presença de 

cálcio, que modifica a morfologia das partículas tornando-as mais globulares a fim de 

reduzir o efeito deletério sobre a ductilidade e a tenacidade do aço (Turkdogan, 1996). 

Nos aços ARBL utilizados na indústria petrolífera, o cálcio adicionado tem como 
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objetivo principal a redução da susceptibilidade às trincas induzidas pelo hidrogênio 

(Cicutti et al., 1997).  

 

 

 

 

a)  b) 

Figura 94. Fractografia do aço A ensaiado a -80ºC e microanálise EDS pontual.  

 

 

 

 

 

b)  b) 

Figura 95. Fractografia do aço A ensaiado a -90ºC e microanálise EDS pontual 

  

Na Figura 96 é apresentado o comportamento em impacto do aço B nas 

temperaturas do ensaio segundo a energia absorvida e a porcentagem de deformação 

dúctil da fratura. Observou-se que, diferente do aço A, houve aumento da fragilidade 

com a diminuição da temperatura. Este comportamento está principalmente associado 

ao menor refino de grão e à maior fração volumétrica e espessura dos carbetos nos 

contornos de grãos, conforme foi relatado por outros autores (Bingley, 2001; Mintz et 

al., 1979). Enquanto a temperatura de transição dúctil-frágil do aço A encontra-se 

abaixo de -90ºC, verificou-se que no aço B a temperatura de transição (FATT – 
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fracture apperance transition temperature ou DTT – ductility transition temperature - 

50% de fratura dúctil) e TRE (energy transition temperature) são iguais a -53,33ºC e -

47,82ºC, respectivamente.  

Este resultado mostra que, embora o aço B apresente cerca de 1,0%p. de Mn 

a mais em relação ao aço A sua presença não reduziu tanto a temperatura de 

transição dúctil-frágil como no aço A. Uma vez que o maior teor de manganês resultou 

em partículas de MnS contendo Nb acumulado, a redução do tamanho de grão efetivo 

da ferrita foi menor. Além disso, deve-se considerar que houve mais carbono 

dissolvido suficiente para formar mais cementita.  

 

Figura 96. TRS: -53,33ºC (50% dúctil – 50% frágil) – Temperatura de transição do 

aço B determinada de acordo com aparência de fratura. TRE: -47,82ºC  

 

Na Figura 97 são apresentadas as fractografias dos corpos de provas do aço 

B ensaiados a diferentes temperaturas. Notou-se que, à medida que a temperatura foi 

diminuída, houve decréscimo da área de deformação dúctil. A -80ºC notou-se 

delaminação na região central da fratura. A delaminação é associada à grãos com 

planos cristalográficos {001} paralelos ao plano de laminação, ao bandeamento 

durante à laminação, e também geralmente à anisotropia da tenacidade ao impacto 

(Joo et al., 2014; Yang et al., 2014). No entanto, a -90ºC a fratura torna-se plana, 

característica de deformação 100% frágil.  
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a) -20ºC b) -40ºC 

  
c) -80ºC d) -90ºC 

 Figura 97. Fractografia (15x) do corpo de prova de Charpy do aço B.  

 

Na Figura 98 são mostradas fractografias com aumento de 500x para diferentes 

temperaturas. Até -40ºC foram encontradas áreas com formação de microvazios, cuja 

nucleação se deu principalmente em inclusões, conforme apontado pelas setas 

brancas. A -60ºC já observou-se que a fratura se deu por clivagem com facetas 

grandes, indicando que não houve deflexão da trinca. Foi verificado que a -80ºC a 

fratura ainda possui aspecto dúctil na região adjacente ao entalhe. Isso ocorre, pois o 

desenvolvimento de um estado triaxial de tensão devido à presença do entalhe no 

corpo de prova pode ser associado à concentração de tensão causando, neste caso, 

deformação plástica (Dieter, 1981).  

A -90ºC, por tratar-se de uma fratura com aspecto macroscópico 100% frágil, 

verificou-se facetas de clivagem até mesmo próximo ao entalhe. É interessante 

analisar que, embora o aço A apresente uma fração de planos {001} um pouco maior, 

a menor fração de cementita associada ao menor tamanho de grão efetivo e maior 

DELAMINAÇÃO 

REGIÃO 
PLANA 
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fração de contornos de alto ângulo foram essencias para garantir que não houvesse 

fratura frágil às temperaturas do ensaio.  

  
a) -20ºC b) -40ºC 

  
c) -60ºC d) -80ºC 

  
e) -80ºC - entalhe f) -90ºC - entalhe 

Figura 98. Fractografias (500x) dos corpos de prova de Charpy do aço B.  

 

As Figuras 99-101 apresentam fractografias e espectros EDS de análises 

pontuais realizadas nas inclusões encontradas na região interior dos microvazios da 
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fratura do aço B. Segundo os espectros, todas as inclusões possuem cálcio. A -20ºC 

encontrou-se uma inclusão de óxidos de alumínio, magnésio e cálcio. Nas outras 

temperaturas verificou-se que as inclusões tratam-se de sulfetos de cálcio. A -40ºC 

algumas destas inclusões foram quebradas, provavelmente devido à alta taxa de 

carregamento do ensaio e também à maior fragilidade das mesmas. Mesmo a -90ºC 

verificou-se que a inclusão encontra-se circundada por facetas de clivagem. 

 

 
 

 

Figura 99. Fractografia do aço B ensaiado a -20ºC e microanálise EDS pontual 

 

 
 

 

 

 

 
 

 

Figura 100. Fractografia do aço B ensaiado a -40ºC e microanálise EDS pontual 
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Figura 101. Fractografia do aço B ensaiado a -90ºC e microanálise EDS pontual 
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4.3.4 Análise da propagação de trinca em fadiga 

Na Figura 102 são apresentadas as curvas tamanho de trinca (a) versus 

número de ciclos para falha (N) dos aços A e B nas orientações T-L e L-T para razão 

de carga R = 0,1. Pode ser observado primeiramente que o aço A resistiu 

aproximadamente ao dobro de ciclos se comparado ao aço B. Verificou-se a 

existência de uma direcionalidade da vida em fadiga, pois o início da propagação da 

trinca de fadiga se deu a um menor número de ciclos na orientação T-L nos dois aços.  

Houve um ganho de vida de aproximadamente 5,3 x 105 e 3,1 x 104 ciclos na 

direção L-T em relação à orientação T-L para os aços A e B, respectivamente. A 

fratura final foi observada para tamanhos de trincas próximos nas duas orientações. 

Segundo relatos apontados em estudos anteriores (Huang et al. 2008; Benachour et 

al., 2013; Mansor et al. 2016), o retardo do crescimento da trinca é ocasionado pela 

formação de uma zona plástica que induz a formação de tensões compressivas na 

ponta da trinca. Logo, considera-se que a zona de deformação plástica formada no 

aço A foi maior devido ao maior retardo do crescimento da trinca observado.  

 

Figura 102. Tamanho da trinca (a) versus Número de ciclos. 

 

A Figura 103 apresenta as curvas da taxa de propagação de trinca da/dN em 

função do ΔK para os aços A e B nas direções T-L e L-T. É possível observar que o 

início da propagação da trinca se deu a ΔK próximos.  
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Figura 103. Taxa de propagação de trinca versus variação do fator intensidade de 

tensão para os aços A e B nas orientações T-L e L-T. 

Ao comparar o comportamento dos aços nas duas orientações verificou-se que 

o aumento da resistência à tração é acompanhado por um maior ΔK necessário para 

propagação da trinca. No entanto, foi relatado que num aço de alta resistência é 
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esperado que o aumento da resistência mecânica limite a formação de uma zona 

plástica na ponta da trinca, facilitando o início da propagação da trinca, sendo 

necessário uma menor força motriz (ΔK). Este comportamento foi relatado em outros 

trabalhos (Suzuki e McEvily, 1978; Godefroid et al., 2017).   

A Figura 104 mostra o gráfico log da/dN versus log ΔK utilizado para uma 

análise da taxa  de crescimento da trinca nos dois aços nas duas orientações e para 

a determinação da lei de potência. Pode ser observado que o expoente de Paris m foi 

maior na orientação L-T. Isso indica que a taxa de propagação da trinca aumenta 

muito rápido com o incremento de ΔK. Logo, a partir de sua análise verificou-se que a 

taxa de propagação da trinca foi maior na orientação L-T. Han et al. 2003 mostraram 

que a resistência à fadiga de aços ferríticos-perlíticos aumenta com a elevação da 

tensão de escoamento. 

Em diferentes trabalhos (Subramanya Sharma et al., 2000; Sankaran et al., 

2003) foi relatado que taxa de crescimento da trinca não é influenciada pela 

microestrutura em decorrência do tamanho da zona plástica cíclica ser maior do que 

um constituinte microestrutural. No entanto, Kamp et al. (2007) relatou que fatores 

microestruturais como a “resistência” do contorno de grão (relacionada à 

desorientação do grão), a intensidade e o tipo de textura e a propensão para formação 

de bandas de deslizamentam afetam a propagação da trinca.  

A existência de um maior comprimento de contornos de alto ângulo por metro 

quadrado no aço A pode ser relacionada à menor taxa de propagação da trinca 

encontrada neste aço. Para os dois aços observou-se que a orientação de maior 

resistência mecânica é também a que apresenta maior taxa de propagação de trinca.  
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Figura 104. Log da/dN versus log ΔK a) Aço A; b) Aço B. Equações de Paris 

determinadas para cada orientação.  

 

Em ambos os aços, a taxa de propagação de trinca foi maior na orientação T-

L. Para entender melhor o comportamento em fadiga, foi traçado o gráfico da Figura 

105 que mostra a variação do grau de fechamento da trinca (ΔKeff/ΔK) em relação ao 

tamanho de trinca normalizado (a/W).  

A interação da superfície das trincas leva à diminuição da variação do fator 

intensidade de tensão próximo à ponta da trinca aumentando a vida em fadiga (Shi et 

al., 2016). 
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No aço A, observou-se um comportamento similar do grau de fechamento da 

trinca. No aço B pôde-se observar que a diminuição do grau de fechamento se deu 

até que a trinca atingiu tamanhos normalizados aproximadamente iguais a 0,31 e 0,45 

nas orientações L-T e T-L, respectivamente. O menor tamanho de grão efetivo e a 

maior fração de contornos de alto ângulo do aço A favorece o fechamento da trinca 

de fadiga induzido pela rugosidade, uma vez que a trinca é defletida no contorno de 

grão. No aço B, verificou-se uma maior diferença entre o grau de fechamento induzido 

pela trinca nas duas orientações. Como no corpo de prova T-L há mais planos 

cristalográficos {112} no plano de fratura, a deformação plástica na trinca é maior. 

Uma vez que existe mais planos cristalográficos {101} e mais carbono dissolvido no 

aço B, as discordâncias se empilham aumentando a concentração de tensão, o que 

acaba reduzindo a força motriz necessária para propagar a trinca. 

Estudos prévios (Minakawa et al. 1982; Laurito et al., 2010; Korda et al., 2015) 

mostraram que a presença de constituintes duros, como a perlita, influencia a taxa de 

propagação de trinca nos aços devido à deflexão da trinca e à restrição da deformação 

plástica da ferrita, o que poderia prejudicar o fechamento da trinca induzido pela 

plasticidade. Embora o aço B apresente maior fração volumétrica de perlita, 

provavelmente não contribuiu significativamente para a restrição da deformação 

plástica da ferrita. Portanto, é inferido que uma maior área de contorno de grão no aço 

A pode ser mais eficiente na restrição do crescimento da trinca. Esse comportamento 

foi exposto por trabalhos prévios (Gray et al. 1983; Sankaran el al., 2003) que afirmam 

que a rugosidade tem maior efeito sobre o fechamento da trinca.  
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Figura 105. Grau de fechamento da trinca (U) versus tamanho da trinca normalizado. 
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CAPÍTULO 5: CONCLUSÕES 

 
1. Neste trabalho foi analisada a microestrutura de dois aços contendo 

diferentes teores de Mn e Nb. Foi verificado que o aço A, que apresenta 0,096%p. de 

Nb e 0,26%p. de Mn, possui uma microestrutura constituída predominantemente de 

grãos e subgrãos ferríticos poligonais com alguns grãos alongados e baixa densidade 

de discordância, além de partículas de segunda fase. No aço B observou-se que a 

presença de 1,07%p. de Mn e 0,03% de Nb favoreceu a formação de ferrita acicular, 

além de ferrita poligonal.  

 

2. Enquanto no aço A o enxofre foi encontrado principalmente ligado ao cálcio, 

no aço B este elemento combinou-se também ao manganês formando sulfeto de 

manganês. Foi verificado as inclusões de sulfeto de manganês atuaram como sítio 

para nucleação de precipitados ricos em Nb, reduzindo a quantidade de nióbio 

dissolvido e disponível para formação de precipitados responsáveis pelo refino do 

tamanho de grão. Em contrapartida, no aço A verificou-se que o nióbio se associou 

ao titânio, formando nanoprecipitados incoerentes que foram responsáveis pelo maior 

refino do tamanho de grão ferrítico.  

 

3. Por meio da análise por difração de elétrons retroespalhados no MEV 

verificou-se nos dois aços que as direções cristalográficas dos grãos paralelos aos 

eixos RD, TD e ND são predoninantemente <112>, mas que o volume de grãos <112> 

é maior nos eixos RD e TD no aço B em relação ao aço A. Contudo, o aço A apresenta 

mais grãos com direções <101> paralelos a todos os eixos da amostra em relação ao 

aço B. Em decorrência da placa estar submetida ao estado plano de deformação, foi 

verificada a fibra alpha paralela ao eixo RD com forte intensidade do componente 

{111}<110> nos dois aços e que pode estar relacionada tanto a fenômeno de 

recuperação dinâmica como de recristalização dinâmica.  

 

4. Mediante EBSD também foi verificado que o tamanho de grão efetivo do aço 

B é maior em relação ao aço A, diferenciando-se mais em relação ao tamanho de grão 

metalográfico em decorrência da formação de mais contornos com baixo contorno de 

ângulo. O aço A apresenta frações de sítio de coincidência da rede e contorno de alto 
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ângulo aproximadamente 35% maiores em relação ao aço B.  Em ambos aços, o sítio 

de coincidência da rede em maior fração foi Σ3.  

 

5. Foi verificado que a dureza e a resistência mecânica são maiores no aço A 

em decorrência do menor tamanho de grão ferrítico. Nos dois aços a magnitude da 

resistência mecânica e da tensão de escoamento foi maior na direção TD devido à 

formação mais grãos com planos de deslizamento primário {110}||TD. Enquanto no 

aço A os expoentes de encruamento foram aproximadamente iguais nas duas 

direções, no aço B, o expoente de encruamento foi maior na direção RD em 

consequência da menor fração de {110}||TD e ao maior teor de carbono deste aço.  

 

6. Embora o manganês seja associado à diminuição da temperatura de 

transição dúctil frágil, foi verificado que a alteração do comportamento dúctil para frágil 

no aço B ocorre a uma temperatura mais alta. Esta diferença foi associada à maior 

fração volumétrica de cementita e à formação de sulfeto de manganês, que atua como 

sítio de nucleação de precipitados ricos em nióbio e, consequentemente, reduz a 

formação de precipitados que agem efetivamente no refino do tamanho de grão 

ferrítico. Em ambos os aços verificou-se que as fraturas dúcteis são constituídas de 

microvazios cuja nucleação se deu principalmente em inclusões não metálicas 

globulares contendo cálcio.  

 

7. Por meio da equação de Paris verificou-se que, para as condições do ensaio 

de propagação de trinca em fadiga, a resistência à propagação da trinca é maior para 

o aço A. Observou-se que o grau de fechamento de trinca está relacionado com a taxa 

de propagação de trinca e que o mesmo é efetado pela microtextura e mesotextura 

dos aços.  
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CAPÍTULO 6: SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

1. Avaliar a soldabilidade destes aços e realizar ensaios de propagação da 

trinca em fadiga nas regiões da solda e da zona termicamente afetada; 

2. Realizar análise EBSD nas regiões de propagação da trinca; 

3. Analisar a resistência à fragilização pelo hidrogênio destes aços e compará-

la com o comportamento de aços utilizados comercialmente; 

4. Determinar a estequiometria dos precipitados de titânio e nióbio formados 

5. Deformar plasticamente os aços e novamente caracterizar sua estrutura. 
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