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RESUMO 

 

O presente estudo visa caracterizar a evolução da microestrutura e da textura 

cristalográfica de um aço IF (Interstitial Free) estabilizado ao titânio, deformado 

pelo processo de prensagem por canais equiangulares (ECAP) pela rota BA e 

com posterior tratamento térmico de recozimento. O tratamento isotérmico de 

recozimento se deu a uma temperatura de 600°C nos tempos de 15, 30, 60, 

120, 180 e 360 minutos. A avaliação da cinética de recristalização do material 

foi realizada correlacionando os resultados com os modelos de cinética de 

recristalização de JMAK e caminho microestrutural. Os corpos de prova 

utilizados possuíam secções transversais quadradas de 10x10mm e foram 

deformadas por ECAP via rotas BA em 3 passes consecutivos a temperatura 

ambiente, proporcionando uma deformação acumulada total de ɛ3 = 3,57. A 

caracterização microestrutural foi realizada com o auxílio das técnicas de 

microscopia ótica (MO) e eletrônica de varredura (MEV). Para a caracterização 

da textura cristalográfica foi utilizada a técnica de difração de elétrons 

retroespalhados (EBSD). Medidas de dureza Vickers foram empregadas para a 

determinação do comportamento mecânico e da energia armazenada após a 

deformação e o posterior recozimento. Conclui-se que o processamento ECAP 

via rota BA elevou a dureza do material em aproximadamente 114%, devido ao 

fenômeno de encruamento e refino microestrutural, resultante da rotação e 

fragmentação dos grão durante a deformação de cisalhamento imposta na 

intersecção dos canais da matriz ECAP. A textura de deformação ao fim do 

processo apresentou componentes típicas em ECAP pertencentes às fibras 

<111> e {110} e uma microestrutura com subestruturas refinadas e uma 

elevada fração de contornos de baixo ângulo, ocorrência proveniente da 

criação de subestruturas no interior dos grãos devido a fragmentação dos 

mesmos durante o processo. Nos tempos iniciais de recozimento, 15 e 30 min, 

a microestrutura sofreu alterações apenas no nível de rearranjo de 

discordâncias, caracterizando um processo de recuperação e recristalização 

primária. As mudanças mais significativas se deram após 60 min de 

recozimento, verificar-se os primeiros vestígios da ocorrência de recristalização 

chegando a 21% de recristalização da microestrutura. O material chega ao 
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ápice de 95% após 360 min, nestas etapas foram identificados vestígios das 

componentes de textura pertencentes às fibras <111> e {110}. Os dados 

quantitativos permitem afirmar que o aço IF estabilizado ao titânio deformado 

via ECAP e posteriormente recozido sofreu um processo de recristalização por 

saturação de sítios e os modelos de cinética JMAK e caminho microestrutural 

se mostraram coerentes na descrição da cinética de recristalização do material, 

apresentando dados concisos com os observados nas análises de EBSD. Este 

estudo tem sua importância com base na aplicação dos dados obtidos na 

indústria de fabricação metalúrgica e em futuras pesquisas referentes a cinética 

de recristalização de materiais severamente deformados e com estrutura 

cristalina CCC. 

 

Palavras-chave: Aço IF, ECAP, recozimento, JMAK, caminho microestrutural. 
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ABSTRACT 

 

The present study aims to characterize the evolution of the microstructure and 

crystallographic texture of a titanium stabilized IF (Interstitial Free) steel 

deformed by the process of equal channel angular pressing technique (ECAP) 

by the route BA  route and with subsequent annealing heat treatment. The 

isothermal annealing treatment was carried out at a temperature of 600 ° C in 

the times of 15, 30, 60, 120, 180 and 360 minutes. The recrystallization kinetics 

evaluation of the material was performed by correlating the results with the 

JMAK recrystallization kinetics and microstructural path model. The samples 

used had 10x10mm square sections and were deformed by ECAP through BA 

route in 3 consecutive passages at room temperature with a total cumulative 

true deformation of ɛ3 = 3.57. Microstructural characterization was performed 

using optical microscopy (MO) and scanning electron (SEM) techniques. For 

the characterization of the crystallographic texture, a backscattered electron 

diffraction (EBSD) technique was used. Hardness Vickers  measurements were 

used to determine mechanical behavior and stored energy after deformation 

and the annealing. Concludes that ECAP processing via BA route increases 

material hardness by approximately 114% due to hardening phenomenon and 

microstructural refinement, due grain fragmentation during shear deformation 

imposed at the intersection of ECAP matrix channels. A deformation texture of 

process show ECAP components belonging to the <111> and {110} fibers and a 

microstructure with refined substructures as well as a high fraction of low angle 

contours, due the creation of substructures inside the grains due to their 

fragmentation during the process. In the initial annealing times, 15 and 30 min, 

the microstructure changed only in the disagreement rearrangement level, 

characterizing a process of recovery.The most significant changes occurred 

after 60 min annealing, the first traces of recrystallization occurring up to 21% 

microstructure recrystallization.The material reaches a 95% apex after 360 min, 

in these steps traces of the texture components belonging to the fibers <111> 

and {110} were identified. Quantitative data allow us to state that the IF steel 

stabilized to the deformed titanium via ECAP and later annealed underwent a 

site saturation recrystallization process and the JMAK and microstructural path 
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kinetic models were coherent in the description of the material recrystallization 

kinetics, presenting data concise with those observed in the EBSD analyzes. 

This study has its importance based on the application of data obtained in the 

metallurgical manufacturing industry and on future research regarding the 

recrystallization kinetics of severely deformed materials with CCC crystal 

structure. 

 

Keywords: IF steel, ECAP, annealing, JMAK, microstructural path. 
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1. INTRODUÇÃO 

 

O interesse, por parte da comunidade científica e da indústria, por 

metais com granulação fina é cada vez maior nos dias atuais. Este interesse 

está aliado à possibilidade de aplicação destes metais em componentes 

estruturais que necessitem de elevada resistência mecânica, redução de peso 

e alto desempenho [1]. Várias propriedades dos materiais policristalinos são 

dependentes do tamanho dos grãos presentes na microestrutura e do 

desenvolvimento de texturas controladas, metais com granulometria mais 

refinada possuem a possibilidade de apresentar propriedades mecânicas 

superiores e podem ser obtidas por meio da aplicação de tratamentos 

termomecânicos apropriados [2]. É neste âmbito que os processos de 

deformação plástica severa (DPS) vêm se apresentando como alternativa mais 

adequada em relação aos processos de deformação plástica convencionais 

(laminação, forjamento, extrusão e trefilação) para obtenção de materiais com 

propriedades superiores, isto se dá pelo intenso processo de refinamento 

microestrutural no qual o material é submetido o que favorece o surgimento de 

microestruturas ultrafinas e/ou nanocristalinas [3]. 

E neste contexto que intenso processo de refinamento microestrutural, 

por meio de deformação plástica severa (DPS), vem se mostrando eficaz para 

obtenção de materiais com microestrutura compostas de grãos finos [2,4]. 

Dentre as técnicas não convencionais de DPS destaca-se a prensagem em 

canais equiangulares (ECAP) inventada por Segal em 1972 [23], que consiste 

na passagem de um tarugo por canais equiangulares com secção transversal 

constante, onde é aplicado sobre o material uma deformação de cisalhamento 

simples no decorrer que ele passa sobre a intersecção dos canais, 

promovendo o refinamento dos elementos microestruturais. Esse refinamento 

se dá pela formação de subestruturas de deformação, ou seja, durante a 

deformação a textura do metal  se  desenvolve  devido  à  rotação  dos  cristais  

ao redor de posições preferenciais em relação à deformação aplicada  [6]. Esta 

técnica pode ser conduzida em quatro rotas fundamentais de processamento, 

nomeadas de rotas A, BA, BC e C, que favorecem a ativação de diferentes 
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sistemas de deslizamento produzindo diferenças na microestrutura do material 

processado [5].  

A distinção entre as rotas do ECAP está entre as rotações em relação à 

direção de aplicação de carga do material após cada passe de deformação. Na 

rota A o material processado não sofre rotação entre os passes de deformação. 

Na rota BA o material sofre rotações alternadas de 90°, em relação à direção de 

prensagem, nos sentidos horário e anti-horário. Na rota BC o material sofre 

após cada passe uma rotação de 90° no sentido horário. Por fim, na rota C o 

material sofre uma rotação de 180° entre cada passe. O refinamento da 

microestrutura durante o processamento ECAP, se dá pela formação de 

subestruturas de deformação, ou seja, durante a deformação a textura do metal  

se  desenvolve  devido  à  rotação  dos  cristais  ao redor de posições 

preferenciais em relação à deformação aplicada  [6]. A deformação plástica em 

muitos casos possui como finalidade o aumento da resistência mecânica do 

material associado ao fenômeno do encruamento. Porem em alguns casos a 

deformação plástica não é desejada.  

Com intuito transformar uma microestrutura encruada em uma 

microestrutura não deformada plasticamente, é utilizado o tratamento térmico 

de recozimento. O recozimento possui três etapas distintas: recuperação, 

recristalização e crescimento de grão. Na recuperação ocorre o rearranjo das 

discordâncias, formação de sub-contornos de grão, aniquilação de 

discordâncias de sinais opostos e queda do potencial termodinâmico sem 

avanço de interfaces. A recristalização é a etapa onde há o processo de 

nucleação e crescimento de grãos livres de deformação e consiste no avanço 

das interfaces de contornos de alto ângulo. Os avanços das interfaces são 

responsáveis em reduzirem a alta densidade de discordâncias no interior da 

matriz deformada, sendo a força motriz utilizada nesse avanço a energia 

armazenada na forma de defeitos. Matematicamente a recristalização tem sido 

descrita pela clássica teoria do modelo de JMAK [51].  

Por meio das teorias do modelo JMAK, DeHoff [54] desenvolveu outro 

método matemático para descrever o processo evolutivo da fração volumétrica 

das superfícies transformadas em função do tempo. Onde ampliou o método de 

estudo das evoluções microestruturais, com a metodologia do caminho 
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microestrutura (MPM). Por meio desta nova metodologia é possível obter a 

relação entre fração volumétrica e fração superficial por unidade de volume. 

O objetivo geral deste trabalho foi caracterizar a evolução microestrutural 

de um aço IF estabilizado ao Ti comercial deformado via ECAP em três passes 

empregando a rota BA e com posterior recozimento isotérmico à temperatura 

de 600ºC. O aço IF estabilizado ao titânio possui uma estrutura cúbica de corpo 

centrado (CCC), constituído por uma fase ferrítica dúctil e granulometria 

grosseira (60 ± 10 µm). É um material de grande importância industrial que é 

largamente usado no setor automobilístico como material estrutural. A escolha 

do aço IF para esse estudo se justifica pelo seu potencial tecnológico e pela 

existência de poucos trabalhos e estudos dedicados ao comportamento e 

evolução microestrutural e da textura cristalográfica de materiais Cúbicos de 

Corpo Centrado (CCC) submetidos a tratamentos termomecânicos.  

Como objetivos específicos citam-se a análise da evolução do 

comportamento mecânico no decorrer da deformação, a caracterização da 

textura cristalográfica alcançada após o processamento ECAP e posterior 

recozimento, quantificar a fração recristalizada após o recozimento do material, 

aplicar os principais modelos de cinética de recristalização: JMAK e caminho 

microestrutural e identificar os mecanismos de nucleação de novos grãos na 

microestrutura.  

O processamento do material por ECAP rota BA em 3 passes, foi 

realizado a uma velocidade constante de 5mm/min a temperatura ambiente.  

Foi empregado para a caracterização microestrutural as técnicas de 

microscopia ótica (MO) e eletrônica de varredura (MEV) e difração de elétrons 

retroespalhados (EBSD) para a realização das análises de textura. O 

comportamento mecânico das amostras foi avaliado por ensaios de dureza por 

microimpressão em escala Vickers (HV), que posteriormente foram usadas 

para construção de mapas de dureza para se avaliar a homogeneidade do 

material, e também pela avaliação dos diagramas força x deslocamento 

gerados durante a deformação ECAP. 
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2. REVISÃO DA LITERATURA 

 

2.1 AÇO IF - “INTERSTITIAL FREE STEEL”  

 

A pesquisa e o desenvolvimento dos aços IF teve início na década de 70 

com intuito de proporcionar características de maior conformabilidade a chapas 

[9]. O primeiro aço IF com características comerciais foi produzido por volta de 

1970, como um aço com extra-baixo teor de carbono estabilizado ao titânio 

[10]. Em 1973 foi proposta [9] uma idéia inovadora de produção de aços IF com 

teores variando entre 0,005 e 0,010%C, desgaseificados a vácuo, pela adição 

conjunta de titânio e nióbio, em quantidades suficientes para remover os 

elementos intersticiais. Porém, as limitações tecnológicas da época 

impossibilitavam a produção de aços com baixos teores de elementos 

intersticiais sem que fosse necessária uma grande quantidade de elemento de 

liga para estabilizar a matriz. Com o advento dos equipamentos de 

desgaseificação a vácuo foi possível a produção de aços com teores de 

carbono e nitrogênio menores que 0,003% reduzindo assim a quantidade de 

titânio e/ou nióbio necessários no processo [11].  

Basicamente, o aço IF pode ser encontrado comercialmente como: 

estabilizado ao Ti, Nb ou Ti+Nb. Os baixíssimos teores de elementos 

intersticiais e a adição de elementos microligantes permitem que este aço 

tenha uma matriz ferrítica bem limpa, fundamental a sua característica de 

estampabilidade. Os aços IF começaram a ser produzidos em grande 

quantidade a partir de 1979, em substituição aos aços baixo carbono 

acalmados ao alumínio, quando as chapas de aço galvanizadas por imersão a 

quente começaram a ser utilizadas para confecção de painéis automotivos com 

elevada resistência a corrosão [12, 13]. Devido a ausência de carbono livre em 

sua composição, tratamentos térmicos de pré ou pós-recozimento com a 

finalidade de prevenir o envelhecimento tornam-se dispensáveis [14, 15].  

A boa ductilidade e estampabilidade que aparece nos aços IF 

submetidos a processamentos termomecânicos deve-se à existência de uma 

forte textura do tipo fibra γ (<111> // DN, onde DN é a direção normal à direção 
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de laminação) e também da componente {554}<225>. A textura do tipo fibra γ é 

oriundo da recristalização do material e aceita-se que ocorra via nucleação 

preferencial e/ou crescimento orientado dos grãos γ. Já a componente 

{554}<225> é proveniente do processo de nucleação junto às bandas de 

cisalhamento que são observadas durante deformações a frio [16]. Existem 

vários indicativos de que a nucleação orientada seja a teoria que melhor 

explique a evolução das componentes de textura encontradas depois do 

recozimento no material [15,17]. A textura dos aços IF também é bastante 

afetada pela composição química. Vale lembrar que os materiais comerciais 

apresentam um rígido controle no seu processamento visando produzir 

determinadas texturas para aplicações específicas. 

 

2.2 PRENSAGEM POR CANAIS EQUIANGULARES – ECAP 

 

Técnicas de deformação plástica severa (DPS) representam um grupo 

de processos de conformação mecânica onde grandes deformações são 

induzidas nos materiais de forma a obter um refinamento de grão significativo 

[18]. Os princípios básicos do desenvolvimento de estruturas no 

processamento DPS foram apresentados em muitos trabalhos recentes [19-22]. 

Desde os primeiros estudos de formação de microestrutura de grãos finos 

durante o DPS, um método de processamento DPS conhecido como 

prensagem por canais equiangulares (ECAP) [20] tem apresentado uma 

significativa importância na obtenção desse tipo de material. O processo de 

prensagem em canais equiangulares (ECAP), também conhecido como 

extrusão em canais equiangulares (ECAE), foi introduzido primeiramente por 

Segal durante os anos 70 e 80, no Instituto Minsk na antiga União Soviética.  

Este processo de conformação consiste em introduzir elevadas tensões 

em um tarugo metálico através de cisalhamento simples. Essa técnica não foi 

valorizada na época pela comunidade científica, onde apenas na década de 90, 

devido a relatórios que documentando a produção de metais com grãos finos, a 

partir da técnica de ECAP, que estudos e investigações mais intensas da 

aplicação e resultados desse processo foram iniciados [2,23]. 
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O processo ECAP convencional apresentado na Figura 1, consiste 

basicamente em pressionar uma amostra através de uma matriz, forçando-a a 

escoar por dois canais com secções transversais iguais, que se interceptam em 

um ângulo Φ, que pode variar de 60° a 120°. Associado aos dois canais existe 

também um segundo ângulo Ψ, que representa o ângulo externo de curvatura 

da intersecção dos dois canais. A amostra lubrificada é pressionada por um 

punção e move-se dentro dos canais sofrendo deformações uniformes de 

natureza de cisalhamento simples à medida que passa pela zona de interseção 

dos canais [20]. 

 

Figura 1: Representação de prensagem por canal equiangular – ECAP.[20] 

 

O ângulo de interseção dos canais, Φ, determina o nível de deformação 

do processo. Considerando que não haja atrito entre a amostra e a matriz, 

pode-se calcular a deformação verdadeira acumulada utilizando a equação 

desenvolvida por Nagasekhar [24]: Equação 1: Deformação verdadeira 

acumada 
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Onde: N é o número de passes realizados.  

 

Considerando Φ igual a 2φ a deformação verdadeira em função do 

número de passes é dada pela Equação 2: 

                                                        𝜀𝑁 =
2𝑁

√3
cot Φ                                                          (2) 

 

Quando a amostra passa pelo plano de cisalhamento (Figura 2 e 3) 

ocorrem elevadas deformações, porém esta não sofre qualquer alteração nas 

suas dimensões transversais.  

A passagem da amostra pela matriz faz com que ela sofra uma grande 

deformação cisalhante, gerando assim uma série de transformações 

microestruturais como pode-se ver na Figura 3, onde dois grãos de orientações 

diferentes denominados A e B sofrem uma evolução microestrutural ao passar 

pela intersecção dos canais apresentando ao fim uma microestrutura refinada 

constituída de subestruturas de deformação [23].  

 

 

Figura 2: Matriz ECAP e planos de orientação. Adaptado de [23]. 
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Figura 3: Esquema ilustrativo da evolução microestrutural durante o 1º passe 

do processo ECAP. Adaptado de [6]. 

Uma das vantagens do processo de ECAP, é que o material não possui 

sua redução de sua seção transversal, além de produzir grãos finos, uma 

variedade de texturas e diferentes propriedades mecânicas.  

A rotação da amostra em diferentes ângulos durante as repetições do 

processo de deformação ECAP permite que diferentes sistemas de 

deslizamento sejam ativados em cada passe, onde essas diferentes rotações 

estão associadas às rotas do processamento ECAP [20].  

 

2.2.1 Rotas de processamento do processo ECAP 

O processo ECAP tem fundamentalmente quatro rotas de 

processamento, nomeada de rotas A, BA, BC e C, que favorecem a ativação de 

diferentes sistemas de deslizamento produzindo diferenças significativas na 

microestrutura do material processado. Na rota A (Figura 4a), o material 

processado não sofre rotação entre os sucessivos passes de deformação. Na 

rota BA (Figura 4b) o material sofre rotações alternadas de 90°, em relação à 

direção de prensagem, nos sentidos horário e anti-horário. Na rota BC (Figura 

4c) o material sofre após cada passe uma rotação de 90° no sentido horário. 

Por fim, na rota C (Figura 4d) o material sofre uma rotação de 180° entre cada 

passe.  
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Figura 4: Rotas do processo ECAP. a) rota A; b) rota BA; c) rota BC; d) rota C 

[26]. 

 

Valiev e Langdon [25] sugerem em seu trabalho que na rota C o mesmo 

plano sofre sucessivos cisalhamentos a cada passe, alternando somente a sua 

direção, fazendo com que a deformação imposta tenha características 

restaurativas e esta rota seja conhecida como de processo de deformação 

redundante. De forma semelhante acontece na rota Bc com a diferença que o 

cisalhamento do primeiro passe é cancelado no terceiro, enquanto, o 

cisalhamento do segundo passe é cancelado no quarto passe. Diferente, a 

estas duas rotas, as rotas A e BA não têm esta característica restaurativa. Na 

rota A existem dois planos de cisalhamento distintos se interceptando num 

ângulo de 90°, por outro lado na rota BA existem quatro planos de cisalhamento 

envolvidos que se interceptam num ângulo de 120°. Sendo assim nas rotas A e 

BA existem uma formação cumulativa de deformação a cada passe. Analisando 

a Figura 5 pode-se perceber a ativação de diferentes planos de deslizamento 

associados às varias rotas de processamento para quatro passes de 

deformação do processo ECAP. 
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Figura 5: Planos de cisalhamento associados a cada rota de processamento 

ECAP. Adaptado de [25]. 

 

 

A ativação destes diferentes planos de cisalhamento tem como 

resultados a distorção macroscópica durante o processamento pelas quatro 

rotas, como pode ser observado na Tabela 1. Evidentemente, esta distorção 

influência diretamente o processo de refinamento dos grãos. Portanto, ao 

compararmos a granulometria do material processado com sua configuração 

inicial percebemos, por exemplo, que a rota BA tende a tornar os grãos 

alongados em duas direções [25]. 
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Tabela 1: Características do cisalhamento associadas às quatro rotas de 

processamento. Adaptado de [25]. 

 

 

2.2.2 Influência dos ângulos entre os canais 

 

Os ângulos entre os canais ECAP configuram um importante parâmetro 

que influenciam diretamente a microestrutura obtida após a prensagem. 

Estudos realizados por Nagasekhar e colaboradores [24] avaliaram alumínio 

puro prensado via ECAP variando  Ф entre 90° e 157,5°. Onde observaram que 

com Ф = 90° a microestrutura refinou de forma mais regular e houve maior 

fração volumétrica de contornos de alto ângulo. Entretanto, o aumento no 

ângulo do canal às vezes é necessário para materiais mais resistentes ou com 

uma baixa ductilidade para que não ocorram falhas, como trincas ou quebras 

até o fim do processamento.  

McQueem e colaboradores [28] estudaram o ângulo de curvatura Ψ 

através da análise de elementos finitos chegando à conclusão que o uso de 
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curvatura proporciona uma elevação na extensão das heterogeneidades na 

microestrutura após a prensagem.  

 

2.2.3 Refino microestrutural e melhoria das propriedades mecânicas 

promovidos por processamento ECAP 

 

O processo de deformação plástica envolve processos de acomodação 

macro e microscópicas que afetam a evolução microestrutural [29]. De acordo 

com Alves [dissertação mestrado] macroscopicamente, os grãos grosseiros 

sudvidem-se em diferentes componentes cristalográficos como bandas. Já em 

escala microscópica esta subdivisão continua, agora a partir das estruturas 

anteriores, pela multiplicação de discordâncias e geração de contornos 

necessários para acomodar as crescentes mudanças de orientação. A 

microestrutura gerada a partir da deformação plástica é constituída geralmente 

por células de discordâncias equiaxiais (contorno de baixo ângulo, em inglês, 

Low-Angle Boundaries - LAGBs) agrupadas formando blocos de células 

(contorno de alto ângulo, em inglês, High-Angle Boundaries - HAGBs). Na 

Figura 6, Dc é o diâmetro da célula de discordância, Db é a distância entre dois 

blocos de células paralelas e Dw é o comprimento ou a largura do bloco de 

células [24]. Estas dimensões são gradativamente diminuídas com o aumento 

das deformações como proposto por Petryk e Stupkiewicz (2007). 

 

Figura 6: Desenho esquemático de uma microestrutura gerada pela 

deformação plástica de a) moderada e b) grande intensidade. Adaptado de 31. 
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Gazder em seu trabalho investiga [30] por meio de EBSD a evolução 

microestrutural de um aço IF recozido após alguns passes de deformação para 

as 4 rotas do processo ECAP, concluindo que no primeiro passe o aço 

inicialmente de granulação grosseira passou a apresentar subestruturas que 

inclui uma elevada fração de subgrãos e uma pequena de fração de grãos 

(contorno de alto ângulo). A grande quantidade de contornos de baixo ângulo 

remete ao processo de refinamento microestrutural ou subdivisão de grãos 

devido as elevadas tensões impostas no processo. Depois de dois passes de 

deformação para a rota BA foi observado que o refinamento de subgrãos 

ocorreu, bem como o aumento da fração de contornos de alto ângulo. As áreas 

alongadas começaram a ser subdivididas pelo HAGBs, enquanto, uma rede de 

LAGBs ainda estava presente dentro da maioria dos grãos. Porém, a 

distribuição de LAGBs se mostrava heterogênea, enquanto, alguns poucos 

grãos maiores apresentavam alta densidade LAGBs outros grãos relativamente 

menores quase não continham LAGBs. Em termos de menor tamanho de grão 

registrado e fração de área de HAGBs obtida após 4 passes, as rotas BC e BA 

são aproximadamente equivalentes, seguida pela rota A e C conforme 

observado em [30]. 

De acordo com Alves [56] embora a taxa de formação de HAGBs varie 

com as rotas de processamento (BC ≥ BA > A > C para quatro passes), existe 

uma tendência natural do aumento da fração de área de HAGBs com o 

aumento do número de passes. A elevada resistência dos materiais 

processados via ECAP é geralmente atribuída a refinamento das subestruturas. 

Esta correlação entre resistência mecânica e microestrutura pode ser descrita 

pela equação de Hall-Petch. Porém, esta relação é dotada de limitações 

provenientes de sua formulação. Isto é usualmente atribuído ao fato da 

formulação original considerar todos os grãos como estruturas de alto ângulo. 

Assim, o erro da relação de Hall-Petch resulta principalmente das 

características associadas ao comportamento de aumento de resistência do 

LAGBs e HAGBs em materiais deformados [30]. 
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2.3 ESTADO DEFORMADO 

Heterogeneidades de deformação são observadas tanto para metais 

com granulometria grosseira como para matérias refinados [32-35]. Diversos 

estudos enfatizam o potencial tecnológico das heterogeneidades na 

microestrutura de diferentes tipos de materiais e condições de processamento. 

De acordo com Lins [4] na prática, a deformação plástica de um metal não 

ocorre de forma homogênea. De uma maneira geral, pode-se dizer que as 

heterogeneidades de deformação são formadas em conseqüência da ativação 

de novos sistemas de deslizamento com o objetivo de acomodar localmente as 

flutuações das tensões induzidas na microestrutura.  

 

2.3.1 Bandas de Deformação 

As bandas de deformação foram observadas pela primeira vez em 1940 

por Barrette [16]. Este termo é largamente usado para a maioria das 

heterogeneidades encontradas em microestruturas após a deformação. Bandas 

de deformação podem ser definidas como sendo regiões dentro de um mesmo 

grão que sofreram diferentes rotações [16,38]. Normalmente, ocorrem em 

materiais com granulação grosseira (> 500 µm) e foi primeiramente introduzida 

para descrever bandas como áreas em alguns grãos no qual linhas de 

deslizamento caminham na mesma direção. Em geral, é considerada como 

uma região onde o estado de deformação diverge do predominante na matriz o 

que pode ser notado com a variação na orientação ou na densidade de 

discordância [39]. É apresentada na Figura 7 a micrografia de um monocristal 

de ferro puro onde se encontram presentes bandas de deformação (indicado 

pela seta).   
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Figura 7: Bandas de deformação em um monocristal de ferro. Adaptado de 

[40]. 

 

A natureza da deformação por bandeamento é estudada nos últimos 

anos devido a sua importância na geração de textura de deformação. Estudos 

identificaram dois tipos de bandas de deformação. O primeiro tipo, esta 

associado à ativação de diferentes sistemas de deslizamento, assim a 

deformação imposta pode ser acomodada por mais de um sistema levando a 

ocorrência de rotação em diferentes direções. Já no segundo tipo, diferentes 

regiões de um mesmo grão experimentam diferentes deformações. Uma das 

principais características das bandas de deformação é que elas ocorrem 

sempre dentro dos grãos. A formação das bandas pode variar também de 

acordo com o tamanho inicial dos grãos, da orientação cristalográfica dos 

mesmos e da porcentagem de deformação sofrida pelo material. [37,41].  

 

2.3.2 Bandas de Transição 

 

As bandas de transição são heterogeneidades devido à fragmentação e 

rotação de um cristal ou grão de um metal policristalino, ocasionado por  

deformação plástica, em regiões que possuem diferentes orientações 

cristalográficas. Estas regiões são chamadas de bandas de deformação e as 
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regiões entre elas são as bandas de transição, apresentado na Figura 8 [41]. A 

formação destas bandas ocorre quando volumes vizinhos de um mesmo grão 

deformam-se pela ação de diferentes sistemas de deslizamento levando a 

orientações finais distintas, ocorrendo subdivisão e dando origem a regiões 

com grandes diferenças de orientação [16,37,38]. Bandas de transição são 

limitadas ao interior do grão e se compõem de arranjos celulares, dispostas 

paralelamente, e tendem a tornar-se mais alongadas com o aumento da 

deformação.  

 

 

Figura 8: Bandas de transição em uma liga Al-Cu após compressão uniaxial a 

temperatura ambiente [40]. 

 

2.3.3 Bandas de Cisalhamento 

 

As bandas de cisalhamento podem se formar no material com um todo, 

não dependendo da estrutura dos grãos e sim do modo, quantidade e da 

velocidade de deformação. Estas bandas ocorrem devido à ação de um estado 

de tensões heterogêneo [39]. Assim, as bandas de cisalhamento surgem pelo 

escorregamento em regiões de máximas tensões macroscópicas de 

cisalhamento e em planos nos quais a deformação ocorre mais facilmente [39]. 

Sua ocorrência está associada a metais altamente deformados, tendo sido já 

encontrada em monocristais e policristais, em materiais monofásico e 

polifásico, com diversas estruturas cristalinas, deformados por diversos 
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processos tais como laminação, forjamento, tração, compressão e 

carregamento cíclico [41]. De acordo com a literatura, metais com uma 

estrutura cristalina CCC, como o aço IF, possuem maior tendência a exibir 

bandas de cisalhamento que os metais com estrutura CFC [41]. Esta diferença 

é atribuída aos diferentes comportamentos em relação aos mecanismos de 

escoamento plástico entre os dois tipos de metais. Os metais CCC são 

fortemente dependentes da temperatura e taxa de deformação. Já os metais 

CFC são fortemente influenciados somente pela continuidade do processo da 

deformação. 

 

2.4 FENOMENOS DE RESTAURAÇÃO 

 

A deformação plástica em metais ocorre devido ao movimento e a 

geração de discordâncias, cada discordância dentro de um material metálico 

armazena uma quantidade de energia em forma de campo elástico ao redor da 

região de sua linha de discordância. Durante a deformação de um material 

metálico recozido a densidade de discordâncias pode ser aumentada em 5 

vezes a sua ordem de grandeza [42]. Por meio do aumento da densidade de 

discordâncias eleva-se também o nível de energia armazenada na forma 

metaestável em um material no estado deformado. Sob um subseqüente 

aquecimento esta energia pode ser liberada por dois distintos processos: 

recuperação e recristalização.  

De maneira geral, entende-se a recuperação como fenômeno onde 

ocorre a restauração parcial das propriedades do material pelo rearranjo e 

aniquilação das discordâncias dentro da matriz deformada. A recristalização 

promove a eliminação dos defeitos cristalinos e envolve um mecanismo mais 

complexo que compreende a migração de contornos de alto ângulo. Ambos os 

fenômenos são termicamente ativados, e ocorrem com a função de minimizar a 

energia livre do sistema. A forma de armazenamento e o nível da energia 

dentro da matriz deformada têm grandes influências no fenômeno de 

recristalização, podendo acelerar ou retardar a reação.  
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Nos aços IF estabilizados ao titânio, estudos reportam que o processo 

de nucleação começa preferencialmente nos grãos {111}. Grãos com esta 

orientação possuem os mais altos valores de energia armazenada neste tipo 

de material [43]. 

 

2.4.1 Recuperação 

 

Em seu trabalho McQueen [28] explica que devido à ativação térmica, 

temperatura entre 0,2Tf e 0,4 Tf, discordâncias de sinais contrários geradas na 

deformação plástica aniquilam-se e outras se rearranjam para formar uma 

estrutura de subgrãos. A temperatura elevada permite, em certo instante, que a 

quantidade de defeitos gerados durante a deformação seja compensada pela 

quantidade de defeitos eliminados, sendo este instante chamado de estado 

estacionário. Quanto maior a temperatura (desde que abaixo da temperatura 

em que começa a recristalização), maior é a ativação térmica e maior é a 

possibilidade para movimentação das discordâncias tendendo a formar 

subgrãos [45].   

Diversos fatores influenciam a ocorrência de recuperação, como a 

própria natureza do material, incluindo nível de pureza, tamanho inicial do grão 

e a EDE. Metais com alta EDE apresentam cinética de recuperação (estática e 

dinâmica) rápida, diminuindo a quantidade de defeitos cristalinos e 

consequentemente, o potencial termodinâmico para a recristalização. Em 

contrapartida, metais com baixa EDE apresentam cinética de recuperação lenta 

e a quantidade de defeitos cristalinos sempre aumenta com a deformação. 

Dessa forma, a ocorrência da recristalização (estática e dinâmica) é facilitada. 

Parâmetros relacionados ao processamento também exercem forte influência 

na incidência de recuperação dinâmica, como temperatura, taxa e grau de 

deformação. 

A recuperação é explicada como uma série de eventos que causam 

mudanças na microestrutura do material deformado plasticamente, que ocorre 

antes da recristalização, a fim de diminuir a energia armazenada na 

deformação [46]. As modificações microestruturais, Figura 9, causadas pela 
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recuperação são responsáveis por restaurar parcialmente as propriedades para 

seus valores antes da deformação.  

 

 

Figura 9: Etapas da recuperação de um metal deformado plasticamente [46]. 

 

Padilha [37] enumera as etapas das alterações microestruturais que 

ocorrem durante a recuperação: (1) reação entre defeitos puntiformes levando 

a uma diminuição da quantidade dos mesmos; (2) aniquilação de discordâncias 

de sinais opostos e encolhimento dos anéis de discordâncias; (3) rearranjo de 

discordâncias de modo a formar configurações de menor energia (por exemplo, 

contornos de baixo ângulo); (4) formação de contornos de alto ângulo.   

A formação de subgrãos se dá através dos mecanismos básicos de 

escorregamento com desvio e por escalada. Pelo fato de tais mecanismos 

acontecerem em temperaturas mais elevadas, a formação de subgrãos na 

recuperação dinâmica requer maior ativação térmica, acontecendo a 

temperaturas geralmente maiores que 0,4Tf [48]. 
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O crescimento dos subgrãos normalmente ocorre durante o recozimento. 

Este fato leva a uma redução da área total dos subcontornos e 

consequentemente à diminuição da energia armazenada do material, pois 

comparando com a recristalização, esta energia ainda é alta. Dois mecanismos 

são apresentados para definir tal crescimento: migração de contornos, 

subcontornos e coalescimento de subgrãos. O primeiro descreve que o 

subgrão absorve discordâncias durante a migração dos subcontornos. Desta 

maneira, a diferença de orientação aumenta transformando-o em um contorno 

de alto ângulo. O segundo refere-se à rotação em que os subgrãos estão 

submetidos devido aos processos difusionais.  Com as sucessivas rotações, 

subgrãos com orientações similares se coalescem se tornando um subgrão 

maior. Embora ambos os modelos sejam aceitos teoricamente, a migração dos 

subcontornos é o mecanismo mais plausível por se aproximar mais dos 

resultados experimentais. Para o alumínio e suas ligas estes modelos 

configuram os principais mecanismos de nucleação de recristalização. 

 

2.4.2 Recristalização  

 

A recristalização é caracterizada pela aniquilação de grandes 

quantidades de defeitos através da migração de contornos de grão conduzidos 

pela energia armazenada na deformação. Esses defeitos não podem ser 

eliminados apenas por recuperação, seja devido às altas taxas de deformação 

ou devido à baixa energia de defeito de empilhamento (EDE) do material, 

aumentando o potencial termodinâmico para a recristalização.  

Para que ocorra a recristalização, há alguns critérios básicos que devem 

ser atendidos. Por exemplo, para que ocorra a recristalização é necessária 

uma deformação mínima e a temperatura de recristalização é tanto menor 

quanto maior for a quantidade de deformação. Apesar de ser um processo 

dependente do tempo e da temperatura, não há uma temperatura de 

recristalização fixa. É possível identificar alguns tipos diferentes de 

recristalização.   
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A recristalização com nucleação, também chamada de recristalização 

descontínua, que se refere ao avanço dos novos grãos através da migração 

dos contornos, consumindo a matriz deformada e permitindo que uma área 

livre de defeitos seja formada. A recristalização sem nucleação, ou 

recristalização contínua, que ocorre pela transformação dos subgrãos em 

grãos, quando os contornos atingem uma grande diferença de orientação. E 

existe ainda a recristalização dinâmica geométrica, que acontece durante o 

aumento da área do contorno de grão na deformação, quando os contornos 

tendem a se encontrarem e se recombinarem. 

 A quantidade de energia armazenada nos contornos oferece, 

posteriormente, o crescimento de grãos, responsável por diminuir a área total 

de contornos a fim de tornar a microestrutura estável. O crescimento pode 

ocorrer de maneira contínua, crescimento normal dos grãos ou descontínua, 

crescimento anormal de grãos, também chamado de recristalização 

secundária. A recristalização secundária ocorre quando o crescimento normal é 

restringido, sendo bastante comum encontrá-lo nas ligas de alumínio. A 

presença de partículas finas pode contribuir para a recristalização secundária, 

quando estas são coalescidas ou dissolvidas os contornos não sofrem restrição 

para migração e crescem exageradamente. Outro fato está ligado à presença 

de forte orientação. Materiais fortemente orientados exibem contornos de baixo 

ângulo entre a maioria dos cristais. Estes contornos têm pouca mobilidade e 

impedem o crescimento normal do grão, resultando que regiões diferentes 

desta orientação crescem mais. Heterogeneidade de tamanho de grão também 

contribui para a recristalização secundária, pois colônias de grãos maiores 

tendem a crescer sobre os grãos normais [44].  

Bay e Hansen [48] estudaram os estágios iniciais da recristalização em 

alumínio comercialmente puro, laminado a frio em diferente grau de 

deformação e recozido em diferentes temperaturas. Observaram que os 

contornos de grão iniciais e os contornos de alto ângulo no interior dos grãos 

originais são sítios preferenciais para nucleação, e que a eficiência desses 

sítios é reforçada por partículas de FeAl3 muitas vezes presentes em grupos. 

O efeito destas partículas se torna mais evidente com o aumento do 

tamanho de grão. Reportaram que a temperatura de nucleação diminui quando 
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o tamanho de grão inicial diminui e que a temperatura de recristalização mostra 

a mesma dependência sobre o tamanho de grão inicial e o grau de deformação 

tal como a temperatura de nucleação.  E ainda, o tamanho de grão 

recristalizado diminui com o decréscimo do tamanho de grão inicial e o 

aumento da deformação. 

Os mecanismos para a recristalização dinâmica são praticamente os 

mesmos para a recristalização estática. Na grande maioria das condições de 

deformação a quente, a nucleação da recristalização dinâmica ocorre 

preferencialmente nos contornos de grão. Esse mecanismo é conhecido por 

formação de colares sucessivos ("necklacing"), que consiste em nucleação dos 

novos grãos nos contornos do grão inicial e nos contornos dos grãos que 

acabaram de ser criados, e avançam seqüencialmente para o interior do grão 

original. A Figura 10 mostra o mecanismo de formação de colares sucessivos 

esquematicamente. 

 

Figura 10: Mecanismo de nucleação por formação de colares sucessivos [47]. 

 

É possível observar um intenso refinamento de grão pelo exposto na 

Figura 9. O aumento de energia livre causado pela introdução de novos 

contornos de grão é compensado pela diminuição de energia livre devida à 

eliminação dos defeitos cristalinos.  Nota-se os grãos recristalizados 

dinamicamente contidos no colar param de crescer e permanecem pequenos, 

pois o potencial termodinâmico vai sendo igualado com o restante da matriz 

deformada através das discordâncias geradas.  O colar seguinte, por sua vez, 

passa pelo mesmo processo, e os grãos permanecem pequenos. Dessa 

maneira, a microestrutura de grãos sofre, em geral, considerável refinamento 

quando passa pelo processo de recristalização dinâmica. Por outro lado, em 

certos casos onde há condições de baixas taxas de deformação, os grãos 
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param de crescer somente quando encontram seus vizinhos que também estão 

em crescimento. Dessa forma, o processo assemelha-se com a recristalização 

estática. Com relação ao tamanho de grão inicial, este pode sofrer um ligeiro 

refino ou até um engrossamento [46,47].   

 

2.5 CINÉTICA DE RECRISTALIZAÇÃO  

 

A cinética de recristalização pode ser descrita pela fração volumétrica 

recristalizada (XV) em função do tempo de recozimento. Como pode ser 

observado na Figura 11, após um período inicial de nucleação, observa-se uma 

elevação da taxa recristalização posteriormente, o crescimento de novos grãos 

começa a interferir no crescimento de seus vizinhos, passando a “colidir” com 

eles. Estas colisões entre os grãos em crescimento são conhecidas como 

“impingement”. Ao final do processo, a taxa de nucleação diminui [32]. 

 

 

Figura 11: Cinética de recristalização durante o recozimento. Adaptado de [32]. 

 

Experimentos a respeito da recristalização de metais deformados 

possuem complicações em suas execuções, analises e interpretações por 

diversos fatores, tais como: resolução espacial limitada, competição entre 

vários processos simultaneamente, a restauração de dados necessários para 

acessar as propriedades estudas, entre outros [49]. Neste sentido, a 

modelagem e a simulação são ferramentas importantes, pois permitem criar 
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cenários simplificados e dar acesso completo ao pesquisador a todo o 

processo estudado. 

 

2.5.1 Teoria fenomenológica de Johnson e Mehl, Avrami e Kolmogorov – 

JMAK 

 

O ponto de partida da teoria de JMAK é modelar a nucleação e o 

crescimento dos grãos recristalizados individualmente levando em 

consideração que eles crescessem independentemente um do outro ou seja, 

que o crescimento de um grão não tem nenhuma interferência no crescimento 

do seu grão vizinho. Sendo assim, volume total recristalizado adquirido por este 

caminho é bem maior do que o volume real recristalizado e, é conhecido como 

volume estendido, VE. Esta quantidade VE é geralmente dividida pelo volume 

total da matriz onde ocorrem os crescimentos dos grãos, o resultado desta 

divisão é a fração volumétrica estendida, VVE. Para calcular VVE é necessário 

definir a taxa de nucleação, a forma e a taxa de crescimento dos grãos 

estendidos. O segundo passo da teoria consiste em relacionar a fração 

volumétrica estendida, VVE, à fração volumétrica real, VV. Isto pode ser feito 

com uma relação geométrica matematicamente exata, para uma distribuição 

espacial aleatória dos núcleos, de acordo com as Equações 3 e 4: 

 

 

 

Ou de forma mais geral: 

 

 

 

Onde ‘k’ é o expoente de Avrami, ‘t’ é o tempo de recozimento e ‘n’ é 

uma constante que pode variar de acordo com a dimensão do sistema 

(3) 

(4) 
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analisado conforme a Tabela 2. A Equação 4 é frequentemente denominada de 

equação generalizada de JMAK. 

 

Tabela 2: Variação do expoente de Avrami (n), em função da dimensão do 

sistema analisado e do tipo de nucleação [50]. 

 

 

É possível determinar de forma experimental os valores de k e n, 

fazendo-se um gráfico de ln{ln [1 / (1 –Xv)]} versus ln(t), este gráfico é 

conhecido como plote de Avrami [51], podemos observar na Figura 12 um 

exemplo do plote de Avrami para um aço 2710 deformado e recozido. 

 

 

Figura 12: Plote de Avrani para o aço CSN 2710 com redução a frio de 90% 

recozinho nas temperaturas indicadas [51]. 
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A teoria JMAK tem sido utilizada de maneira a apresentar o perfil da 

cinética de recristalização. Sua fundamentação física se baseia em algumas 

suposições, como: Taxa de crescimento de grão constante e uniforme; 

Formatos dos núcleos são considerados esféricos e o crescimento isotrópico; 

Núcleos localizados aleatoriamente dentro da matriz.  

De acordo com Assis [52], existem situações em que estas suposições 

não condizem com a verdade podendo acarretar erros na análise experimental. 

Cita-se como exemplo, a suposição de nucleação aleatória em materiais que 

contêm precipitados, maclas ou bandas de deformação. Resultados 

experimentais e teóricos sugerem que os núcleos surgem preferencialmente 

nos nestes locais de maior energia. Outro ponto que não é levado em 

consideração pelo modelo JMAK é a existência de gradiente de deformação e 

alta EDE no material. Tanto a gradiente de deformação, quanto, a alta EDE são 

fatores que ocasionam decréscimo de velocidade média das interfaces. Este 

fator ocorre porque a velocidade dos grãos decresce ao entrar em uma região 

menos deformada do gradiente (menor força motriz). A competição entre 

recuperação e recristalização também tem forte influencia na cinética de 

recristalização, pois, ocorre a diminuição global da força motriz para 

recristalização. 

 

2.5.2 Caminho Microestrutural 

 

Tendo em vista as limitações do modelo JMAK, diversos pesquisadores 

apresentaram ajustes ao modelo com a finalidade de aplica-lo a casos mais 

complexos. O caminho microestrutural apresentado por DeHoff [54] é um 

conceito importante para analisar a cinética de recristalização. De maneira 

sucinta, a análise do caminho microestrutural é uma abordagem que utiliza 

vários parâmetros microestruturais junto com Sv para possibilitar que os 

pesquisadores estimem as características de nucleação e determinem as taxas 

médias globais de crescimento durante a recristalização. Para que a 

abordagem de caminho microestrutural seja bem sucedida é imprescindível o 

desenvolvimento de modelos apropriados e precisos de nucleação e 
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crescimento [53]. A grandeza SVE (fração de superfícies por unidade de volume 

estendida) pode ser calculada com auxílio da Equação 5:  

 

 

 

Sendo “t” o tempo de recozimento e “B” e “m” constantes da equação. A 

fração de superfícies por unidade de volume estendida pode ser calculada em 

função da fração de superfícies por unidade de volume real, assim como a 

fração de grãos recristalizados por unidade de volume. A partir desse principio, 

DeHoff [54], sugeriu a relação da área superficial recristalizada por unidade de 

volume (Sv) em função do tempo com a seguinte equação: 

 

 

 

A partir da Equação 6, Vandermeer [53] sugeriu o método de se 

relacionar a fração volumétrica real com a fração de superfícies por unidade de 

volume, conhecido como modelo do caminho microestrutural, que pode ser 

representado pela Equação 7: 

 

 

 

Onde “C” é uma constante referente ao fator geométrico de crescimento 

e “q” é uma constante utilizada para descrever o tipo de nucleação, sendo 2/3 

para saturação de sítios e 4/3 para nucleação constante. 

 

 

 

(5) 

(6) 

(7) 
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2.6 TEXTURA CRISTALOGRÁFICA 

 

Materiais policristalinos podem possuir grãos com diferentes orientações 

cristalográficas de seus vizinhos. Ao analisar os grãos de maneira geral, os 

mesmos podem apresentar orientações que não formam um padrão, ou seja, 

distribuídas de forma aleatória ou podem estar concentradas em uma ou mais 

orientação particular [37]. A Textura cristalográfica ou, simplesmente, textura é 

um termo que diz respeito à orientação preferencial dos grãos, as variações de 

orientação presentes dentro dos grãos e a determinação da natureza das 

interfases presentes. O conhecimento sobre a textura de um material é 

essencial para a completa caracterização de sua microestrutura e previsão de 

suas propriedades físicas [37]. 

Orientações preferenciais ou textura podem ocorrer de maneira natural 

ou serem produzidas [56]. O surgimento da textura ocorre primeiramente 

durante a solidificação do material e posteriormente por processamento 

termomecânico [55]. A deformação plástica imposta por processos de 

conformação ocorre por meio do deslizamento de planos ou maclação, que 

ocorre para as direções mais favoráveis, e geram a rotação do reticulado 

cristalino. Em alguns casos a textura de deformação ocorre a partir de núcleos 

pré-definidos no material deformado, próximo aos locais de maior energia 

armazenada.  

Podem ocorrer também alterações na textura de um material deformado 

quando o mesmo é submetido a um recozimento. Em temperaturas menores 

ou em tempos muito curtos, onde há a predominância do processo de 

recuperação, pouca ou nenhuma alteração na textura pode ser observada. 

Entretanto quando a temperatura e o tempo de recozimento são maiores, o 

processo de recristalização promove uma nova textura, denominada: textura de 

recristalização. Durante o subsequente crescimento normal dos grãos, poucas 

mudanças podem ser notadas na textura [37]. 

Existem algumas técnicas de caracterização cristalográfica, a forma 

mais tradicional de avaliação da textura cristalográfica dos materiais é 

certamente a difração de raios x, embora esta técnica seja muito usada em 
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ciência dos materiais, sua resolução espacial é muito ruim não permitindo 

determinar a orientação de um grão em particular. Por outro lado, a técnica de 

microscopia eletrônica de transmissão (MET) possui uma excelente resolução 

espacial, da ordem de nanômetros, adequadas a avaliação intragranular, 

entretanto a região de análise em uma amostra é muito pequena, da ordem de 

alguns mícrons [37]. Porém a técnica de difração de elétrons retroespalhados 

(EBSD) acoplada a um microscópio eletrônico de varredura (MEV) possui 

resolução espacial compatível com o tamanho de grão, permitindo conhecer a 

“microtextura”, população de orientações individuais relacionada a detalhes de 

microestrutura, e a “mesotextura”, textura entre grãos ou geometria do contorno 

de grão [37]. 

 

2.6.1 Representação da textura cristalográfica  

 

As duas formas de representação da textura cristalográfica mais 

utilizadas atualmente são as figuras de pólo e funções de distribuição de 

orientação (FDO). Nestas representações, a orientação dos grãos (g) é dada 

pela notação dos índices de Miller {hkl} e <uvw> ou pelos ângulos de Euler φ1, 

Φ e φ2 [57].  

Figuras de pólo (Figura 13) são projeções estereográficas que 

representam a densidade dos polos, ou normais a um determinado plano, em 

relação a um dado conjunto de planos cristalográficos.  

 

 

Figura 13: (a) Representação da projeção esferográfica de uma figura de pólo 

família {100} de um cristal cúbico; (b) Figura de pólo da projeção. [57] 
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Tais projeções são apresentadas em termos de um sistema de eixos de 

referência. Para a deformação por ECAP tais projeções são apresentadas em 

termos dos eixos: DP, DN e DT, que descrevem respectivamente as direções 

de prensagem, normal e transversal. É importante ressaltar que cada figura de 

pólo faz referência a apenas um plano {hkl}. Apesar das figuras de pólo serem 

bastante úteis, mas as informações que nelas contêm são limitadas e semi-

quantitativas, pois os grãos podem sofrer rotações ao redor de um pólo 

particular [58].  

Essas informações podem ser obtidas com auxílio da Função de 

Distribuição de Orientações (FDO), que especifica a frequência de ocorrência 

de (ou probabilidade de se encontrar) determinadas orientações {hkl} <uvw> 

em uma amostra do material. Esta probabilidade, numa amostra sem textura, é 

igual à unidade. A orientação de um cristal é definida por três ângulos de Euler 

(ᵠ1,Φ e ᵠ2), os quais constituem três rotações consecutivas que, aplicadas aos 

eixos X, Y e Z do cristal, torna-os coincidentes com os eixos DL, DT e DN da 

chapa ou amostra do material, respectivamente. A notação mais usada para os 

ângulos de Euler foi proposta por Bunge, conforme apresentada na Figura 14. 

 

Figura 14: Esquema ilustrativo mostrando  a) Espaço tridimensional de Euler e  

b)  as secções tiradas deste espaço conhecida como notação de Bunge. 

Adaptado de [58]. 
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2.6.2 Textura de Deformação 

 

Durante uma deformação plástica a estrutura cristalina sofre sucessivas 

rotações por meio do deslizamento dos cristais ao longo de certas direções 

cristalográficas para orientações mais favoráveis, formando assim a chamada 

textura de deformação.  O processamento ECAP utiliza tensões cisalhantes 

elevadas que implicam no escoamento do material, deformando sua estrutura, 

causando fragmentação e rotação de grãos e subgrãos, causando efeitos 

diretos na textura final de deformação do material processado. 

O comportamento do material durante os processos de recuperação e 

recristalização está relacionado com a textura de deformação, sendo assim 

mecanismos de deformação podem ser estudados por meio da análise da 

textura de deformação [59]. A distribuição e a intensidade dos componentes da 

textura de deformação são dependentes  principalmente, da orientação inicial 

dos grãos antes da deformação, do tipo de conformação e da temperatura de 

trabalho [60]. Chen [59] em seu trabalho observa que a intensidade da textura 

de deformação é elevada juntamente com o aumento do nível de deformação 

do material, de modo que os grãos vão se alinhando de acordo com as 

características de plasticidade cristalográfica.  

Materiais metálicos com estrutura cúbica de corpo centrado podem 

apresentar variadas texturas de deformação dependendo de fatores como: o 

tipo de metal, sistemas de deslizamentos preferenciais, a fração do material 

recristalizada, a geometria do processo de conformação e a quantidade de 

maclas de deformação [59,61].  

A Tabela 1 lista as orientações ideais para materiais cúbicos de corpo 

centrado (CCC) deformados por ECAP e os ângulos de Euler descrevem as 

posições de cada componente nas FDOs. Após múltiplas deformações, a 

textura desenvolvida se desvia daquelas formadas por cisalhamento, o tarugo 

sofre até duas rotações ao redor de diferentes eixos entre passes 

consecutivos, e logo as orientações cristalográficas de cada grão são alteradas 

antes de cada passe. 
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Tabela 3: Orientações ideias para materiais cúbicos de corpo centrado (CCC) 

deformados por ECAP e suas posições relativas nas FDOs [63]. 

 

Para melhor entender a formação da textura, Li [64] realizou estudo para 

avaliar o efeito das rotas de deformação ECAP sobre a textura do aço IF. O 

ângulo entre os canais era de 90º o mesmo utilizado no presente trabalho. As 

figuras de pólo (110) resultantes da evolução da textura experimental no 

decorrer dos 4 passes são mostradas na Figura 15.  

 

Figura 15: Figuras de pólo (110) mostrando as texturas experimentais no aço 

IF no decorrer de 4 passes de deformação. (a) Rota A (a) Rota BA (a) Rota BC 

(a) Rota C. [64] 



53 
 

2.6.3 Textura de recristalização  

 

Componentes de textura preferenciais podem ser formas após a 

recristalização primária dos materiais metálicos, a ela danos o nome de textura 

de recristalização. A formação deste tipo de textura pode ser determinada pela: 

orientação dos novos grãos ou pelas taxas de nucleação e crescimentos dos 

novos grãos. A nucleação e o crescimento podem atuar de maneiras distintas 

na formação da textura de recristalização [37]. Sendo assim, podemos dividir a 

textura de recristalização em duas linhas de pesquisa: nucleação orientada e 

crescimento orientado. Na nucleação orientada, a nucleação de novos grãos 

ocorre com maior frequência em regiões de orientações particulares, formando 

assim componentes de uma determinada textura. Já no crescimento orientado, 

grãos nucleados possuem orientações aleatórias, porem crescem apenas 

aqueles que possuem uma determinada componente de textura. Em alguns 

casos a textura de deformação ocorre a partir de núcleos pré-definidos no 

material deformado, próximo aos locais de maior energia armazenada. A 

textura de recristalização pode ser formada de acordo com o local onde foi 

nucleado o futuro grão.  

Os metais CCC, apresentam uma variação limitada de texturas de 

recristalização. A textura apresentada por materiais com estrutura CCC após a 

recristalização consiste nas fibras α e γ com variações apenas na intensidade 

de cada uma delas [55]. Emren em seu trabalho [65] com um aço IF, a 

orientação de recristalização podia ser descrita em função das fibras α e γ, 

assim como o material deformado, entretanto grande parte da fibra α foi 

eliminada durante a recristalização, especialmente na faixa de {001}<11̅0> a 

{112}<11̅0>, enquanto que a fibra γ permaneceu relativamente inalterada. 
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3. MATERIAIS E MÉTODOS 

 

3.1 MATERIAL 

 

As amostras de aço IF estabilizado ao titânio foram fornecidos pela 

Companhia  Siderúrgica  Nacional  (CSN).  A chapa foi obtida por laminação  a 

quente  em  múltiplos  passes  no  campo  austenítico,  abaixo  da  temperatura  

de 1070ºC, seguido de resfriamento ao ar e retirado da linha após o esboço. A 

chapa foi fornecida nas dimensões de 400 x 200 x 38 mm, A partir desta chapa 

foram cortados e usinados corpos de prova paralelamente à direção de 

laminação, no formato de paralelepípedos retangulares com dimensões de 10 x 

10 x 70 mm. A Tabela 2 apresenta  o resultado da análise química do material 

fornecido pela CSN. 

 

Tabela 4: Composição química do aço IF estabilizado ao titânio (% em peso). 

 

 

3.2 MÉTODOS 

 

3.2.1 Processo ECAP 

 

No processamento ECAP os corpos de prova de aço IF estabilizado ao 

titânio foram lubrificados e forçados a escoar por dois canais de secção 

transversal igual e constante no interior de uma matriz bipartida, sofrendo 

deformações de natureza de cisalhamento simples conforme passam pela zona 
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de interseção entre os dois canais. As rotas utilizadas no processamento foram 

as rotas BA e foram realizados três passes consecutivos de deformação com 

uma taxa de 5mm / min. A deformação acumulada após o terceiro passe foi de 

ɛ3 = 3,57, sendo esta calculada utilizando a Equação 2 da seção 2.2 do 

presente estudo. 

O processamento ECAP foi realizado no Laboratório de Ensaios 

Mecânicos da EEIMVR/UFF, utilizando os seguintes equipamentos e materiais: 

1. Máquina de Tração e Compressão universal EMIC DL-60000 com 

capacidade máxima de carga de 600 KN; 

2. Uma matriz bipartida de aço ferramenta H13 com dois canais idênticos 

com seção transversal de 10x10 mm formando um ângulo de 90º e possuindo 

um raio de endossamento dos canais de 5 mm; 

3. Inicialmente foi utilizado uma punção de aço ferramenta H13, 

temperado, porém o mesmo não suportava a carga de compressão imposta 

pelo segundo passe de processamento. Sendo assim foi substituído por um 

punção de Aço Prata temperado; 

4. O Lubrificante utilizado durante o ensaio foi uma graxa de alto 

desempenho de sulfonato de cálcio, NEX VG-EP fabricada pela Efficax Brasil. 

 

3.2.2 Recozimento 

 

Com a finalidade de se determinar a temperatura de recozimento ideal, 

onde fosse possível identificar todas as etapas do processo de recirstalização, 

foi realizado um estudo prévio.  Tal estudo consistiu em submeter amostras 

deformadas ao recozimento utilizando as temperaturas de 500°C, 550°C, 

600°C, 650°C, 700°C, 725°C, 750°C e 800°C durante 60 minutos. Com base 

nos resultados de dureza foi constatado que no recozimento à 600°C, há o 

início do amolecimento do material. Sendo assim, com o objetivo de estudar a 

recristalização em períodos de tempos mais longos, a temperatura de 600°C foi 

como a temperatura de recozimento para o estudo da cinética de 

recristalização do presente estudo.  
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Posterior a escolha da temperatura de recristalização, as amostras 

deformadas por ECAP foram cortadas numa maquina de corte de precisão 

Buehler modelo IsoMet® 1000 na dimensão de 10 x 10 x 5 mm a uma 

velocidade de 300 rpm e sob a carga de 100 g. Em seguida, as amostras 

destinadas ao recozimento foram encapsuladas a vácuo, separadamente,  em 

tubos de quartzo de 12,5mm de diâmetro.  

As amostras do aço IF foram recozidas a temperatura de 600°C durante 

os tempos de: 15, 30, 60, 120, 180, 240 e 360 min em um forno elétrico sem 

controle de atmosfera. Estas condições foram escolhidas com o objetivo de 

avaliar a cinética de recristalização logo nos primeiros estágios e observar a 

influência do tempo de recozimento, na microestrutura. 

 

3.2.3 Preparação Metalográfica 

 

As amostras deformadas e recozidas foram embutidas a quente numa 

embutidora Buehler modelo SimpliMet® 1000 utilizando resina fenólica Struers 

de uso geral. Posteriormente as amostras foram lixadas manualmente em uma 

lixadeira com disco giratório, utilizando lixas de granulometria 400, 600, 800, 

1000, 1200 e 1500 mesh. 

Em seguida as amostras foram submetidas a polimento utilizando 

solução de polimento contendo 1,5 litros de água DI, 30 ml de sílica coloidal de 

1µm e 10ml de detergente neutro Ypê. O polimento foi realizado em uma 

politriz automática a uma velocidade de 250 RPM e com uma força de 25N, 

não foi utilizada água durante o processo polimento, apenas a solução de 

polimento, com a finalidade de umedecer o pano e detergente neutro Ypê para 

lubrificação. O polimento foi realizado durante 10 minutos. 

O ataque químico para revelar a microestrutura das amostras 

deformadas foi realizado com Nital 3%. O tempo de imersão previsto foi da 

ordem de 30 s. Após o ataque as amostras foram lavadas em água corrente e, 

em seguida secadas com o uso de ar quente. 
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Todas os equipamentos utilizados estão instalados no Laboratório de 

Caracterização Microestrutural da EEIMVR/UFF.  

 

3.2.4 Microscopia Óptica 

 

Após preparação metalográfica, as amostras foram observadas 

utilizando-se um microscópio óptico LEICA modelo DM IRM equipado com uma 

câmera DM IRM acoplada  a  um  analisador  de  imagens  LEICA  QWin  

instalado  no  Laboratório  de Caracterização Microestrutural da EEIMVR/UFF.  

 

 

3.2.5 Microscopia Eletrônica de Varredura – MEV 

 

A microestrutura das amostras foi observada e avaliada com auxílio dos 

microscópios eletrônicos de varredura com filamento de LaB6, EVO MA10 da 

Zeiss que se encontra instalado no Laboratório Multiusuário de Microscopia 

Eletrônica (LMME) da EEIMVR/UFF e JSM-6610LV da JEOL instalado no 

Laboratório de Materiais Mercosul da empresa PSA GROUP.  

Os microscópios foram operados no modo de elétrons retroespalhados e 

elétrons secundários, com tensão de aceleração do feixe de elétrons variando 

de 10-20 kV. 

 

3.2.6 Difração de Elétrons Retroespalhados – EBSD 

 

A textura cristalográfica foi analisada com o auxílio da técnica de 

difração de elétrons retroespalhados (Electron Backscattered Diffraction - 

EBSD), através de um sistema da EDAX com câmera de alta velocidade Hikari, 

no Laboratório Multiusuário de Microscopia Eletrônica (LMME) da 

EEIMVR/UFF. A determinação das orientações dos elementos presentes na 

microestrutura foi realizada por meio da indexação das linhas de Kikuchi 
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geradas pela interação entre o feixe de elétrons e as amostras. O passo de 

varredura utilizado nas análises (step size) foi de 0,5 μm, a aceleração do feixe 

de elétrons variou entre 20 e 25 kV e uma ampliação de 2000X. Os dados 

foram captados por meio do software TSL OIM Data Collection e analisados 

com o software TSL OIM Analysis para o cálculo do tamanho de grãos, das 

diferenças de orientação, e também para a construção das figuras de pólo e 

funções de distribuição de orientação (FDO). 

 

3.2.7 Metalografia Quantitativa 

 

Para o modelo JMAK, foi preciso calcular Vv - fração volumétrica 

recristalizada. Foi empregada a metodologia de DeHoff que consiste na 

sobreposição de uma grade de 192 pontos (Figura 16) sobre as 10 micrografias 

de cada amostra. A fração volumétrica foi calculada segundo a Equação 8. 

 

Figura 16: Metodologia de DeHoff grade de sobreposição de 192 pontos. 

 

 

Onde Pp é a fração dos pontos contidas dentro das regiões 

recristalizadas. Essa fração é a razão entre a quantidade de pontos localizados 

em áreas recristalizadas e o total de pontos da grade. 

(8) 
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Para o modelo do Caminho Microestrutural, foi necessário o cálculo de 

da área superficial por unidade de volume Sv. Foi utilizada uma grade de 5 

horizontais e 5 verticais (Figura 17) sobre as mesmas 10 micrografias do 

material. Em cada linha realizou a contagem da quantidade de interseções 

ocorridas entre as regiões recristalizadas e recuperadas, essa quantidade de 

interseções é denominada de PL. Com auxílio da relação da Equação 9 é 

possível calcular a área superficial recristalizada por unidade de volume.  

 

Figura 17: Metodologia de DeHoff grade de sobreposição 5 x 5. 

 

 

 

O erro experimental foi calculado a partir do desvio padrão das medidas. 

Foi utilizado o erro absoluto, conforme indica a regra de quantificação de erro 

para medidas experimentais. O erro absoluto é a razão entre o dobro do desvio 

padrão e a raiz quadrada do número de medidas realizadas, como apresenta a 

Equação 10. 

 

 

 

(9) 

(10) 
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Onde σ é o desvio padrão e n o número de medidas realizadas em uma 

mesma amostra. 

 

3.2.8 Dureza de Vickers 

O ensaio mecânico de dureza de Vickers foi realizado a fim de se 

determinar a evolução das propriedades mecânicas e a energia armazenada, 

de maneira indireta, na seção transversal das amostras. Foi criado um mapa de 

dureza utilizando o ensaio mecânico de dureza de Vickers, em um mapa de 15 

x 15 com 225 medições. Para tal, utilizado no ensaio o microdurômetro da 

Shimadzu modelo HVM-2T instalado no LMME na EEIMVR/UFF, as 

impressões Vickers foram realizadas com carga de 100 gf durante 30 s. 
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4. RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

Este capítulo tem por objetivo apresentar os resultados da 

caracterização microestrutural e da textura cristalográfica do aço IF estabilizado 

ao titânio processado via ECAP na rota BA em três passes de processamento 

e após o recozimento a 600°C nos tempos de 15, 30, 60, 120, 180, 240 e 300 

minutos. Os resultados são apresentados utilizando gráficos, micrografias 

obtidas pela técnica de microscopia ótica, microscopia eletrônica de varredura 

no modo de elétrons retroespalhados, por mapas de orientação, figuras de pólo 

e FDO.  

 

4.1 CURVA FORÇA VERSUS DESLOCAMENTO DO PUNÇÃO 

 

A Figura 18 apresenta o gráfico experimental de força versus 

deslocamento do punção, mostrando a evolução da força de prensagem do 

primeiro ao terceiro passe de deformação ECAP do aço IF na rota BA. Na faixa 

de 0 a 10 mm de deslocamento do punção, observou-se um rápido aumento da 

força em todos os 3 passes de deformação. Este se caracterizou como o 

aumento mais expressivo e está associado à deformação causada pela 

passagem da porção inicial do tarugo em direção ao canal de saída da matriz, 

que segundo Alves [56], possui características de forjamento. Este processo 

tem seu fim após o corpo de prova passar completamente pela intersecção dos 

canais, passando a sofrer deformação de cisalhamento, esta etapa pode ser 

observada após os 10 mm de deslocamento do punção, onde verificamos uma 

tendência à estabilização da força de prensagem.  
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Figura 18: Gráfico experimental de força versus deslocamento do punção para 

o primeiro passe de deformação do aço IF processado via ECAP a partir das 

rotas BA. 

 

Medeiros et al [66] via simulação computacional, obteve para o aço IF, a 

previsão de força de prensagem em função das condições de atrito da matriz 

para o primeiro passe do processo ECAP utilizando a matriz com Φ = 90º. A 

Figura 19 apresenta o gráfico de força versus deslocamento do punção dos 

resultados de sua simulação, mostrando a dependência entre a força de 

prensagem e as condições de atrito da matriz. Observe que a curva obtida para 

o coeficiente de atrito (µ) igual a 0,05 se assemelha a forma e valores de força 

obtidos experimentalmente para o primeiro passe de deformação neste estudo.  
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Figura 19: Simulação computacional da força de compressão em função das 

condições de atrito da matriz ECAP Φ = 90º, adaptado de [66]. 

 

Silva [67] em seu trabalho realizou o processamento ECAP na mesma 

matriz utilizada neste estudo, e observou valores de força de prensagem que 

indicam coeficiente de atrito próximos a 0,05, quando comparados ao estudo 

de Medeiros [66]. Sendo assim, pode-se concluir que a lubrificação utilizada 

neste estudo possui valores de coeficiente de atrito próximos a 0,05.  

É observado também quando avaliamos o gráfico apresentado na Figura 

16, um elevado aumento da força de prensagem em relação ao primeiro passe 

de deformação, fato este esperado devido ao encruamento do material após as 

deformações impostas pelo o primeiro passe. O aumento de resistência do 

material ao processo ECAP após o primeiro passe chegou a 44,7%, passando 

de 84,7 KN de carga máxima de prensagem para 122,6 KN no segundo passe. 

A Tabela 5 apresenta as forças máximas impostas aos tarugos durante o 

ECAP nos três passes de deformação. As curvas de processamento referentes 

ao segundo e terceiro passe, apresentam comportamento similar, porém ainda 

é observado um aumento de resistência do material devido ao encruamento 

decorrente também após o segundo passe, o que culminou em um novo 

aumento de aproximadamente 11% da força de processamento do terceiro em 

relação ao segundo passe.  
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Tabela 5: Relação entre a força máxima e o passe de deformação ECAP. 

Passe 
Força Máxima 

(KN) 

Taxa de Aumento em 

Relação ao Passe Anterior 

(%) 

1° Passe 84,7 KN - 

2° Passe 122,6 KN 44,7 % 

3° Passe 136,3 KN 11,2 % 

  

4.2 CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL E DA TEXTURA 

CRISTALOGRÁFICA – PROCESSO ECAP ROTA BA 

 

4.2.1 Material de Partida – MP 

 

O material de partida utilizado no presente estudo é uma chapa de aço IF 

estabilizado ao titânio, proveniente de um processo de laminação a quente no 

campo austenítico (±1070°C) em múltiplos passes, com resfriamento a ar e 

deformação acumulada ɛ = 2,2 e uma dureza de 93 ± 11 Vickers. O mesmo 

material foi caracterizado por Lins e colaboradores [68] num estudo que 

procurou identificar as principais componentes cristalográficas. A Figura 20 

apresenta uma imagem obtida por microscopia eletrônica de varredura (MEV) 

no modo de elétrons retroespalhados, da secção transversal em relação à 

direção de laminação da chapa onde é possível identificar uma microestrutura 

de uma matriz de grãos poligonais resultantes da transformação da fase 

austenita para ferrita decorrentes do processo de laminação a quente. 
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Figura 20: Micrografia do material de partida da secção transversal (plano DT-

DP). MEV – imagem no modo elétrons retroespalhados, 15 kV. 

 

Na imagem obtida através de microscopia por imagem de orientação na 

mesma seção (Figura 21a), foi possível identificar uma microestrutura com 

tamanho de grão da ordem de 58 ± 15 µm e uma fração de menos de 5% 

contornos de baixo ângulo (θ < 15º). A ODF’s (Figura 21b) apresentam 

intensidade aleatória máxima das orientações apresenta valor de 7,3. É 

importante salientar que intensidades menores que 1 não possuem qualque 

significado físico e são considerados artefatos [69]. As baixas intensidades 

encontradas indicam uma textura bastante fraca e aleatória, o que 

caracterizava o material como praticamente isotrópico. Foi observado que a 

componente de textura cubo girado {001}<110> tem certo destaque, a literatura 

reporta que tal componente surge da transformação primária da componente 

cubo {001}<100> da austenita em ferrita. Esta é uma forte evidência que o 

processo de recristalização dinâmica esteve fortemente presente durante a 

laminação a quente no campo austenítico..  
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Figura 21: Microscopia por imagem de orientação (MIO) da seção transversal 

da chapa de aço IF: (a) Mapa de orientação, (b) Função de Distribuição de 

Orientação global da seção transversal material de partida (DL – Direção de 

laminação). 

 

4.2.2 Caracterização do primeiro passe de deformação ECAP 

 

O aço IF apresentou após o primeiro passe de deformação ECAP 

mudanças microestruturas significativas. A Figura 22 apresenta a 

microestrutura da seção transversal onde podemos verificar uma 

microestrutura bastante heterogênea com alto grau de encruamento. Na Figura 

23 observamos os grãos com bandas de deformação que atravessam todo o 

seu comprimento, estas bandas tem a largura da ordem de 5 µm. As bandas de 

deformação possuem a tendência de aparecer em maior quantidade em 

materiais com granulometria inicial grosseira, como é o caso do material de 

partida empregado. No grão mostrado na Figura 24 as subestruturas de 

deformação partem dos contornos de grão mostrando a influência destas 
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regiões no processo de subdivisão. Como resultado dessa subdivisão é 

esperado um aumento na fração dos contornos de baixo ângulo no material. 

 

 

Figura 22: Micrografia após o primeiro passe da secção transversal (plano DT-

DN). Microscópio Óptico com ampliação de 100X. 

 

Figura 23: Micrografia após o primeiro passe, secção transversal, 

apresentando bandas de deformação (plano DT-DN). MEV – imagem no modo 

elétrons retroespalhados, 15 kV. 
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Figura 24: Micrografia após o primeiro passe da secção transversal, 

apresentando bandas de deformação (plano DT-DN). Microscópio Óptico com 

ampliação de 1000X. 

 

Após o primeiro passe de deformação do processo ECAP, segundo os 

estudos de Gazder et al [70],  é esperado um aumento da fração de contornos 

de grão de baixo ângulo, devido as subestruturas formadas no interior dos 

grãos decorrentes da deformação cisalhante imposta pelo durante a passagem 

na interseção entre os canais da matriz. A Figura 25a apresenta o mapa de 

orientação da secção transversal do material após o primeiro passe de 

deformação. A análise foi realizada em uma área de 625,0 x 1215,6 (µm) 

utilizando um step size de 1 µm. É observado na Figura 25b uma elevada 

fração de contornos de baixo ângulo (θ < 15º), proveniente das subestruturas 

geradas pelo processo de subdivisão dos grãos, tais contornos são 

representados pelas linhas brancas O material apresentou após o primeiro 

passe uma fração de 82% de contornos de baixo ângulo, bem acima dos 

menos de 5% encontrados no material de partida.  

O aumento da fração de contornos de baixo ângulo após o primeiro 

passe foi relatado anteriormente na literatura [63, 70, 71, 72], cobrindo em 

torno de 80% das áreas analisadas [70], e esse aumento também foi 

observado para o aço IF estabilizado ao titânio no presente estudo. Vale 

ressaltar que A microestrutura gerada a partir da deformação plástica é 
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constituída geralmente por células de discordâncias equiaxiais (contorno de 

baixo ângulo, em inglês, Low-Angle Boundaries - LAGBs) agrupadas formando 

blocos de células (contorno de alto ângulo, em inglês, High-Angle Boundaries - 

HAGBs). Porém estas dimensões são gradativamente diminuídas com o 

aumento das deformações como proposto por Petryk e Stupkiewicz (2007).  

Gazder et al [70] conclui em seu trabalho que a distribuição de contornos 

tende a se inverter nos passes subseqüentes passando o material a apresentar 

após sucessivos passes um aumento da fração de contornos de alto ângulo. 

Na Figura 25a também percebemos que alguns grãos exibiram após o primeiro 

passe de deformação um padrão aparentemente homogêneo ou mais estável 

em relação aos grãos vizinhos.  

 

Figura 25: Mapa de orientação da secção transversal após o 1° passe de 

deformação. (a) Mapa de orientação com contornos de grão de alto ângulo; (b) 

Mapa de orientação com contornos de grão de baixo ângulo; (c) Mapa de 

qualidade com contornos de grão de baixo e alto ângulo. MEV-EBSD, 20 kV. 

DT e DN referem-se às direções transversal e normal, respectivamente. 

 

O mapa de dureza da Figura 26 apresenta a distribuição dos valores de 

dureza na secção transversal do tarugo após o primeiro passe de deformação. 

A distribuição de valores de dureza Vickers se apresentou bem heterogênea, 
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conseqüência da heterogeneidade microestrutural apresentada pelo material 

após o primeiro passe de deformação. A média dos valores de dureza ficou em 

179 ± 16 Vickers bem acima de 93 ± 11 Vickers encontrado para o material de 

partida. Silva [67] investigando as rotas A e C do processo ECAP encontrou 

para o mesmo aço IF empregado neste estudo valores médios de dureza de 

182 ± 18 Vickers para a secção tranversal após o primeiro passe de 

deformação. Os valores encontrados nestes estudos foram bem próximos, o 

que era de se esperar por se tratar do mesmo material e do mesmo processo 

de deformação.   

 

 

Figura 26: Mapa de dureza do material após o primeiro passe do processo 

ECAP da Secção transversal (plano DT-DN). 

 

O aço IF deformado pela rota BA, apresenta um pronunciado aumento na 

dureza após o primeiro passe de deformação, este fato também foi verificado 

em outros estudos [67,56] que demonstraram que o maior refinamento 

microestrutural ocorre no primeiro passe da amostra pela matriz. Esse elevado 

aumento da dureza do aço IF é relacionado a geração, movimentação e 

interação de discordâncias resultando em subestruturas complexas. A alta 

energia de falha de empilhamento (EDE) do material (~320 mJ/m2 ) é também 



71 
 

um fator que possui papel importante, pois neste caso, praticamente não há 

dissociação das discordâncias presentes, o que facilita os mecanismos de 

movimentação. Sendo assim existe, durante o processo de deformação, existe 

a tendência à formação de estruturas celulares de paredes bem definidas e 

com alta densidade de discordâncias (subgrãos) [32]. 

A função de distribuição de orientação (FDO) obtida da secção 

transversal do material após o primeiro passe é apresentada na Figura 27. As 

FDO’s seguem a notação de Bunge para os ângulos de Euler com o ângulo φ2 

constante. Foram analisadas as seções com valores de φ2 iguais a 0º e 45º.  

 

 

Figura 27: Função de Distribuição de Orientação da seção transversal após o 

1° Passe de deformação ECAP via rota BA. 

 

Por meio delas verificamos que o material apresentou uma textura 

bastante fraca após o primeiro passe de deformação, este observação é 

contraria a alguns trabalhos encontrados na literatura [25,26] em que já no 

primeiro passe de processamento ECAP o aço IF empregado apresentou o 

desenvolvimento de textura. Este fato pode estar ligado a alguns fatores como: 

o material de partida usado nos estudos e as condições distintas de 

processamento via ECAP. Após o primeiro passe (Figura 27), a textura 

apresentou maior intensidade na direção (1̅1̅2)[111] e ao longo da fibra {111}θ 

conhecidas pela literatura referente a  textura em ECAP com D1 é observado 

também a presença da componente {110} <001>, esta componente é uma das 

componentes consideradas ideais em ECAP, e conhecida na literatura como 
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componente Fθ. São observadas também em outros estudos [67]. É importante 

salientar que o primeiro passe é comum a todas as rotas ECAP e é esperado 

que a textura desenvolvida por ela seja coerente com a literatura. 

 

4.2.3 Caracterização do segundo passe de deformação ECAP 

 

Na micrografia apresentada da seção transversal dos tarugos, podemos 

perceber que o processo de rotação e alongamento dos grãos foi mais eficaz 

que no primeiro passe. Foi observado um aumento das bandas de deformação 

na microestrutura do material em relação ao primeiro passe, 100% dos grãos 

contidos na microestrutura possuem em seu interior bandas de deformação 

(Figura 28). Alves [56] em seu trabalho, após analisar a microestrutura da 

seção longitudinal do aço IF na intersecção entre os canais (zona de 

cisalhamento) ECAP durante o segundo passe, observa no interior destes 

grãos bandas de transição finas com espessuras médias da ordem de 1 µm, 

mostrando o contínuo processo de rotações do retículo cristalino na região de 

transição. A Figura 29 exibe a microestrutura da secção longitudinal do tarugo 

numa região imediatamente após a região de cisalhamento.  

Podemos verificar que o grão apresenta uma morfologia lamelar com uma 

inclinação em torno de 25° em relação ao eixo de prensagem (DP). Esta 

inclinação se mostra um pouco mais elevada que a inclinação de 19,5° 

encontrado por Zhu e Lowe [73] para o segundo passe de processamento 

ECAP usando o modelo desenvolvido por Langdon et al [20] para a previsão do 

alongamento ao longo do eixo de prensagem. Tal diferença pode estar 

relacionada ao material empregado que não sofreu grandes mudanças na 

morfologia após o primeiro passe, fazendo com que estas mudanças fossem 

iniciadas a partir do segundo passe. No interior do grão alongado em destaque 

na Figura 29 foram encontradas bandas de transição (seta) que apresentam 

características que se relacionam com uma rotação gradativa dos cristalitos em 

decorrência de uma maior rotação das bandas de deformação que perfazem a 

vizinhança.  
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Alves [56] conclui em seu trabalho que o processo de alongamento e 

subdivisão dos grãos prossegue mesmo após o cisalhamento imposto pela 

rota, gerando uma microestrutura ainda mais refinada. Em termos 

microestruturais percebe-se que o segundo passe via rota BA modificou 

drasticamente a morfologia dos grãos que mesmo após o primeiro passe não 

haviam assumido uma morfologia lamelar pronunciada.  

 

 

 

Figura 28: Micrografia após o primeiro passe da secção transversal (plano TD-

ND). Microscópio Óptico com ampliação de 100X. 
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Figura 29: Micrografia do material de partida, secção transversal (plano DT-

DN). MEV – imagem no modo elétrons retroespalhados, 15 kV [56]. 

 

Valiev e Langdon [74] sugerem em seu trabalho que os principais 

mecanismos responsáveis pela evolução microestrutural se da partir da 

fragmentação e rotação dos grãos, segundo modelo de refinamento de grãos 

proposto por Langdon [74]. Em seu trabalho por meio dos consecutivos passes 

também foi evidenciado a ocorrência de recristalização dinâmica devido ao 
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calor gerado pelo atrito presente no sistema. Analisando a microestrutura e 

comparando com a ilustração esquemática do modelo de refinamento de grãos 

proposto por Langdon [20], foi verificado similaridade. Uma vez que o processo 

ECAP retêm os grãos ou subgrãos alongados devido à baixa variação angular, 

η. Os planos de cisalhamento se encontram de forma consistente a 25° com a 

direção de prensagem, quando visto da seção transversal. A microestrutura 

encontrada está em conformidade com o proposto por Langdon [18]. 

O mapa de qualidade da Figura 30 apresenta uma distribuição de 

contrastes que destacam os contornos de grão, note que alguns contornos se 

apresentam mais escurecidos (setas), o que indica um acúmulo de 

discordâncias num volume próximo a estes contornos de grão. Uma elevada 

densidade de discordâncias também pôde ser notada em algumas regiões é 

observada a existência de grãos refinados como indicado pelo circulo. A Figura 

30c mostra a distribuição da fração de contornos de grão nesta região. Note 

que na região em que os grãos se encontram na direção (111) há uma maior 

concentração de contornos de baixo ângulo bem como maior concentração de 

deformações. Mostrando que com o início das rotações e alongamento dos 

grãos iniciam-se também as subdivisões dos grãos.  

Foi observada também uma leve queda na fração de contornos de baixo 

ângulo passando para 69%. A grande quantidade de contornos de baixo ângulo 

remete ao processo de refinamento microestrutural devido as elevadas tensões 

impostas no processo. Depois de dois passes de deformação para a rota BA foi 

observado que o refinamento de subgrãos ocorreu, bem como o aumento da 

fração de contornos de alto ângulo. As áreas alongadas começaram a ser 

subdivididas pelo HAGBs, enquanto, uma rede de LAGBs ainda estava 

presente dentro da maioria dos grãos. Porém, a distribuição de LAGBs se 

mostrava heterogênea, enquanto, alguns poucos grãos maiores apresentavam 

alta densidade LAGBs outros grãos relativamente menores quase não 

continham LAGBs.  
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Figura 30: Mapa de orientação da secção transversal após o 2° passe de 

deformação. (a) Mapa de orientação com contornos de grão de alto ângulo; (b) 

Mapa de orientação com contornos de grão de baixo ângulo; (c) Mapa de 

qualidade com contornos de grão de baixo e alto ângulo. MEV-EBSD, 20 kV. 

DT e DN referem-se às direções transversal e normal, respectivamente. 

 

Estudos referentes à evolução da homogeneidade do alumínio 

processado via ECAP feitos por Zhu e Langdon [18] utilizando mapas de 

dureza Vickers observaram que após primeiro passe os mapas de dureza se 

apresentaram forma heterogênea e se tornaram mais homogênea no decorrer 

dos passes de processamento. Os mapas de dureza do segundo passe, 

apresentados na Figura 31, mostram uma distribuição mais homogênea, 

estando em conformidade com as afirmações de Langdon [74]. A dureza do 

material após o segundo passe de processamento teve um pequeno aumento 

passando de 179 ± 16 Vickers (primeiro passe) para 194 ± 7 Vickers, o que se 

correlaciona com a taxa de encruamento encontrada. 
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Figura 31: Mapa de dureza do material após o segundo passe do processo 

ECAP rota BA da Secção transversal (plano DT-DN). 

 

A Figura 32a apresenta a função de distribuição de orientação (φ2 = 0° e 

φ2 = 45°) da secção transversal do material posterior a aplicação do segundo 

passe de deformação. Foi observado uma nova orientação cristalográfica mais 

intensa ao longo de (1̅1̅2)[111] e ao longo da fibra {111}θ conhecidas pela 

literatura referente a  textura em ECAP com D1. A orientação Fθ ao longo da 

fibra {110}θ também se encontra presente porem em uma intensidade um 

pouco menor. A Figura 32b mostra a localização desta orientação na figura de 

pólo. O surgimento desta orientação foi encontrado por Humphreys et al [32] 

para um tarugo cilíndrico de aço IF submetido ao processo ECAP nas rotas BA 

e BC após o segundo passe. Vale ressaltar que mesmo após dois passes de 

deformação o aço IF utilizado no presente estudo apresentou uma textura de 

baixa intensidade considerando a severidade do processo ECAP. O que 

caracteriza este material como de difícil desenvolvimento de textura.  
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Figura 32: (a) Função de distribuição de orientação (φ2 = 0° e φ2 = 45°) da 

secção longitudinal após o segundo passe de deformação. (b) Figura de pólo 

do material. 

 

4.2.4 Caracterização do terceiro passe de deformação ECAP 

 

A microestrutura do material após o terceiro passe na rota BA apresentou 

uma microestrutura alongada com uma inclinação em torno de 20° em relação 

à direção de prensagem valor menor que os 25° encontrados após o segundo 

passe. Isto confirma que as distorções macroscópicas apresentadas (Figura 

33) se desenvolvem a cada passe de deformação uma microestrutura cada vez 

mais alongada na direção de prensagem. Outro detalhe observado é que a rota 

BA não exibe características restaurativas para a microestrutura. Isto significa 
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que para a rota BA a deformação causada por um passe não se cancela em 

passes subseqüentes, pois os planos de cisalhamento característicos desta 

rota não se coincidem em sentidos contrários. Por fim, percebemos que a 

microestrutura não apresentaram grandes diferenças de refinamento em 

diferentes regiões, onde em todas elas foram encontradas bandas de transição 

no interior das lamelas formadas (Figura 34).  

Apesar de Li et al [64] ter apontado a rota BA como a mais eficiente em 

termos de refinamento microestrutural após o quarto passe de deformação, 

podemos observar no presente estudo que já no primeiro passe de deformação 

a rota BA se tem um bom de refinamento microestrutural se estabilizando a 

partir do segundo passe. A microestrutura se apresentou distribuída de forma 

mais homogênea após o terceiro passe, estando em conformidade com 

estudos referentes à evolução da homogeneidade em materiais processados 

via ECAP feitos por Langdon [74]. 

 

 

Figura 33: Micrografia após o terceiro passe da rota BA da secção transversal 

(plano TD-ND). Microscópio Óptico com ampliação de 200X. 

 

 

 

 

Grãos Alongados 
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Figura 34: (a) e (b) Micrografia após o terceiro passe da rota BA da secção 

transversal (plano DT-DP). MEV – imagem no modo elétrons retroespalhados, 

15 kV. 
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Os mapas de orientação da Figura 35a apresentam uma microestrutura 

de grãos com forte tendência a orientação próximas a (110). Essa orientação é 

observada com maior frequência e com maiores intensidades no decorrer dos 

passes, uma forte evidencia de que a rota BA possui influencia direta na textura 

e tende a orientar seus grãos na direção de (110). 

Nas Figura 35b e 35c nota-se que a microestrutura apresenta morfologia 

com grãos alongados pode-se verificar também a formação de subestruturas 

no interior dos grãos, microestrutura bem similar a do segundo passe. Essas 

ocorrências também foram observadas por Aves [56] e Silva [56] que 

concluiriam em seu estudo que a evolução microestrutural decorrente do 

processo ECAP se dá devido ao processo de alongamento, subdivisão e 

rotação dos grãos que ocorre durante o cisalhamento, passagem do material 

pela intersecção dos canais. A Figura 36 apresenta o gráfico de evolução da 

fração de contornos de baixo ângulo no decorrer dos três passes, não foi 

observado uma alteração significativa da fração de contornos de baixo ângulo 

quando comparado com o segundo passe, resultado que corrobora com a tese 

de que o processo ECAP se estagna após o segundo passe, tornando este o 

passe efetivo. A fração de grãos de baixo ângulo (2 à 15°) observada foi se 

67%, apenas 2% abaixo a encontrada após o segundo passe. Tal observação 

se encontra coerente com os estudos de Gazer [70], que conclui em seu 

trabalho que após suscetíveis passes de deformação a quantidade de 

contornos de alto ângulo tende a aumentar, conforme abordado pelo tópico 

2.2.3 da revisão da literatura do presente estudo. 
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Figura 35: Mapa de orientação da secção transversal após o 3° passe de 

deformação. (a) Mapa de orientação com contornos de grão de alto ângulo; (b) 

Mapa de orientação com contornos de grão de baixo ângulo; (c) Mapa de 

qualidade com contornos de grão de baixo e alto ângulo. MEV-EBSD, 20 kV. 

DT e DN referem-se às direções transversal e normal, respectivamente. 

 

É observado (setas brancas) também o surgimento de pequenas 

estruturas com alto grau de deformação e um alto grau de diferença de 

orientação, estando em grande parte orientados em (111). Este fato pode estar 

ligado a absorção das discordâncias pelo subgrão durante a migração dos 

subcontornos. Desta maneira, a diferença de orientação aumenta 

transformando-o em um contorno de alto ângulo. De acordo com Padilha [37], 



83 
 

estes grãos configuram os principais mecanismos de nucleação de 

recristalização durante o recozimento. Materiais deformados e estruturas com a 

orientação (111) tendem a favorecer crescimento de grão durante a 

recristalização [37].  

 

 

Figura 36: Gráfico de evolução da fração de contornos de baixo ângulo no 

decorrer dos 3 passes da rota BA. 

 

As diferenças mais pronunciadas observadas durante a análise 

microestrutural entre o segundo e terceiro passe foram a tendência a 

homogeneização do material em relação a textura dos grãos, que tende a ficar 

mais voltadas para (110) e a alteração na inclinação dos grãos em relação a 

direção de prensagem. Estes resultados são esperados uma vez que a rota BA 

tende a ativar sempre o mesmo plano de cisalhamento fazendo com que os 

grãos se tornem mais alongados e tendam a possuir a mesma orientação, 

podemos observar as Características do cisalhamento associadas às quatro 

rotas de processamento ECAP na Tabela 1 na revisão da literatura.  

A Figura 37 apresenta uma comparação entre os mapas de dureza do 

material de partida e após os passes de deformação, onde é possível verificar 

que após o terceiro passe temos uma maior homogeneidade na distribuição 

dos valores de dureza. A dureza encontrada no material após o terceiro passe 
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foi de 200 ± 4 HV, estando na mesma faixa de dureza encontrada após o 

segundo passe de deformação. A evolução da dureza durante os passes de 

deformação é representada pelo diagrama da Figura 38, em termos absolutos 

os valores de dureza do terceiro passe não apresentam mudanças 

significativas a partir do segundo passe. Porém observamos uma queda 

gradativa do desvio padrão dos valores de dureza desde o primeiro passe de 

deformação, este fato corrobora também com a idéia de que no decorrer dos 

passes de deformação ECAP ocorre a tendência a homogeneização do 

material. Estudos recentes [56,67,76,77] apresentam que o processo ECAP 

após certa etapa do processo não proporciona evolução na resistência 

mecânica e nem mesmo refino microestrutural, sofrendo uma estabilização no 

processo. Por meio de todas as observações referentes a evolução 

microestrutural (Figura 39) e dos valores absolutos de dureza, pode-se sugerir 

que o terceiro passe é o passe efetivo para o aço IF estabilizado ao titânio para 

a rota BA do processo ECAP.  

 

 

 

Figura 37: Mapa de dureza da Secção transversal do aço IF após 

processamento ECAP pela rota BA. (a) Primeiro Passe; (b) Segundo Passe; (c) 

Terceiro Passe. (plano DT-DN). 
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Figura 38: Gráfico de evolução da dureza no decorrer dos 3 passes da rota BA. 

 

É observado uma queda gradativa do desvio padrão dos valores de dureza 

desde o primeiro passe de deformação, este fato corrobora também com a 

idéia de que no decorrer dos passes de deformação ECAP ocorre a tendência 

a homogeneização do material. Estudos recentes [56,67,76,77] apresentam 

que o processo ECAP após certa etapa do processo não proporciona evolução 

na resistência mecânica e nem mesmo refino microestrutural, sofrendo uma 

estabilização do processo. Por meio de todas as observações referentes a 

evolução microestrutural (Figura 39) e dos valores absolutos de dureza, pode-

se sugerir que o terceiro passe é o passe efetivo para o aço IF estabilizado ao 

titânio para a rota BA do processo ECAP. Esta tendência a estabilização após o 

segundo passe de deformação foi observada nos estudos de Mendes e Castro 

[76, 77] que analisou a influencia do processo ECAP em uma liga de alumínio 

puro AA1070 submetido à 5 passes de deformação pelas roas A e C, tendo 

observando também a estabilização do refino microestrutural e da dureza do 

material entre o segundo e terceiro passe, concluindo que o processo sofre 

estabilização devido a competição entre a recristalização e recuperação 

dinâmica. Tais conclusões estão em concordância com os estudos de Haugen 

[78] que realizou o mesmo estudo porem pelas rotas BA e BC. 
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Figura 39: Comparação entre as microestruturas da seção transversal (Plano 

DT-DN) após os três passes da rota BA (Microscopia Óptica com ampliação de 

100X). 

 

A Figura 40 apresenta a função de distribuição da secção transversal do 

material posterior a aplicação do terceiro passe. Foi observado que a 

intensidade das textura se elevou consideravelmente passando de 7,2 para 

24,7. Foram observadas as orientação cristalográfica ao longo de (1̅1̅2)[111]  

ao longo da fibra {111}θ bem como um aumento na intensidade em Fθ ao longo 

da fibra {110}θ do que o observado anteriormente no 2° passe. A textura da rota 

BA se caracteriza pela maior intensidade da textura em (110)[11̅2] não 

observada nos passes anteriores, conhecida pela literatura referente a  textura 

em ECAP com Jθ. A Tabela 6 apresenta um resumo das texturas observadas 

no decorrer do processo de deformação ECAP pela rota BA, para fins de 

comparação. 
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Figura 40: Função de distribuição de orientação - ODF (φ2 = 0° e φ2=45°) da 

secção transversal após o terceiro passe de deformação. 

 

 

Tabela 6: Evolução da macrotextura do material deformado via ECAP. 

 

 

4.3 CARACTERIZAÇÃO APÓS O RECOZIMENTO ISOTÉRMICO 

 

O processo de recristalização se dá por meio da formação de uma região 

livre de defeitos circundada por um contorno de alto ângulo. Conforme o 

processo de recristalização prossegue, esse núcleo cresce sobre a matriz 

deformada. O crescimento é marcado, em condições de temperatura 
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constante, por uma etapa anterior de incubação de novos núcleos, 

caracterizando esta fase como “recristalização primária” [32]. Com o objetivo de 

analisar a evolução microestrutural, a cinética de recristalização e as mudanças 

nos parâmetros associados, as amostras deformadas em três passes 

empregando a rotas BA foram recozidas a 600 ºC, correspondente 

aproximadamente a 40% da temperatura de fusão (TF) do aço IF, nos 

respectivos tempos de tratamento: 15, 30, 60, 120, 180, 240, 360 min.  

Nos tempos iniciais de 15 a 30 minutos a microestrutura do material 

deformado não sofreu alterações significativas, os grãos ainda apresentavam 

uma característica alongada com subestruturas finamente subdivididas 

localizadas em seu interior. A fração de contornos de baixo ângulo se manteve 

praticamente estável, passando de 67 para 61% nos primeiros 15 minutos e 

posteriormente para 65% em 30 minutos de recozimento. Porém foram 

encontrados em algumas regiões a incubação de pequenos núcleos (Figura 

41a e 41c, setas brancas), estes núcleos são caracterizados por orientações 

bem distintas dos grãos vizinhos bem como pela ausência de discordâncias e 

contornos de alto ângulo. Esta evidência sugere o início de um processo de 

recristalização primária. Não foram evidenciadas mudanças referentes ao 

tamanho de grãos (Figura 42) ou orientações preferenciais. Nestes tempos de 

recozimento o material passa por um processo de recuperação, este fenômeno 

foi observado analisando o mapa de Kernel (Figura 43) que apresenta o 

surgimento de regiões com menor diferença de orientação, confirmado pela 

redução da média de diferença de orientação, passando de 0,79 para 0,73 com 

15 minutos e para 0,70 em 30 minutos de recozimento. A recuperação é 

explicada como uma série de eventos que causam mudanças na 

microestrutura do material deformado plasticamente, que ocorre antes da 

recristalização, a fim de diminuir a energia armazenada na deformação, fato 

este que pode ser evidenciado pela redução da orientação de Kernel. A queda 

no valor médio da diferença de orientação Kernel reflete o processo de 

recuperação, provocando a aniquilação de discordâncias no interior das células 

almejando alcançarem uma configuração de menor energia, acarretando o 

aparecimento de novos subcontornos de grão [56]. Como resultado desse 

rearranjo da microestrutura, observa-se uma tendência dos grãos e subgrãos 
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se alinharem ao redor de um intervalo que compreende as orientações {001} e 

{101}, que corresponde à direção preferencial de deformação para materiais 

cúbicos de corpo centrado (CCC). 

 

 

 

Figura 41: Mapa de orientação do material deformado por ECAP rota BA até o 

terceiro passe e recozido a 600°C durante (a) 15 minutos e (b) 30 minutos. 

MEV-EBSD, 20 kV. DT e DN referem-se às direções transversal e normal, 

respectivamente. 
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Figura 42: Gráfico de distribuição: Tamanho de grão X Fração de área. (a) 

Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe; (b) Material 

deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e recozido a 600°C durante 

15 minutos; (c) Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e 

recozido a 600°C durante 30 minutos. 
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Figura 43: Mapa Kernel da diferença média de orientação. (a) Material 

deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe; (b) Material deformado por 

ECAP rota BA até o terceiro passe e recozido a 600°C durante 15 minutos; (c) 

Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e recozido a 600°C 

durante 30 minutos. MEV-EBSD, 20 kV. DT e DN referem-se às direções 

transversal e normal, respectivamente. 

 

 

As FDOs (Figura 44) indicam a presença das componentes Fθ e D1 de 

forma mais intensa do que após a deformação, mostrando que as fibras 

parciais {110}θ e 〈111〉𝜃 ainda eram visíveis após a recuperação. 
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Figura 44: Função de distribuição de orientação - ODF (φ2 = 0°, φ2=45° e 

φ2=70°) da secção transversal. (a) Material deformado por ECAP rota BA até o 

terceiro passe e recozido a 600°C durante 15 minutos; (b) Material deformado 

por ECAP rota BA até o terceiro passe e recozido a 600°C durante 30 minutos. 

MEV-EBSD, 20 kV. 

 

A partir de 60 minutos de recozimento é evidenciado a recristalização e 

o crescimento de grãos. Nota-se que a recristalização ocorre preferencialmente 

a partir dos pequenos núcleos (embriões) com orientações {001} e {101}. Esta 

ocorrência é coerente já que nos aços IF estabilizados ao titânio, estudos 

reportam que o processo de nucleação começa preferencialmente nos grãos 

com estas orientações [43]. Para os tempos de 60, 120, 180, 240 e 360 foram 

alcançados respectivamente uma fração volumetrica recristalizada (Vv) de 

21%, 32%, 48%, 57% e 95%. As Figuras 45, 46, 47, 48 e 49 apresentam os 

mapas de orientação e mapas de orientação de Kernel das amostras recozidas 
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nos tempos superiores há 60 minutos, onde podemos observar a evolução da 

microestrutura decorrente do processo de recristalização.  Nos mapas de 

orientação, observa-se a presença de alguns grãos localizados no interior de 

regiões recuperadas e verifica-se que a orientação destes grãos é semelhante 

à orientação da região recuperada na qual estão localizados. Pode-se dizer 

que este resultado está de acordo com os estudos de Silva [56], de que alguns 

grãos crescem a partir de regiões recuperadas e possuem orientações 

semelhantes à da matriz deformada. O processo de recristalização promoveu 

um aumento do tamanho de grão chegando a uma média global de 8,2 ± 10,3 

μm em 360 minutos de recozimento, crescimento de aproximadamente 350% 

em relação ao material deformado pelo terceiro passe ECAP rota BA.  

O crescimento dos grãos ocorreu de forma heterogênea, essa afirmação 

pode ser confirmada observando os gráfico tamanho de grão X fração de área 

das Figuras 45c, 46c, 47c, 48c e 49c, onde é possível verificar uma distribuição 

relativa aos tamanhos de grão por fração de área bem heterogênea, devido ao 

um crescimento anormal de alguns grãos. Grãos grandes são com frequência 

associados com uma razão de crescimento mais rápida que grãos menores.  

Hazra e colaboradores [81] estudando a cinética de recristalização em 

aços com estrutura CCC observaram após 5 h de recozimento a uma 

temperatura de 525 ºC um crescimento uniforme dos grãos, porém a 

microestrutura ainda apresentava características de deformação porém após 

72 h constataram a ocorrência de crescimento anormal de grãos. Já a uma 

temperatura de 710°C foi relatado o crescimento anormal após 300 s e até 1 h 

de recozimento. De forma similar Park e Shin [80] após recozimento à 540 ºC 

obtiveram uma microestrutura composta por grãos recristalizados e não 

recristalizados e subsequente crescimento anormal.  
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Figura 45: Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e 

recozido a 600°C durante 60 minutos. (a) Mapa de Orientação; (b) Mapa Kernel 

da diferença média de orientação; (c) Gráfico de distribuição: Tamanho de grão 

X Fração de área. MEV-EBSD, 20 kV. DT e DN referem-se às direções 

transversal e normal, respectivamente. 
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Figura 46: Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e 

recozido a 600°C durante 120 minutos. (a) Mapa de Orientação; (b) Mapa 

Kernel da diferença média de orientação; (c) Gráfico de distribuição: Tamanho 

de grão X Fração de área. MEV-EBSD, 20 kV. DT e DN referem-se às direções 

transversal e normal, respectivamente. 
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Figura 47: Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e 

recozido a 600°C durante 180 minutos. (a) Mapa de Orientação; (b) Mapa 

Kernel da diferença média de orientação; (c) Gráfico de distribuição: Tamanho 

de grão X Fração de área. MEV-EBSD, 20 kV. DT e DN referem-se às direções 

transversal e normal, respectivamente. 
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Figura 48: Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e 

recozido a 600°C durante 240 minutos. (a) Mapa de Orientação; (b) Mapa 

Kernel da diferença média de orientação; (c) Gráfico de distribuição: Tamanho 

de grão X Fração de área. MEV-EBSD, 20 kV. DT e DN referem-se às direções 

transversal e normal, respectivamente. 
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Figura 49: Material deformado por ECAP rota BA até o terceiro passe e 

recozido a 600°C durante 360 minutos. (a) Mapa de Orientação; (b) Mapa 

Kernel da diferença média de orientação; (c) Gráfico de distribuição: Tamanho 

de grão X Fração de área. MEV-EBSD, 20 kV. DT 
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Grãos com orientações diferentes têm fatores de Taylor diferentes, 

portanto suas deformações resultam em energias armazenadas diferentes. O 

material deformado após o terceiro passe ECAP rota BA, apresenta como 

texturas principais as fibras <100>//DL e <111>//DN, de acordo com Rios e 

Villa [82] grãos deformados com direção {111}, geraram grãos recristalizados 

com orientação Goss (110)[001]. É observado ainda nos estudos de Rios [82] 

que em aços severamente deformados, contornos de grão originam núcleos 

com orientação {111}, enquanto as bandas de transição dão origem a núcleos 

(110)[001] ou {100}<011>. 

Todas as observações qualitativas da evolução microestrutural 

realizadas nas micrografias aço IF recozido no presente estudo, se encontram 

coerentes com os dados quantitativos levantados. Podemos verificar que com o 

aumento do volume recristalizado no decorrer dos tempos de recozimento, é 

observado uma redução da diferença média de orientação Kernel (Figura 50) 

decorrente da aniquilação de discordâncias no interior das células, um aumento 

do tamanho de grãos (Figura 51) resultado da redução da energia de superfície 

associada aos contornos de grão, redução da fração de contornos de baixo 

ângulo (Figura 52) e um amolecimento severo do material (Figura 53).  

 

Figura 50: Evolução da diferença média de orientação de Kernel para as 

amostras recozidas a 600 ºC após deformação via ECAP rota BA em três 

passes. 

0

0,2

0,4

0,6

0,8

1

1,2

1,4

0 15 30 60 120 180 240 360

D
if

er
e

n
ça

 M
éd

ia
 d

e 
O

ri
e

n
ta

çã
o

 
K

e
rn

e
l 

Tempo de Recozimento (min) 
Aço IF Recozido à 600°C



100 
 

 

 

Figura 51: Evolução do tamanho médio de grãos para as amostras recozidas a 

600 ºC após deformação via ECAP rota BA em três passes. 

 

 

Figura 52: Evolução da fração de contornos de baixo ângulo para as amostras 

recozidas a 600 ºC após deformação via ECAP rota BA em três passes. 
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Figura 53: Perfil de amolecimento medido para as amostras recozidas a 600 

ºC após deformação via ECAP rota BA em três passes. 

 

4.4 CINÉTICA DE RECRISTALIZAÇÃO 

 

4.4.1 Modelo JMAK 

 

A partir dos resultados encontrados nas medições, foi aplicado o modelo 

JMAK, que foi descrito na seção 2.5.1 do item Revisão da Literatura, para a 

construção das curvas referentes à cinética de recristalização do aço IF após 

recozimento. A Figura 54 apresenta o plote de Avrami obtido pela linearização 

da Equação 3 utilizando os resultados experimentais da fração volumétrica 

recristalizada (Vv) e a Tabela 8 mostra os parâmetros definidos por esse 

ajuste. Nota-se que o valor da constante “n” está bem próximo ao valor predito 

por Avrami, que seria próximo a 2 para nucleação por saturação de sítios. São 

sítios de nucleação: contornos de grão, bandas de deformação e partículas de 

segunda fase.  
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Figura 54: Curva de Avrami com os dados experimentais ajustados por 

linearização para o aço IF recozido a 600°C. 

 

 

Tabela 7: Parâmetros ajustados do aço IF. “K” e “n” são constantes da 

equação do modelo JMAK e R² é o coeficiente de correlação da linearização. 

 

Temperatura 

de 

Recozimento 

Parâmetros 

K (10-4) Erro (10-4) n Erro R2 

600°C 1,70 1,14 1,59 0,11 0,97 

 

O valor do coeficiente de correlação (R2) após o ajuste da Equação 3 

linearizada aos pontos experimentais foi aceitável estando bem próximo do 

limite máximo 1, proporcionando assim um com ajuste.  

A aplicação do modelo JMAK para o estudo da cinética de recristalização 

em metais com estrutura CCC, severamente deformados ou não, vem sendo 

realizado na ultima década e os resultados são bem discrepantes entre si, em 
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relação valor do coeficiente de correlação (R2), que em alguns casos não 

apresentava um valor de ajuste aceitável, bem como um valor de “n” muito 

pequeno, não conseguindo identificar por meio do modelo o tipo de nucleação 

[67, 91]. No trabalho de Silva [67] é possível identificar uma faixa de 

temperatura de recozimento muito alta, onde a recristalização total ocorreu nos 

primeiros 5 minuto não sendo possível identificar o inicio do processo de 

recristalização e nem aquisição de dados quantitativos suficientes para a 

aplicação do modelo JMAK. Já no trabalho de Hashimoto [91] os tempos de 

recozimento foram relativamente baixos devido ao uso de uma temperatura 

menor, chegando apenas a cerca de 65% de recristalização. Estes fatos 

podem estar ligados aos valores não aceitáveis de “R2” e “n” encontrados 

nestes estudos.  

Rios [79] em seu estudo sobre a cinética de recristalização de grãos 

anormais utilizando o modelo JMAK conclui que para “n” entre 1 e 2 o início do 

crescimento anormal de grão ocorre na interface entre os grãos anormais e os 

grãos menores da matriz, restando assim nos tempos finais de tratamento, 

grãos médios e grãos anormais na matriz. 

Com as variáveis calculadas a partir do plote de Avrami, a equação de 

cinética de recristalização do modelo JMAK para o aço IF recozido a 600ºC, 

podem ser expressas respectivamente por: 

 

𝑉𝑣 = 1 − exp(−1,70x10-4 𝑡 1,59)           (11) 

 

A Figura 55 apresenta a curva da Equação 4 com a fração volumétrica 

recristalizada (Vv) calculada a partir das constantes “k” e “n” definidas pelo 

plote de Avrami e os pontos são os resultados experimentais de Vv. 
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Figura 55: Cinética de recristalização do aço IF recozido a 600°C, construída 

com a equação de JMAK e os dados experimentais da fração volumétrica 

recristalizada – Vv. 

 

É possível observar que, considerando os erros contidos nas medições 

experimentais, os pontos estão próximos à curva do modelo. Desta forma, é 

possível afirmar que a fração volumétrica recristalizada calculada é similar aos 

resultados encontrados experimentalmente. A tendência, tanto da curva quanto 

dos pontos, indica um aumento gradativo de Vv em função do tempo de 

recozimento. Conforme a teoria sugere, a curva que descreve a cinética de 

recristalização da fração recristalizada em função do tempo apresenta o 

formato sigmoidal [32]. Formato este relativo à um período inicial de incubação 

até o aparecimento dos primeiros grãos recristalizados, com um posterior 

aumento da taxa de recristalização próximo a 1 e por fim a redução da força 

motriz para a recristalização estabilizando o processo [90].  

Os dados mostram que há uma regularidade da fração volumétrica 

recristalizada com relação ao tempo de recozimento. Tal regularidade é 

comprovada pelo alto valor do coeficiente de correlação (R2) apresentado na 

Tabela 8. 
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4.4.1 Caminho Microestrutural 

Utilizando os dados das constantes obtidas pelo plote de Avrami ajustou-

se a curva de áreas superficiais por unidade de volume em função do tempo de 

recozimento aos pontos experimentais, conforme a Equação 6. A curva 

ajustada e os pontos experimentais estão representados na Figura 54. 

 

Figura 56: Área superficial por unidade de volume versus tempo de 

recozimento e curva ajustada com a curva ajustada a Equação 6 para o aço IF 

recozido a 600°C. 

 

A área interfacial por unidade de volume cresce até a ocorrência do 

impingement, após o impingement, com a suspeita de surgimento de novos 

núcleos durante o recozimento. Supõe-se que a queda da área superficial 

recristalizada por unidade de volume se atrasou por causa da nucleação por 

saturação de sítios. A Equação 6 obteve um razoável ajuste, mesmo tendo sido 

calculada por meio de parâmetro provenientes de um ajuste não aceitável. Os 

valores dos parâmetros ajustados para evolução de áreas interfaciais por 

unidade de volume em função do tempo de recozimento estão discriminados 

na Tabela 9. 
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Tabela 8: Parâmetros ajustados na Figura 54 para descrever evolução de 

superfícies por unidade de volume, B e m são constantes da Equação 6, R² 

coeficiente de correlação. 

Temperatura 

de 

Recozimento 

Parâmetros 

B Erro m Erro R2 

600°C 0,21 0,12 1,89 0,21 0,95 

 

 

A partir da Equação 6, correlacionamos a fração volumétrica real com a 

fração de superfícies por unidade de volume (Figura 55), conhecido como 

modelo do caminho microestrutural representado pela Equação 7. O caminho 

microestrutural é a grandeza que fornece informações mais seguras em 

relação ao tipo de nucleação ocorrida durante o recozimento [86-88].  

 

Figura 57: Caminho microestrutural. Área superficial por unidade de volume 

(Sv) em função da fração volumétrica recristalizada (Vv) com a curva ajustada 

a Equação 7 para o aço IF recozido a 600°C. 
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Sabendo-se que “q” pode indicar o tipo de nucleação e “C” é um fator 

geométrico, o valor destas constantes do caminho microestrutural do aço IF 

recozido a 600°C são apresentados na Tabela 10. Para este ajuste foi obtido 

um valor aceitável para o coeficiente de correlação, R² igual a 0,94. 

 

Tabela 9: Parâmetros ajustados para descrever evolução de superfícies por 

unidade de volume em função da fração recristalizada a 600°C, q e C são 

constantes da equação de caminho microestrutural, e R² o coeficiente de 

correlação de ajuste. 

Temperatura 

de 

Recozimento 

Parâmetros 

q Erro C Erro R2 

600°C 0,73 0,06 16,87 1,21 0,94 

 

O parâmetro q encontrado indica que a nucleação pode ter ocorrido por 

saturação de sítios, pois o valor da constante esta bem próxima de 2/3. 

Resultado coerente ao encontrado no modelo JMAK e das observações 

decorrentes das análises microestruturais. Como já falado são sítios de 

nucleação: contornos de grão, bandas de transição, bandas de cisalhamento e 

partículas de segunda fase. Para grandes deformações, contornos de grão 

continuam a ser local de nucleação, mas têm concorrência com regiões do 

interior dos grãos. A presença de contornos pode acelerar processos de 

crescimento e rotação de subgrãos, por serem fontes e sumidouros de lacunas 

e de discordâncias [89].  

De acordo com Falleiros [84] bandas de transição foram os locais de 

nucleação preferencial de recristalização identificados em monocristais (Hu, 

1963; Walter e Koch, 1963). Foram as primeiras divisões dos cristais 

caracterizadas por uma diferença de orientação de grande ângulo cobrindo 

umas poucas células da estrutura encruada. A extensão da idéia para explicar 

nucleação no interior de policristais é comum e não representa novidade. Já 

bandas de deformação são menos conhecidas, na escala de subgrão, que as 
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bandas de transição, A razão para nucleação preferencial em bandas de 

cisalhamento ainda é assunto aberto à investigação. 
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5. CONCLUSÃO 

 

Um aço IF estabilizado ao titânio foi deformado via prensagem em 

canais equiangulares a temperatura ambiente em um total de três passes pela 

roa BA. Logo após a deformação, o material foi recozido a 600 ºC numa faixa 

de tempos que variou de 15 a 360 min. A caracterização microestrutural e da 

textura cristalográfica foi realizada com o intuito de avaliar o comportamento 

deste material em relação à deformação e ao tratamento térmico. A partir dos 

resultados obtidos foi possível chegar às seguintes conclusões: 

 O refinamento microestrutural após o processamento via ECAP foi 

realizado eficientemente, partindo de uma estrutura com tamanho de grão 58 ± 

15 µm e alcançando um microestrutura refinada com tamanho de grão de 2,3 ± 

2,1 µm. A partir dos resultados obtidos nas análises pode-se concluir que os 

mecanismos responsáveis pelo refino microestrutural foram os processos de 

subdivisão por meio da deformação de cisalhamento, fragmentação e rotação 

de grãos. Observa-se também que o processo de evolução microestrutural se 

estabilizou após o segundo passe. A rota BA manteve após o terceiro passe 

uma microestrutura com morfologia lamelar, além disto, após o terceiro passe 

foi observado uma distribuição de deformação e refinamento mais homogênea 

que nos passes anteriores. Através das técnicas empregadas para a 

observação da microestrutura, não foi detectada a presença de grãos 

nanocristalinos na estrutura deformada;  

 O comportamento mecânico foi avaliado por meio de medidas de dureza 

Vickers. Pode-se concluir que o processo ECAP foi muito eficaz para elevar a 

dureza do material, chegando a alcançar no fim do processo um aumento de 

112% em sua dureza. Observou-se que o aumento mais elevado se deu logo 

após o 1° passe, alcançando um aumentou de 100%, aproximadamente, em 

relação ao material de partida e nos passes seguintes observou um pequeno 

aumento de cerca de 12%. Além disto, foi possível observar que a distribuição 

de valores de dureza é mais homogênea no decorrer dos passes, mostrando 

que após sucessivos passes a microestrutura tende a se homogeneizar. 
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 Nos tempos de 15 e 30 min de recozimento, o material passa pelo 

processo de recuperação, observado pela queda do valor médio da diferença 

de orientação de kernel e o aumento do índice de qualidade. É também 

observado neste intervalo de tempo o processo de recristalização primária, 

evidenciado pela ocorrência da incubação de pequenos núcleos, 

caracterizados por orientações bem distintas dos grãos vizinhos bem como 

pela ausência de discordâncias e contornos de alto ângulo; 

 A recristalização se iniciou de modo efetivo após 60 min, chegando a 

95% de recristalização apenas em 360 min. A microestrutura recristalizada se 

encontrava heterogênea, com uma distribuição bastante irregular do tamanho 

de grão. Por meio do estudo das curvas de amolecimento e da cinética de 

recristalização, bem como dos mapas de orientação obtidos pela técnica EBSD 

podemos concluir que a nucleação ocorreu por saturações de sítios, nos 

contornos de grãos e nas bandas de deformação. O crescimento dos grãos se 

deu a partir do crescimento dos núcleos presentes nos contornos de forma 

preferencial em núcleos com orientações {111}.  

 A textura do material que após a deformação apresentava componentes 

de orientação cristalográfica localizadas nas proximidades das fibras {111}θ e 

{110}θ, ainda mostrava a presença destas componentes após o recozimento, 

porém com intensidades atribuídas a componentes secundárias; 

 Os modelos de cinética de recristalização, JMAK e caminho 

microestrutural, obtiveram bons ajustes em relação aos dados quantitativos 

levantados nas análises e se mostraram bem coerentes entre si. Ambos 

sugerem que processo de recristalização ocorre saturação de sítios, resultado 

este coerente com o observado na caracterização microestrutural.  

Como conclusão geral do presente estudo, pode-se afirmar que o aço IF 

estabilizado ao titânio deformado via ECAP e posteriormente recozido sofreu 

um processo de recristalização por saturação de sítios, alcançando 95% de 

recristalização em 360 min a uma temperatura de 600°C. Os resultados 

apresentados no presente estudo se mostraram inéditos para um aço IF que 

sofreu apenas três passes de deformação e foi submetido a baixas 

temperaturas de recozimento. Tais resultados também mostram a viabilidade 

da aplicação de poucos passes de deformação aliada ao recozimento para a 
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obtenção de uma microestrutura estável mesmo após longo tempo de 

exposição ao tratamento. 
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