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RESUMO
Em trabalhos anteriores, as ligas de magnésio deformadas a quente têm apresentado um endurecimento apenas moderado devido à precipitação da fase Mg17Al12, razão pela qual o endurecimento por precipitação que pode acontecer durante a laminação das ligas de magnésio AZ31B não recebeu atenção especial em pesquisas passadas. No entanto, a formação de fases intermetálicas pode ter vários efeitos durante o processo de laminação, dependendo do tamanho e da distribuição das mesmas. Nesse sentido, o objetivo do presente trabalho visa contribuir no estudo dos efeitos da formação de precipitados durante as laminações a quente (200 e 250°C), e durante os tratamentos térmicos de recozimento (200°C) em intervalos crescentes de tempo (de 30 a 240 minutos). A evolução dos precipitados foi estudada em amostras deformadas e em amostras recozidas após serem deformadas a quente, utilizando microscopia óptica, microscopia eletrônica de varredura, análise de espectrometria de raios-X por dispersão de energia e medições de microdureza Vickers.
Os resultados indicaram que durante a laminação a quente e durante o recozimento a fase intermetálica Mg17Al12 foi parcialmente dissolvida na matriz e redistribuída no interior da matriz, afetando a mobilidade dos contornos dos grãos recristalizados.
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INTRODUÇÃO
As ligas de magnésio são bem conhecidas por suas propriedades de baixa densidade e razoável resistência mecânica, as quais geram valores de resistência específica maiores que as ligas de alumínio e alguns aços(1). Nos últimos anos, aumentaram suas aplicações na indústria automotiva e eletrônica devido à capacidade de redução de peso dos componentes automobilísticos e redução do consumo energia dos automóveis. As chapas da liga de magnésio AZ31B representam uma forte alternativa na construção dos componentes automotivos internos, mas precisam ter condições adequadas e suficiente ductilidade para resistir intensas deformações plásticas durante os processos de conformação. Para isso, a produção de chapas na indústria combina uma variedade de tratamentos mecânicos e térmicos na laminação da liga. Normalmente, a laminação é feita com altas velocidades e em múltiplos passes de pequenas reduções (na faixa de 5 e 10%) combinados com recozimentos intermediários(2). 
Durante os processos de laminação acontecem uma variedade de fenômenos que interferem diretamente nas propriedades da chapa, mais o presente trabalho visa estudar o efeito da formação de precipitados na recristalização dinâmica e na recristalização estática. 
Recristalização dinâmica acompanhada de precipitação 
Como a recristalização dinâmica promove o refinamento dos grãos, a laminação na indústria procura seu desenvolvimento porque melhora as propriedades mecânicas da liga, entretanto, sua evolução depende das condições do material, temperatura, grau e velocidade de deformação. O mecanismo da recristalização dinâmica proposto por alguns pesquisadores corresponde à migração de contornos de grão induzida por deformação que envolve a eliminação de defeitos devido ao aumento da superfície dos contornos de grão novos na direção de maior deformação, formando protuberâncias (bulges) ou ondulações nos contornos de grão. O desenvolvimento da recristalização é impulsionado pela energia gerada nas deformações(3,4), mas a presença de fases intermetálicas influencia a recristalização dinâmica, dependendo do tamanho e distribuição dos precipitados(5).
Segundo os estudos de Wan e colaboradores(6), na deformação a quente, os precipitados dos contornos dos grãos se dissolvem na matriz, enquanto, no interior dos grãos nucleiam-se novas fases intermetálica sem passar pela etapa de formação de fases metaestáveis ou de transição. Os precipitados nucleiam preferencialmente nas discordâncias empilhadas e aumentam de tamanho com a temperatura e tempo de recozimento, gerando fortes obstáculos (strong pinner) na movimentação das discordâncias(6,7).
Uma distribuição heterogênea com tamanhos de precipitados grosseiros gera regiões com altas tensões localizadas que podem induzir a formação de trincas na deformação da liga, entretanto, uma distribuição homogênea com precipitados mais finos facilita a recristalização dinâmica e favorece o refinamento dos grãos.

Precipitação nos tratamentos térmicos de recozimento
Nos tratamentos térmicos das ligas de magnésio, a recristalização pode vir acompanhada pelos processos de autodifusão e interdifusão dos elementos de liga e das fases intermetálicas, dependendo da temperatura, concentração dos elementos de liga e da presença de fases na liga. A liga de magnésio AZ31B com fase majoritária αMg gera a formação de precipitados Mg17Al12 junto a outros de baixa solubilidade (Mg17Al12, Al8Mn5, Al11Mn4 e SiMg) (Fig. 1)  na faixa de temperaturas entre 150 e 250oC. A formação de precipitados inserem considerável endurecimento na liga(7). 
[image: image21.emf]Elem Wt% At%

-------------------------------------------------------------

MgK 2.36 3.88

AlK 31.39 46.47

SiK 2.16 3.08

MnK 61.67 44.84

FeK 2.42 1.73

Total 100.00 100.00


Figura 1  Precipitados característicos das ligas de magnésio AZ31B (6)
A intensa formação de precipitados descontínuos de baixo ponto de fusão Mg17Al12 afeta negativamente as propriedades mecânicas e deterioram a resistência à fluência da liga. No entanto, após longos tratamentos térmicos acima de 400ºC, as ligas podem-se transformar em uma solução sólida substitucional.
MATERIAIS E MÉTODOS

O material utilizado no trabalho foi uma chapa da liga de magnésio AZ31B (Mg–3%Al–1%Zn–0,3%Mn) com 2mm de espessura (estado como recebido). A composição química característica da liga especificada no Metals Handbook é mostrado na Tab.1

Tabela 1: Especificação da composição química da liga à base de magnésio AZ31B (% em peso)(1).
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Amostras com dimensões próximas a 50x10x2 mm foram laminadas a quente nas temperaturas de 200 e 250ºC. As reduções de espessura foram realizadas em um só passe em um laminador de pequeno porte, com cilindros de 72 mm de diâmetro e rotação de 20 rpm que gera uma velocidade periférica de 0,0565 m/s. As reduções atingidas em ambas as temperaturas foram próximas a 10 e 15%. 
Após deformação, pequenas amostras do material laminado foram seccionadas para serem destinadas a tratamentos térmicos de recozimento a 200ºC e para caracterização microestrutural. 
O aquecimento prévio a laminação e o recozimento das amostras foram realizados em um forno elétrico de pequeno porte.
A caracterização microestrutural das amostras foi realizada por microscopia óptica (MO), microscopia eletrônica de varredura (MEV) e medições de microdureza Vickers. As micrografias foram obtidas por elétrons retroespalhados (BSE) e os elementos metálicos da matriz e dos precipitados foram detectados por análise de espectrometria de raios-X por energia dispersa (EDS). A preparação metalográfica seguiu um procedimento padrão: primeiro foi efetuado o lixamento mecânico, utilizando uma seqüência de lixas granulométricas (600, 1000, 1400, 2400 e 4000). Em seguida foram realizados ataques químicos com duas soluções aquosas: a primeira constituída por 10 ml de ácido nítrico, 30 ml de acido acético, 40 ml de água destilada e 120 ml de etanol. A segunda solução foi uma mistura de 4,2 g de ácido pícrico, 10 ml de ácido acético, 10 ml de água destilada e 100 ml de etanol.  Com a primeira solução foi realizado um ligeiro polimento químico e com a segunda foram revelados os contornos dos grãos e a formação das maclas nas amostras.
A determinação da dureza Vickers foi feita com o durômetro Zwicker, em corpos de prova metalográficos polidos mecanicamente, usando uma carga de 300g. Em média foram realizadas 10 medições por amostra. 

RESULTADOS E DISCUSSÃO
A chapa da liga de magnésio AZ31B, na condição de material recebido (Fig. 2 e Fig. 3), apresenta uma distribuição heterogênea de precipitados de cor branca e micro-porosidades característica de ligas produzidas com o processo twin-roll caster(8). A distribuição dos precipitados e as porosidades se formam nos processos de resfriamento. 
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Figura 2 Micrografia da liga AZ31B (sem polimento) obtido por MEV.
	a)
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Figura 3 Micrografias da liga AZ31B no estado como recebido obtidas com (a) MO e com (b) MEV.

A microestrutura inicial da liga AZ31B apresenta um diâmetro médio de grão de (13,4 ± 1,8 µm) na condição inicial e um valor médio de dureza Vickers de (49,7 ± 1,1 kgf/mm2). Valor que indica que o material recebido, inicialmente, apresenta uma condição de estado recristalizado(9).
Com a análise de dispersão de energia (EDS) foram detectadas altas intensidades de Al e Mn (Fig. 4). Verificando com isso a presença dos precipitados Mg17Al12, Al6Mn, Al4Mn e AlMn os quais segundo a literatura apresentam altas concentrações de alumínio e manganês(10). 
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Figura 4 Espectro representativo da análise de dispersão de energia (EDS) dos precipitados da liga AZ31B.
Precipitação durante a laminação a quente
Nas laminações feitas a 200ºC e 250ºC, a interação dos mecanismos de deformação com os fenômenos de restauração da estrutura (recristalização e crescimento de grão) geraram uma estrutura heterogênea de grãos recristalizados limitados em crescimento pela presença das fases intermetálicas (Fig 5).
O aumento da temperatura de laminação gerou um ligeiro aumento da dureza (Fig 6) produzido pela interação dos mecanismos de deformação, recristalização e da redistribuição dos precipitados, assim como foi constatados nos estudos de Wan(6) e colaboradores, os precipitados dos contornos dos grãos se dissolveram na matriz, enquanto, novos precipitados nuclearam no interior de alguns grãos, aumentando em número e tamanho em função do tempo de recozimento e da tensão de cisalhamento aplicada na laminação. 
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Figura 5 Micrografias obtidas por microscopia ótica (a) e por MEV (b) da amostra laminada a 200ºC com 10% de redução.
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Figura 6 Variação de dureza das amostras deformadas por laminação a 200ºC e 250ºC com diferentes reduções.

Nesse sentido, nas deformações a quente, o processo de precipitação é favorecido com o aumento da temperatura de laminação, gerando um ligeiro aumento na dureza. 
Precipitação durante os tratamentos térmicos de recozimento

O tratamento térmico de recozimento a 200°C induziu a recuperação e recristalização das amostras deformadas a quente, fato que é constatado na diminuição dos valores da dureza (Fig. 7a) na primeira hora de recozimento, após este período os valores da dureza começam a oscilar e aumentar ligeiramente com transcurso do tratamento de recozimento. Entretanto, o comportamento do material recebido foi o oposto, nas primeiras duas horas apresentou um considerável aumento da microdureza e depois começou a diminuir ligeiramente com o tempo.
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Figura 7 Variação da dureza após recozimento das amostras (a) laminadas a quente em 200°C e 250ºC e (b) do material recebido. 
Segundo a variação da dureza das amostras deformadas e submetidas a tratamentos térmicos de recozimento (Fig. 7a), o aumento do grau de deformação promoveu uma dispersão mais homogênea dos precipitados. Na medida em que se aumenta ao grau de deformação, as discordâncias se acumulam e favorecem a nucleação dos precipitados, fato que tambem foi observado nos trabalhos de Sha(11). 
	a)                                                        b)
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Figura 8 Micrografias ópticas das amostras recozidas a 200ºC por 4h após serem laminadas com reduções de (a) 10% e (b) 15%.


Nas micrografias óticas, pode-se observar que após um período de 4 h de recozimento, alguns grãos aumentaram de tamanho de forma exagerada e outros recristalizaram e permaneceram com tamanhos reduzidos devido a presença das partículas finas. 
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Figura 9 Micrografias obtidas pelo MEV das amostras recozidas a 200ºC (a) material recebido após 1h e 4h. (b) amostras com 10% de redução após 1h e 4h. (c) amostras com 15% de redução após 1h e 4h.
CONCLUSÃO
O aumento da temperatura de laminação de 200 a 250º C gerou um ligeiro aumento no valor da dureza da liga de magnésio AZ31B como resultado da interação dos mecanismos de deformação, restauração e precipitação de fases intermetálicas.  
Nas laminações com altos graus de deformações, a presença de distribuições homogêneas de partículas finas de fases intermetálicas favoreceu a recristalização da liga durante a laminação a quente e durante os tratamentos de recozimento. E os prolongados períodos dos recozimentos (4h) na temperatura de 200ºC favoreceram ligeiramente na redistribuição dos precipitados.
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FORMATION AND EFFECTS OF Mg17Al12 INTERMETALLIC PHASE DURING ROLLING AND ANNEALING OF AZ31B MAGNESIUM ALLOY 

ABSTRACT
In previous studies, hot-rolled magnesium alloys have shown only a moderate hardening due to precipitation of Mg17Al12 phase. And this is one of the reasons why the precipitation hardening has not received particular attention in past research, although it could happen during hot-rolling.  However, the formation of intermetallic phases can have multiple effects, depending on their sizes and distributions. The present work aims to examine precipitate formation effects during hot rolling (200°C and 250°C) and annealing at 200°C in gradually increasing intervals of 30 to 240 minutes. Precipitation evolution was studied in hot-deformed samples and in subsequent annealing of deformed samples, using optical microscopy, electronic scanning microscopy, energy dispersive X-ray spectrometry and measurements of Vickers hardness.

The results showed that the Mg17Al12 intermetallic phases were partially solved and redistributed within matrix grains during hot rolling and annealing of samples, affecting on mobility of grain boundaries and recrystallization.
Key-words: Magnesium, AZ31B, precipitation, Mg17Al12.
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