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RESUMO 

 Os aços inoxidáveis duplex são uma categoria de aços alta liga caracterizados 

por uma microestrutura bifásica composta por ferrita e austenita. A combinação da alta 

ductilidade da austenita e da boa resistência mecânica e à corrosão intergranular da 

ferrita confere a esses aços altas performances. O seu processamento usualmente passa 

pelos processos de laminação a quente, solubilização, laminação a frio e recozimento. 

Alguns trabalhos relatam que, a solubilização antes do trabalho a frio, o refino de grão e 

a distribuição característica dos contornos de grão, elevam as boas propriedades dessa 

classe de aços inoxidáveis. Dentro dessa categoria, a liga padrão 2205 (22%Cr-5%Ni-

3%Mo) é uma das mais utilizadas para aplicações que requerem elevado desempenho 

mecânico e resistência à corrosão. Este trabalho visa obter grão ultrafino no aço 

inoxidável duplex 2205 através de laminação a frio com 80% de redução da espessura e 

posterior recozimento. Além disso, pretende-se avaliar a influência da homogeneização 

antes do trabalho a frio nas alterações microestruturais e na distribuição característica 

dos contornos de grão, relacionando-as com o desempenho mecânico e resistência à 

corrosão por pite em meio salino. Pode se observar que, mesmo com a homogeneização, 

obteve-se grão ultrafino (em torno de 2 µm) após recozimento.  A ferrita mantem a 

textura de deformação mesmo após o recozimento, sendo constituída, principalmente, 

pela componente cubo girado e orientações desenvolvidas na fibra-α. A textura da 

austenita evolui de maneira similar aos aços inoxidáveis austeníticos quando 

submetidos a laminação a frio e recozimento, sendo constituída principalmente pelas 

componentes latão, Goss e S. A homogeneização acarretou no aumento dos contornos 

de baixo ângulo, CSL 3 na austenita e CSL 17b na ferrita que resultaram em aumento 

da ductilidade sem perda significativa da resistência mecânica, além de maior 

estabilidade do filme passivo e desempenho em resistência à corrosão por pite em meio 

salino. 

 

Palavras-chave: Aço Inoxidável Duplex; Grão Ultrafino; EBSD; Textura; 

Engenharia de Contorno de Grão; Comportamento Mecânico; Resistência à Corrosão. 



 

 

ABSTRACT 

Duplex stainless steels are a category of high-alloyed steels characterized by a 

dual phase ferrite and austenite microstructure. The combination of high ductility of 

austenite and good mechanical and intergranular corrosion resistances of ferrite give to 

these steels’ high performance. Its processing usually consists of hot rolling, solution 

annealing, cold rolling, and final annealing. Some works have been reporting the 

positive influence of solution annealing, grain refinement and grain boundary character 

distribution on the good properties of these steel classes. In this category, the standard 

duplex 2205 (22%Cr-5%Ni-3%Mo) is the workhorse of its generation, being applied 

where high mechanical and corrosion resistance are required. The aim of this work was 

to obtain ultrafine grain in 2205 duplex stainless steel through cold rolling with 80% 

thickness reduction and final annealing. Besides that, intends to evaluate the influence 

of solution annealing on the microstructural and grain boundary character distribution 

changes, establishing a relationship between them with mechanical behavior and 

chloride pitting resistance. It could be noticed that, even with solution annealing, 

ultrafine grain (around 2 µm) was obtained. Ferrite phase maintains deformation texture 

even after final annealing, being constituted majority by rotated-cube and α-fiber 

components. There are indicates of oriented nucleation theory on recrystallization 

mechanism of ferrite grains. Austenite texture develops in a similar way of austenitic 

stainless steels when submitted to cold rolling and final annealing, being formed mainly 

by brass, Goss and S components. The solution annealing leads to the development of 

low angle grain boundaries, CSL 3 on austenite and CSL 17b on ferrite that 

influenced on the highest ductility without significant strength loss, besides a better 

passive film stability and chloride pitting resistance. 

Key-words: Duplex stainless steel; Ultrafine grain; EBSD; Texture; Grain 

boundary engineering; Mechanical behavior; Pitting resistance. 
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1. INTRODUÇÃO 

 

Os aços inoxidáveis duplex (“AID”) fazem parte de uma categoria de aços que 

possuem microestrutura bifásica, normalmente constituída de ilhas de austenita (γ) em 

matriz ferrítica (α), em proporções aproximadamente iguais. Surgiram na década de 30 

na França, visando um melhor desempenho em resistência à corrosão intergranular em 

comparação aos aços inoxidáveis austeníticos. Além disso, os AID são utilizados em 

aplicações que requerem alta resistência mecânica e tenacidade. Eles possuem crescente 

uso em diversos setores industriais, tais como: indústrias nucleares, químicas, celulose, 

óleo e gás. Além disso, devido à baixa concentração de níquel, são aplicáveis à 

biomateriais e mais baratos.  

Dentre as diversas composições de aços inoxidáveis duplex existentes, o 

comercialmente mais utilizado é o UNS S32205 (22Cr-5Ni-3Mo-0,16N), também 

conhecido como SAF 2205, ou apenas 2205. Este aço é normalmente utilizado na 

condição trabalhado, onde passam pelo menos uma vez pela rota de encruamento 

(deformação plástica), recuperação e recristalização. O processo termomecânico no AID 

2205, visando o refino de grão, afeta a orientação dos mesmos. Além disso, aumenta a 

dureza, a plasticidade e a resistência à corrosão quando comparado ao mesmo aço com 

grão grosseiro. 

A “engenharia de contorno de grão” (Grain Boundary Engineering – GBE) tem 

sido estudada para materiais de estrutura cúbica de face centrada, como ligas a à base de 

Ni, Cu e aços inoxidáveis austeníticos, que possuem baixa energia de falha de 

empilhamento (Stacking Fault Energy – SFE). É normalmente aplicada a processos que 

envolvam diferentes combinações de deformação e recozimento, que levam à melhoria 

das propriedades relacionadas com os contornos de grãos dos materiais, como 

resistência à corrosão, ao aumentar a frequência de baixos contornos especiais CSL 

(Coincidence Site Lattice), do tipo Σ3n, sendo os de baixa energia definidos como 3≤Σ≤ 

29. 
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Para o AID não foram encontrados estudos que avaliem a GBE e respectiva 

influência em resistência à corrosão. A Figura 1.1 representa o número de publicações 

relacionadas aos assuntos na base de dados Scopus após os anos 2000. 

 

Figura 1.1: Distribuição de publicações por anos com os termos “Grain Boundary 

Engineering” e “Grain Boundary Engineering” associado aos termos “Corrosion” e 

“Duplex” obtido na base de dados Scopus. 

O trabalho teve como objetivo realizar tratamentos termomecânicos no AID 

2205 visando refinamento de grão e capazes de alterar o perfil de distribuição dos 

contornos especiais do tipo CSL. Além disso, pretendeu-se avaliar a influência do perfil 

de distribuição na microestrutura, proporção de fases, textura cristalográfica, 

desempenho mecânico e resistência à corrosão do aço estudado. 

Para avaliar as fases e o tamanho de grão, as amostras foram caracterizadas no 

Microscópio Óptico (MO) e no Microscópio Eletrônico de Varredura (MEV), com 

separação de fase revelada por ataque químico e contorno de grão revelado por ataque 

eletrolítico. A presença das fases foi analisada via difratometria de raios-X (DRX). A 

textura e a distribuição característica dos contornos de grão foram avaliadAs via 

Difração de Elétrons Retroespalhados (EBSD) e a resistência à corrosão por pite foi 

mensurada por Polarização Cíclica (PC). A resistência mecânica foi avaliada por ensaio 

de tração.  
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2. OBJETIVOS 

2.1 Objetivo Geral 

Avaliar a influência dos tratamentos termomecânicos visando refinamento de 

grão no AID 2205 na microestrutura e distribuição característica dos contornos de grão 

e correlacionar o perfil de distribuição dos contornos especiais do tipo CSL em seu 

desempenho mecânico e resistência à corrosão. 

2.2 Objetivos Específicos 

• Avaliar a influência da homogeneização, laminação a frio e recozimento 

do aço inoxidável duplex 2205 em sua microestrutura, proporção de fases 

e textura cristalográfica. 

• Avaliar a influência da homogeneização, laminação a frio e recozimento 

do aço inoxidável duplex 2205 na distribuição característica dos 

contornos de grão. 

• Avaliar a influência da microestrutura e do perfil de distribuição 

característica dos contornos de grão e dos contornos especiais do tipo 

CSL do aço inoxidável duplex 2205 em seu desempenho mecânico e em 

resistência a corrosão.  
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3. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

3.1 Aços Inoxidáveis 

Os aços inoxidáveis são caracterizados como ligas de ferro, carbono, cromo 

(com no mínimo 10,5%) e comumente níquel. Outros elementos metálicos também 

podem integrar essas ligas. O cromo é um dos mais importantes, pois fornece uma 

elevada resistência à corrosão. Já o molibdênio, cobre, titânio, alumínio, silício, nióbio, 

nitrogênio, enxofre e selênio são adicionados com o propósito de melhorar as 

propriedades mecânicas ou aumentar o desempenho em alguma propriedade específica. 

A boa resistência à corrosão dos aços inoxidáveis é consequência da criação de 

um filme protetor que restringe o ataque. Essa película protetora (camada passiva) é 

constituída por óxido de cromo e sua formação por completo só ocorre quando o teor de 

cromo atinge no mínimo 10,5% em massa na liga [1–4].  

3.1.1 Aços inoxidáveis duplex 

Os aços inoxidáveis duplex são uma classe intermediária entre os aços 

inoxidáveis austeníticos e os aços inoxidáveis ferríticos. Contém cerca de 18% a 30% 

de cromo, 1,5% a 4,5% de molibdênio e adições de elementos formadores e 

estabilizantes da austenita, principalmente o níquel e o nitrogênio. Possuem 

microestrutura formada, normalmente, em proporções de 50% de ferrita () e 50% de 

austenita () [5].  

A presença das duas fases em igual proporção confere aos AID a combinação 

das boas propriedades dos aços ferríticos e dos aços austeníticos: elevada resistência à 

corrosão, elevada resistência mecânica e boa soldabilidade, comparado com os outros 

tipos de aços inoxidáveis [2]. 

 A Tabela 3.1 compara as propriedades dessa classe às outras classes de aços 

inoxidáveis. 
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Tabela 3.1: Propriedades dos aços inoxidáveis duplex em relação aos outros aços inoxidáveis. *Valores 

de propriedades mecânicas para os aços X20Cr13 e X5CrNi13 4, respectivamente [adaptada de Kotecki 

[6]]. 

Critério Duplex Austenítico Ferrítico Martensítico 

  

Corrosão 

Boa resistência à 

corrosão, baixa 

susceptibilidade à 

corrosão por pite 

e corrosão por 

fresta. Isento de 

corrosão 

intergranular, 

baixa 

susceptibilidade a 

trincas por 

corrosão sob 

tensão induzida 

por cloretos 

Boa resistência à 

corrosão 

generalizada. 

Dependendo da 

composição 

química, pode ser 

mais ou menos 

susceptível à 

corrosão por pite, 

fresta e 

intergranular. É 

susceptível à 

trinca por 

corrosão sob 

tensão 

Boa resistência 

sob condições 

moderadas de 

corrosão, 

resistência 

moderada em 

meios ácidos. 

Isento de trincas 

por corrosão sob 

tensão, 

susceptível à 

corrosão por pite 

e corrosão por 

fresta  

Como os aços 

ferríticos, apesar 

de susceptível a 

trincas por 

corrosão sob 

tensão e 

fragilidade 

induzida por 

hidrogênio 

P
ro

p
ri

ed
ad

es
 

M
ec

ân
ic

as
 LE (MPa) >450 200 300 550/950* 

LR (MPa) >650 600 >650 850/1100* 

Impacto (J) 55 150 >100 130/150* 

  

Temperatura 

máxima de 

serviço (°C) 

300 
600 (corrosão 

intergranular) 
300 350 

  

Tratamento 

térmico 
Solubilização Solubilização Solubilização 

Têmpera + 

Revenimento 

  Usinabilidade Média Ruim Boa Boa 

  

Soldabilidade 

Boa, sem 

corrosão 

intergranular 

Tendência a 

trinca a quente, 

susceptível a 

corrosão 

intergranular 

Risco de 

fragilização 

Boa, nos casos de 

martensita 

revenida 

 

Os aços inoxidáveis duplex surgiram na década de 1930, sendo o tipo AISI 329 

o pioneiro com alto teor de carbono e inexistência de nitrogênio na liga, apresentando 

sérias dificuldades quanto à soldabilidade. Mais tarde, na década de 1950, foi 

desenvolvida a liga CD4MCU, também com ausência de nitrogênio dificultando a 

soldagem. A partir da década de 1980 a demanda de alto desempenho mecânico e de 

resistência à corrosão estimulou uma grande evolução no desenvolvimento dessas ligas 

[7]. 

O desenvolvimento das ligas com baixos teores de carbono (<0,03%) 

compensados com a adição de nitrogênio foi o grande responsável pela melhoria da 
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soldabilidade. O teor de carbono também está diretamente ligado à resistência à 

corrosão das ligas de aços inoxidáveis duplex [7,8]. 

3.1.2 Transformações de fases em aços inoxidáveis duplex 

Durante os processos termomecânicos, os aços inoxidáveis duplex podem 

apresentar precipitação de fases intermetálicas numa faixa de temperatura entre 300 a 

1000°C, levando à degradação de suas propriedades mecânicas e à perdas na resistência 

à corrosão. De todas as fases intermetálicas possíveis de precipitação, as fases chi e 

sigma são as que possuem maior probabilidade de se precipitarem, além dos carbonetos 

e nitretos. A fase sigma é a mais prejudicial, causando quedas em tenacidade e em 

resistência à corrosão [9]. 

3.2 Processamento dos Aços Inoxidáveis Duplex 

O diagrama pseudobinário da Figura 3.1 retrata esquematicamente a 

solidificação que se inicia logo abaixo da temperatura de 1450°C no aço inoxidável 

duplex, apresentando estrutura primeiramente monofásica de ferrita-. A partir do 

resfriamento, a austenita começa a se formar em temperaturas por volta de 1300ºC. Em 

temperatura ambiente, portanto, se encontrará uma estrutura bifásica composta de 

ferrita- e austenita, podendo-se formar outras fases dependendo da condição de 

resfriamento [10,11]. 
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Figura 3.1: Seção do diagrama ternário 70%Fe-Cr-N [10]. 

A formação das fases características do duplex, ferrita e austenita, é determinada 

pela partição preferencial dos elementos de liga que compõem essas duas fases, 

principalmente o molibdênio e cromo (alfagênicos) e o níquel (gamagênico). A Figura 

3.2 apresenta uma microestrutura típica do aço inoxidável duplex, sendo ilhas de 

austenita em uma matriz ferrítica, em proporções aproximadamente iguais [12]. 

 

Figura 3.2: Microestrutura obtida por microscópio óptico de uma barra comercial do aço inoxidável 

duplex 2205, (a) seção longitudinal; (b) seção transversal [13]. 

Muitas alterações microestruturais podem ocorrer como resultado dessa partição 

durante os tratamentos térmicos e termomecânicos desses aços, sendo a transformação 

da ferrita em austenita a principal mudança estrutural durante o processamento a quente. 

Essa transformação ocorre através da nucleação e crescimento das partículas de 

austenita, que possuem orientação coerente com a matriz ferrítica [12]. 
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Genericamente, a rota de processamento do AID consiste em etapas alternativas 

de laminação e recozimento como mostra a Figura 3.3 [14]. Após o lingotamento 

contínuo, a chapa é submetida a vários passes de laminação a quente com o intuito de 

obter grandes reduções de espessura. Depois, o material é recozido para recuperar a 

ductilidade necessária ao processo subsequente de laminação a frio, visando à espessura 

final requerida. O processo termina com um recozimento final que dá ao aço as 

características apropriadas para as aplicações futuras. Durante essas etapas de 

processamento industrial, o aço sofre mudanças microestruturais que afetam as 

propriedades do produto final [14]. 

A Figura 3.4(a) mostra a microestrutura do aço AID 2205, na condição laminado 

a quente (HR – “Hot Rolling”). Essa condição é representada pelo ponto 1 da Figura 

3.3. A microestrutura já aparece fortemente orientada, alinhada na direção de laminação 

(RD – “Rolling Direction”). O panquecamento dos grãos é visível e consiste em 

achatamento, alargamento e alongamento das bandas de ferrita e austenita, apresentando 

espessuras entre 0,5 e 11 µm. Já a Figura 3.4 (b) mostra a condição laminada a quente e 

recozido a 1080°C por 15 min (HRA – “Hot Rolling and Annealing”). O recozimento de 

solubilização tem como finalidade dissolver qualquer fase deletéria formada na 

laminação a quente, recuperar a ductibilidade para o processo subsequente de laminação 

a frio, quando for executado, visando obter aumento de resistência mecânica e redução 

de espessura desejada [14,15]. Essa condição é representada pelo ponto 2 da Figura 3.3. 

As bandas de ferrita e austenita apresentam espessuras entre 3 e 11 µm, já que a 

recuperação extensiva ocorre na ferrita com o aumento do tamanho médio dos subgrãos. 

A recuperação é afetada pela deformação presente após a deformação e, como resultado, 

os subgrãos se desenvolvem seguindo a direção de laminação [14]. 

Após a laminação a frio (CR – “Cold Rolling”), como mostra a microestrutura 

da Figura 3.5 (a), há uma redução acentuada da espessura das bandas, levando a valores 

entre 3 e 5 µm. Como consequência da deformação, são visíveis as bandas quebradas 

achatadas de austenita e ferrita no plano de laminação. Essa etapa é representada pelo 

ponto 3 da Figura 3.3. Na Figura 3.5 (b) a microestrutura representa o último passo de 

recozimento realizado a 1050°C por 10 minutos, resultando no produto final (FP – 

“Final Product”), representado pelo ponto 4 da Figura 3.3. Os mecanismos de 
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amaciamento conduzem à restauração das fases alinhadas ao longo da direção de 

laminação originadas na primeira fase do processo (ponto 1 da Figura 3.3). O 

recozimento de recristalização tem como objetivo promover a formação de novos grãos 

no material laminado, com objetivo de reduzir o tamanho de grão em relação ao 

material não deformado, e ajustar as proporções das fases de ferrita e austenita. A maior 

parte dos novos grãos formados é equiaxial [14,15]. A Figura 3.6 apresenta a variação 

da fração volumétrica da fase austenítica durante o processo industrial [14]. 

 

Figura 3.3: Desenho esquemático da rota industrial de processamento para o aço inoxidável duplex [14]. 

 

 

Figura 3.4: Microestrutura tridimensional do aço inoxidável duplex (a) laminado a quente (b) laminado a 

quente e recozido [14]. 
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Figura 3.5: Microestrutura tridimensional do aço inoxidável duplex (a) laminado a quente, recozido, 

laminado a frio (b) laminado a quente, recozido, laminado a frio e recozido 14. 

 

 

Figura 3.6: Variação da fração volumétrica de austenita para as condições HR (laminada a quente), HRA 

(laminada a quente e recozida), CR (laminada a frio) e FP (produto final – laminada a frio e recozida) 

[14]. 

Diversas alterações microestruturais podem ocorrer durante os tratamentos 

térmicos e termomecânicos desses aços, sendo a transformação da ferrita na austenita a 

mais importante mudança estrutural durante o processamento à quente. Essa 

transformação ocorre através da nucleação e crescimento das partículas de austenita que 

tem a forma acicular do tipo Widmanstätten, seguindo a relação de orientação de 

Kurdjumov-Sachs que são, portanto, coerentes com a matriz ferrítica [16].  

3.3 Textura Cristalográfica 

Os materiais policristalinos são formados por pequenos cristais chamados grãos. 

Os grãos são separados uns dos outros por fronteiras denominadas contornos de grãos e 

cada grão possui uma orientação cristalográfica que pode diferir em dezenas de graus 

dos grãos vizinhos. Quando há uma concentração, em maior ou menor grau, em relação 
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a algumas orientações particulares, o que denominamos orientação preferencial ou 

textura cristalográfica [17].  A Figura 3.7 (a) e (b) apresenta um esboço de um material 

sem textura e com textura, respectivamente. 

 

Figura 3.7: (a) Material sem orientação preferencial dos grãos (sem textura), (b) material com orientação 

preferencial dos grãos (com textura) [18]. 

Materiais policristalinos naturais ou processados industrialmente raramente não 

possuem textura. A textura pode se desenvolver durante várias etapas do processamento 

industrial tais como fundição, conformação mecânica e recozimento. Durante a 

conformação mecânica, a deformação plástica se dá principalmente por deslizamento de 

determinados planos cristalinos, estabelecendo a textura de deformação, que depende 

principalmente da orientação inicial dos grãos antes da deformação, da temperatura e 

forma imposta na deformação. Quando o metal deformado é recozido pode ocorrer 

fenômenos de restauração – recuperação e/ou recristalização). Na maioria das vezes o 

recozimento a baixas temperaturas causa apenas recuperação e pouca ou nenhuma 

modificação da textura. Já em altas temperaturas o recozimento acarreta frequentemente 

em recristalização, surgindo uma nova textura normalmente diferente da textura de 

deformação, a chamada textura de recristalização. Durante o crescimento normal de 

grãos após a recristalização não há grandes alterações na textura. Um mesmo AID pode 

apresentar diferentes orientações de textura caso as condições de laminação e 

recozimento sejam diferentes [19]. 

3.3.1 Representação da textura cristalográfica para chapas laminadas 

A representação das orientações dos grãos é dada por índices de Miller na 

forma (hkl)[uvw] ou {hkl}<uvw> para representar uma família de mesmo índice. A 

Figura 3.8 apresenta um diagrama esquemático da orientação Goss (110)[001], 

componente muito importante na textura de deformação dos metais cúbicos de face 
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centrada (cfc). Em chapas laminadas, a direção (110) é paralela à ND e [001] é 

paralela à direção de laminação [20]. 

 

Figura 3.8: Representação esquemática da relação entre os eixos da amostra e do grão de orientação Goss 

(110)[001] [20]. 

Uma das formas mais bem estabelecidas de se representar essas orientações é 

pelo espaço de Euler. Qualquer orientação expressa em ângulos de Euler pode ser 

representada a partir desse sistema de coordenadas, que é  formada por três ângulos de 

Euler, segundo a notação de Bunge (φ1, Ф e φ2), como representa a Figura 3.9 [20]. 

 

Figura 3.9: Representação de uma orientação g no espaço de Euler [20]. 

Atualmente, a forma mais utilizada de representação das orientações é feita pela 

Função Distribuição de Orientações (ODF – Orientation Distribution Function), 



13 

 

segundo a notação de Bunge no espaço de Euler, que fornece uma descrição mais 

completa da textura, conforme ilustra a Figura 3.10[20,21].  

 

 

 

(a) (b) 

Figura 3.10: Representação de três componentes de orientação S (123)[634] (a) 

no espaço de Euler e (b) sua representação em ODF [20]. 

A textura também pode ser abordada como fibra, que é caracterizada por um 

tubo continuo formado por um conjunto de orientações, conforme ilustra a Figura 3.11 

[20,21]. Como exemplo, a fibra  passa por Goss {110}<001> (Ф=45°, φ2=90°, φ1=0°) 

até latão {110}<112> (Ф=45°, φ2=90°, φ1=35°). Enquanto a fibra  vai de latão 

{110}<112> (Ф=45°, φ2=90°, φ1=35°), passando por S {123}<634> (Ф=37°, φ2=63°, 

φ1=59°), até cobre {112}<111> (Ф=35°, φ2=45°, φ1=90°). Essas duas fibras são 

texturas típicas de deformação para metais cúbicos de corpo centrado (ccc) [20,21] 
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Figura 3.11: Desenho esquemático representado a posição das fibras  e  no espaço de Euler [20]. 

 

3.3.2 Textura de deformação  

No processo de conformação mecânica, as mudanças de orientação não são 

aleatórias. A deformação plástica gera mudanças de orientação nos sistemas 

favoravelmente orientados à direção de laminação através dos mecanismos de 

escorregamento e maclação. Assim, os metais deformados adquirem uma orientação 

preferencial dos seus grãos, o que chamamos de textura de deformação [21,22]. 

Nos metais cfc, a textura de deformação inicialmente determinada pela SFE. A 

Tabela 3.2 e a Figura 3.12 representam, respectivamente, as componentes e as quatro 

fibras importantes associadas à textura dos AID austeníticos laminados, que possuem 

baixa SFE (
𝑆𝐹𝐸

< 25 𝑚𝐽𝑚−2) [20,21]. 
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Tabela 3.2: Componentes de textura em metais cfc laminados. Adaptado de Humphreys & Hatherly [21] 

Componente, 

símbolo 
{hkl} <uvw> φ1 Ф φ2 

Cubo 001 110 0 0 0 

Cobre, C 112 111 90 35 45 

Latão, B 011 211 35 45 90 

Goss, G 011 100 0 45 90 

S 123 634 59 37 63 

Dillamore, D 4,4,11 11,11,8 0 0 0 

 

 

Figura 3.12: Representação das fibras importantes para materiais cfc. Adaptado de Humphreys & 

Hatherly e Engler & Randle [20,21]. 

 

Para o aço inoxidável superduplex, Jia e co-autores [23] relatam, como ilustra a 

Figura 3.13, através das fibras  e  para baixas reduções (em torno de 50%), Goss 

como principal componente, enquanto a componente latão é constantemente 

intensificada à medida que a deformação aumenta. À 85% de redução, as componentes 

Goss e latão podem ser identificadas com alta intensidade, o que é característico de 

materiais cfc com baixa SFE [22,23]. Já Akdut, Foct e Gottstein [24] utilizam ODFs 

(Figura 3.14) e densidade de orientações das fibras  e  (Figura 3.15) para evidenciar a 

textura típica de latão para a fase austenítica do AID 2205.  
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(a) (b) 

Figura 3.13: Densidade de orientações f(g) ao longo das fibras da fase austenítica do aço inoxidável 

superduplex 2507, laminado a frio em varias reduções; (a) fibra , (b) fibra  [23]. 
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Figura 3.14: ODFs da fase austenítica do AID 2205. Adaptado de Akdut, Foct & Gottstein [24]. 
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Figura 3.15: Densidade de orientações f(g) ao longo das fibras  e  da fase austenítica do AID 2205. 

Adaptado de Akdut, Foct & Gottstein [24]. 

Já os metais ccc, tem suas principais componentes associadas às fibras  (<110> 

paralela à direção de laminação) e  ({111} paralelo à direção normal), conforme ilustra 

a Figura 3.16. A Figura 3.17 evidencia que em reduções até 70% a densidade de 

orientações ao longo da fibra  aumenta uniformemente com a deformação, sendo que 

as componentes {112}<110> e {111}<110> se tornam ainda mais proeminentes em 

reduções superiores. Já a fibra  é relativamente uniforme em reduções de até 80%, a 

partir disso, a componente {111} <110> se fortalece [21,24]. 

 

Figura 3.16: Localização das componentes de textura importantes para os metais ccc [21]. 
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Figura 3.17: Densidade de orientações f(g) ao longo das fibras  e  da fase ferrítica do AID 2205. 

Adaptado de Akdut, Foct & Gottstein [24]. 

Em metais bifásicos, como os AID, a compatibilização da carga da laminação 

entre as fases pode afetar a evolução da textura, principalmente pela presença dos 

contornos / que podem restringir a rotação dos grãos, enfraquecendo a textura. O 

enfraquecimento da textura após a laminação é reportada em diversos trabalhos [25–

27]. 

3.3.3 Textura de recristalização 

A microestrutura bifásica, com a presença dos contornos /, dos AIDs também 

afeta a textura de recristalização. O fortalecimento da componente cubo na austenita e 

da fibra  na ferrita, fenômenos típicos da textura de recristalização, não ocorrem de 

forma acentuada, sendo muitas vezes inexistente. Os novos grãos formados podem 

manter a orientação prévia de laminação e ter suas fibras fragmentadas em componentes 

individuais [28,29].  

Nos metais ccc é comum notar uma diminuição da fibra  [30] e, para a ferrita, 

uma orientação dos grãos mais aleatória após a recristalização, o que indicaria a 

ausência de uma relação de orientação preferencial entre as fases [26]. 
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Já os metais cfc com baixa EFE, como os aços inoxidáveis austeníticos, a textura 

de recristalização é geralmente caracterizada pelas componentes cobre ({112}<111>), e 

cubo {001}<100> [31]. 

A textura de recristalização de metais deformados pode ser descrita por dois 

mecanismos [21,31–36]:  

I. Teoria de nucleação orientada: a textura de recristalização é caracterizada 

pela orientação de novos núcleos com uma orientação particular, 

assumindo que núcleos com orientações específicas se formam mais 

rapidamente do que com outras orientações. 

II. Teoria de crescimento orientado: a textura de recristalização é 

determinada pelo crescimento preferencial de grãos com orientação 

específica provindos de uma textura mais aleatória, assumindo que 

existem relações específicas de rotação com rápida migração do contorno 

de grão. 

De acordo com Lee e Han [37], os grãos com orientação Goss que persistem 

após a laminação das ligas cfc parecem agir como núcleos durante a recristalização. 

Assim, esses se desenvolvem consumindo os grãos vizinhos de latão. Já nas ligas ccc, a 

baixa energia armazenada nas componentes <110> comparada às componentes da fibra 

, leva ao favorecimento da nucleação dos grãos {111}[36,38,39]. 
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Gonçalves, Santos e Oliveira [40] caracterizaram a textura do AID 2205 após 

laminação a frio com 64% de redução e recozimento à 1055°C, conforme representa a 

Figura 3.18. Pode-se notar um enfraquecimento das fibras  e  para a ferrita. Já para a 

austenita, percebe-se o enfraquecimento de latão e um leve desenvolvimento da 

componente cobre. 

 

Figura 3.18: ODFs do AID 2205 para amostras como recebida, laminada a frio com 64% de redução e 

recozidas à 1055°C. Adaptada de Gonçalves, Santos & Oliveira [40]. 

3.4 Distribuição Característica dos Contornos de Grão (GBCD – “Grain 

Boundary Character Distribution”) 

Os contornos de grão são barreiras para o escorregamento, que conferem 

resistência mecânica aos materiais metálicos [41]. Por outro lado, os contornos também 

são fontes para susceptibilidade e falha, levando à degradação e redução de performance 

[42].  

Os contornos CSL (“Coincident site lattice”) são pontos coincidentes de 

compartilhamento atômico, caracterizados por valores específicos de desorientação. A 

formação de um contorno do tipo CSL está representada na Figura 3.19. Esses 

contornos são classificados de acordo com o valor de sigma. Designa-se como sigma 

(Σ) a densidade volumétrica de sítios coincidentes, calculada conforme ilustra a 

formação de  5 na Figura 3.20 [42–46]. 
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Figura 3.19: Formação de um contorno CSL onde dois retículos vizinhos estão desorientados por θ/uvw, 

onde  θ e uvw são o ângulo o eixo de desorientação, respectivamente. [adaptada Engler e Randle[20]]. 

 

 

Figura 3.20: Representação esquemática da geometria CSL para 5 formado por desorientação de 

36.87°/<100> de duas redes adjacentes [adaptada de Aust [43]]. 

 A Figura 3.21 também  representa um contorno CSL do tipo 5, que possui em 

um (em azul) a cada cinco átomos (em vermelho e verde) localizados em sítios coincidentes 

numa relação de desorientação 36.87°/<100>. 
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Figura 3.21: Representação bidimensional da formação do CSL 5[47]. 

CSL são considerados especiais por possuírem melhores propriedades quando 

comparados aos contornos de alto  (HAGB – “High Angle Grain Boundary”) e de baixo ângulo 

(LAGB – “Low Angle Grain Boundary”), quando 3    29 [43,48]. O processamento 

envolvido para aumentar a fração desses contornos é denominado engenharia de 

contorno de grão (GBE – “Grain Boundary Engineering”). São gerados principalmente 

em metais cfc, que formam facilmente maclas de recozimento através de tratamentos 

termomecânicos, gerando CSL do tipo Σ3 [42].  Tipicamente, o processamento de GBE 

envolve várias interações de laminação à frio e recozimento, resultando em um tamanho 

de grão fino e melhor desempenho [49]. 

Contornos CSL do tipo Σ3 apresentam menores energias que os contornos 

comuns, o que confere a melhoria de algumas propriedades [42,49–51]. Muitos 

trabalhos[52–61] mostram o aumento do desempenho mecânico, como a ductilidade, e 

da resistência à fragilização, oxidação, corrosão intergranular e por pite em aços que 

passaram por tratamentos visando o aumento de contornos especiais do tipo CSL. O 

entendimento e controle da textura de metais recozidos também é reportada [43]. Em 

metais ccc já existem evidências de que que os contornos Σ3 também são especiais 

devido aos planos de baixa indexação [62].  

Na caracterização de AID, Zhao e co-autores [61] notaram a deterioração da 

resistência à corrosão para um aço lean duplex com a dimuição dos contornos CSL 

baixo-Σ. Para os AID convencionais, Malta e co-autores [63] observaram que a adição 

de molibdênio, faz com que a formação de contornos CSL seja desfavorável, quando 

comparado ao lean. 
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A textura de recozimento dos materiais ccc e cfc tem sido explicada pela relação 

entre crescimento orientado e contornos do tipo CSL. Foi estabelecido que certas 

desorientações, em torno de 40° de <111> em ccc e 26,5° de <110> em cfc, resultaram 

em alta mobilidade das interfaces que cresceram preferencialmente durante a 

recristalização [37,64–66]. A maior mobilidade de contornos CSL 7, desorientados 

38,2° de <111>, também está intimamente ligada à teoria de crescimento orientado e 

parece estar associada a substituição de grãos deformados com textura S por grãos 

recristalizados com textura cubo [66]. Malta e co-autores  [67] observaram que durante 

o recozimento do aço inoxidável ferrítico, os grãos de orientação {554}<225> se 

formam as custas dos de orientação {112}<110>, sob uma desorientação de 26,5° de 

<110>, a mesma dos contornos CSL 19a. 

3.5 Desempenho Mecânico 

A combinação de alta resistência mecânica e resistência à corrosão tem 

despertado o interesse nos AID nas últimas décadas. A Aperam South America, 

fornecedora do AID deste estudo, fornece valores de limite de resistência (LR) igual à 

840 MPa,  620 MPa de limite de escoamento – 0,2% (LE) e 29 % de alongamento – 50 

mm (AL) para a amostra laminada a frio e recozida para este material [68]. A norma 

ASTM A240 [69] estabelece LR = 620 MPa, LE = 450 MPa e AL = 25% para o AID 

2205. 

Para alcançar esse desempenho mecânico, o controle da microestrutura em seu 

processamento é de grande importância. Principalmente das frações volumétricas de 

ferrita e austenita, uma vez que os mecanismos de deformação, endurecimento e 

amaciamento agem diferentemente em cada uma dessas fases [16]. Além de influenciar 

a textura, a presença dos contornos / afeta consideravelmente os mecanismos de 

deformação dos AID, devido ao escorregamento cristalográfico nas fases ccc e cfc e às 

incompatibilidades de deformação dos contornos de fase [70–73]. 

Quando as duas fases são deformadas em conjunto, a deformação não é 

distribuída uniformemente [74]. A deformação plástica na ferrita ocorre 

predominantemente pela movimentação das deslocações devido à alta SFE e aos vários 
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sistemas de escorregamento. Já na austenita, pode ocorrer tanto por movimentação de 

deslocações, quanto por transformações induzidas por deformação [75].  

Inicialmente, a deformação se concentra na ferrita que é a fase mais macia e, na 

recuperação, é significativamente amaciada formando rapidamente estrutura de sub-

grãos [16,76]. À medida em que a deformação prossegue, o gradiente de deformação 

interna diminui devido à transferência das tensões e deformações da matriz para a 

austenita. Já na recuperação dessa fase, nota-se a ação de mecanismos de amaciamento, 

como recuperação dinâmica e recristalização e deslizamento de contorno de grão devido 

ao grande acumulo de energia interna [16,77].  

Além dos mecanismos de deslizamento ou maclação da austenita e dos múltiplos 

sistemas de escorregamento da ferrita, caso a austenita não esteja adequadamente 

estabilizada, ocorre a formação de martensita induzida por deformação (“SIM – strain-

induced martensite”). Em AID padrão, como o 2205, a austenita é mais estável devido à 

alta SFE que está diretamente ligada a composição química [78–80]. 

Para o aço estudado, Breda e co-autores[78] evidenciam a formação de SIM 

após laminação à frio com 85% de redução na espessura. Além disso, notou-se também 

a influência da textura inicial da austenita na SIM, induzindo à maior estabilidade dessa 

fase e um retrocesso na cinética dessa transformação. Também é reportado[81] o 

aumento da resistência e da plasticidade com o refino de grão por homogeneização, 

laminação a frio e recozimento. A SIM também é inibida através desses processamentos 

e da adição de molibdênio [63,81]. 

A influência dos contornos especiais do tipo CSL no desempenho mecânico dos 

materiais também tem sido estudada[75,82–84]. Paula e co-autores[75] observaram uma 

correlação entre o aumento da ductilidade do AID 2304 com o aumento da fração dos 

contornos CSL 3 na austenita. Enquanto o aumento dos contornos CSL 13b na 

ferrita, foram associados à perda de resistência. 

3.6 Resistência à Corrosão 

O estudo acerca da resistência à corrosão abrange o conhecimento da 

microestrutura do material e seu comportamento eletroquímico quando exposto a 
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diferentes meios corrosivos. A interação entre o material e o ambiente corrosivo causa a 

sua deterioração, podendo torná-lo inviável à aplicação que lhe foi conferida [85]. 

A resistência à corrosão é determinada pela capacidade que os aços têm de se 

passivar e permanecer passivados no ambiente corrosivo em que se encontram. Essa 

propriedade está relacionada a fatores como composição química, tamanho de grão, 

distribuição e morfologia das inclusões, precipitação de fases e qualidade da superfície. 

Os AID possuem elevada resistência à corrosão generalizada e alta resistência à 

corrosão intergranular devido ao baixo teor de carbono [85–87].  

Os mecanismos de corrosão mais comuns nos aços inoxidáveis duplex são 

corrosão por pite, corrosão sob tensão e fragilização por hidrogênio. Quando há 

precipitação de fases intermetálicas, que são ricas em elementos de liga, o material fica 

mais susceptível à corrosão já que as zonas adjacentes aos precipitados ficam 

empobrecidas de elementos como o cromo e o níquel [9,87]. A Figura 3.22 ilustra as 

regiões de austenita e ferrita adjacentes ao precipitado empobrecidas em cromo devido à 

formação da fase intermetálica. 

 

Figura 3.22: Perfil de cromo esquemático da interface ferrita/austenita, onde ocorreu a precipitação de 

carboneto M23C6 
43. 

O aumento do teor de cromo, molibdênio e nitrogênio nos aços inoxidáveis 

melhora a resistência à corrosão por pite em solução contendo cloretos, sendo essa 

forma de corrosão a mais temida por ser um ataque localizado, podendo causar falhas 

como corrosão sob tensão e fragilização por hidrogênio [88]. A Figura 3.23 apresenta as 

principais morfologias dos pites nos aços. 
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Figura 3.23: Principais morfologias encontradas dos pites em aços [85]. 

Uma forma comum de se prever a susceptibilidade de um aço inoxidável à 

corrosão por pite é empregando-se um indicador de resistência à corrosão como o fator 

PREN (Pitting Resistence Number) [89]. 

 𝑃𝑅𝐸𝑁 = %𝐶𝑟 + 3,3(%𝑀𝑜 + %𝑊) + 16(%𝑁)  (Equação 3.1) 

O diagrama da Figura 3.24, fornecido pela Aperam South America, compara 

qualitativamente o potencial de pite em um meio agressivo (13,5% NaCl / pH=8,0) de 

alguns aços ferríticos, austeníticos e duplex. Os altos índices de cromo, nitrogênio e 

molibdênio Os altos índices de cromo, nitrogênio e molibdênio fazem com que o AID 

2205 possuam uma excelente aplicabilidade em relação à resistência a corrosão por 

pites, possuindo performance, inclusive, superior ao AISI 304L e ao 316L [68]. 

 

Figura 3.24: Comparação qualitativa do potencial de pite em meio agressivo em relação ao PREN para 

alguns aços ferriticos, austeniticos e duplex [68]. 

A dependência das características dos contornos de grão na resistência a 

corrosão tem sido avaliada por diversos autores[75,90–92]. Qi e co-autores[90] 
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observaram que, para um aço inoxidável austenítico, o aumento da fração dos contornos 

CSL de baixo  pode levar ao aumento da resistência à corrosão por pite para aços de 

mesmo tamanho de grão. Após sensitização, a resistência à corrosão relativa de LAGB, 

contornos 3 e 9 foram 100%, 95% e 25%, enquanto contornos 27, outros contornos 

baixo- e HAGB aleatórios não apresentaram resistência à corrosão. 

Malta e co-autores [75] observaram uma correlação do aumento da resistência à 

corrosão por pite da austenita com o aumento da fração dos contornos CSL 3 no AID 

2304. Enquanto para a ferrita, o aumento dos contornos CSL 13b foram associados à 

um desempenho inferior. 

A microestrutura resultante dos processos termomecânicos também possui um 

papel fundamental na resistência a corrosão. Para o AID 2205, Luo e co-autores[92] 

observaram que, após tratamento térmico de homogeneização à 1000°C durante duas 

horas, a camada passiva se mostrou mais estável em solução de cloreto de sódio do que 

a condição original. Portanto, a homogeneização poderia aumentar a resistência a pite 

do AID devido à redução de áreas precursoras de pite. Para o mesmo material, Jinlong e 

co-autores[81] observaram que o refino de grão por homogeneização, laminação a frio e 

recozimento também aumentou a resistência a pite em ambiente salino. 

4. METODOLOGIA 

4.1 Materiais 

O aço inoxidável duplex 2205 foi utilizado como material de estudo, e recebido 

na forma de chapa laminada a quente e recozida, com espessuras de 4,12 e 5,5 mm e 

comprimentos de 150 mm, produzidas industrialmente pela Aperam South America. A 

composição química deste material está apresentada na Tabela 4.1 a seguir. 

Tabela 4.1: Composição química (% em massa) do aço inoxidável duplex 2205 

C Mn P S Si Cr Ni Mo Cu N 

0,0234 1,797 0,0374 0,001 0,278 22,52 5,54 3,246 0,148 0,157 
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4.2 Recozimento de homogeneização 

Em uma das rotas de processamento, a chapa como recebida (AR – “as-

received”) passou por recozimento para homogeneização à temperatura de 1100°C e 30 

minutos de encharque em um forno elétrico Linn Elektro Therm, e posterior 

resfriamento em água com agitação (ARH – “as-received homogenized”). 

A Figura 4.1 apresenta a curva experimental de aquecimento da chapa como 

recebida, obtendo-se o tempo estimado de 180 s para atingir a temperatura de 

homogeneização. 

 

Figura 4.1: Curva de aquecimento do AID 2205 laminado a quente e recozido. 

4.3 Laminação a Frio 

A chapa como recebida foi submetida à deformação plástica (CR – “cold 

rolled”) em um laminador piloto Fröhling, a uma velocidade de 6,5 m/min. A redução 

na espessura foi de aproximadamente 75%, alcançada em 14 passes de laminação, 

conforme a Tabela 4.2. 

 

 

 

 



30 

 

Tabela 4.2: Plano de passes da laminação a frio da chapa como recebida 

Passe 
Espessura 

Inicial (mm) 
Espessura 

Final (mm) 
Deformação 

Acumulada (%) 

1 4,12 3,84 6,80 

2 3,84 3,56 13,59 

3 3,56 3,13 24,03 

4 3,13 2,74 33,50 

5 2,74 2,44 40,78 

6 2,44 2,21 46,36 

7 2,21 2,03 50,73 

8 2,03 1,89 54,13 

9 1,89 1,70 58,74 

10 1,70 1,59 61,41 

11 1,59 1,47 64,32 

12 1,47 1,28 68,93 

13 1,28 1,14 72,33 

14 1,14 1,02 75,24 

 

Na rota após a solubilização (CRH – “cold rolled homogenized”), a chapa obteve 

redução de 80% da espessura alcançada em 12 passes de laminação, conforme a Tabela 

4.3. 

Tabela 4.3: Plano de passes da laminação a frio da chapa solubilizada 

Passe 
Espessura 

Inicial (mm) 
Espessura 

Final (mm) 
Deformação 

Acumulada (%) 

1 5,5 5,04 8 

2 5,04 4,97 10 

3 4,97 4,64 16 

4 4,64 3,41 38 

5 3,41 3,35 39 

6 3,35 3,04 45 

7 3,04 2,3 58 

8 2,3 2,06 63 

9 2,06 1,92 65 

10 1,92 1,73 69 

11 1,73 1,32 76 

12 1,32 1,11 80 
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As chapas laminadas a frio foram fracionadas em corpos de prova de 1 cm 

largura e 10 cm de comprimento, os quais foram submetidos a recozimento no forno 

elétrico Linn Elektro Therm. 

4.4 Recozimento 

Após a laminação a frio, as amostras de ambas as rotas de processamento foram 

recozidas a 1050°C com 180 segundos de encharque em um forno elétrico Linn Elektro 

Therm e resfriadas em água com agitação, gerando o produto final (FP – “final product” 

e FPH – “final product homogenized”). A temperatura e o tempo foram escolhidos de 

acordo com o diagrama de fases ilustrado na Figura 4.2, para obter uma fração de 

austenita e ferrita aproximadamente iguais e com ausência de fases deletérias. Este 

diagrama foi calculado utilizando a base de dados TCFE4 do Thermo-CalcTM para a 

composição química dada na Tabela 4.1. O perfil de aquecimento das amostras 

laminadas está representado na Figura 4.3. 

 

Figura 4.2: Diagrama de fases calculado no Thermo-CalcTM para o AID 2205. 
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Figura 4.3: Curva de aquecimento do AID 2205 laminado a frio. 

Assim, foram obtidas 6 condições, conforme resume a Tabela 4.4. 

Tabela 4.4: Identificação das amostras deste estudo de acordo com o processamento empregado 

Identificação Processamento 

  Solubilização Laminação a frio Recozimento 

AR - - - 

CR - ε = 0.75 - 

FP - ε = 0.75 1050°C 180s 

ARH 1100°C     1800 s - - 

CRH 1100°C     1800 s ε = 0.80 - 

FPH 1100°C     1800 s ε = 0.80 1050°C 180 s 

4.5 Preparação Metalográfica 

As orientações correspondentes ao produto laminado estão representadas na 

Figura 4.4, onde ND, RD e TD correspondem às direções normal, de laminação e 

transversal, respectivamente. 
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Figura 4.4: Ilustração esquemática das direções e planos da chapa laminada. 

 

As amostras foram preparadas de acordo com procedimento metalográfico 

convencional, envolvendo seccionamento, embutimento a quente, lixamento em lixas 

#100, #240, # 320, #400, #600, #1000 e #2400.  

Para microscopia óptica (MO), microscopia eletrônica de varredura (MEV) e 

difração de elétrons retroespalhados (EBSD), as amostras foram retiradas na seção 

longitudinal à direção de laminação ao longo da espessura (plano ND-RD) e polidas 

com pasta de diamante de 9 μm, 3 μm, 1 μm e solução OPS durante 180 s. O contorno 

de grão foi revelado por ataque eletrolítico (solução de ácido oxálico 10%, 4,5 V e 

catodo de platina) e registrado no MO. Para o MEV, a separação de fase foi revelada 

por ataque químico com o reativo Behara (Solução de estoque: 48g de bifluoreto de 

amônia; 800 ml de água destilada; 400 ml de ácido clorídrico. Solução de Ataque: 100 

mL de solução de estoque e 1 g de bissulfito de potássio).  

Para difratometria de raios-x (DRX) e polarização cíclica, a preparação foi 

realizada no plano de laminação (RD-TD). As amostras de polarização cíclica foram 

embutidas com um ponto de solda em um fio para contato elétrico e as de DRX foram 

retiradas do embutimento para análise. 
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4.6 Difratometria de Raios-x 

A análise de difração de raios X foi realizada em um difratômetro da marca 

Panalytical, modelo Empyrean, com radiação Cu Kα (λ = 0,15418 nm), varrendo 

ângulos de 35° a 100° ao passo de 0,02 s-1. As fases e os planos cristalográficos a cada 

pico foram identificados por comparação com padrões disponíveis no banco de dados 

do ICSD. 

4.7 Difração de Elétrons Retroespalhados  

O EBSD foi obtido via detector acoplado ao MEV, de marca FEI e modelo 

Inspect S50, em áreas de 40 x 120 µm2 e passo de 0,2 µm. A tensão de aceleração 

utilizada foi de 20 kV e a distância de trabalho aproximadamente 20 µm. Os arquivos de 

dados obtidos por EBSD foram processados e a proporção de fases, tamanho de grão, 

textura e distribuição característica dos contornos de grão foram obtidos utilizando o 

software OIMTM.  

4.8 Ensaio de Tração 

Com o intuito de caracterizar as propriedades mecânicas, foram usinados corpos 

de prova sub-size no plano RD-TD na RD por meio de eletroerosão a fio, conforme a 

norma ASTM A370-14 [93], e submetidas ao ensaio de tração em triplicata com uma 

taxa de deformação de 10-3 mm.s-1 em uma máquina Instron modelo 5582. O limite de 

escoamento, limite de resistência e o alongamento até a estricção foram determinados 

em todas as condições.  

4.9 Teste de Polarização Cíclica 

A resistência à corrosão por pite foi mensurada por Polarização Cíclica (PC) nas 

condições após recozimento, utilizando solução 3,5% em massa de NaCl desaerada com 

argônio por uma hora a cada litro, temperatura ambiente, eletrodo de Ag/AgCl, 

potencial de varredura igual a 2,0 mV/s e densidade de corrente de reversão igual à 10-3 

A/cm2.  
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5. RESULTADOS E DISCUSSÃO 

5.1 Microscopia Óptica 

As micrografias da Figura 5.1 apresentam o contorno dos grãos da fase 

austenítica das amostras. A amostra como recebida apresenta microestrutura lamelar 

alongada na direção da laminação à quente. Com a homogeneização, a estrutura se torna 

mais grosseira, e é possível notar maclas de recozimento na fase austenítica, indicada 

pela seta na Figura 5.1(b). Após a laminação à frio pode-se notar o encruamento do 

material e a formação de bandas de cisalhamento nas lamelas de , com ângulo de 

deformação em relação a RD indicado em vermelho.  Utilizando o software ImageJ, 

pode-se medi-los e obter-se aproximadamente 32° na Figura 5.1(c) e 22° na Figura 

5.1(d). A formação dessas bandas tem um papel importante na acomodação da 

deformação imposta no material, sendo que a ocorrência de ângulos em torno de 25 e 

35° é citado com frequência na literatura [23,40,94–96].   

Após o recozimento, pode-se notar a recristalização primária da austenita, onde 

na Figura 5.1(e) é evidenciada uma microestrutura de morfologia mais globular e, na 

Figura 5.1(f), percebe-se uma morfologia do tipo bambu, mantendo uma estrutura 

lamelar [97]. A estrutura bandeada gerada pelo trabalho a frio limita o crescimento dos 

grãos recristalizados em cada fase, o que faz com que a microestrutura permaneça com 

morfologia bandeada mesmo após a recristalização total de ambas as fases [70,97,98]. O 

fato da amostra FP aparentar um processo de recristalização mais acentuado pode ser 

explicado devido à maior força motriz para a recristalização, por meio do maior 

acúmulo de deslocações durante a deformação plástica da amostra FP, quando 

comparada à FPH que passou pelo processo de homogeneização. 
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(a) (b) 

  

(c) (d) 

  

(e) (f) 

Figura 5.1: Micrografia das amostras (a) AR, (b) ARH, (c) CR, (d) CRH, (e) FP, (f) FPH. Ataque: Ácido 

oxálico 10%. 

As características evidenciadas no MO são acentuadas nas micrografias obtidas 

por MEV apresentadas na Figura 5.2. Após o trabalho à frio, as duas fases constituintes 

foram deformadas plasticamente e desenvolveram uma estrutura de bandas alternadas 

de ferrita e austenita alinhadas paralelamente ao plano de laminação, sendo chamada de 

uma estrutura panquecada [95]. Devido à alta deformação, podem ser observadas 

lamelas com espessura inferior à 1 µm. 
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As observações feitas no MEV apontam a possibilidade da ocorrência de SIM 

após a laminação a frio. O reativo utilizado revelou algumas modificações 

microestruturais dentro da região austenítica, apontadas pela seta em vermelho na 

Figura 5.2(c) e Figura 5.2(d). Esse comportamento também foi observado por Breda e 

co-autores [78], ficando mais evidente a medida em que a deformação do AID 2205 

aumentava. Em seu trabalho, o fenômeno foi confirmado através de microscopia 

eletrônica de transmissão (MET) em deformações a frio de 85%. Rodrigues e co-autores 

[96] identificaram essas modificações como bandas de cisalhamento associadas a 

formação localizada de SIM. 

 

  

(a) (b) 

  

(c) (d) 
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(e) (f) 

Figura 5.2: Micrografia das amostras (a) AR, (b) ARH, (c) CR, (d) CRH, (e) FP, (f) FPH. Ataque: 

Behara. 

5.2 Difratometria de Raios-x 

Os difratogramas apresentados na Figura 5.3 são caracterizados por picos 

estreitos e, nas amostras AR e ARH, de alta intensidade nos picos principais (110) e 

(111). Com a laminação a frio, o desaparecimento do pico (200) pode ser associado ao 

desenvolvimento de textura ou a SIM[78,99,100]. Entretanto, o uso da DRX para 

identificação de martensita não é efetiva devido à sobreposição de seus picos com os de 

ferrita. Após recozimento, as amostras FP e FPH apresentaram altura dos picos (200) e 

(220) próxima à dos picos principais (110) e (111), indicando a formação de textura 

em ambas as fases [78]. 

Em nenhuma condição foi evidenciada a presença de outras fases além da ferrita 

e austenita. 
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Figura 5.3: Difratogramas de raios-x para as amostras (a) sem homogeneização e (b) homogeneizadas. 

Estão representadas as fases  e  com seus respectivos planos cristalográficos. 

5.3 Difração de Elétrons Retroespalhados 

5.3.1 Qualidade de imagem 

A Figura 5.4 obtida no centro do plano ND-RD através da função “Image 

Quality” do software OIM™, reforça as características microestruturais apresentadas no 

MEV. Nessas imagens fica mais claro a recristalização da amostra FP, com estrutura 

mais globular, enquanto FPH apresenta estrutura do tipo bambu. 
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(a) (b) (c) 

   

 (d) (e) (f) 

Figura 5.4: IQ (Image Quality) das amostras (a) AR, (b) CR, (c) FP e (d) ARH, (e) CRH, (f) FPH. 
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5.3.2 Mapa de fases e ângulo de rotação dos contornos de grão            

Através do software OIM™ obteve-se os mapas de fases da Figura 5.5 e a fração 

volumétrica das mesmas, apresentada na Figura 5.6. 

Assim como as microestruturas obtidas anteriormente, observa-se uma 

microestrutura formada por lamelas alternadas de ferrita (em vermelho) e austenita (em 

verde). A distribuição é, aparentemente, heterogênea em relação à morfologia das 

lamelas. A amostra AR apresenta uma microestrutura bem balanceada, com 54,7% de 

ferrita e 45,3% de austenita. Com a homogeneização, a proporção de fases não 

apresentou mudanças, sendo 54,3% de  e 45,7% de . Na Figura 5.5(d) pode se 

observar que o tratamento produziu maclas de recozimento na fase austenítica da 

amostra ARH.  

Após a laminação a frio, há uma considerável redução do espaçamento 

interlamelar com um aumento considerável do achatamento dos grãos, principalmente 

na ferrita. É possível notar um aumento da fração de ferrita em ambas as condições, 

passando para 58,7% na amostra CR e 64,9% na amostra CRH, o que pode indicar a 

formação de SIM a partir da austenita metaestável. A presença de estruturas ccc dentro 

dos grãos austeníticos sugere que a martensita tenha se formado durante a deformação 

plástica [63]. Além disso, a falta de resolução do MEV em indexar regiões muito 

refinadas e deformadas também pode influenciar na fração obtida para cada fase. 

Após o recozimento, obteve-se uma proporção de fases equivalente. A fração 

encontrada para FP foi 50,2% de  e 49,8% de γ. Já FPH, 54,6% de  e 47,4% de γ. 

Com a separação das fases, é possível notar que a microestrutura do tipo bambu 

presente na amostra FPH se deve, principalmente, a ausência de recristalização da 

ferrita. Como a austenita tem menor SFE, o endurecimento por deformação e a força 

motriz para recristalização dessa fase são maiores do que para a ferrita. Já a ferrita passa 

por um processo acentuado de recuperação antes da recristalização [101]. Também pelo 

software, calculou-se o tamanho de grão médio, após o recozimento, por meio do 

método do intercepto linear após o recozimento. A amostra FP apresentou tamanho 

médio grão (𝑇𝐺̅̅ ̅̅ ) de 1,86 µm, sendo 𝑇𝐺̅̅ ̅̅
  = 2,9 µm e 𝑇𝐺̅̅ ̅̅

 = 1,67 µm. E a amostra 

FPH, 𝑇𝐺̅̅ ̅̅  = 2,26 µm, sendo 𝑇𝐺̅̅ ̅̅
  = 3,0 µm e 𝑇𝐺̅̅ ̅̅

 = 1,75 µm. Alguns trabalhos já 
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reportaram a obtenção satisfatória de grãos austeníticos ultrafinos (𝑇𝐺̅̅ ̅̅   2,0 µm) através 

de SIM no trabalho a frio e posterior recozimento seguido de resfriamento rápido 

[60,102]. 

Sobreposto ao mapa de fases, pode-se observar em branco os contornos de baixo 

ângulo (2 a 15°) e em preto os de alto ângulo (15 a 180°). As frações desses contornos 

estão detalhadas na Figura 5.7.                                                                                                                                                                                                                        

 

   

(a) (b) (c) 

Austenita Ferrita 2°-15° 15°-180°
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(d) (e) (f) 

Figura 5.5: Mapa de fases das amostras (a) AR, (b) CR, (c) FP e (d) ARH, (e) CRH, (f) FPH com os 

contornos de ângulo sobrepostos. 
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Figura 5.6: Fração volumétrica das fases  e  para as amostras (a) sem homogeneização e (b) 

homogeneizadas. 

O aumento dos HAGB após laminação a frio, principalmente na austenita como 

mostra a Figura 5.5(b,e), é consistente com a presença dos pequenos blocos livres de 

ferrita dentro dos grãos austeníticos, associados a SIM [96,103–105].  
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A amostra FPH possui maior fração de LAGB, comparada a FP, corroborando 

com a microestrutura do tipo bambu encontrada nas micrografias, já que a presença de 

LAGBs pode indicar que o material não se encontra 100% recristalizado [106]. Além 

disso, os LAGBs interrompem a conectividade com os contornos aleatórios, que são os 

mais susceptíveis a corrosão intergranular, e são tão resistentes à esse fenômeno quanto 

os contornos 3 nos aços inoxidáveis austeníticos [90]. 
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Figura 5.7: Fração de contornos de baixo e alto ângulo para as amostras (a) sem homogeneização e (b) 

homogeneizadas. 

5.3.3 Figura de polo inversa 

A Figura 5.8 apresenta a figura de polo inversa (IPF – “Inverse Pole Figure”) 

para a ferrita e a Figura 5.9 para a austenita. As cores correspondem a uma determinada 

direção paralela a direção normal da amostra (ND), conforme legenda.  

Percebe-se que para a amostra AR, há uma distribuição mais estreita das cores 

em ambas as fases, indicando forte textura. Com a homogeneização, a amostra ARH 

apresenta uma distribuição ligeiramente mais heterogênea do que a AR, porém é 

possível notar o reaparecimento das componentes típicas de deformação após o trabalho 

a frio em ambas as rotas, que mantém mesmo após o recozimento nas amostras FP e 

FPH. A presença de contornos de baixo ângulo indica que o material não se encontra 

100% recristalizado, principalmente na amostra FPH, o que corrobora com o fato de 
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serem observadas texturas típicas de deformação na ferrita e austenita mesmo após o 

recozimento[106]. 

   

 

(a) (b) (c)  

   

c

 

(d) (e) (f)  
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Figura 5.8: IPF ferrita das amostras (a) AR, (b) CR, (c)FP e (d)ARH, (e)CRH, (f)FPH. 

 

   

 

(a) (b) (c)  

    

(d) (e) (f)  
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Figura 5.9 IPF Austenita das amostras (a) AR, (b) CR, (c)FP e (d)ARH, (e)CRH, (f)FPH. 

 

5.3.4 Desorientação média de Kernel 

O mapeamento de desorientação média de kernel (KAM – “Kernel Average 

Misorientation”) permite avaliar a energia elástica armazenada em cada fase, associada 

à densidade de deslocações e ao acúmulo de deformação plástica. A cor azul representa 

as regiões de menor energia, seguido de verde, amarelo e sendo as regiões de cor 

vermelha as de maior energia armazenada, conforme legenda. 

O cálculo de KAM é baseado na média de desorientação de cada pixel em 

relação aos seus vizinhos, sendo uma boa ferramenta para avaliar o grau de deformação 

e recristalização de uma determinada fase.  

A Figura 5.10 apresenta o mapa KAM para a ferrita e a Figura 5.11 para a 

austenita. Como esperado, pode-se notar que em AR a deformação do trabalho a quente 

está mais concentrado na austenita, devido a sua menor SFE [101]. Com a 

homogeneização, ambas as fases apresentam baixas intensidades de KAM, indicando 

recuperação [103]. 

Com a laminação a frio, a alta intensidade de KAM está relacionada ao alto 

acumulo de deformação em ambas as fases e, principalmente, na austenita devido ao 

maior acumulo de deformação ligado a baixa SFE, às bandas de cisalhamento e à 

formação de SIM [96,101]. 

As amostras FP e FPH apresentam menores intensidades de KAM após o 

recozimento. Esse resultado é esperado devido ao acumulo de energia obtido através da 

deformação plástica que levou aos processos de recuperação e recristalização em ambas 

as fases [101]. A etapa de homogeneização antes da laminação a frio parece influenciar 

no acúmulo de energia proveniente do trabalho a frio, principalmente na ferrita, o que 

pode ter levado a uma força motriz de recristalização insuficiente para essa fase. 
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(a) (b) (c)  

    

(d) (e) (f)  

Figura 5.10: Mapa KAM para a ferrita das amostras (a) AR, (b) CR, (c) FP e (d) ARH, (e) CRH, (f) FPH. 

 

0         5
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(a) (b) (c)  

    

(d) (e) (f)  

Figura 5.11: Mapa KAM para a austenita das amostras (a) AR, (b) CR(c) FP e (d) ARH, (e) CRH, (f) 

FPH. 
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5.3.5 Distribuição característica dos contornos de grão 

A Figura 5.12 apresenta a distribuição característica dos contornos de grão para 

a ferrita e a Figura 5.13 para a austenita. 

 

 

 

 

 

 

 

 

   

(a) (b) (c) 

CSL2°-15° 15°-180°
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(d) (e) (f) 

Figura 5.12 Ângulo de rotação dos contornos de grão da ferrita das amostras (a) AR, (b) CR, (c) FP e (d) 

ARH, (e) CRH, (f) FPH. 
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  1  

(d) (e) (f) 

Figura 5.13 Ângulo de rotação dos contornos de grão da austenita das amostras (a) AR, (b) CR, (c) FP e 

(d) ARH, (e) CRH, (f) FPH. 

Para a ferrita, a distribuição dos contornos especiais do tipo CSL está 

representada na Figura 5.14. Os contornos CSL para as amostras não homogeneizadas 

estão em AR concentrados em ∑3 e ∑5, provavelmente devido à presença de maclas de 

recozimento. Com a laminação a frio, a fração de contornos se distribui em valores de 

∑entre 3 e 13. FP tem os contornos ∑3, ∑5 e ∑13 em destaque. 

Já nas amostras homogeneizadas, os contornos estão em AR concentrados em 

∑5 e ∑17. Com a laminação a frio, há um decréscimo de ∑17, porém ainda é o contorno 

mais evidente. Após o recozimento, uma expressiva fração de contornos ∑13 e ∑17 é 

observada. 
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Figura 5.14: Distribuição dos contornos CSL para a fase ferrítica das amostras (a) sem homogeneização e 

(b) homogeneizadas. 

Já para a austenita, podemos observar na Figura 5.15 que os contornos CSL para 

as amostras não homogeneizadas estão em AR concentrados em ∑3 e ∑5, 

provavelmente devido à presença de maclas de recozimento. Com a laminação a frio, a 

fração de ∑5 e ∑29 fica mais expressiva. FP tem os contornos ∑3, ∑5 e ∑13 em 

destaque. 

Já nas amostras homogeneizadas, os contornos estão em AR concentrados em 

∑5 e ∑17. Com a laminação a frio, ∑3 e ∑17 são mais evidentes. Após o recozimento, 

uma expressiva fração de contornos ∑3 e ∑11 é observada. 
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Figura 5.15: Distribuição dos contornos CSL para a fase austenítica das amostras (a) sem 

homogeneização e (b) homogeneizadas. 



54 

 

Como revela a Figura 5.16, no geral a fração de contornos CSL não passa por 

grandes alterações durante o processamento do AID. Em exceção temos a amostra FPH, 

com elevada fração de contornos ∑13b e ∑17b na ferrita e ∑3 e ∑5 na austenita. A 

obtenção de altas frações de ∑17b após processamentos termomecânicos em aços 

ferríticos tem sido reportada, principalmente a altas deformações [107–109]. 

  

(a) (b) 

Figura 5.16: Fração numérica de contornos CSL. Contornos ∑3 da austenita e ∑13b da ferrita em 

destaque. 

  

(a) (b) 

Figura 5.17: Fração numérica de contornos CSL. Contornos ∑5 da austenita e ∑17b da ferrita em 

destaque. 

5.3.6 Microtextura 

As texturas da ferrita observadas em φ2=0° e φ2=45° estão representadas através 

da ODF na Figura 5.18. 

Em todas as condições de processamento pode-se observar a presença da 

componente cubo girado {001}<110>, típica de textura de deformação, o que corrobora 

com os resultados de IPF.  Na laminação essa componente tem sua intensidade 

diminuída com o aumento da intensidade da fibra  (<110>//DL). A fibra  que está 
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presente desde a amostra como recebida, é fortalecida em reduções acima de 75%, 

como se pode observar para ambas as rotas de processamento [24,110]. Conforme a 

ODF e a densidade de orientações da Figura 5.19, pode-se observar que o 

desenvolvimento ocorre, principalmente, na componente {112}<110>. 

Na amostra FP, a fibra  desenvolvida na laminação tem sua intensidade 

diminuída no recozimento, onde a fibra γ (<111>//DN), textura típica de recristalização, 

começa a se desenvolver. A fibra γ aparenta estar fortemente desenvolvida na amostra 

1100 A [28,29]. 

O mecanismo de nucleação orientada para a ferrita se baseia no fato de que as 

componentes de deformação {001}<110> e {112}<110> da fibra  são associadas a 

uma menor quantidade de energia quando comparadas a fibra γ, o que favorece a 

nucleação preferencial dos grãos relativos a essa fibra, de orientação {111}<uvw> [67].  

Pode-se notar uma dependência da textura após recozimento da ferrita em 

relação a textura de deformação. Em FP, os grãos de orientação cubo girado 

({001}<110>) são preferencialmente consumidos com os primeiros sinais de fibra γ. Já 

em FPH, os grãos de orientação {112}<110> são preferencialmente consumidos 

enquanto a componente cubo girado aparece intensificada, indicando uma nucleação 

preferencial desses grãos. Acredita-se, portanto, que a recristalização da ferrita esteja 

baseada na teoria de nucleação orientada. 
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32.8101.000 1.000 15.356 1.000 15.368
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(d) (e) (f)  

Figura 5.18: ODF para as seções de 2=0° e 2=45° da fase ferrítica das amostras (a) AR, (b) CR, (c) FP e 

(d) ARH, (e) CRH, (f) FPH. 
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Figura 5.19: Densidade de orientações f(g) ao longo da fibra  da fase ferrítica (1=0° e 2=45°). 

Já a Figura 5.20 representa a textura da austenita observada em φ2=0°, φ2=45° e 

φ2=65°, obtidas pela ODF. 

Para austenita, observamos a presença da componente latão {001}<211>, 

característica de uma textura de deformação, desde a amostra como recebida.  

Também é possível notar a presença da fibra γ nas amostras laminadas a frio. 

Essa fibra desaparece após o recozimento, como se pode notar nas amostras recozidas 

após essa etapa de deformação plástica [111]. 
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As componentes Goss ({110}<001>) e latão, usualmente encontradas na 

austenita com alta deformação, possuem alta intensidade em FP. Em FPH, Goss não é 

evidente.  A componente cobre ({112}<111>), característica de recristalização, só está 

presente em ARH e FP. A componente cubo {001}<100> também é típica de 

recristalização para os metais cfc, porém aparece, com pouca intensidade, apenas nas 

amostras como recebida e solubilizada. Em alguns casos essa componente pode não 

estar presente, como em amostras recozidas após laminação a frio [31]. 

Para a seção de 2=60° podemos observar a presença da componente S 

{123}<634> em todas as amostras, característica de metais cfc. Essa componente se 

mostrou estável durante o processamento. 

   

 

(a) (b) (c)  

12.9081.000 1.000 1.901 1.000 4.594
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(d) (e) (f)  

Figura 5.20: ODF para as seções de 2=0°, 2=45° e 2=65° da fase austenítica das amostras (a) AR, (b) 

CR, (c) FP e (d) ARH, (e) CRH, (f) FPH. 

A Figura 5.21 apresenta as densidades de orientações ao longo da fibra  e, a 

Figura 5.22, ao longo da fibra  para a austenita. As fibras, assim como observado para 

a ferrita, apresentam um decréscimo da intensidade da textura após a laminação. A 

evolução da textura durante a laminação é afetada principalmente pela presença de 

contornos α/γ, que dificulta a rotação dos cristais,  diminuindo a sua intensidade 

[25,112]. 

Além disso, baseado nas relações K–S de SIM, as componentes da fibra β da 

austenita podem se transformar em  componentes das fibras α e  da ferrita [113,114]. 

Portanto, o decréscimo na intensidade da fibra , principalmente na componente 

{011}<211>, é provavelmente responsável pelo aparecimento da componente 

{112}<110> na ferrita após laminação a frio devido a SIM. 
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(a) (b) 

Figura 5.21: Densidade de orientações f(g) ao longo da fibra  da fase austenítica (Ф=45° e 2=0°). 

  

(a) (b) 

Figura 5.22: Densidade de orientações f(g) ao longo da fibra  da fase austenítica (coordenadas 

variáveis). 

Uma textura mais intensa para a ferrita em comparação com a austenita também 

é amplamente reportada [70,115–118]. A maior intensidade na textura de laminação da 

ferrita pode estar relacionada a sua energia de falha de empilhamento, que leva a uma 

menor tendência a recristalização dinâmica. Por outro lado, a austenita dificulta o 

desenvolvimento de uma textura forte pois é mais propensa a aniquilação continua de 

orientações de laminação provenientes da recristalização dinâmica [70,116,119].  

5.4 Ensaio de Tração 

As curvas obtidas através do ensaio de tração estão representadas na Figura 5.23. 

A Tabela 5.1 apresenta os valores obtidos de limite de escoamento, limite de resistência 
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e alongamento para as amostras sem homogeneização e a Tabela 5.2 para as amostras 

homogeneizadas. 

É possível observar que, após a homogeneização, a amostra como recebida 

apresentou uma perda de 5,6% no limite de resistência e um aumento de 4,9% no 

alongamento. Como observado no mapa de fases, não há aumento significativo da 

fração de austenita neste processamento, podendo essas propriedades serem 

relacionadas à estrutura grosseira. 

Como esperado, o aumento da densidade de deslocações proveniente do 

encruamento obtidos após o trabalho a frio, leva ao aumento da resistência mecânica. 

Associado a isso, a ocorrência de SIM e o aumento dos contornos de alto ângulo 

contribuem para o aumento da resistência e a significativa fragilidade dessas condições. 

Com o recozimento, FPH apresenta um aumento de 10,2% na ductilidade em 

relação a FP. Esse desempenho pode estar associado ao aumento de contornos de baixo 

ângulo. Além disso, como amplamente reportado para a γ, o aumento dos contornos 

CSL do tipo 3 provenientes das maclas de recozimento desenvolvem essa propriedade. 

Além disso, alguns autores[120,121] também associaram o aumento da ductilidade com 

o desenvolvimentos dos contornos CSL do tipo 17b. Apesar de Malta e co-autores[75] 

relacionarem o aumento dos contornos 13b da ferrita com a perda de resistência no 

AID sem molibdênio, a redução no limite de resistência (2,5%) para o AID 2205 se 

mostrou insignificante. 

  

(a) (b) 
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Figura 5.23: Curvas de tensão versus deformação de engenharia para as amostras (a) sem 

homogeneização e (b) homogeneizadas. 

 

Tabela 5.1: Propriedades mecânicas das amostras sem homogeneização 

 AR CR FP 

Limite de Escoamento (MPa) 597 ± 2 1334 ± 37 582 ± 3 

Limite de Resistência (MPa) 768 ± 1 1350 ± 24 819 ± 2 

Alongamento (%) 26,5 ± 0,1 1,3 ± 0,5 26 ± 0,4 

  

Tabela 5.2: Propriedades mecânicas das amostras homogeneizadas 

 ARH CRH FPH 

Limite de Escoamento (MPa) 506 ± 6 1250 ± 5 542 ± 7 

Limite de Resistência (MPa) 725± 3 1285 ± 4 783 ± 8 

Alongamento (%) 27,6 ± 0,2 1,5 ± 0,1 27,4 ± 0,4 

 

5.5 Polarização Cíclica 

Apesar do desempenho em corrosão dos AID estar ligado ao tamanho de grão, a 

amostra FPH obteve um melhor desempenho no ensaio de polarização cíclica[60]. 

Como mostram a Figura 5.24 e a Tabela 5.3, a condição FP apresentou uma maior 

densidade de corrente de corrosão passiva, maior potencial de corrosão, menor potencial 

de pite e menor potencial de repassivação, o que leva a um desempenho inferior em 

ambiente salino.  

Além disso, FP apresentou a ocorrência de pites metaestáveis antes do 

aparecimento dos pites estáveis, indicados pelas seta na curva em vermelho da Figura 

5.24 [122,123].  O melhor desempenho em resistência à pite em parte está ligado à 

maior fração de austenita da amostras FPH em relação a FP, porém, há também o efeito 

microestrutural, já que em condições de processamento semelhantes, os pites 

metaestáveis são em maioria encontrados na fase austenítica [123–126]. Luo e co-

autores [92] relacionaram o efeito da homogeneização na resistência a corrosão por pite, 

encontrando filmes passivos mais estáveis após o tratamento térmico devido à redução 

de áreas precursoras de pite. O aumento da resistência à pite com o aumento dos 

contornos de baixo ângulo e CSL do tipo 3 da austenita também vem sido amplamente 
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reportado [42,75,90,127]. Por outro lado, a presença de contornos 13b na ferrita tem 

sido relacionada a degradação dessas propriedades [63,75]. Ambas condições, FP e 

FPH, apresentam uma fração considerável de 13b, porém, a presença de contornos 

17b (9%) parece aprimorar o desempenho em corrosão por pite dessa fase. 

Todas as curvas obtidas apresentam histerese negativa, o que indica que as 

amostras foram capazes de se repassivar após a quebra do filme passivo. 

 

Figura 5.24: Curvas de polarização cíclica em 3,5% NaCl das amostras recozidas (FP e FPH). 

 

Tabela 5.3: Potenciais de corrosão (E*), de pite (Epite), e de repassivação (Erepassivação) provenientes da 

polarização cíclica em 3,5% NaCl 

 FP FPH 

E* (Vesc) -0,375 -0,443 

Epite (Vesc) 1,025 1,052 

Erepassivação (Vesc) 0,951 1,031 
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6. CONCLUSÕES  

 

• A análise microestrutural do AID 2205 apresentou uma estrutura bandeada com 

morfologia alongada para as fases ferrita e austenita, paralelas a direção de laminação, 

nas duas rotas de processamento.  

• Após a laminação a frio, foram observadas evidências de transformação 

martensítica induzida por deformação plástica na fase austenítica. 

• Com o recozimento, a microestrutura passou por recuperação, evidenciada pela 

morfologia do tipo bambu na rota homogeneizada. Na rota sem homogeneização, a 

microestrutura apresentou morfologia mais globular após recozimento. 

• O recozimento a 1050°C produziu uma microestrutura com proporções de fases 

balanceada, próximo a 1:1γ, sem a precipitação de fases deletérias. O tamanho de grão 

médio pode ser considerado ultrafino para ambas as rotas. 

• A rota homogeneizada apresentou uma maior fração de contornos de baixo 

ângulo e especiais do tipo CSL após laminação a frio e recozimento. 

• A ferrita mantem a textura de deformação mesmo após o recozimento, sendo 

constituída, principalmente, pela componente cubo girado e orientações desenvolvidas 

na fibra-α. O mecanismo de recristalização dos grãos ferríticos parece ser baseado na 

teoria de nucleação orientada. 

• A textura da austenita do AID 2205 evolui de maneira similar aos aços 

inoxidáveis austeníticos quando submetidos a laminação a frio e recozimento, sendo 

constituída principalmente pelas componentes latão, Goss e S. 

• O aumento dos contornos de baixo ângulo, CSL 3 na austenita e CSL 17b na 

ferrita na rota homogeneizada acarretaram o aumento da ductilidade sem perda 

significativa da resistência mecânica. 

• A homogeneização antes da laminação acarretou a maior estabilidade do filme 

passivo, menor potencial de corrosão e maior resistência a corrosão por pite em 

ambiente salino na amostra laminada a frio e recozida. 
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7. RELEVÂNCIA DOS RESULTADOS  

 

Os aços inoxidáveis duplex são cada vez mais utilizados pela indústria, pois 

abrangem aplicações que requerem elevada resistência à corrosão a cloretos conciliada a 

altos níveis de resistência mecânica. Portanto, entender a sua complexidade 

microestrutural e os efeitos em suas propriedades é de importância relevante. 

A adição de uma etapa de homogeneização no processamento usualmente 

empregado nesses aços conferiu um aumento de ductilidade sem perda significativa na 

resistência mecânica e resultou, também, em melhores valores nos ensaios de 

polarização cíclica.  

Além disso, a engenharia de contorno de grão é um assunto que vem ganhando 

cada vez mais importância no processamento e aplicação dos aços, devido ao 

desenvolvimento das técnicas de análise de imagem, pois tem sido amplamente 

correlacionada com o desempenho desses. Neste trabalho, a melhoria das propriedades 

mecânicas e em resistência a corrosão foi correlacionada com a distribuição 

característica dos contornos de grão do aço, justificado a melhoria dessas propriedades. 

Dessa forma, em busca de materiais cada vez mais resistentes e de custo mais 

baixo, os resultados alcançados nesse estudo poderão ser utilizados como referência e 

ponto de partida para trabalhos futuros. 
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8. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS  

 

• Relacionar a distribuição característica dos contornos de grão com o 

desempenho mecânico e resistência à corrosão em relação a outras temperaturas de 

recozimento. 

• Caracterizar as amostras após o ensaio de corrosão, buscando identificar qual a 

composição química de cada fase e sua influência na corrosão por pites. 

• Caracterizar as amostras após ensaio de tração, buscando identificar o tipo e 

mecanismos de fratura. 

• Realizar análise via EBSD em microscópio de alta resolução nas amostras 

laminadas a frio para se obter maior relevância estatística dos resultados.  

• Estudar a transformação da martensita induzida por deformação plástica via 

MET (microscopia eletrônica de transmissão) e correlacionar com os resultados obtidos 

em textura. 
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