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RESUMO

Os mecanismos de deformagdo no ago inoxidavel lean duplex (AILD) sdo complexos ndo so
devido a sua estrutura bifasica, como também devido a metaestabilidade da austenita, a qual
pode deformar por diferentes mecanismos de transformacgdo de martensita por deformagao. O
proposito desse estudo foi investigar os mecanismos de deformagao por ensaio de tragdo em
amostras com baixos niveis de reducao por laminagao a frio (4%-22%) de um AILD 2304. A
microestrutura foi analizada por difracao de raios-X, microscopia Optica, difracao de elétrons
retroespalhados, e microscopia eletronica de transmissdo. Foi observado a formacao de
maclas de deformacao, nano-maclas, martensita €, ¢ a’, o que evidencia tanto o efeito TWIP
(Twinning Induced Plasticity), quanto TRIP (Transformation Induced Plasticity). A
capacidade de encruamento foi calculada através dos métodos de Hollomon, Jaoul-Crussard, e
pelo coeficiente instantaneo de encruamento, e trés mecanismos foram observados: maclagao,
escorregamento, € martensita induzida por deformagdo. A componente latdo na textura do
material comprometeu a transformagdo martensitica. A andlise das fraturas das amostras
tracionadas mostraram um comportamento de quasi-clivagem, e a presenga de dimples e

micro-cavidades.

Palavras-chave: Aco inoxiddvellean-duplex; efeito TRIP; macla; capacidade de

encruamento; energia de falha de empilhamento.



ABSTRACT

The deformation mechanism of lean duplex stainless steel (LDSS) is overly complex
not only by their dual phase microstructure, but also due to metastable austenite, which
can deform by different mechanisms and transform to martensite by strain. The purpose
of this study was to investigate the mechanisms of deformation by tensile test on low
deformed cold rolled samples (4%-22%) of a 2304 LDSS. The microstructure was
analysed by X-ray diffraction, optical microscopy, electron backscattered diffraction
and transmission electron microscopy. It was observed the formation of mechanical
twinning, e-martensite, and o’-martensite that evidenced the TRIP effect. The strain
hardening rate was calculated and analyzed by Holomon and Crussard-Jaoulmodeling
together with instantaneous strain hardening exponent, and three operating mechanisms
were observed: twinning, slipping and strain induced martensite formation (SIM). Brass
texture had compromised SIM transformation. The fractography analysis of tensile
specimen showed quasi-cleavage occurrence, and dimples formation behavior for this

range of pre-deformation.

Key-words: Lean-duplex stainless steel; TRIP effect; twinning effect; strain-

hardening; stacking fault energy.
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1 INTRODUCAO

Os primeiros acos inoxiddves duplex (AID) comercialisdveis apareceram na
década de 1930, e despertaram grande interesse devido a combinagdo da sua alta
resisténcia mecanica, e resisténcia a corrosdo, especialmente em ambientes
contendo cloreto. Essa combinacdo de propriedades ¢ diretamente ligada a sua

microestrutura, que € constituida de ferrita e austenita.

Afim de se obter uma maior competitividade no mercado, uma nova subclasse
dos acos inoxidaveis duplex foi desenvolvida, com menores teores de niquel e
molibidénio, visando a redug¢do de custo do material, chamados de acos
inoxidaveis lean duplex (AILD). Essa mudanga de composicao afeta diretamente
a estabilidade das fases presentes nesse material, principalmente da austenita, a
qual muda o valor de energia de falha de empilhamento (EFE), tornando-a

metaestavel.

Ao longo do processo de producdo dos AID, varios esforgos sdo impostos no
material, principalmente na laminagdo a frio, dentre eles a introducdo de grande
quantidade de defeitos no material, os quais podem levar a formagdo de
martensita induzida por deformacgdo a partir da austenita. Essa transformagao
pode ocorrer de duas formas, a primeira, com a presenca da fase intermediaria,
martensita €, de estrutura hexagonal compacta (HC), e depois a formagdo de

martensita o’, ou, diretamente a transformagdoy =2 o’.

A formacao de martensita no material influencia diretamente o desempenho, e
propriedades mecanicas no mesmo. Tendo isso em vista, torna-se imprescindivel
o entendimento dessa transformacao de fases, afim de otimizar todo o processo

de fabricacdo do material, e potencializar suas aplicagdes.
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2 OBJETIVO

2.1 Objetivo Geral

e Avaliar a influéncia de baixos niveis de deformagdo a frio, ¢ ensaio de
tragdo nos mecanismos de deformagdaode um ago inoxidavel lean duplex

2304 — Transformacao de fases e desempenho mecanico.

2.2 Objetivos Especificos

e Avaliar a influéncia dos baixos niveis de deformacdo a frio na formagao

da martensita € € o'na microestrutura.

e Avaliar a influéncia da martensita € ¢ o' nos mecanismos de deformagao

pléstica do material.

e Avaliar a influéncia dos baixos niveis de deformacdao na textura do

material.

e Avaliar a influéncia dos baixos niveis de deformagdo na fratura do

material.

16
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Acos Inoxidaveis

Os agos inoxidaveis foram desenvolvidos com o inthito de resistirem a corrosao em uma
variedade de meios, desde atmosfera ambiente, a ambientes mais agressivos, como
aplicagdes em aguas profundas [1,2]. O principal elemento que fornece a caracteristica
da resisténcia a corrosdo ¢ o Cromo (Cr), que a partir de uma concentracao de 12% em
peso [1], possibilita a formacdo de uma camada passiva fina, aderente e regenarativa,
protengendo o material da oxidagdo, como pode-se observar na Figura 3-1, que
apresenta a taxa de corrosao nos acos submetidos a uma atmosfera industrial, em fungao

do teor de cromo.

20250 T
_. Aco carbono comum

20225

Qo200 =

aor75

% o.0r50

R govzs

coroe

Corvosdo,

a0075

2.0050

00025 F

- —

—

__Aco inoxidavel

|

o~

~

Figura 3-2 - Variagao da taxa de corrosao em fun¢do do teor de cromo para agos
carbono e inoxidaveis, expostos durante 10 anos a uma atmosfera industrial.

Além do Cr, outros elementos de liga podem ser adicionados ao ago afim de se obter
melhores propriedades, como resisténcia mecanica, ductilidade, tenacidade, etc. Dentre
esses elementos, ¢ valido citar o niquel (Ni), que favorece a taxa de formagdo da
camada passiva, além de ser um elemento estabilizante da fase austenitica (y) [3]. O

molibdénio (Mo) garante maior resisténcia a corrosdo por pitting [2], nitrogénio (N)
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para aumento da resisténcia mecanica, além do cobre (Cu) para aumentar a resisténcia a

corrosao em ambientes que contenham acido sulfrico. Com essa composi¢ao quimica

que confere uma vasta gama de propriedade mecanica, aliada a resisténcia a corrosao,

tornam os agos inoxidaveis utilizaveis em diversas aplicagoes.

Como o cromo ¢ um dos elementos base para se entender os acos inoxidaveis, ¢

necessario entender sua influéncia no sistema Fe-C, a Figura 3-3 mostra o diagrama Fe-

Cr, onde pode-se observar a reducdo do campo austenitico (y) em detrimento da fase

ferritica (a), tornando o aco complemente ferritico em concentragdes maiores que

12,7%.
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Figura 3-3 - Diagrama de equilibrio Fe-Cr[1]

Como comentado anteriormente, o niquel ¢ o elemento, depois do cromo, que mais

influencia no alloy-design dos agos inoxidaveis [1], tendo como caracteristica

fundamental a estabilizacao da fase cubica de face centrada (CFC), também conhecida
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como austenita (y), como pode-se observar na Figura 3-4 [1].
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Figura 3-4 - Diagrama de equilibrio Fe-Ni[1].

3.2 Tipos de Ag¢os Inoxidaveis

Dentro dos agos inoxidaveis, temos diversas classes que sdo dividas em cinco grupos
principais, sendo quatro deles caracterizados de acordo com sua microestrutura, € uma

pelo tratamento térmico utilizado.
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3.2.1 Acos Inoxidaveis Ferriticos

Os agos inoxidaveis ferritico sdo assim chamados devido a sua estrutura cristalina
cubica de corpo centrado (CCC), que ¢ a mesma do ferro em temperatura ambiente, e
por isso tém a caracteristica de serem ferromagnéticos. Possuem uma porcentagem de
carbono entre 0.02 a 0.2%, e devido a essa baixa concentracdo, nao podem ser
temperados, fazendo com que seu aumento de resisténcia se dé pelo trabalho a frio.
Possuem boa ductilidade e excelente resisténcia a corrosdao devido ao seu alto teor de
cromo, o qual ¢ o principal elemento de liga, que pode variar entre 14 a 27%. Sdo
utilizados em conversores cataliticos de carros, e linha branca [3]. Os tipos mais comuns

sdao 0 405 e 430 [4].

3.2.2 Acos Inoxidaveis Austeniticos

Sendo a maior familia dos agos inoxidaveis, possuem uma estrutura cubica de face
centrada (CFC) em temperatura ambiente, devido a presenca de niquel em sua
composicdo, variado de 3,55% para o grau 201, a 37%, grau 330 [4]. Possuem alta
capacidade de encruamento devido aos vdrios tipos de mecanismos de deformacgdo
presentes nesse aco. Outros elementos gamagénicos, estabilizadores da fase austenitica,
como o Mn e N sdo adicionados afim de aumentar sua resisténcia e estabilizar austenita.

Os tipos mais comuns sao0 0 3XX € 2XX.

3.2.3 Acos Inoxidaveis Martensiticos

4

Nesses acos, ¢ necessario a capacidade de ser totalmente austenitico em elevadas
temperaturas para que o carbono se encontre dissolvido nay em altas temperaturas, e
através da t€mpera seja possivel a formacgdo da martensita. Apresenta boas propriedades
mecanicas apos o tratamento de revenimento, onde também suas propriedades de

resisténcia a corrosao sao ajustadas [4].

3.2.4 Acos Inoxidaveis Endureciveis por Precipita¢do

Esse tipo de ago ¢ assim chamado devido ao tratamento térmico utilizado afim de se
obter melhores propriedades atravésda precipitacdo de um constituinte devido a sua

supersaturagdo em solugdo sélida. Na condicdo recozida possuem uma microestrutura
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semi austenitica, e apds tratamento térmico se tornam martensiticos. As principais

grades sdo 17-4PH e 17-7PH [4].

3.2.5 Acos Inoxidaveis Duplex (AID)

Constituidos por uma estrutura bifasica de austenita, e ferrita, geralmente, com a
mesma propor¢ao, tornam-se interessantes pois combinam a excelente resisténcia a
corrosdo da fase ferritica, principalmente em ambientes contendo cloretos, com as
propriedades mecanicas da austenita.Dentre os elementos de liga adicionados afim de se
ter as propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo exigidas, vale citar o
molibdénio, o qual ¢ alfagénico, e sua adi¢do oferece maior resisténcia a corrosdo por
pitting. O nitrogénio ¢ um elemento eficaz para o aumento de resisténcia quando
encontra-se em solucao solida na austenita, e possui baixo custo [5]. Posteriormente,
foram feitos estudos [6] afim de substituir o niquel com adigdo de manganés nesses
acos, que também ¢ um elemento estabilizador da austenita, afim de reduzir o custo do
mesmo, além de aumentar suas propriedades mecanicas sem ter grandes perdas na

ductilidade [7]. O principal ago dessa classe ¢ o UNS 32205.

3.2.6 Acos Inoxidaveis Lean Duplex (AILD)

Os agos inoxidaveis lean duplex (AILD) sdo uma subclasse dentro dos AID que foram
desenvolvidos afim de reduzir o custo de produgdo, e assim garantir uma maior
competitividade econdmica, tendo em vista o crescente aumento no valor dos elementos
de liga, especialmente niquel e molibdénio, e tendo como alternativa a adicdo de
nitrogénio, manganés ¢ cromo [8]. Essa mudanga no alloy design tem grande impacto
na fase austenitica, onde, dependendo de sua composi¢do e tratamento térmico pode
afetar sua estabilidade, provocando diferentes tipos de mecanismos de deformacao,

quando submetidos a tensao.

3.3 Estabilidade da Austenita

A estabilidade da austenita ¢ de grande importancia para tentar compreender seus
mecanismos de deformacdo. Fatores como taxa de deformacgao, estado de deformacao

podem influenciar a mesma, porém, o que mais influencia ¢ a sua composi¢do [2].
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Dentre os parametros para avaliar a estabilidade em relagdo a transformacgdo
martensitica, podemos citar a temperatura Ms, Mdso/50, € também a energia de falha de

empilhamento (EFE).

A temperatura Ms ¢ a temperatura a qual ocorre a transformagdo espontdnea da
austenita para martensita no resfriamento [1]. Varias equacdes foram deduzidas afim de
correlacionar a composicdo quimica da austenita a essa temperatura, que reflete a
resisténcia da austenita em transformar em martensita, isto €, quanto menor o Ms, maior
¢ a estabilidade da austenita para se transformar em martensita. Dentre essas equagoes,
Sourmail e Garcia-Mateo [9] desenvolveram uma através da abordagem termodinamica
de Ghosh e Olson [10-12] usando redes neurais afim de otimizar os elementos que

influenciam nessa estabilidade, essa equacao ¢ descrita abaixo:

Mi(°C) = 762.2 — 302.6%Mn — 16.6%Ni — 8.9%Cr + 2.4%Mo (1)
— 11.3%Cu + 8.58%Co + 7.4%W — 14.5%Si

A temperatura Mdsos0é definida como a temperatura em que 50% de martensita ¢
formada por uma deformacdo verdadeira de 30%, sendo essa temperatura geralmente
maior que M [1]. Wei Zhang et. al [13] utilizaram a equagdo abaixo de Mdszoss0 para

avaliar a estabilidade da austenita em um ago inoxidavel lean duplex:

Mdszo = 580 — 520%C — 2%Si — 16%Mn — 16%Cr — 23%Ni (2)

50

— 26%Cu — 300%N — 10%Mo

Outro fator de extrema importancia na avaliagdo da estabildiade da austenita ¢ a energia
de falha de empilhamento (EFE). Para definirmos a EFE, analisasse a Figura 3-5, onde ¢
esquematizado uma deslocagdo aresta situada no plano {111} da estrutura, onde ela se
movimentaria a esquerda, isto é, os dtomos se deslocariam para a direita, na mesma

direcdo do vetor de Burgers.
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Figura 3-5 - Visao superior do plano compacto, {111}, da estrutura CFC [14].

Porém, a fim de reduzir a energia, a movimentacdo pode ocorrer em etapas, como
mostrado na figura Figura 3-6. Essa movimentacdo cria uma regido onde ha uma falha
de empilhamento dos planos compactos da estrutura CFC, como podemos ver naFigura
3-6, que passam da sequéncia ABCABCABC para ABCAJCABCA, onde a seta ]
indica a descontinuidade na estrutura, gerando duas desloca¢des parciais entre o
empilhamento da posi¢do C. O valor da EFE ¢ diretamente proporcional a essa area
entre as deslocagdes parciais, sendo assim, quando temos uma maior EFE, maior serd a
distancia entre as deslocacdes parciais, ¢ vice-versa. Esse fendmeno impossibilita o
escorregamento cruzado, isto ¢, a passagem das deslocagdes para outros planos
cristalinos, aumentando, assim, a tensdo presente no material, e ativando outros
mecanismos de deformag¢do, como maclas de deformagdo, ¢ até mesmo uma

transformagao de fases induzida pela deformacao [1,2,14,15].

Posicao A

Figura 3-6 - Deslocagdes parciais na estrutura CFC, adaptado de [14]
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Schramm e Reed [16], e Rhodes [17], propuseram uma equagdo relacionando a
composicao da liga, e sua energia de falha de empilhamento, as duas equacdes sdo

listadas abaixo:

3)
m
EFE <m_i> = —53 4+ 6.2%Ni + 0.7%Cr + 3.2%Mn + 9.3%Mo
] ©
EFE (F) = 1.2 + 1.4%Ni + 0.6%Cr + 17.7%Mn — 44.7%Si

3.4 Mecanismos de Deformacgdo no A¢o Inoxidavel Lean Duplex

No processo de laminagdo, ambas as fases presentes nos AILD se alinham na dire¢do de
laminag¢do, de modo que a microestrutura se torna morfologicamente anisotropica, além
de se ter o desenvolvimento de uma textura cristalografica de deformacgao especifica em
cada fase [1,14]. Porém, cada fase possui mecanismos diferentes como resposta a

deformacao.

Ao submeter o material a uma solicitagdo mecanica, e atingir a tensdo limite de
escoamento, o corpo inicia um processo de deformagao plastica, isto ¢, uma deformacgao
permanente [14]. A forma mais comum de deformagdo dos materias ¢ o
escorregamento, que pode ser considerado como o deslizamento sucessivo de um plano

de 4tomos sobre outro, chamado planos de deslizamento [14,18].

Esse fendmeno ocorre através do sistemas de escorregamento, o qual ¢ definido através
de um plano e uma dire¢do cristalografica. Geralmente, os sistemas de escorregamento
ocorrem nos planos e direcdes mais densamente compactos. Na estrutura CCC, a
direcdo <111> ¢ conhecida por possuir maior densidade, entdo estd presente no sistema
de escorregamento.Apesar dessa estrutura ndo apresentar um plano densamente
compacto, estudos observaram que a familia de planos {110}, estavam presentes no

sistema de escorregamento. No geral, qualquer plano que contenha a diregdo <111>
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pode agir como um plano de escorregamento. Por possuir uma alta EFE, a estrutura
CCC deforma-se através do escorregamento convencional, mas tambpem através do

escorregamento cruzado.

Os sistemas de deslizamento na estrutura CFC atuam de maneira mais eficiente do que
os da estrutura CCC, mesmo esta tltima possuindo um maior nimero de sistemas (CFC
— 12 / CCC — 48). Devido a sua abaixa EFE, ao ter uma maior facilidade de se ter
deslocagdes parciais, a estrutura CFC, tem dificuldade com o processo de
escorregamento cruzado, possibilitando outros mecanismos a agirem durante a
deformacdo. Dentre eles valem destacar a maclagdo, transformacdo de fase induzida

por deformacgao.

3.5 Transformagdo Martensitica

3.5.1 Martensitica Induzida por Resfriamento Rapido

A martensita tem sua origem a partir da austenita, que quando submetida a um
resfriamento rapido, abaixo de Ms, ocorre sua transformacao. Essa transformacao ocorre

através do cisalhamento da estrutura [1,14]. Dentre suas caracteristicas vale destacar:

e QOcorre sem difusdo;

e Ocorre sem mudanca de composi¢ao quimica;

e Ocorre com mudancga de estrutura cristalina;

e Existem relagdes de orientagdo entre a matriz e a fase formada,;

e (ausa grande quantidade de defeitos cristalinos durante a transformacao.

3.5.2 Martensita Induzida por Deformagdo

No geral, a transformac¢ao martensitica ¢ uma transformagao de fase adifusional, a qual
ocorre devido o cisalhamento. Ela comumente ¢ formada através do resfriamento rapido
do material em sua fase austenitica. Porém, pode-se obté-la também através da

aplicacdo de tensdo no material. A Figura 3-7ilustra duas maneiras distintas de se obter
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a martensita pela aplicagdo de tensdo. Onde, ca>mé€ a tensdo critica para nucleagdo da
martensita (que aumenta com o aumento da temperatura), 6% ¢ o limite de escoamento
da austenita (que diminui com o aumento da temperatura). Ms ¢ a tempratura onde
ocorre a formagao de martensita sem aplicacdo de tensdo, e Ms ¢ ¢ a temperatura onde
abaixo dela o escoamento acarreta na formagao de martensita, e acima, a deformagao ¢
dada através do escorregamento. J4 a temperatura Md, ¢ a temperatura a partir da qual
nao ¢ possivel que ocorra a transformacao martensitica. Em temperaturas entre Ms o ¢
Md, como por exemplo, Td, uma deformacao plastica adicional, gera uma deformacgao
no material que o auxilia a chegar no valor de tensdo necessaria para formara martensita

[5,14].

L T T T T

hssssssssssnesessesssnsssanjess

O L T T L L T T pea———.

: -
Ms M To Md T

Figura 3-7 - Representagdo esquematica da martensita induzida por deformacao.

Tendo as condi¢des necessarias de tensdo e deformagdo para formacdo da martensita, a
mesma pode se apresentar de duas maneiras, primeiro pela transformacdo da austenita

(CFC), para martensita epsilon (HC), a qual ¢ uma fase intermediaria, e depois para
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martensita (CCC) o = € = o’. Ambas as transformagdes foram observadas em agos
inoxidaveis lean duplex, as quais impactam fortemente todas as propriedades do

material, como a resisténcia mecanica, e ductilidade [15,16].

3.6  Comportamento Mecdnico: Metodologia Hollomon, Jaoul-Croussard, e
Coeficiente Instantaneo de Encruamento.

A descricao das curvas tensdo x deformagao obtidas nos ensaios de tracao através de
expressOes matematicas ¢ largamente utilizada, tendo em vista que possibilita a
descricdo do regime pléstico da curva através de certos parametros, os quais podem ser
usados para o estudo da capacidade de deformacgao dos materiais, e evidenciar possiveis

mecanismos atuantes nesse processo [19].

A equagdo de Hollomon ¢ muito utilizada para verificar o comportamento dos acos no

regime plastico, ela ¢ dada por:

o = ke" (5)

Onde, ¢ ¢ a tensdao verdadeira, ¢ a deformacdao verdadeira, k é o coeficiente de
resisténcia, e n o coeficiente de encruamento. Plotando um grafico de log o x log &,
teremos uma reta, onde a inclinacdo nos fornecera o valor de n, e a intersec¢ao da curva,

o valor de k.

Porém, afim de avaliar algumas variagdes no coeficiente de encruamento, n, Jaoul-
Croussard prop0s uma analise da forma logaritmica da diferencial em relacdo a ¢, da
equagao proposta por Ludwik:

In (do/de) = In(kn) + (n — 1)Ine (6)

o =0, + ke" (6)
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Onde na equacao de Ludwik, passasse a ter um parametro adicional, oo, que leva em

consideragado o limite de escoamento do material [20,21].

Todos os métodos apresentam um erro associado devido a manipulagdo dos dados
obtidos a partir do ensaio de tragcdo. Parametros como n, k € oo, neste caso, tendem a ser
imprecisos, uma vez que dependem da inferéncia da origem da deformacao, levando a

incertezas devido a variagdes na estrutura do material [20,22].

Alguns autores, afim de avaliarem a deformacdo de materiais com diferentes estagios de
deformacao, utilizaram-se do coeficiente instantdneo de encruamento, nj, o qual consiste

na derivada da taxa de deformacao, ja que o n ndo € constante [23-25]:

n; = In (do)/d(e) (7)

Uma curva de tragdo que possui varios estagios indica a existéncia de diferentes
mecanismos de deformacao agindo no material, em especial aqueles que possuem baixa
energia de falha de empilhamento, como ¢ o caso da austenita nos acos inoxidaveis lean
duplex. Essa fase, por sua vez, apresenta, durante a deformacdo plastica, uma maior
resisténcia ao movimento de escorregamento cruzado das deslocagdes, tendo em vista a
existéncia de deslocagdes parciais, provocando uma elevacao da resisténcia mecanica, e

da taxa de encruamento.

Como resultado, essas alteragdes nas propriedades mecanicas podem levar a formagao
de martensita induzida por deformagdao devido ao efeito TRIP, ou maclas de
deformacao, efeito TWIP[14]. A taxa de encruamento, 0, ¢ dada pela derivacao da parte
plastica da curva real de tensdo x deformacgdo, e com esse parametro pode-se analisar a
variacdo do encruamento ao longo do ensaio, dando indicios de diferentes mecanismos

de deformacao.
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3.7 Textura Cristalogrdfica

Os materiais policristalinos sdo formados por pequenos cristais chamados graos. Os
graos sao separados um dos outros por fronteiras denominadas contornos de graos e
cada grao possui uma orientacdo cristalografica que difere em dezenas de graus dos
graos vizinhos. A distribuicdo dessas orientacdes €, na média, aleatoria. Porém, pode-se
haver uma concentragdo, em maior ou menor grau, em relacdo a algumas orientagdes
particulares, o que denominamos orientagdo preferencial ou textura cristalografica [26].
A Figura 3-8 (a) e (b) apresenta um esboco de um material sem textura e com textura,

respectivamente.

i)

o MATERAL
SEM TEXTURA TEXTURA DE CUBO

Figura 3-8 - (a) Material sem orientacdo preferencial dos graos (sem textura), (b)
material com orientagdo preferencial dos graos (com textura)

Materiais policristalinos naturais ou processados industrialmente raramente ndo
possuem textura. A textura pode se desenvolver durante varias etapas do processamento
industrial tais como fundicdo, conformacdo mecanica e recozimento. Durante a
conformagdo mecanica, a deformagao plastica se da principalmente por deslizamento de
determinados planos cristalinos, estabelecendo a textura de deformacdo, que depende
principalmente da orientacdo inicial dos grdos antes da deformagdo, da temperatura e

forma imposta na deformacao.

As principais componentes ¢ fibras encontradas em metais e ligas CCC como a ferrita

estdo representadas na Figura 3-9.
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Figura 3-9 - Representagdo esquematica das componentes e fibras mais importantes nos
metais CCC na se¢do de constante em (p2=45° 20.

Ja na Figura 3-10 estdo representadas as componentes mais importantes encontradas em

metais e ligas CFC como a austenita.
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Figura 3-10 - Representacdo esquematica das componentes mais importantes nos metais
CFC.
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METODOLOGIA

Materiais

A amostra do material de estudo foi recebida na forma de chapas de ago inoxidavel
duplex UNS S32304 laminadas a quente e recozidas, com espessuras de 4,12 ¢ 5,5 mm
e comprimentos de 150 mm, produzidas industrialmente pela Aperam South America. A

composicao quimica deste material estd apresentada naTabela 1a seguir.

Tabela 1 - Composicao quimica (% em massa) do ago inoxidavel lean duplex 32304

C Mn Si S Si Cr Ni Mo Cu N
0,011 | 1,45 10,0374 0,0004 [0,20| 22,87 | 4,2 | 0,275 10,453] 0,1

Laminacdo a Frio

A chapa como fornecida (CF) foi submetida a deformacgdo plastica em um laminador
piloto Frohling, a uma velocidade de 6,25 m/min. As reducdes na espessura foram de

aproximadamente 4%, 12%, 17% e 22%.

Para identificacao dessas amostras foram dados os nomes: 4%LF, 12%LF, 17%LF, ¢

22%LF.

As chapas laminadas a frio foram fracionadas em corpos de prova de 1 cm largura e 10

cm de comprimento.

Preparag¢do Metalografica

As orientagdes correspondentes ao produto laminado estdo representados na Figura 4-1,
onde ND, RD e TD correspondem as direcdes normal (DN), de laminagdo (DL) e

transversal (DT), respectivamente.
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ND

Figura 4-1 - Ilustragdo esquematica das dire¢des e planos da chapa laminada.

As amostras foram preparadas de acordo com procedimento metalografico
convencional, envolvendo seccionamento, embutimento a quente, lixamento em lixas

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

Para difratometria de raios-x (DRX), o plano analisado da amostra foi o formado pelas

dire¢coes DL-DT.

Para a microscopia eletronica de varredura (MEV) e difragdo de elétrons
retroespalhados (EBSD), as amostras laminadas a frio foram retiradas na secdo
longitudinal a direcdo de laminacdo ao longo da espessura (plano DN-DL), ja as
amostras apos ensaio de tracdo foram feitas andlises no plano de laminagao (plano DL-

DT) e polidas com pasta de diamante de 9um, 3um, 1um e solugdo OPS durante 5500s.

Para o MEV, a separacao de fase foi revelada por ataque quimico com o reativo Behara
(Solucao de estoque: 48g de bifluoreto de amoénia; 800 mLde agua destilada; 400 mL
de 4cido cloridrico. Solucdo de Ataque: 100 mL de solu¢do de estoque e 1 g de
bissulfito de potdssio. As mesmas amostras foram utilizadas para o ensaio de

microdureza Vickers.

Microscopia Eletronica de Varredura(MEYV)

A microestrutura e a superficie de fratura dos corpos de prova apds os ensaios de tracao
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foram caracterizadas em um microscopio eletronico de varredura (MEV) de marca FEI
e modelo Inspect S50, a fim de se identificar de forma mais precisa os constituintes

presentes e também caracterizar a superficie de fratura.

Difragdo de Elétrons Retroespalhados(EBSD)

A difracdo de elétrons restroespalhados (EBSD) foi obtida via detector acoplado ao
microscopio eletronico de varredura (MEV) em areas de 40 x 120 um? e passo de 0,2
um. A tensdo de aceleragdo utilizada foi de 20 kV e a distincia de trabalho
aproximadamente 20 um. Os scans obtidos por EBSD foram processados e a proporc¢ao

de fases, textura, e KAM foram obtidos através do software OIM™.

Microscopia Eletronica de Transmissdo (MET)

As amostras foram estudadas por microscopia eletronica de transmissdo (MET),
utilizando o microscépio Tecnai G2-20-Super Twin FEI, operando a 200kV. As
amostras foram lixadas e polidas até uma espessura de aproximadamente 100pum. Apos
esse processo, discos de 3.0mm foram cortados utilizando um instrumento de pulsao. Os
discos foram polidos em pasta de diamante até uma espessura de aproximadamente
50um. Esses discos passaram por um polimento eletrolitico utilizando a maquina
Tenupol 5 da marca Struers, utilizando uma solu¢do de HCl0O4:C2H402 = 1:19, com

uma voltagem de 20V, a uma temperatura entre -30°C e -10°C.

Microdureza Vickers

A dureza foi quantificada através de Microdureza Vickers (HV) com o auxilio de um
microdurémetro de marca Future Tech, com carga de 500 gf e tempo de identagdo de

10s. Foram executadas 20 medi¢des em regides diferentes de cada amostra.



34

4.8 Ensaio de Tracdo

Com o intuito de caracterizar as propriedades mecanicas, foram usinados corpos de
prova sub-size por meio da técnica de eletroerosdo a frio, conforme a norma ASTM
A370-14 [27], e submetidas ao ensaio de tragdo em triplicata com uma taxa de
defomacgio de 107 s™! em uma maquina Instron modelo 5582. O limite de escoamento,
limite de resisténcia, alongamento total e uniforme, foram determinados em todas as
condicdes. As amostras apds esse processo receberam a identificacdo de CF-T, 4%LF-

T, 12%LF-T, 17%LF-T, e 22%LF-T.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Verificagdo das Temperaturas Ms e Md

Afim de averiguar a estabilidade da austenita no aco estudado, utilizou-se as equagdes
(1), e (2) para calculo de Ms e Mdsos0, obtendo os valores de -128°C, e 30°C,
respectivamente. Quando uma tensdo ¢ aplicada em uma temperatura entre Ms e
Mdso/50, acima do limite de escoamento da austenita, comegasse a se formar martensita
induzida por deformacao [28]. Presume-se entdo, tal mecanismo ocorrendo ao longo da

deformacgao do AILD 2304.

5.2 Analise Microestrutural

A microestrutura das amostras apos o ensaio de tracdo ¢ mostrada na Figura 5-1. A
microestrutura ¢ composta por uma matriz continua de o, escura na micrografia,
alternadamente com vy lenticular, tipico de um AILD laminado [29-32]. Além delas,
uma fase mais clara aparece, tanto como ilhas, quanto agulhas, morfologia similar a

martensita, dentro dos graos austeniticos, em todas as condigdes.

A deformagdo plastica da ferrita ocorre, predominantemente, pelo escorregamento,
devido a sua alta energia de falha de empilhamento, enquanto a austenita possui
diferentes modos de deformacdo, como escorregamento, maclacdo, e martensita
induzida por deformagdo [4,8,10]. Outros autores reportaram a rede de Taylor, que
consiste em uma distribui¢ao uniforme de deslocagdes que sem movem nos planos de
escorregamento de maior tensdo, acompanhado desses fendmenos, existe também a
formag¢do de micro-bandas, que sdo deslocagdes emparelhadas a uma distdncia de
aproximadamente 0,2 um orientadas ao longo do plano de escorregamento {111} [34].
Tanto a rede de Taylor, quanto as micro-bandas interagem juntamente com a formagao

de nano-maclas de deformagao [35].

Esses mecanismos de deformagdo da austenita estdo intrinsicamente relacionados a
EFE, a qual depende dos elementos presentes na austenita a uma dada temperatura [36].
Estudos classificaram os mecanismos de deformagao predominantes na austenita pelo

valor de sua energia de falha de empilhamento, sendo assim definidos: martensita
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induzida pro deformagdo (MID) para EFE < 20 mJ/m? maclas de deformag¢ado para EFE

entre 20-50 mJ/m? e escorregamento para EFE > 50 mJ/m? [16].

Afim de calcular o valor de EFE para esse aco, foram utilizadas as equagdes propostas
por Schramm e Reed [16], equagdo 1, e por Rhodes [17], equagdo 2. A medicdo da
composi¢ao quimica foi realizada através de analise via EDS pela média de cinco
valores da fase austenitica, obtendo: 20%Cr, 5%Ni,2%Mn, 1.5%Mo, 1%Si. Os

resultados foram de 19 mJ/m? e 22 mJ/m?, respectivamente.

Observando os valores obtidos da EFE, para o AILD 2304, os mecanismos principais de
deformacao sdao: maclacdao, e martensita induzida por deformagado. Essa transformacao
martensitica pode ocorrer de duas formas: (i) transformando para estrutura ctbica de
corpo centrado, CCC, y—a', através da relagdo de orientacdo de Kurdjumov-Sachs e
Nishiyama-Wassermann <110>y//<100 >a' [11] ou (ii) formagdo de uma martensita de
transi¢do, chamada ¢épsilon (g), de estrutura hexagonal compacta(HC), y—e—ad',
seguindo a relagdo de orientagdo de Shoji-Nishiyama orientation relationship

<110>y//<-2110>¢ [17,31,37].

Contornos de grao entre a austenita e ferrita sdo conhecidos por serem sitios de
nucleacdo de martensita o’, tendo em vista a formagao de deslocacdes geometricamente
necessarias (DGN), as quais s3o formadas afim de acomodar o gradiente de tensao
gerado pela deformagdo das duas fases [32]. Em materiais com baixa EFE ¢ comum
observar o aparecimento de bandas de deformacao, as quais sdo regides dentro do grao
com alta concentracdo de defeitos, dentre esses defeitos, a presenga de uma falha
intrinseca, torna-se um embrido de martensita € [38,39], podendo aparece nas etapas
iniciais de deformagdo [37]. Esse mecanismo foi encontrado em contornos de grao por
Rodrigues et al. [31]. Todos esses fendmenos criaram uma situacdo perfeita para a
nucleacdo de martensita o’através dos contornos de grdo de 7y, seguindo como
crescimento dentro do mesmo, como pode ser observado na Figura 5-1, a formacao da

nova fase nos contornos de a/y.
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Figura 5-1 - Microestrutura do AILD 2304 laminado a frio e tracionado, (a) CF, (b)
4%LF-T, (c) 12%LF-T, (d) 17%LF-T, (e) 22%LF-T.

As Figura 5-2 e Figura 5-3 mostram resultados de EBSD contendo o mapa de qualidade
de imagem (QI), Kernel Average Misorientation (KAM), e o Mapa de Fases (MF) do
aco inoxidavel lean duplex, como fornecido, e laminado sob diferentes redugdes,
respectivamente. Os mapas de QI juntamente com os MF revelam um refinamento da
microestrutura através da reducdo de espessura das lamelas de ferrita e austenita,

principalmente nas amostras 17%LF e 22%LF, Figura 5-3(g), (1), (j), (1).
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Fase FragGo
Ferrita 0.350
Austenita| 0.650
Epsilon 0.000

Elo 5

Figura 5-2 - Mapa de EBSD do AILD 2304 CF (a) QI, (b) kernel average misorientation
(KAM), (c) mapa de fases (MF)

O mapa de fases da Figura 5-2 revela a auséncia de martensita €, € muito menos da
martensita o' no material como fornecido, isso é devido ao tratamento de
homogenizag¢ao realizado industrialmente a 1050°C por 180s apos a laminagdo a quente.
Apesar desse tratamento a microestrutura ainda encontra-se heterogénea, com uma
grande variacdo granulométrica, ¢ alguns defeitos nos graos de austenita, € na sua
interface com a ferrita, como pode-se observar no mapa de KAM, Figura 5-2 (b). Com a
evolucdo da deformagdo por laminagdo, observa-se, mesmo que de forma discreta, a
presenga de martensita gja na amostra com 4% de reducdo, a qual esta presente em todas
as outras reducdes, com destaque na amostra 17%LF, Figura 5-3(i), onde a martensita €

forma-se com maior intensidade nas bandas de deformacao, destacado na imagem.
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Fermita 0.468
Austenita| 0.483

Epsilon 0.024

17%LF

Fase | Frogio

Austenita| 0.407
Epsilon | 0.010

22%LF

o

Figura 5-3 - Mapa de EBSD das amostras laminadas a frio e tracionadas (a), (d), (g), (j)
QL (b), (e), (h), (k) Kernel Average Misorientation (KAM); (¢), (), (i), (1) Mapa de
Fases

A distribuicdo dos valores de KAM ¢ exibida na Figura 5-4.Como mencionado
anteriormente, 0 KAM calcula a média da desorientagcdo entre cada pixel, e os de sua
vizinhanga, atribuindo um valor médio para esse pixel [40]. Devido ao baixo grau de
deformacdo, a desorientacdo situa-se, majoritariamente, em valores abaixo de 1°
[41].Na condicao de laminacdo a frio, a fases de estrutura CCC, ferrita + martensita,
Figura 5-4(c),por exibirem menores valores de KAM, estdo relacionados, em sua
maioria, a formacao de DGN, e células de deslocacdes na fase ferritica [42,43], que sdo
corroboradas pelas imagens da Figura 5-3. J4 na fase austenitica, os mapas de KAM da
Figura 5-3 revelam uma maior concentracdo de tensdao, onde forma-se uma subestrutura
constituida de sub-graos, com baixos valores de desorientagdo, Figura 5-4(a), esses
defeitos concentram-se na interface entre y/y e y/a, além dos contornos das células

dentro do grao, onde a alta densidade de deslocacdes prevalece.
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ApoOs o ensaio de tragdo, ocorre um deslocamento do KAM para valores proximos a 5°
para ambas as fases, Figura 5-4(b), (d), porém, ¢ valido observar que a fase austenitica
obteve um pico maior no valor de 5°, tendo em vista a maior capacidade a estrutura
CFC de acumular uma maior concentracdo de defeitos [14]. O aumento de
desorientagao da estrutura CCC pode ser atribuido também formagao de martensita € e

o', além do aumento de deslocagdes na fase ferritica[39,41,42].
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Figura 5-4 - Mapas de KAM das amostras deformadas em diferentes niveis de redugdo
na (a) e (b) austenita; (c) e (d) ferrita

Imagens de microscopia eletronica de transmissao (MET) do AILD 2304 laminado a
frio em diferentes redugdes sdo mostrados na Figura 5-5. Analisando essas micrografias
¢ possivel observar que a amostra 4%LF j& apresenta algumas paredes de deslocagdes
na ferrita, Figura 5-5 a, além de deslocagdes onduladas, Figura 5-5(b), e maclas de

deformacao, juntamente com falhas de empilhamento, Figura 5-5(c). Na amostra
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12%LF, ha a presenca de martensita o’ com duas morfologias: em forma de ripas dentro
das bandas de deformacgdo, Figura 5-5 (d), além blocos, também na intersecdo das
bandas de deformacao, e também junto dos contornos de grao, Figura 5-5 (e), (f); um
mecanismo reportado por diversos autores [30,31,37,38,40,42,44], com a presenca de
maclas de deformacao,Figura 5-5 (f). Maclas e blocos de martensita sdo conhecidos por
serem barreiras ao movimento de deslocagdes, fazendo com que as mesmas se
empilhem na interface dos microconstituintes, levando ao aumento do back-stress, o
qual contribui para o encruamento [36,44]. Com o aumento da deformagdo, mais
defeitos, como emaranhado de deslocagdes, sdo formados, muitos deles aparecem
dentro dos graos e em seus contornos, fazendo com que seja ainda mais dificil a
movimentagdo das mesmas. Nas amostras 17%LF e 22%LF, uma maior quantidade de
martensita o’ foi formada em forma de blocos, Figura 5-5 (g-i). Além disso, a
subestrutura possui uma maior concentracdo de emaranhado de deslocagdes Figura 5-5
(G), (). Os defeitos presentes na ferrita sdo pequenos emaranhados de deslocacdes
distribuidos de forma aleatoria na subestrutura, como mostrado na Figura 5-5 (h).
Devido a presenca de martensita, e maclas de deformagao, espera-se que o aumento da
resisténcia se concentra mais na austenita do que na ferrita. Isso ocorre devido a maior
capacidade de encruamento da estrutura CFC. Muitas bandas de deformagdo sdo
formadas com o aumento do grau de redugdo, como pode-se observar nas amostras
17%LF, e 22%LF. Devido ao baixo grau de tensdo aplicado na reducdo de 4% via
laminagdo a frio, os sistemas de escorregamento mais facilmente ativados comecaram a
escoar, gerando falhas de empilhamento alinhadas somente em um sentido, enquanto na

amostra 22%LF elas ocorrem em duas dire¢des principais Figura 5-5 (j), (k), (1) [35].
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22%LF

Figura 5-5 - Imagens do AILD 2304 via MET apo6s diferentes niveis de deformagao a
frio

As Figura 5-6 e Figura 5-7 das amostras deformadas em tragdo, mostram a micrografia
via MET das amostras 4%LF-T e 17%LF-T, respectivamente. Deslocagdes distribuidas
aleatoriamente, juntamente com alguns arranjos celulares podem ser observadas nos na
fase ferritica, além de emaranhados de deslocagdes, Figura 5-6(a), (b), sendo esses
mecanismos também presentes durante a deformacdo por laminacdo a frio.
Emaranhados de deslocagdes foram observados na austenita, Figura 5-6 d. Nano-maclas
entre arranjos de deslocagdes foram observadas apds o ensaio de tracdo na fase
austenitica [45], Figura 5-6(e). Outro mecanismo observado foi a formagdao de
martensita nas bandas de deformacao, visiveis na Figura 5-6(f), (g). Na Figura 5-6 (f), a
martensita aparece tanto em forma de blocos, quanto em ripas. Maclas de deformacgao

foram indexadas pela técnica de difragdao de elétrons na Figura 5-6(h), (i) [35,46], na
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fase y.

Em baixas deformacdes de laminagao, 4%LF, as deslocagdes tiverem um espagamento
semelhante ao longo das suas dire¢des principais, como pode ser observado na Figura
5-5(b), (c), essa configuragdo ¢ tipica de escorregamento planar. Com o aumento da
deformacao até 22%LF, a distancia entre as deslocagdes diminuiu significativamente, e
ativaram-se outros sistemas de escorregamento, como pode ser observado na Figura
5-5(j), a formacao de nano-maclas em duas dire¢des [47], as quais oferecem ainda mais
resisténcia a movimentagdo de deslocagdes processo que ainda ndo foi observado na

amostra com reducao de 4%, mesmo apds o ensaio de tragao, 4%LF-T.

EZ:[Ill]a

10 1/nm

EZ: [112]y

100.nm 5

Flgura 5-6 - Mlcrograﬁas via MET da amostra 4%LF-T.
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A austenita na amostra 17%LF-T, apresenta também nano-maclas entre arranjos de
deslocagdes, juntamente com martensita o’ [45], apOs o ensaio de tragdo, como pode ser
observado na Figura 5-7(a), (b), (c). J& nas Figura 5-7(d), (e) temos uma grande
concentracdo de bandas de deformagdo, ocorrendo até a interse¢do das mesmas, na
austenita, presentes em maior quantidade, se comparado a amostra 4%LF-T, devido ao
maior numero de planos de escorregamento ativados devido a maior tensdo nessa
condi¢do. Essa observagao ¢ compativel com os resultados de Olson e Cohen [14] que
observaram a formagdo de bandas de deformagio em maiores deformagdes. E possivel
ver também maclas de recozimento, Figura 5-7 (f), advindas da homogeneizacao
industrial apos laminacao a quente, que tornaram-se barreiras para a movimentacdo de
deslocagdes. Concomitantemente a esses mecanismos, observa-se também conjuntos de
deslocagdes, Figura 5-7 (h) [35,46]. Ja na fase ferritica,vale-se destacar a formagdo de
densas paredes, e emaranhados de deslocacdes, que apesar de serem 0s mesmos
processos de deformacdo durante a laminacao a frio, foram potencializados devido ao
alto grau de deformacao ao longo do ensaio de trag¢do, Figura 5-7(g). A martensita o’
formada através da interse¢do das bandas de deformagdo, como mostrado nas Figura 5-7
(a), (b), (f), também foi observada por outros autores [32,35,39], essa nucleacdo também
foi observada em niveis maiores de deformacdo por laminagdo a frio, nas bandas de

deformacao, e contornos de grao.
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Nano-maclas foram observadas na amostra 4%LF-T, e 17%LF-T, Figura 5-6 (e), e
Figura 5-7 (b), respectivamente, porém, elas se formaram unidirecionalmente,
possivelmente devido a baixa quantidade de defeitos presente na microestrutura,
fazendo com que, no inicio da deformacgao, somente os sistemas de escorregamento que
requerem uma menor tensdo fossem ativados, diferente da amostra 22%LF, onde essas
nano-maclas possuiram duas direcdes preferenciais. Aparecimento bandas de
deformacao concentradas nos contornos de grao também foram observados na amostra
17%LF-T, Figura 5-7 (h). Isso indica que o escorregamento ocorre em um plano
principal no inicio da deformacgdo, e com o aumento da tensdo, desenvolve-se em trés
principais planos de escorregamento na estrutura CFC. Essas observagdes evidenciam

que o escorregamento ocorre em sistemas de escorregamento restritos. Apds o
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rompimento das amostras no ensaio de tragdo, alta densidade de deslocacdes foram

observadas distribuidas ao longo da matriz, Figura 5-6, Figura 5-7.

A Figura 5-8 (a), (b) mostram os padroes de difracdo das amostras laminadas a frio
antes e depois do ensaio de tragdo, respectivamente. O pico (111)y diminuiu devido ao
processo de laminagdo a frio, e permaneceu extinto apds o ensaio de tracao. Apesar do
pico (220)y ter aumentado de intensidade ao longo da laminagdo, ele intensificou-se
apos os ensaios de tracdo. Em relagdo a estrutura CCC, o pico (110)a diminuiu com o
aumento da deformagao por laminagdo a frio, porém, foi mais proeminente na amostra
como fornecida tracionada, CF-T. Os picos (200)a e (211)a também aumentaram apds o

ensaio de tracdo em todas as amostras, o que sugere um aumento de textura no material

[29,30,33].
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Figura 5-8 - Difratograma de Raio-X do AILD ap6s laminagdo em diferentes redugdes
(a) antes do ensaio de tracao; (b) depois do ensaio de tragao.

A Tabela 2 resume os valores encontrados, via DRX, das fracdes volumétricas
estimadas das estruturas CCC e CFC, apds laminacdo a frio, e laminagao a frio + tracao.
Observa-se um leve aumento da fragdo das fases de estrutura CCC (ferrita + martensita
a’), tanto ao longo da laminacao a frio, quanto apos o ensaio de tragdo. Dentre todos os
cenarios, o de maior variagdo foi observado na amostra CFe CF-T, a qual foi de 25% de
v. Sandim et. al [48] observaram a satura¢do de martensita o’ também em um AILD
2304 ap6s laminagao a frio com reducao de 80%, recozido a 1080°C durante 30s. Essa
saturagao ¢ similar a encontrada no material como fornecido estudado nesse trabalho, o

que evidencia a ocorréncia do efeito TRIP predominante nessa condi¢ao[29,30,32].



47

Tabela 2 - Fragao Volumétria das Fases apds Laminag¢do a Frio e Laminagdo a frio +
Tracao

Laminada a Frio
Amostra/ Fra¢do |y aminada a Frio | + Tracionada
Volumétrica (%) ' Y
Y ata v o+a
AR 35 65 10 90
4% 33 67 27 73
12% 31 69 26 74
17% 33 67 26 74
22%, 27 73 27 73

5.3 Textura

Rodrigues et al. [31] mostraram que a textura obtida apds a laminagdo a frio pela fase
austenitica ¢ formada principalmente pelas componentes {111} <112> Latao, e {123}
<634> S, enquanto a componente {011} <100>Goss aparece somente na reducao de
22%. Esse comportamento ¢ tipico de materiais CFC deformados [49,50]. Enquanto a
fase ferritica teve sua fibra paralela a dire¢do normal (DN) enfraquecida, e o
fortalecimento da fibra paralela a dire¢cao de laminagao (DL) [31], como pode ser

observado na imagem Figura 5-9.
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Figura 5-9 - ODF das amostras apos laminacaoa frio, adaptado de [31].

Estudos evidenciaram a dependéncia da relacdo de orientacdo na transformagdo da
austenita para martensita, tanto a &, quanto a’, que seguem a relacdo de Kurdjumov-
Sachs, Nishiyama—Wassermann, and Nishiyama and Pitsch-Schrader [31,37]
respectivamente. Entdo a textura prévia do material tem uma forte influéncia nessas
transformagdes. Tendo em vista que a amostra CF tinha uma fraca textura devido ao
tratamento prévio de homogenizagdo industrial, os graos de austenita foram capazes de
cumprir as condigdes para essa transformagao [38,51], como pode ser observado na
mudanga de fragdo volumétrica de austenita mostrado na Tabela 2. Analisando as ODF
da Figura 5-10, amostras apos ensaio de tragdo, a textura da condi¢cdo CF-T obteve sua
textura na componente {012} <100>, com a presenca da componente {110} <112>
Latdo, esse comportamento também foi visto em um ago duplex URN45N apods ensaio
de tracdao [52]. Mesmo apo6s uma baixa deformagdo por laminacdo a frio, a austenita
adquiriu uma forte textura de deformacdo [31], em especial a componente Latdo. Essa
orientacdo foi descrita como mais estavel, e resistente a transformagdao martensitica
induzida por deformagdo [53—55]. Na amostra 4%LF-T a Unica textura presente foi a
{110}<112>latdo, com uma intensidade maxima de 25.47, refor¢cando a textura obtida
através da laminacdo a frio. Por outro lado, na amostra 12%LF-T ocorreu uma transi¢ao

da componente {110}<112> para {110}<111> A, a qual aparece juntamente com
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{112}<111> cobre [54,56], a componente {110}<001> Goss também estava presente,
porém, em menor intensidade. Estudos demonstraram que a estabilidade das
componentes da fase CFC, durante o ensaio de tracao, esta situada nas diregdes <100> e
<111> [52,57], demonstrando que, nesse caso, os graos de austenita estdo tentando
realizar essa mudanca de direcdo durante o ensaio, como por exemplo na amostra
17%LF-T a componente Goss e {110}<115> G/B foi a componente de maior
intensidade, com uma fraca presenca de {110}<111>, como pode ser observado na
Figura 5-10. Em relacdo a amostra 22%LF-T, ela foi a unica que apresentou a
componente {110}<001>Goss ainda na laminacdo a frio, e apds o ensaio de tragdo a

componente {100}<001>cubo foi a predominante.

Analisando a textura da fase CCC, a componente {112}<111>, e {554} <225> presentes
foram correlacionadas em estudos anteriores a presenga de martensita [54], ja presente

na amostra CF-T, juntamente com {001}<110> cubo girado.
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Figura 5-10 - ODF das amostras ap6s ensaio de tragao.
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5.4 Propriedades Mecdanicas

As microdurezas de todas as amostras estdo apresentadas na Figura 5-11, e pode-se
observar o aumento progressivo da dureza de todas as amostras apos laminacao a frio,
onde o maior ganho foi observado na amostra 12%LF. Rodrigues [31] et. al. observaram
a presenca de alguns blocos de martensita o’ na amostra 12%LF, o que poderia explicar
esse aumento na dureza [17,38,48]. Apesar de ter sido encontrado nicleos de martensita
também na amostra 4%LF [31], a maior quantidade de defeitos nessa microestrutura
foram empilhamento de deslocagdes nos contornos de grao, falhas de empilhamento,
além de algumas maclas de deformacdo, como pode ser observado na Figura 5-5 (b),

(¢), devido a sua baixa redugao a frio.
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Figura 5-11 - Microdureza das amostras laminadas a frio, e laminadas a frio + tragao.

A Figura 5-12 mostra a curva tensdo-deformagdo verdadeira de todas as amostras, ¢
pode-se observar o aumento da sua resisténcia em detrimento da ductilidade. O resumo
das propriedades do material estd listado na Tabela 3, a qual mostra um aumento
significativo no limite de escoamento, ¢ queda no alongamento total, a medida que os

niveis de lamina¢do a frio aumentam, principalmente devido ao encruamento, e a
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martensita induzida por deforma¢do na fase austenitica, que atrapalham a
movimentagdo das deslocagdes. Apds 4%LF, o limite de escoamento aumenta em 18%,
e o alongamento total ¢ reduzido em 33%. Apos 22%LF, o limite de escoamento
aumenta em 55% e o alongamento reduz em quase 73%. Pode-se observar o aumento da
relacdo LE/LR com o aumento da deformacdo, o qual reflete a queda na capacidade de
encruamento do material [19]. Entretanto, existe uma transicdo suave entre o regime
elastico e plastico para as amostras CF-T e 4%LF-T, ao contrario das amostras 12%LF-

T, 17%LF-T, e 22%LF-T, onde t€m-se um pico de tensao.
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Figura 5-12 - Curva de fluxo das amostras laminadas a frio.

Tabela 3 - Resumo das Propriedades Mecanicas Obtidas apds Ensaio de Tragao.

Amostra LE LR AU AT LE/LR
(MPa) (MPa) (%) (%)

CF-T 600+4  753+7  45+1 57+1 0,80
4%LF-T 706+6  796+6  37+2 38+1 0,87
12%LF-T 820 +3 867+2 251 29+ 1 0,95
17%LF-T 878+6  922+3  19+1 20+ 1 0,95

22%LF-T 929 + 18 960 + 19 9+1 16 £1 0,97
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Afim de analisar a capacidade de encruamento, a curva de fluxo foi derivada, obtendo
assim, a taxa de encruamento do material, ©. Foram constatados dois comportamentos,
sendo agrupados as amostras CF-T e 4%LF-T, em um, e as amostras 12%LF-T,
17%LF-T, e 22%LF-T, em outro, Figura 5-13, que foram divididos em estagios. Tais
comportamentos sugerem a presenga do efeito TRIP/TWIP [29,32,42].
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Figura 5-13 - Capacidade de encruamento das amostras (a) CF-T e 4%LF-T; (b)
12%LF-T, 17%LF-T, e 22%LF-T.

Ao analisarmos o comportamento das amostras CF-T, e 4%LF-T, Figura 5-13(a), o
estagio I foi caracterizado por uma queda vertical de © logo no inicio da deformacao.
Nessa etapa, a tensdo ¢ concentrada majoritariamente na austenita [33,37], e a répida
queda pode ser causada devido a formacgdo das deslocagdes parciais de Shockley, e ao
escorregamento, o qual podem fazer deslocacdes de sinais opostos interagirem entre si,

e se anularem, causando um amaciamento dinamico do material [23,58—60].

No estagio 11, a amostra 4%LF-T apresenta um formato concavo até atingir um valor
minimo em ¢ = 0.12, uma menor extensdo que a amostra CF-T, a qual apresenta um
formato linear, e atinge o minimo em ¢ = 0.18. Essa reducao do estdgio Il na amostra
4%LF-T, comparado a CF-T, pode estar relacionada a presenca de bandas de
deformagdo, as quais precedem a formag¢do de martensita €. Elas sdo sitios de nucleagdo
para martensita o’ [6], mas a quantificacdo da martensita ¢ ¢ dificil de ser medida por
ser uma fase intermediaria, e de baixa propor¢ado. Para todos os estagios da capacidade

de encruamento o escorregamento estd presente, como evidenciado pelas imagens de
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microscopia eletronica de transmissdo, Figura 5-6, e Figura 5-7. De acordo com estudos
prévios, a formacao de bandas de deformagdes unidirecionais ocorre apos um valor
critico de tensdo, o qual estd de acordo com o inicio do estagio II. Portanto, a formagao
de martensita € contribui para a capacidade de encruamento do estagio II, juntamente
com o escorregamento [23]. O estagio III, o qual possui a mesma extensao para ambas
as amostras, inicia-se com o ponto de inflexdo da curva de fluxo, seguida de um
aumento no encruamento, essa etapa ¢ chamada de regime transiente [41], o qual esta
relacionado a formagao de martensita a’[53,61]. O estagio IV, o qual possui uma queda
acentuada de 0, e possui uma extensdo muito proxima das duas amostras, apesar de
ocorrer antes na amostra 4%LF-T, tendo em vista sua deformagao prévia, que introduziu
defeitos na microestrutura, antecipando a forma¢do de martensita, observado no estagio
I. Choi et al. [32] constataram esse mesmo comportamento, € o relacionou com a
saturacao da martensita promovida pelo efeito TRIP. O resumo dos intervalos desses
estagios estd apresentado na Tabela 4. A interagdo da martensita com a ferrita gera a
antecipacdo da estriccdo, o qual serd discutida nas proéximas se¢des, € corrobora com o
decaimento do alongamento uniforme, comparado com a amostra CF-T, como pode ser
observado na Tabela 3; em adi¢do ao fim da transformacdo martensitica induzida por
deformacdo [23,43,44,48,58-60,62,63]. O resumo dos estagios dessas amostras ¢é

descrito na Tabela 4.

Tabela 4 - Extensdo de cada estagio das amostras CF-T, e 4%LF-T

Estégio CF 4%LF-T CE E"te“sg“; I
1 0,002 <¢ < 0,0150 0,002 <¢ < 0,016 0,015 0,016
1l 0,015 < £ < 0,184 0,016 <£<0,118 0,169 0,102
1l 0,184 < & < 0,341 0,118 << 0,268 0,157 0,150
v 0341 <& <0419 0.268 < & < 0,359 0,078 0,091

A interacdo entre austenita e ferrita torna-se evidente com o avanco da tensdo apds
ambos os constituintes escoarem devido ao back-stress, seguindo a tensao na austenita e

ferrita, respectivamente, o qual ¢ gerado pelo empilhamento de deslocacgdes
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geometricamente necessarias. A tensdo inicia-se nos graos da austenita e espalha até os

graos adjacentes da ferrita, levando ao inicio do escoamento da o [64].

As amostras 12%LF-T, 17%LF-T, e 2%LF-T foram divididas em trés estagios, Figura
5-13 (b). O estagio A apresenta uma forte queda no inicio da deformagao, maior do que
o observado nas amostras CF-T e 4%LF-T, esse comportamento pode estar relacionado
a transi¢do abrupta entre o regime elédstico e plastico observado na Figura 5-12. O
estagio B, por outro lado, ¢ caracterizado pelo aumento de 6, at¢ um valor méaximo.
Jarvenpdd et al [53] encontrou um comportamento similar em um ago inoxidavel
austenitico 301LN com baixas deformagdes a frio (32, 45 e 63%), recozido a 750°C por
0.1s, o qual ndo atingiu a recristalizagdo completa. Os autores observaram uma alta taxa
de formacdo de martensita o’ relacionado a esse comportamento, o qual esta de acordo
com os defeitos gerados pela laminagdo a frio, Figura 5-1. Challa et al. [65] observaram
também um comportamento similar em um ago inoxidavel austenitico com graos ultra-
finos, e nanometricos, com uma média de 320nm, associando o mecanismo de

deformacao principalmente por maclas de deformacao.

Além disso, a nova martensita formada por deformagdo no ensaio de tracao tende a ter
uma maior dureza do que a formada anteriormente, considerando que a estrutura da
austenita formadora dessa nova martensita carrega consigo uma maior quantidade de
defeitos [62]. A extensdo do estagio B ¢ inversamente proporcional ao grau de redugdo
devido a laminagao a frio, e pode estar associado a formagao da textura de deformagao
[31], especialmente as componentes latdo e Goss [53], as quais oferecem uma maior
dificuldade para transformag¢@o martensitica induzida por deformagdo. Também deve ser
considerado que a microestrutura ja deformada, possui uma maior quantidade de
defeitos como a martensita formada na laminacdo, e maclas de deformagdo, os quais
dificultam a movimento das desloca¢des. O estagio C foi definido como a queda na
capacidade de encruamento, e possui a explicacdo similar a descrita no estagio 1V,
discutida anteriormente nas amostras CF-T e 4%LF-T. O resumo de cada estagio esta

descrito na Tabela 5.
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Tabela 5 - Extensdo de cada estadgio das amostras 12%LF-T, 17%LF-T, e 22%LF-T

Extensao
Estagio 12%LF-T 17%LF-T 22%LF-T 12"/%LF- 17 o/,}LF- 22% LF-T

0,002 <g¢ < 0,002 <g¢ <

A 0,022 0,002 << 0,022 0.021 0,022 0,022 0,021
0,022<e< 0,020<e<

B 0.177 0,022 <£<0,103 0,070 0,155 0,081 0,050
0,177 <e< 0,070 <e<

C 0.289 0,103 <¢£<0,227 0.150 0,112 0,124 0,08

Utilizando a metodologia de Hollomon, e também de Jaoul-Croussard (J-C), Figura

5-14(a), (b), e Figura 5-14(c), (d), respectivamente, observamos que seus ajustes ndo

foram satisfatorios para descrever os mecanismos de deformacao presentes no material.

Tal evidéncia também foi constatada para um ago inoxidavel austenitico 304, sob tracao

em diferentes temperaturas [23], onde foram observados diferentes fenomenos durante a

deformacdo. Apesar da abordagem J-C apresentar um bom comportamento para as

amostras CF-T, e 4%LF-T, seu ajuste para as demais amostras ndo se mostrou eficaz.
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Figura 5-14 - Analise do encruamento(a,b) via Hollomon, e (c¢,d) via Jaoul-Crussard.
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Como pode ser visto pelo valor de EFE, e com as imagens da Figura 5-13, o ago
estudado possui diferentes mecanismos de deformacgdo, o que torna mais dificil sua
interpretacao utilizando modelos como o de Hollomon, e Crussard-Jaoult (C-J), devido
a mudanca do seu expoente de encruamento (n;) ao longo da deformacao. Stachowicz
[25], e Soares [23] utilizaram a abordagem de um n estantaneo através da seguinte

formula:

d Ino
dlne

n(i) =

Onde o e ¢ sdo a tensdo, e deformacdo verdadeira, respectivamente, do/de ¢ a
capacidade de encruamento do material e n(e) € o coeficiente instantineo de

encruamento do material, com a taxa de defomagao e temperatura constante.
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Figura 5-15 - Coeficiente instantdneo de encruamento (a) CF-T e 4%LF-T; (b) 12%LF-
T, 17%LF-T, ¢ 22%LF-T

Plotando o coeficiente instantaneo de encruamento, Figura 5-15, ¢ possivel notar os
diferentes estdgios durante o ensaio de tracdo, e eles estdo relacionados com a
capacidade de encruamento. A queda inicial do n; possui a mesma extensao do estagio I
e estagio A de 0, Figura 5-13. Como discutido anteriormente, esse fendmeno esta

relacionado ao amaciamento dinamico, como a aniquilacdo de deslocagdes [23,44,58—
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60], e pela formacao de deslocacgdes parciais de Shockley, as quais necessitam de menor
energia para sua formagdo, tendo em vista que seu vetor de Bugers ¢
acrc/6<112>[25,59,60,66—68], ¢ ja foram formadas por laminacdo a frio nas outras
amostras. O primeiro aumento de n(g) nas amostras CF-T e 4%LF-T estd relacionado
com o estagio II, e alguns autores associam esse estidgio a formagdo de martensita €
[32], sendo esse comportamento mais pronunciado na amostra CF-T, a qual possui
menos defeitos, se comparada a amostra 4%LF-T. Esse comportamento posterga o

empescocamento ¢ aumenta a ductibilidade do material.

A formacgao de martensita o’ estad relacionado ao segundo aumento de nj, apos a inflexao
na amostra CF-T (¢ = 0,18), e no leve aumento de inclina¢do na amostra 4%LF-T (¢ =
0,12). O coeficiente instantaneo de encruamento ¢ maior para amostra 4%LF-T, em
comparag¢do com a CF-T, provavelmente devido a deformagdo da martensita o’ formada
anteriormente. A queda no valor de n; corresponde ao estagio IV e acontece no inicio
da estriccdo. Em relacdo as amostras 12%LF-T, 17%LF-T, e 22%LF-T o coeficiente
instantaneo de encruamento também estd relacionado aos estagios da capacidade de
encruamento, mas seus valores sdo menores que os encontrados nas amostras CF-T, e
4%LF-T, sendo cada vez menor a medida que aumenta-se o grau de redugdo a frio, isto

pode ter ocorrido devido a menor formagao de martensita induzida por deformacao.

5.5 Andalise da Fractografia

Na Figura 5-16 ¢ possivel observar a fractografia das amostras que apresentam o
comportamento de quasi-clivagem, onde a microestrutura torna-se mais fragil a medida
que a reducdo por laminagdo a frio aumenta. A martensita induzida por deformacao tem
uma alta resisténcia e reduz a propagacao da trinca. Além disso, varias micro-cavidades
aparecem, os quais sdo apresentados como pontos ou regides pretas nas micrografias.
Trabalhos relacionaram essa morfologia com a presenca de martensita, em especial com
a morfologia de blocos, as quais gerdo uma maior quantidade de microcavidades

[69,70].

Interface entre as fases e escorregamento em contornos de graos sdo os mecanismos de
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fratura dominantes nesses materiais. A transformacdo martensitica induzida por
deformacao aumenta a resisténcia do material ao mesmo tempo que dificulta a taxa de
propagacao da trinca. A fractografia mostra uma mistura de microcavidades na ferrita e
austenita. O caminho da trinca das amostras testadas resultaram na tipica superficie de
quasi-clivagem na ferrita, acompanhada pela indu¢do de microtrincas na austenita
cruzando a interface da ferrita com a austenita, fazendo com que a trinca se propague no

interior do grao austenitico [42,43,66,69,71].
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Figura 5-16 - Fractografia apos ensaio de tracdo das amostras (a) e (b) 4%LF-T; (c) e
(d) 12%LF-T; (e) e (f) 17%LF-T; (g) e (h) 22%LF-T.
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6 CONCLUSOES

e Em baixos niveis de deformacao a frio foi possivel observar a presenca do efeito
TWIP e TRIP devido aos baixos valores de EFE.

e Foi observado, via difracdo de raios-X, um leve aumento na fragdo volumetria
da fase CCC ao longo da deformacdo, mas nenhuma martensita ¢ foi detectado
por essa técnica. Maclas de deformagdo foram observadas a baixos niveis de
reducdo, 4%CF, o que possibilitou a antecipagdo do efeito TRIP nesse ago

e Pequenas quantidade de martensita €, e o’ a partir da redugdo de 4% por
laminacao a frio, mas ndo tiveram impacto no comportamento de encruamento
do material, tendo em vista que os defeitos predominantes na estrutura foram as
bandas de deformacdo, falhas de empilhamento, e maclas de deformacao,
criando sitios de nucleacdo de martensita que anteciparam o efeito TRIP.

e A textura do material teve grande impacto na transformagdo martensitica nesse
material, tendo a textura de deformagdo, principalmente a componente {011}
<211> Latao, oferecendo maior resisténcia a essa transformacao.

e Devido a presenga prévia de martensita na estrutura dos materiais deformados a
frio, ocorreu a presenca de nano-maclas no material. Esses defeitos foram
observados somente na amostra com 22% por laminagdo a frio, e nas demais
amostras ap0s ensaios de tracado.

e Em baixos niveis de deformacdao, as nano-maclas ocorreram de forma
unidirecional, j& em niveis mais elevados, duas dire¢des principais foram
identificadas para formagao desses defeitos

» Blocos de martensita o’ gerados pelas reducdes via laminacdo a frio de 12%,
17%, e 22%, dificultaram a movimentacdo de deslocagdes, que causaram uma
mudanca de comportamento na taxa de encruamento do acgo.

e Todas as amostras apresentaram microcavidades (dimples), e areas de quasi-
clivagem, com presenca de microvazios (microvoids) em sua fratura, devido a

presenca de martensita o’ na forma de blocos.
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7 RELEVANCIA DOS RESULTADOS

Os agos inoxidaveis lean duplex sdo cada vez mais utilizados pela industria, pois
apresentam menor custo de produgdo, e assim, maior competitividade no mercado,
principalmente nas éareas de 6leo e gas, além da industria de celulose. Por isso,
compreender os mecanismos de deformacao desses agos torna-se vital, afim de otimizar

suas propriedades para possiveis aplicagoes.

A partir desse trabalho foi possivel observar a influéncia de baixas deformacdes nas
transformagdes desse ago, que tém impacto direto em sua microestrutura, e
propriedades. O baixo nivel de redu¢do foi analisado tendo em vista que essas redugdes

sdo aplicadas nos passes de laminagaoa frio do material.

Dessa forma, em busca de materiais cada vez mais resistentes € de custo mais baixo, 0s
resultados alcangados nesse estudo poderao ser utilizados como referéncia e ponto de

partida para trabalhos futuros.



62

8 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

e Realizacdo de ensaios de tragdo interrompidos em cada estdgio de deformacao,
afim de se investigar qual mecanismo torna-se dominante em cada etapa.

e C(Caracterizacdo via métodos magnéticos podem propiciar uma andlise mais
assertiva em relacao a transformacao de fases desse material.

e Realizacao de tratamento de homogenizacao em diferentes temperaturas, afim de
aprofundar a influéncia da energia de falha de empilhamento nos mecanismos de
deformacao.

e Realizacdo de ensaios de tracdo em diferentes temperaturas para avaliar a

influéncia da EFE durante a deformagao.
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