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Resumo

Acos inoxidaveis duplex (AID) tem duas fases ducteis, isto é, ferrita e austenita, com
uma proporcdo de cada fase de cerca de 50%. A principal vantagem em comparagao
com outros acos inoxidaveis austeniticos e ferriticos é a excelente combinacdo de alta
resisténcia mecéanica e resisténcia a corrosdo com boa conformabilidade e soldabilidade.
Infelizmente, AID apresentam em geral, uma baixa ductilidade a quente e como
consequéncia, defeitos superficiais como trincas de bordas e lascas sdo sempre
suscetiveis, o que torna o processo de fabricacdo do AID complexo na etapa de
laminacdo a quente. O ensaio de tor¢édo a quente foi utilizado neste estudo para avaliar a
influéncia da temperatura e da taxa de deformacéo na ductilidade a quente do AID UNS
S32304 numa faixa de temperatura entre 1000 e 1200°C e taxas de deformagédo entre 0,1
a 5s™. A baixa ductilidade foi devida & formacao de trincas na interface entre a ferrita e
a austenita e esta relacionada principalmente a diferenca de comportamento mecanico
entre as fases austenita e ferrita durante a deformacdo. O aumento da temperatura
resultou no aumento da ductilidade a quente. O aumento na taxa de deformacéo resultou
na diminuicdo da ductilidade a quente.



Abstract

Duplex stainless steels (DSS) have two ductile phases, i.e. ferrite and austenite, with a
balance around 50% of each phase. The main advantage in comparison with other
austenitic and ferrite stainless steels is the excellent combination of high strength and
corrosion resistance together with good formability and weldability. Unfortunately, DSS
present in general a poor hot workability and as a consequence, surface defects as edge
cracks and slivers are always susceptible, what became complex the fabrication process
of the DSS during the stage of hot rolling. Hot torsion tests were subjected in this study
to evaluate the hot ductility of DSS UNS S32304 at a temperature range of 1000 to
1200°C and strain rate from 0.1 to 5s™. The low ductility was atributed to the crack
fomation at the austenite and ferrite interface and is mainly related to the diference in
mechanical behavior between austenite and ferrite fases during deformation. The
increase in temperature resulted in higher ductility. The increase in the deformation rate
resulted in lower ductility.



1- Introducéo

Os acos inoxidaveis duplex (AID) séo definidos como uma familia de agos inoxidaveis
formados por duas fases ducteis: ferrita e austenita com uma proporc¢do de cada fase em
torno de 50%. Estes acos apresentam uma atrativa combinacdo de excelentes
propriedades mecéanicas com excelente resisténcia a corrosdo adequadas para aplicacfes

em ambientes marinhos, industrias de papel, celulose e petroquimicas.

Historicamente a fabricacdo do aco inoxidavel duplex apresenta como principal
problema a baixa ductilidade a quente deste material, como consequéncia direta da sua
microestrutura austeno-ferritica, o que resulta em trincas de borda. A presenca de duas
fases ducteis na microestrutura, mas que se comportam de forma muito diferente em
relacdo a deformacdo a quente, leva facilmente a condi¢des de produzir defeitos graves
que s6 podem ser evitados dentro de uma estreita janela de processamento. Estudos
publicados na literatura nos permitem esclarecer um pouco 0s motivos deste
comportamento. A ductilidade a quente pobre dos AID pode ser devida a diferentes
fatores como: o balanco de fases (1), a distribui¢do, o tamanho e a forma da segunda

fase (2), e possivelmente também na diferenca na reologia entre ferrita e austenita (3)

(4).

O AID mais utilizado é o UNS S32205 por apresentar maior resisténcia mecanica e
elevada resisténcia a corrosdo. Isso se deve ao elevado teor de liga em torno de 22% de
cromo, 5% de niquel e 3% de molibdénio. No entanto o AID UNS S32304 vem
aumentando sua participagdo no mercado pelo seu menor custo comparado ao UNS

S32205, pois possui menor percentual de niquel, em torno de 3,5% e pouco molibdénio,



em torno de 0,3% . Ele pode ser aplicado em substituicdo aos outros acos inoxidaveis
316 e 304 com reducdo de custo e peso dos equipamentos. O mercado brasileiro vem
apresentando uma demanda crescente dos AID devido ao recente aumento das
atividades de exploracdo de petrdleo e gas e as exigéncias das industrias de papel e
celulose. Até 2008, todo o AID utilizado no pais era importado. Em 2009, este aco

comecou a ser produzido no pais pela empresa APERAM SOUTH AMERICA.

Uma das dificuldades de se entender a baixa ductilidade a quente dos AID € o fato de
haver poucos estudos publicados na literatura relacionados a este topico. Quando se fala
em AID, uma gama muito grande de artigos é encontrada descrevendo dois principais
temas: a precipitacdo de fase intermetalica (sigma) nos processos de soldagem, mais
relacionado ao aco UNS S32205, e estudos de resisténcia a corrosdo voltados para a

aplicacdo destes acos em diversos meios Corrosivos.

Entre os estudos publicados, os métodos mais utilizados para a avaliacdo da ductilidade
a guente sdo o ensaio de tor¢do a quente e o de compressdo plana. O ensaio de
compressdo plana é o que mais se aproxima do processo de laminacao, que é 0 processo
industrial de maior interesse no assunto, mas nao pode dar as deformacdes totais do
processo de laminacgdo, sendo estas possiveis apenas com o ensaio de tor¢do. Portanto, o
objetivo deste projeto serd o estudo da ductilidade a quente do AID UNS S32304 na

faixa de temperatura entre 1000 e 1200°C.



2- Objetivo

« Avaliar a influéncia da temperatura e da taxa de deformacédo na ductilidade a quente

do aco inoxidavel duplex UNS S32304.



3- Revisdo Bibliografica
3.1 — Acos Inoxidaveis Duplex

3.1.1 — Historia dos Acos Inoxidaveis Duplex

Os acos inoxidaveis duplex, ou seja, aqueles com uma microestrutura mista de cerca de
proporcdes iguais de austenita e ferrita, ja existem ha mais de 80 anos. As primeiras
séries foram ligas de cromo, niquel e molibdénio. O primeiro ago inoxidavel duplex
forjado foi produzido na Suécia em 1930 e foi usado na industria de papel sulfite. Estes
acos foram desenvolvidos para reduzir os problemas de corrosao intergranular dos agos
inoxidaveis austeniticos de alto carbono. Lingotes de duplex foram produzidos na
Finlandia, em 1930, e uma patente foi concedida na Franga em 1936 para o precursor do
que viria a ser conhecido como Uranus 50 conforme tabela 3.1. Uma das primeiras
séries de duplex desenvolvida especificamente para melhorar a resisténcia a corrosdo

sob tensdo em ambientes com cloreto foi 0 3RE6GO (5).

O tipo AISI 329 tornou-se bem estabelecido apés a Segunda Guerra Mundial e foi
usado extensivamente para tubo de trocador de calor para a producgdo de &cido nitrico.
Em anos subsequentes, acos duplex forjados e fundidos foram usados para uma
variedade de processos e aplicagdes da industria, incluindo navios, trocadores de calor e

bombas.

Esta primeira geracdo de acos inoxidaveis duplex possuia caracteristicas boas de
desempenho, mas tinha limitagdes na condicdo soldada. A zona afetada pelo calor da
solda (ZAC) tinha baixa resisténcia mecénica por causa da ferrita excessiva e

significativamente menor resisténcia a corrosédo do que o metal base. Estas limitagdes



confinaram o uso da primeira geracdo de acos inoxidaveis duplex, sob a condicdo de

ndo soldados, para algumas aplicacdes especificas.

Tabela 3.1 — Composi¢do quimica dos acos inoxidaveis duplex (% em peso) (5) (6).

Nome UNSN° ENN° C Cr Ni Mo N Mn Cu w
Primeira geracao
329  S32900 1.4460 008 230-280 2550 1.0-2.0 - 1.00
3RE60 S31500 1.4417 0030 180190 4352 250300 00501
Uranus S32404 0.04 205225 5585 2.0-3.0 - 2.00 1.00-2.00
Segunda geracéo
Lean Duplex
S32001 1.4482 0030 195215 1.0-30 0.6 0.05-017  4.0-6.0 1.0
S32101 1.4162 0.04 210220 13517 0108 02025 4060 0.1-0.8
S32202 1.4062 0.03 215240  1.0-28 0.45 0.18-0.26 2.00 -
582011 0.03 205-235  1.0-20 0110 015027 20-30 0.5
2304 S32304 1.4362 0.03 215245 3055 005060 005020 250 0.05-0.60
1.4655 0.03 220-240 3555 01-06 005020 200 1.0-30
Standard
S32003 0030 195225 3040 1520 01402 2.00
2205 S31803 1.4462 0030 210230 4565 2535  0.08-0.20 2.00
2205 S32205 1.4462 0030 220230 4565 30-35  0.14-0.20 2.00
25Cr
S31200 0030 195225 3040 1520  0.14-0.20 2.00 - -
DP-3  S31260 0030 240260 5575 5575  0.10-0.30 1.00 0.20-0.80  0.10-0.50
S32506 0030 240260 5572 30-35  0.08-02 1.00 - 0.1-05
S32520 1.4507 0030 240260 5580 30-40 0200350 150 0.50-2.00 -
UR52 S32550 1.4507 0030 240260 5580 3050 020035 1.50 0.50-3.00
Superduplex
2507 S32750 1.4410 0030 240260 6080 3050 024032 12 0.50 -
Zeron S32760 1.4501 0030 240260 6.0-80 30-40 020030 1.0 050-1.00  0.50-1.00
S32808 0030 270279 7.0-82 0812  0.30-0.40 11 - 21-25
S32906 0030 280300 5875 1526  030-040 08015 08 -
S32950 0030 260290 3552 1025  0.15-0.35 2.00 - -
DP - 3W S39274 0030 240260 6880 2535 024032 1.0 0.20-0.80  1.50-2.50
S39277 0025 240260 6580 30-40  0.23-0.33 0.80 1.2-2.0 0.8-1.2
1.4477 0030 280300 5875 1526  030-040 0815 <0.8
Hiperduplex
S32707 0.030  26.0-290 5595 4050  0.30-0.50 15 1.0
S33207 0030 290330 6090 30-50  0.40-0.60 15 1.0

Durante os ultimos anos da década de 60 e os primeiros de 70, ocorreram dois fatos

importantes que alavancaram o desenvolvimento e uso dos agos inoxidaveis duplex.

Primeiro, foi 0 aumento da demanda de acos inoxidaveis por causa do desenvolvimento

da industria petrolifera em aguas oceanicas, juntamente com a falta de niquel, que

elevou o preco das ligas inoxidaveis austeniticas. Segundo, a producdo de acos

melhorou drasticamente em 1968 com a descoberta das técnicas de refino por VOD



(Vacum Oxygen Decarburisation) e AOD (Argon Oxygen Decarburisation) (5) (7).
Estas técnicas abriram a possibilidade de um amplo espectro de novos a¢os inoxidaveis.
Entre os avancgos possiveis com a entrada do AOD no processo de producdo, esta a
adicdo deliberada de nitrogénio como elemento de liga. A adi¢do de Nitrogénio torna
possivel uma ZAC com mais tenacidade e com resisténcia a corrosao que se aproxima

do metal base na condicao soldada.

A segunda geracdo de acgos inoxidaveis duplex é definida por suas ligas de nitrogénio.
Este novo desenvolvimento comercial, que comecou no final dos anos 1970, coincidiu
com o desenvolvimento de campos de gas e de petroleo offshore no Mar do Norte e a
demanda por aco inoxidavel de excelente resisténcia a corrosdo por cloreto, boa
fabricacdo e de alta resisténcia. O aco duplex 2205 se tornou o carro-chefe da segunda
geracdo de duplex e foi usado extensivamente para tubos de extracdo de gas, aplicacdes
em plataformas offshore, industrias quimica, fotogréfica, de papel e de tintas e

equipamentos para dessulfuracéo (8).

A elevada resisténcia mecanica dos acos inoxidaveis duplex permite reduzir a espessura
e peso nas plataformas e provem um incentivo consideravel para o uso destes acos
inoxidaveis. Assim como 0s acos inoxidaveis austeniticos, 0s acos inoxidaveis duplex
sdo uma familia de acos, que variam seu desempenho em resisténcia a corrosdo em
funcdo de seu teor liga. O PREN, (Numero Equivalente de Resisténcia ao Pite) é
utilizado para comparar o desempenho de resisténcia & corrosdo dos agos inoxidaveis

duplex. E dado pela equagéo (3.1)



PREN = %Cr + 3.3 (%Mo + 0.5%W) + 16%N (3.1)

O desenvolvimento dos acos inoxidaveis duplex continuou, e podendo atualmente pode
ser dividido em cinco grupos (6):

- lean duplex, como o 2304, que ndo contém adicdo deliberada de Mo;

- 2205, o aco carro chefe (standard), respondendo por mais de 80% do uso de duplex;

- duplex 25 Cr como o aco 255 e com PREN menor que 40;

- superduplex (PREN 40-45), com 25-26% de Cr com maior percentual de Mo e N em
comparagdo com os acos de 25 Cr, incluindo acos tais como 2507.

- hiperduplex definido como um a¢o duplex de alta liga com um PREN acima de 45

3.1.2 — Composi¢do Quimica dos Acos Inoxidaveis Duplex

Os acos inoxidaveis duplex contem uma mistura de grdos ferriticos e austeniticos. Uma
microestrutura completamente ferritica é formada durante a solidificagdo. Uma
transformacdo parcial para austenita ocorre durante o resfriamento produzindo

particulas de austenita em uma matriz ferritica.

As caracteristicas mais marcantes desses acos resultam da atuacdo de mecanismos que
dependem da composicao quimica de cada liga, ou seja, dos efeitos de elementos de liga
em solucdo solida substitucional, em solucdo sélida intersticial, e da fragdo volumétrica

de cada uma das fases (9).

A existéncia da microestrutura bifasica nos acos inoxidaveis duplex é determinada pela

particdo preferencial dos elementos de liga que compbdem as fases ferrita e austenita,



principalmente pelos teores de cromo (Cr) e niquel (Ni). Elementos de liga como o
niquel, cobre (Cu), manganés (Mn) e nitrogénio (N) tendem a promover a formacéo da
austenita. Esses elementos estdo concentrados preferencialmente nessa fase e sdo
chamados de gamagémeos. Por outro lado, elementos de liga como o cromo,
molibdénio e silicio (Si) tendem a promover a formacao da ferrita e estdo concentrados
preferencialmente nessa fase e sdo chamados de alfagéneos (10) (11). Havendo um
aumento na fracdo volumétrica da ferrita, havera uma diminuicdo na concentracédo de Cr

e Mo na mesma, e a resisténcia a corrosdo do material diminuira (12).

E aceito que as propriedades favoraveis do AID podem ser alcancadas para um balanco
de fase na faixa de 30 a 70% de ferrita e austenita. No entanto, os acos inoxidaveis
duplex sdo mais comumente considerados como tendo quantidades aproximadamente
iguais de ferrita e austenita, com producdo comercial atual, apenas um pouco
favorecendo a austenita para melhores caracteristicas de processamento e resisténcia. As
interacdes dos principais elementos de liga, particularmente o cromo, nitrogénio,
molibdénio e niquel, sdo bastante complexas. Para conseguir uma estrutura duplex
estavel que responde bem ao tratamento dado e processos de fabricacdo, cuidados

devem ser tomados para obter o nivel correto de cada um desses elementos (5)

Numerosas mudancgas microestruturais podem ocorrer no AID durante os tratamentos
térmicos. Mas essas transformagdes ocorrem mais facilmente na fase ferrita, devido a
maior taxa de difusdo; aproximadamente 100 vezes maior do que da fase austenita. Essa
maior taxa de difusdo € uma consequéncia da estrutura cristalina cubica de corpo

centrado da ferrita (7).



A transformacéo de fase no estado solido de ferrita em austenita é a principal mudanca
estrutural que ocorre durante o processamento mecanico a quente desses agos. Esta
transformacdo ocorre por nucleacdo e crescimento em altas temperaturas (acima de
650°C). A cinética de crescimento da austenita é controlada por difusdo na interface
ferrita/austenita (13). A variacdo da proporcdo de austenita transformada de um aco
duplex pode ser estimada a partir de curvas de transformacdo em funcdo do tempo e da

temperatura (14).

3.1.3 — O Papel dos Elementos de Liga em Agos Inoxidaveis Duplex

A seguir serd apresentada uma breve revisdo dos efeitos dos elementos de liga mais
importantes nas propriedades mecénicas, fisicas e de corrosdo dos acos inoxidaveis

duplex.

Cromo: Um minimo de cerca de 10,5% de cromo € necessario para formar um filme
passivo estavel de cromo que é suficiente para proteger um acgo contra a coOrrosao
atmosférica leve. A resisténcia a corrosdo de um acgo inoxidavel aumenta com aumento
do teor de cromo. O cromo é um elemento ferritizante, o que significa que a adicéo de
cromo estabiliza a estrutura ctbica de corpo centrado do ferro. Para maior teor de
cromo, mais niquel é necessario para formar uma estrutura austenitica ou duplex
(austenitica-ferritica). Um teor mais alto de cromo também promove a formacgdo de
fases intermetalicas. Geralmente, ha pelo menos 18% Cr em agos inoxidaveis

austeniticos e pelo menos 22% na segunda geracdo dos acos inoxidaveis duplex. O

cromo também aumenta a resisténcia a oxidacdo em temperaturas elevadas. Este efeito
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do cromo é importante por causa de sua influéncia sobre o formacdo e remocdo de
carepa de oOxidos resultantes de tratamento térmico ou soldagem. Os acgos inoxidaveis

duplex sdo mais dificeis de decapar do que 0s acos inoxidaveis austeniticos (5).

Molibdénio: O molibdénio atua juntamente com o cromo promovendo resisténcia a
corrosdo por cloreto nos acos inoxidaveis. Quando o percentual de cromo de um aco
inoxidavel é pelo menos 18%, adi¢es de molibdénio se torna cerca de trés vezes mais
eficaz que adicGes de cromo contra corrosdo por pites e em frestas em ambientes
contendo cloretos segundo a equacdo 3.1. O molibdénio é um elemento ferritizante e
também aumenta a tendéncia de um aco inoxidavel para formar fases intermetalicas
prejudiciais. Portanto, é geralmente restrito a menos que cerca de 5% em acos

inoxidaveis duplex (5).

Nitrogénio: O nitrogénio aumenta a resisténcia a corrosao por pites e em frestas em agos
inoxidaveis austeniticos e duplex. Ele também aumenta a resisténcia mecanica
substancialmente e, de fato, é a solucdo sélida mais eficaz no endurecimento do aco.
Retarda a formacdo de fases intermetalicas o suficiente para permitir o processamento e
fabricacdo dos acos inoxidaveis duplex. E adicionado para aumentar a resisténcia a
corrosdo de acgos inoxidaveis austeniticos e duplex que contem cromo e molibdénio para
compensar suas tendéncias de formarem fase sigma. O nitrogénio é um elemento
austenitizante e pode substituir parte do niquel no aco inoxidavel austenitico. Em agos
inoxidaveis duplex, o nitrogénio é adicionado normalmente quase ao seu limite de

solubilidade, e a quantidade de niquel € ajustada para atingir o desejado equilibrio de
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fases. Os elementos ferritizantes, cromo e molibdénio, sdo balanceados pelos

austenitizantes, niquel e nitrogénio, para obter a estrutura duplex (5).

Niquel: O niquel é um estabilizador da austenita, o que significa que a sua adi¢cdo em
ligas ferro-base promove uma mudanca da estrutura cristalina do aco inoxidavel de
cubica de corpo centrado (ferrita) para cubica de face centrada (austenita) como mostra
a figura 3.1. Os acos inoxidaveis ferriticos contem pouco ou nenhum percentual de
niquel, acos inoxidaveis duplex contem uma quantidade intermediaria de niquel entre 4
a 7%, e acos da série 300 - inoxidavel austenitico, contem pelo menos 7% de niquel. A
estrutura cubica de face centrada é responsavel pela resisténcia mecanica excelente dos
acos inoxidaveis austeniticos. Sua presenca em cerca de metade da microestrutura dos
acos inoxidaveis duplex aumenta sua resisténcia mecanica em relacdo aos acos

inoxidaveis ferriticos.

Figura 3.1 - Adicionando niquel, a estrutura cristalografica muda de cubica de corpo
centrado (niquel pouco ou nenhum) para cubica de face centrada (pelo menos 8% de
niquel) (5).

A figura 3.2 ilustra a mudanca na microestrutura a medida que se adiciona niquel. O aco
inoxidavel duplex, com o seu teor de niquel intermediario, tem uma microestrutura em
que alguns graos sdo ferriticos e alguns sdo austeniticos, idealmente, com quantidades
iguais de cada. A adicdo de niquel atrasa a formacdo de fases intermetélicas prejudiciais
em acos inoxidaveis austeniticos mas é muito menos eficaz do que o nitrogénio em

retardar sua formacao em acos inoxidaveis duplex.
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Estrutura Ferritica Estrutura Duplex Estrutura Austenitica
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Figura 3.2 - Aumentando o percentual de niquel, a microestrutura do aco inoxidavel
muda de ferritica (a) para duplex (b) para austenitica (c) (5).

3.1.4 — Processo de fabricacéo

3.1.4.1 — Elaboracéo

Durante o processamento dos AID na Aciaria é necessario um controle muito rigoroso
do teor de fosforo, enxofre, carbono e nitrogénio para garantir o atendimento a norma
ASTM A240 (15). A escolha rigorosa da matéria-prima é muito importante para
garantir o teor de fosforo final. Isto inclui o minério de ferro (ferro-gusa pré-tratado),
cal e adicOes de liga (FeCr, FeMo, etc) no refino primario. A fim de obter o contetdo de
enxofre muito baixo, o carvdo tem sido usado ao invés de coque como elemento redutor
nos altos-fornos. Outros pontos importantes dizem a respeito do ferro-gusa pré-tratado e

a escolha correta da cal (16).

O controle do teor de carbono é considerado como um desafio por causa do cromo
elevado (cerca de 22% em peso) nestes acos. A melhor préatica para isso é através do
processo VOD, embora seja possivel obté-lo por AOD. A escolha deste processo tem

uma importancia elevada para obter o contetdo de nitrogénio (16).
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3.1.4.2 — Conformacdo a Quente

A quantidade de deformacéo a que um material metélico pode ser submetido sem falhar
durante o processamento metallrgico depende fundamentalmente do material, das
condicdes de deformacdo e das caracteristicas do processo empregado. O esforco
requerido para trabalhar um dado material até diferentes niveis de deformacdo é uma

resposta da estrutura desse material as condi¢Ges impostas.

Durante a deformacéo a quente, mecanismos de endurecimento como 0 encruamento e
mecanismos de amaciamentos como a recuperacdo e recristalizacdo dinamica podem
operar concomitantemente na estrutura do material metéalico. Esses mecanismos
influenciam diretamente os niveis de ductilidade e de resisténcia mecéanica apresentadas
pelos materiais metalicos durante a deformacdo a quente. Quando 0s mecanismos de
endurecimento predominam, a resisténcia mecanica do material é aumentada enquanto
que a ductilidade decresce. Entretanto, quando os mecanismos de amaciamentos

predominam, a resisténcia decresce enquanto a ductilidade é aumentada.

A resisténcia mecanica dos materiais deve ser bem conhecida para que sejam projetados
equipamentos com poténcias necessarias para a conformacdo mecéanica. Por outro lado,
a ductilidade exerce um papel muito importante na deformacéo a quente do material,
pois pode ser utilizada para indicar direcdes alternativas para se alcancar melhores
niveis de trabalhabilidade. Esta otimizacdo pode ser alcancada através de variacdes da
composi¢do quimica do material, ou das condi¢des de deformagdo como a temperatura e

a taxa de deformacao.
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Os AID séo normalmente utilizados como chapas grossas. No entanto, a producéo de
bobinas a frio e a quente tem aumentado desde a ultima década (17). Os principais
desafios encontrados na laminacéo a quente referem-se a trinca de borda, resultado da
bem-conhecida ductilidade a quente pobre dos AIDS. Defeitos de ductilidade a quente
podem surgir de muitas causas e sdo principalmente manifestados como borda
serrilhada e lascas. O AID 2304 normalmente apresenta os dois defeitos. A micrografia
do aco 2205 ilustrada na figura 3.3 apresenta micro trincas intergranulares nas interfaces
entre ferrita (escura) e austenita (clara) na regido da borda do esbo¢o oriundo da

laminacdo de desbaste.

De uma forma geral, é bem conhecido que durante a deformacdo a quente de materiais
polifasicos, o comportamento mecanico depende das caracteristicas plasticas de cada
uma das fases, das proporc¢des, distribuicGes e formas das fases, além da natureza dos
contornos que separam estas fases. A presenca da ferrita e austenita no AID torna o
processamento mecanico a quente desses materiais mais critico, e leva, em muitos

casos, a falha do material (18) (19).

Figura 3.3 - Microtrinca intergranular entre ferrita e austenita no aco 2205 (16).
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Durante a deformacéo a quente, a ferrita efetivamente passa por recuperacdo dinamica,
portanto, a sua sub-estrutura consiste de subgrdos bem poligonizados. Em contraste, o
processo de restauracdo dinamica é suprimido na fase austenita. A subestrutura da
austenita contém redes de deslocagdes densas e irregulares e a recristalizacdo dinamica
é observada apenas em temperaturas muito altas. A ductilidade a quente do AID ¢
limitada pela ocorréncia de trinca na interface ferrita/austenita, no entanto, melhora com

0 aumento da temperatura e com a diminuicao da taxa de deformacao (20).

Em alguns testes de tracdo a quente e exame fractografico os resultados confirmaram
que impurezas tais como S, C, P, N e O podem facilmente segregar na interface

ferrita/austenita e enfraquecer a forca interfacial e a ductilidade a quente (21).

A maior ductilidade do 2205 em compara¢do com o 2304 talvez possa ser devida a uma
reducdo na incompatibilidade no comportamento do escoamento plastico das duas fases,
pois 0 Mo particionado para a fase ferrita causa endurecimento por solucdo solida e
retarda 0 processo de recuperacdo dinamica na ferrita. E possivel que o Mo também
possa influenciar tanto a forma e a distribuicdo da fase austenita, podendo aumentar a

coesdo da interface austenita / ferrita que deve suprimir a propagacdo da trinca (20).

Uma das formas de reduzir a ocorréncia de trinca de bordas em materiais planos é a
inclusdo da etapa de pré-laminacéo da placa para uma espessura menor, em torno de
150mm. A figura 3.4 ilustra o efeito da pré-laminag&o na qualidade da borda para o AID

2205.
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Figura 3.4 - Efeito da prelaminacdo na qualidade da borda para o AID 2205 (a) bobina
de 5mm sem pré-laminacéo (b) bobina de 3mm com pré-laminacéo (16).

A laminacdo a partir de placa pré-laminada, permite obter temperaturas mais elevadas
durante a laminacdo e também uma menor reducdo por passe (16). Quanto maior a
temperatura inicial de laminacdo, mais passes ocorrerdo enquanto a microestrutura
dominante for ferrita conforme ilustrado na figura 3.5 pelo retangulo cinza. No entanto,
n&o é facil trabalhar com elevada temperatura e baixa redugdo por passe. Aumentando o
numero de passes implica em maior perda de temperatura e mais austenita € formada. O
aumento na temperatura e no tempo de reaquecimento leva ao risco de fluéncia das
placas dentro do forno, o que pode ocasionar interrupcdo no processo de laminacéo a

quente.
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Figura 3.5 - Diagrama de fase Niquel-Cromo com o desejavel limite de temperatura de
laminagéo (7).

A figura 3.6 mostra uma micrografia do aco 2304 laminado para chapa grossa de
espessura de 15mm contendo trincas na regido da borda. Como ja mensionado, o AID

2304 apresenta uma pior ductilidade a quente.

Figura 3.6 - Analise microestrutural da borda de uma chapa grossa de 15mm de
espessura do aco 2304 (16). Secdo longitudinal.
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A laminacdo a quente envolve um modo de deformacdo por compressdo plana, mas
tensdes de cisalhamento sdo desenvolvidas perto da superficie em contato com os
cilindros. Estas bandas de cisalhamento formam um angulo de cerca de 30-35° com a
superficie do material e em certos locais onde a localizacdo de tenséo é mais acentuada

leva a formacao de trincas graves (1).

Um estudo feito por diversos autores (22) comparou a influéncia da microestrutura
inicial de um AID com 23Cr-4.8Ni-1.3Mn-0.22Mo0-0.025C-0.095N na deformabilidade
a quente através de torcdo a quente. Foram testadas amostras fornecidas com
microestrutura inicial na condicdo como lingotada e como laminada com uma reducao
de 77%. A amostra como lingotada tinha uma estrutura inicial dendritica de austenita

em uma matriz ferrita. As duas fases tém uma estrutura de tamanho de grdo grosseiro,

sendo a austenita constituida por monocristais como mostra a figura 3.7 (a) e (b).

Figura 3.7 - Micrografias da estrutura inicial como lingotada (a) e (b) e como laminada
apos tratamento térmico (c) e (d) (22).
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A amostra como laminada tinha uma estrutura inicial com ambas as fases orientadas na
direcdo de laminacdo e totalmente recristalizadas como consequéncia de tratamento

térmico prévio como mostra a figura 3.7 (c) e (d).

Depois de deformadas por torcdo a quente as amostras foram resfriadas rapidamente. A
figura 3.8 mostra os corpos de prova deformados com taxa de deformacéo semelhante e

diferentes temperaturas.

Figura 3.8 - Amostras deformadas por torgdo a quente para e=1,6 £&=1s", sendo obtidas
(@), (b) e (c) como lingotadas e (d) como laminada (22).

Observa-se que a amostra obtida como lingotada quando torcionada a 1000°C, figura
3.8 (a) apresenta um elevado nimero de trincas que se prosseguem em toda sua secao.
Estas trincas aparecem antes da fratura final do material e se concentram na interface
ferrita austenita. Nas amostras obtidas como lingotadas torcionadas a 1100°C, figura 3.8

(b) e 1200°C, figura 3.8 (c), se observa um menor nimero de trincas sendo estas
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unicamente superficiais. Pelo contrario, ndo se observam trincas na amostra obtida
como laminada quando torcionada a 1000°C, figura 3.8 (d). Isso significa que a
ductilidade do material ndo depende somente da ductilidade das fases constituintes
ferrita e austenita, mas também da distribuicdo de ambas no material e provavelmente
da natureza da interface entre elas (22). Neste teste ficou claro a diferenca de
comportamento entre as amostras obtidas como lingotada, figura 3.8 (a, b e ¢) e a obtida

como laminada, figura 3.8 (d).

Um outro estudo feito por Evangelista et al (20), comparou a influéncia da temperatura
e da taxa de deformacéo na ductilidade a quente do AID 2304 através do teste de torcédo
a quente para temperaturas de 1000°C, 1100°C, 1150°C e 1200°C e taxas de
deformacdo de 0.1, 1 e 5s™. Os corpos de prova foram obtidos de chapas laminadas a
quente. Apds aquecido e deformado por tor¢do, o corpo de prova foi resfriado

rapidamente para congelar a microestrutura. O resultado é mostrado na figura 3.9.
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Figura 3.9 - Curvas de tensao e deformacéo equivalentes determinadas por tor¢ao a
quente entre 1000 °C e 1200°C e taxas de deformacéo de 0,1, 1 e 55 (20).
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Os resultados mostraram que para uma mesma taxa de deformacéo, a medida que a
temperatura aumenta, a deformacdo aumenta e a tensdo de pico diminui. Para taxa de
deformacéo de 1s™, as curvas se tornam mais baixas e com declinios mais lentos para a
falha. Para taxas de deformacéo de 5s™, tanto a deformagdo quanto a tensdo sdo mais
sensiveis a variacdo de temperatura. Para a temperatura de 1000°C, a taxa de
deformacdo apresenta grande influéncia na tensdo de pico e pouca influéncia na

deformacéo total até a fratura.

Um outro estudo feito por Eygazier (23) mostra a influéncia do Nitrogénio na
trabalhabilidade a quente do ago inoxidavel duplex 2304. A composi¢do quimica
comparada é dada pela tabela 3.2 e o resultado do teste mostrado na figura 3.10. Neste

teste ficou claro a influéncia do Nitrogénio no percentual de reducéo.

Tabela 3.2 — Composi¢do Quimica do aco 2304 (23)

Placa C Mn P S Si Ni Cr Cu Mo N O B PREN
ppm % % % % % % % % ppm ppm ppm
11194 190 146 0.018 6 0513 474 2305 0.204 0.162 720 30 30 247
11196 210 140 0020 5 0515 398 2305 0.202 0.219 1200 25 28 257
5

11197 180 147 0.020 0491 3.0 23.09 0.201 0.218 1800 19 27 26.7

O Nitrogénio é bem conhecido por ter uma influéncia prejudicial na ductilidade a
quente devido ao seu efeito de endurecimento da austenita e também para a rapida
formacéo da austenita em elevada temperatura. Por outro lado, o nitrogénio permite

melhorar as caracteristicas de soldabilidade e de resisténcia a corrosao.
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Figura 3.10 — Efeito do percentual de Nitrogénio na ductilidade a quente do aco
inoxidavel 2304 (23).

3.1.5 — Lei das Misturas

O comportamento geral de uma liga de duas fases depende das propriedades de cada
uma das fases constituintes, de suas fracfes volumétricas e do tipo de microestrutura
Assume-se que todas as propriedades de uma liga bifasica sdo determinadas
conjuntamente pelas duas fases. Nesse caso, tais propriedades podem ser tomadas como
a média das propriedades dos dois componentes usando-se a lei das misturas (24). Se
forem consideradas as propriedades do material em uma direcdo paralela a do

alinhamento das fases, pode-se escrever que:

Oguplex = fyo-y + fa0a (3.2)
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Onde Gyypiex € a tensdo de pico do duplex pela lei das misturas, 6y e Go sdo as tensdes

parciais das fases e fy e fo as fragdes volumétricas das fases austenita e ferrita.
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Figura 3.11 — Comparaces da curva de tensdo de pico do ago duplex (23Cr-4,8Ni-
1,3Mn-0,095N) obtida por ensaio de torcao a 1100°C e curva de tensdo de pico usando
as leis das misturas com dados obtidos das curvas de tensdes de pico da ferrita e
austenita da literatura (25)

Tomando como referéncia os acos inoxidaveis austeniticos 304 (26) e ferriticos (27)
IZA-MENDIA et al, obtiveram as curvas mostradas na figura 3.11 para os valores das
tensdes de pico (25). Claramente ha um bom ajuste entre os resultado experimental o; e
o calculado mostrado pela linha pontilhada, indicando que os valores da tensdo de pico

do aco duplex sdo determinados pela presenca das duas fases.

3.1.6 — Propriedades Mecanicas

Acos inoxidaveis duplex tém propriedades mecanicas excepcionais. Seu limite de
escoamento na condicdo de recozido/solubilizado em temperatura ambiente é mais do
que o dobro do dos agos inoxidaveis padrdo ndo ligados com nitrogénio. Isso pode

permitir a diminuicdo da espessura da parede em algumas aplicagdes. Limites de
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escoamento tipicos de varios acos inoxidaveis duplex sdo comparados com o do aco
inoxidavel austenitico 316L entre a temperatura ambiente e 300°C, na Figura 3.12. A

50°C, o limite de escoamento do AID 2205 é 400MPa, o dobro do aco inox 316L que é

de 200MPa.
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Figura 3.12 - Comparacéo do limite de escoamento tipicos de acos inoxidaveis duplex e
austenitico 316L (6).

As propriedades mecéanicas do AID sdo anisotropicas, ou seja, elas podem variar
dependendo da orientacdo. Esta anisotropia € causada pelos grdos alongados e a textura
cristalogréfica que resulta da laminacdo a quente ou a frio. A aparéncia das duas fases
no produto final revela a direcionalidade do processamento mecénico. Os limites de
escoamento e de resisténcia sdo maiores na direcao perpendicular a direcdo longitudinal

de laminacédo do que na direcdo de laminagé&o.

A ductilidade e a tenacidade do AID séo inferiores as dos acos inoxidaveis austeniticos.
Uma comparagdo entre o alongamento minimo no ensaio de tracdo para 0S agos

inoxidaveis austeniticos 316L padrdo e o duplex é dada na tabela 3.3.
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Tabela 3.3 - Comparacdo da ductilidade de A¢os Inoxidaveis Duplex e Austeniticos de
acordo com os requisitos da ASTM A 240 (15).

Aco Alongamento minimo (%)
2304 25
2205 25
25 Cr Duplex 15
Superduplex 15
304 40
316 40

O limite de escoamento elevado do aco inoxidavel duplex pode ser usado como
vantagem em projetos com espessuras menores, no entanto, ele também pode colocar
desafios durante a fabricacdo, como por exemplo, o efeito mola em bobinas laminadas a
quente. Por causa de sua maior resisténcia mecanica, a deformacdo plastica exige forcas

superiores.

3.2 — Mecanismos de Endurecimento

Os mecanismos de endurecimento s&o processos utilizados com objetivo de aumentar a
resisténcia mecanica dos materiais, por outro lado com o aumento da resisténcia hd uma
reducdo na ductilidade. Estes processos tém como base restringir a movimentacdo das

deslocacdes. A seguir serd apresentada uma breve revisdo destes mecanismos.

3.2.1 - Endurecimento por Precipitacao

O endurecimento por precipitacdo ocorre quando particulas finamente dispersas de uma
segunda fase precipitam-se no interior da matriz de fase principal, através de
tratamentos térmicos adequados. Os contornos entre diferentes fases (precipitado e

matriz) em uma liga séo defeitos planares e interferem na movimentacdo de
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discordancias provocando, consequentemente, aumento de resisténcia e dureza. Quanto
menor o precipitado maior a dispersdo destes, assim, para a mesma fracdo de fase,

maior o efeito de restricdo de movimentacao de deslocacoes.

A precipitacdo envolve nucleacgdo e crescimento e depende também da taxa de difuséo,
portanto a velocidade de precipitacdo e o crescimento do precipitado estdo diretamente
relacionados com a temperatura, sendo esta uma variavel de suma importancia para o
processo de endurecimento. O endurecimento por precipitacdo também é conhecido

como endurecimento por envelhecimento (28).

3.2.2 - Endurecimento por Deformagéo — Encruamento

O endurecimento por deformagdo ou encruamento ocorre em materiais cristalinos e
compreende no aumento da resisténcia mecénica do material por aplicacdo de
deformacéo plastica. Ao aplicar uma determinada deformacédo, estes se deformam
plasticamente pelo movimento das discordancias e estas interagem diretamente entre si
e com outras imperfeicdes, ou, indiretamente, com campos de tensGes internos de varias
imperfeicOes e obstaculos. Assim ha um aumento na densidade de desloca¢Bes e uma
diminuicdo da distdncia média entre elas. Com a redugdo da distancia média, as
interacdes entre as deslocacOes e os campos de deformacdo das deslocacaoes tornam-se
mais pronunciadas e consequentemente ha um aumento na restricdo do movimento das
deslocacbes provocando assim um aumento na tensdo de escoamento do metal. Quanto
maior o grau de dificuldade de movimentagcdo das deslocacBes, maior sera também o

grau de encruamento do material, ou seja, maior sera a resisténcia a deformacéo (29).
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Em processos de conformacao plastica, como laminacéo e forjamento, a maior parte da
energia que é dispendida para a realizacdo do trabalho mecanico é dissipada em forma
de calor e apenas fraces de 2% a 10% desta energia permanecem dentro do reticulado
cristalino na forma de defeitos como vacancias, maclas, falhas de empilhamento e
discordancias (28). A densidade e distribuicdo dos defeitos criados durante a
deformacéo dependem de fatores caracteristicos de cada liga como a estrutura cristalina,
a natureza quimica, a pureza do metal e o tamanho e forma dos gréos iniciais, aléem das

condicdes de deformacdo, ou seja, da temperatura e taxa de deformacao (30).

A caracteristica que mais afeta a distribuicdo e densidade de discordancia em uma
estrutura deformada é a energia de falha de empilhamento (EFE). Em materiais com
baixa EFE, como 0s acos austeniticos, as discordancias dissociadas em parciais tém
baixa mobilidade devido a dificuldade que as mesmas tém em mudar de planos de
deslizamento através dos mecanismos de escalagem e deslizamento cruzado. A
subestrutura de deformacdo destes materiais contém uma alta densidade de

discordancias, formando um arranjo planar de alta energia (31).

Em metais com alta EFE, como o ferro (Fe-a), a subestrutura formada durante a
deformacdo contém regifes com altas e baixas densidades de discordancias devido a
facilidade de operacdo de mecanismos de movimentacdo de discordancias como a
escalagem e o deslizamento cruzado. Tais subestruturas séo referidas como celular e,
em comparagdo a dos metais com baixa energia de falha de empilhamento, tém menor

densidade de discordancias e uma distribuicdo mais heterogénea (32).



28

A densidade e distribuicdo das discordancias sdo fortemente afetadas pela temperatura
de deformacdo, pois os principais mecanismos que atuam durante a deformacéo a
quente sdo termicamente ativados. Assim, um decréscimo na temperatura de
deformacdo leva para maiores niveis de densidade de discordancias e as células
formadas sdo menores e mais bem definidas. Em temperaturas elevadas, um aumento na
taxa de deformacéo tem um efeito sobre a subestrutura similar ao de um decréscimo da

temperatura de deformacéo (31) (33).

3.2.3 - Endurecimento por Solucéo Sélida

Quando misturas homogéneas de duas ou mais espécies atdbmicas ocorrem no estado
solido, elas sdo chamadas de solugdes solidas. O endurecimento ocorre pela constitui¢do
de uma solucgdo sélida. Adicionam-se atomos de soluto no solvente; e conforme o tipo
do soluto, a solugdo é classificada como solucdo solida substitucional ou solucéo sélida
intersticial. Na solugdo sélida substitucional os atomos de soluto substituem os atomos
de solvente na rede, enquanto na solucdo solida intersticial os &tomos de soluto ocupam
posi¢des intersticiais. Os atomos de soluto impdem deformacdes na rede, que pode ser
de tracdo ou compressdo, dependendo do tamanho do raio atbmico. As deslocagdes
passando em tais regides requerem trabalho adicional para continuar se movendo,
assim, a tensdo de escoamento do metal aumenta. O aumento de resisténcia mecanica
ocorre devido a restricdo do movimento das deslocacdes gerado pelas interacGes entre o

campo de deformacéo gerado pelo soluto e as deslocagdes (28).

Quando as propriedades mecanicas de um solido sdo modificadas pela introducdo de

atomos de soluto, o endurecimento resultante é chamado de endurecimento por solugédo
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solida. Quanto maior a concentracdo de soluto e/ou a diferenca de tamanho entre o
atomo substitucional/intersticial e os atomos da rede, maior é a distor¢do da rede e,
portanto, maior a dificuldade de deslizamento. Os atomos intersticiais possuem um

efeito endurecedor muito maior do que os substitucionais.

3.2.4 - Endurecimento por Tamanho de Grao

A deformacgéo de um material depende da habilidade das discordancias em se moverem.
Para os materiais policristalinos os contornos de grdos atuam com uma barreira ao
movimento das discordancias. Como cada grdo possui uma orientacdo cristalografica
especifica; diferentes orientagdes cristalograficas dificultam a passagem da discordancia
de um gréo para o outro adjacente. Materiais com fina granulacdo possuem a resisténcia
mecanica maior do que os de granulagdo grosseira; visto que os de granulacdo mais fina

ha& mais contornos de grdos para dificultar o movimento das discordancias (29).

3.3 — Mecanismos de amaciamento

Os mecanismos de amaciamento sdo processos utilizados com a finalidade de recuperar
as propriedades mecanicas/fisicas que foram modificadas durante determinados
processos de endurecimento. Os processos de recuperacdo que serdo abordados a seguir
sdo 0s que se aplicam para o processo de endurecimento por deformacdo durante
trabalho a quente. Tais processos, quando ocorrem durante a deformacéo plastica, sdo

chamados recuperagdo e recristalizagdo dinamicas.

3.3.1 - Recuperacao
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Quando um material é submetido a deformacéo pléastica, sua densidade de deslocacgdes €
aumentada devido aos defeitos criados na rede cristalina pela deformacéo. Entretanto,
quando este material é deformado a quente, além dos mecanismos de endurecimento,
também podem atuar mecanismos de amaciamentos como a recuperacao e

recristalizacdo dinamica.

A recuperacdo ¢ o mecanismo de amaciamento que reduz a energia de deformacéo
através da aniquilacdo ou re-arranjo das deslocacbes e outros defeitos como lacunas e
intersticiais; ocorre em elevadas temperaturas e ndo produz mudanca apreciavel na
microestrutura. Neste processo ndo ha movimento dos contornos de graos, ha um re-

arranjo das discordancias formando contorno de subgraos.

A taxa de aniquilacdo das deslocacBes depende da energia de falha de empilhamento
(34). Em metais de alta EFE, onde as deslocacdes parciais ja estdo perto uma das outras
e possuem maior mobilidade, a taxa de recuperacdo € alta, levando a formacdo de
distribuicbes celulares de deslocacBes. O oposto ocorre em metais de baixa EFE,

levando a formacdo de deslocacdes planares apos a deformacao (35).

Durante a recristalizacdo de metais de alta EFE, uma rapida recuperacdo em regifes ndo
recristalizadas leva a uma diminuicdo da forca motriz (energia armazenada das
deslocacGes) para 0 movimento do contorno de gréo. Este efeito amacia o material e
pode até mesmo impedir a migracdo do contorno de grdo. A recuperagdo promove a
restauracdo parcial das propriedades. A microestrutura contém deslocacbes re-

arranjadas e o grao permanece na forma deformada.
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A recuperacdo dindmica é um processo de amaciamento sempre presente na deformacéo
a quente e que ocorre simultaneamente com a deformacdo. Em materiais metalicos onde
a escalagem e o deslizamento cruzado, que sdo termicamente ativados, ocorrem com
relativa facilidade durante o processamento, a recuperagdo dinamica € 0 Unico processo

de restauracédo operante (31).

Durante a parte inicial da deformacdo, tem-se um aumento significativo da densidade de
deslocacbGes na estrutura do material, que nas curvas de escoamento plastico sdo
representadas pela parte inicial, onde se tem uma grande inclinacdo crescente da curva.
As discordancias tornam-se mais emaranhadas no decorrer da deformacdo formando
células e em seguida subgrdos (31). Como a deformacdo prossegue, atinge-se o estado
estacionario. Este comportamento é tipico de materiais com alta energia de falha de

empilhamento.

3.3.2 - Recristalizacéo

O processo de recristalizacdo consiste na formacdo de novos grdos em determinadas
areas do material, isentos de qualquer tipo de deformacdo e com baixa densidade de
discordancias; ocorre ap0s o processo de recuperacdo. Os novos graos surgem como
pequenos nucleos e crescem as custas dos grdos deformados, processo que envolve
difusdo. A forca motriz para a recristalizacdo é a energia armazenada em forma de
deslocacGes, na qual depende da taxa de deformacédo e da deformacéo aplicada durante
0s passes. Os mecanismos de recristalizacdo envolvem o0s processos de nucleacdo e

crescimento de graos (35).
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3.3.3 - Recristalizacdo dinamica

Quando em um material metalico a escalagem e o deslizamento cruzado ndo operarem
mais de maneira efetiva, devido a baixa mobilidade de deslocacdes, surge
simultaneamente com a deformacdo a quente um outro processo de restauracdo em
deformacgdes maiores, que € a recristalizacdo dindmica (DRX). Neste caso, tem-se a
formacdo de uma subestrutura de arranjos planares de deslocacdo que ndo é
completamente recuperada durante a deformacgdo. Assim, as células tém tamanhos
relativamente menores e suas paredes sdo mais emaranhadas quando comparadas com

metais que sofrem alto grau de recuperacao dinamica.

A recristalizacdo dindmica nos materiais metalicos pode iniciar-se pelo encurvamento
de contornos de grdos, pelo coalescimento de subgrdos ou pela nucleacdo em células
com alta desorientacdo dentro dos gréaos. Apés a formacao dos nucleos, estes crescem
devido a diferenca de densidade de deslocac@es entre o interior dos nucleos e as regides
adjacentes até que uma estrutura de grdos novos esteja formada. A recristalizacdo pode
ser entendida como um processo de restauracao que envolve a eliminacdo coletiva de
deslocac6es pela migracdo de contorno de alto angulo. Como exemplos de materiais que
apresentam esse fendmeno, pode-se citar o ferro austenitico (Fe-y), que tém baixa
energia de falha de empilhamento (31). Neste tipo de material, a subestrutura de
deslocac6es desenvolvida no estagio inicial da deformacdo recupera-se muito pouco, e
com o aumento da densidade de deslocagdes tem-se o inicio da recristalizagdo dindmica
(31) (36). A forma bésica da curva de escoamento desses materiais consiste em aumento
da tensdo até atingir um valor maximo de pico, decrescendo a seguir até atingir um

estado estacionario (37) (38).
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A deformacéo critica necessaria para iniciar a recristalizacdo dindmica € menor que a
deformacéo de pico, pois os primeiros nucleos apenas amaciam localmente enquanto
que o restante do material continua encruado. Tanto a temperatura como a taxa de
deformacdo interferem nas curvas de escoamento plastico. Aumentando a taxa de
deformacdo, tem-se um aumento na deformacdo correspondente ao pico de tensdes.
Quanto maior a quantidade de deformacéo antes do pico de tensdo maior sera a energia
armazenada, resultando em grdos menores recristalizados dinamicamente. A
temperatura interfere de maneira oposta a taxa de deformacdo. Em altas temperaturas
tem-se menores deformacGes de pico e a recristalizacao inicia com baixas deformacoes.

Assim, 0s grdos serdo maiores que os obtidos em temperatura menores.

Para que ocorra a recristalizagdo dindmica é necessario que a deformacéo aplicada (sa)
supere a deformacdo critica (ec) para o inicio da recristalizacdo dindmica, ou seja, €a >
ec . Em processos com alta taxa de deformacgdo o endurecimento é balanceado pela
rapida recristalizacdo. Ap6s um determinado tempo, a geracdo e a aniquilacdo de
deslocacdes encontram o equilibrio e o material pode ser deformado sem mais qualquer
aumento ou diminuigdo da tensdo, o que € referido como o estado estacionario de

tensdo. A ocorréncia da DRX causa um rapido amaciamento no metal (34).

O conhecimento da deformacéo critica para o inicio de DRX é um requisito para a
previsdo do mecanismo de amaciamento estatico que ocorre durante o periodo entre
passes de laminacdo. Deste modo, o rpido amaciamento e intenso refinamento de grao
causado por DRX pode modificar consideravelmente o encruamento, e, portanto, o

comportamento da carga no passe seguinte.
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3.3.4 - Recristalizacéo estéatica

A recristalizacdo estatica (SRX) € o mecanismo de amaciamento que ocorre comumente
durante o trabalho a quente dos metais. Este processo envolve a migracdo dos contornos
de alto angulo, o que aniquila deslocacdes e libera a energia armazenada deste modo.
Em laminac&o de tiras a quente, é freqliente ocorrer apos a deformacéo e entre passes. A
forca motriz € a energia armazenada previamente no material em forma de deslocacdes
e depende da taxa de deformacdo e da deformacdo aplicada durante o passe. A
recristalizacdo estatica é a nucleacdo e transformacdo de um novo gréo. Contornos de
grdo, particulas de segunda fase e bandas de deformacéo sdo locais preferenciais para a

nucleacdo.

Ocorre normalmente em materiais com baixa energia de falha de empilhamento. Este
processo envolve a migracdo de contorno de grao de alto (34). Apds o processo de
recristalizacdo, inicia-se o crescimento de grdo cuja forca motriz para reacdo é a

diminuicdo da energia armazenada pela eliminacdo de contornos de grao.

A recristalizacdo promove a completa restauracdo das propriedades. A microestrutura
fica livre de deformacdo e ha muito pouca deslocacdo. Novos gréos sdo formados e a
estrutura ndo tem qualquer semelhanca com a estrutura de graos deformados. O material
se torna muito mais macio apds a recristalizacdo. O tamanho de grdo produzido apds

completa recristalizacdo estatica é funcéo da deformacédo e do tamanho de gréo inicial.

3.3.5 - Recristalizacdo metadinamica
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A recristalizacdo metadinamica (MDRX) comeca durante a deformacédo, os ndcleos
aparecem simultaneamente ao processo de deformacéo, mas o crescimento dos gréos ira
ocorrer apos a deformacdo durante o tempo entre passes. Uma vez que a deformacao é
interrompida, o nucleo formado dinamicamente cresce estaticamente durante o tempo
entre passes. A cinética do processo depende da taxa de deformacdo, de forma que
quanto maior a taxa de deformacao, mais rapidamente a recristalizacdo metadinamica se
completa (34). Altas taxas de deformacdo produzem um aumento na densidade das
deslocacGes e, consequentemente alta for¢ca motriz, quando comparada as produzidas a

baixas taxas.

Como DRX, MDRX € conhecida por envolver cinética rapida, as vezes atribuida a

auséncia do periodo de incubacdo normalmente necessario para a nucleacao.

3.4 — Torcdo a Quente

O ensaio de torcdo a quente é muito utilizado como ferramenta de simulacdo de
processos de deformacdo a quente. Ele se presta muito bem para a obtencdo de
parametros das propriedades de escoamento e da fratura de metais sob condicdes de
trabalho a quente, ou seja, temperatura > 0,6 Tf. Como estes processos a quente séo
complexos, para possibilitar a sua simulagcdo sdo necessarias certas consideragdes e
reducdo do estudo as suas variaveis essenciais. Mesmo com esta ressalva, 0 ensaio de
torcdo a quente produz resultados qualitativos e comparativos com relacdo ao processo
simulado. Este processo permite reproduzir processos de pre-aquecimento, esquemas de
deformacdo e taxas de resfriamento proximos aos do processamento em escala

industrial. As amostras obtidas por ensaio de tor¢do a quente apresentam microestrutura
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semelhante a microestrutura obtida por laminacdo em escala industrial. Mesmo que
novas técnicas de simulacdo sejam desenvolvidas, o ensaio de tor¢cdo a quente tem
caracteristicas proprias que o tornam uma ferramenta Gtil na simulacdo de processos

industriais ainda por um longo tempo (39).

As varidveis principais para a realizacdo deste ensaio, em ordem de importancia na
cinética de amaciamento sdo: a temperatura, a deformacdo, a taxa de deformacéao e o
tamanho de grdo inicial (40). No teste de torcdo, mede-se o0 torque em uma amostra
cilindrica, onde uma extremidade é girada em relacdo a outra, em torno do eixo do
cilindro, com uma taxa predefinida. O célculo da tensdo equivalente é realizado em

funcdo do torque e ¢é dada pela equacao 3.3.

_ \3.r

Oeq = 53 (3+m+n) (3.3)

Onde:

Geq = tensdo equivalente,

" = torque,

R = raio do corpo de prova,

m = coeficiente de sensibilidade a mudanca na taxa de deformacédo angular

n = coeficiente de sensibilidade a mudanca na deformacdo angular ou o expoente de

encruamento.
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Os valores de m e n dependem do material, das condi¢des operacionais e do nivel e taxa
de deformacéo e sdo calculados de acordo com as equacgdes 3.4 e 3.5. Em temperaturas

de trabalho a quente m >> n (29).

_drt

m=— (3.4)
dat
n= E (3.5)

O célculo da taxa de deformacao é realizado em funcdo da deformacéao angular e é dado

pela equacao (3.6).

27 NrR

V3L

€= (3.6)
Onde:

¢ = taxa de deformacéo,

Nr = nimero de rotagdes por segundo,

R = raio do corpo de prova,

L = comprimento Gtil do corpo de prova.

O célculo da deformacédo equivalente também é realizado em funcdo da deformacdo

angular e é dado pela equacéo (3.7).

_ 21T NT R
geq = 3L

3.7)

Onde:
geq = deformacdo equivalente,

Nr = nimero de rotacoes,
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R = raio do corpo de prova,

L = comprimento util do corpo de prova.

A deformacdo equivalente é uma das variaveis de entrada para a realizacdo do teste de
torcdo, que juntamente com a taxa de deformacdo definira o tempo de aplicacdo da

carga durante o ensaio, ou seja, 0 tempo de torcdo. A relacdo é dada pela equagéo 3.8.

t, = - (38)

Onde:

t; = tempo de torcao,

geq = deformacdo equivalente,

¢ = taxa de deformacéo.

A deformacao total obtida na tor¢do de uma barra sélida em ensaios até a ruptura é
obtida pela equacao 3.9. Esta relacdo é mostrada na figura 3.13.

g, = RL—Q (3.9)
Onde:

& = deformacéo total

R = raio do corpo de prova,

L = comprimento Gtil do corpo de prova.

0 = deformacao angular (radianos)
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Figura 3.13 - Torcdo em uma barra sélida (29).

Na torcdo, a deformacdo € nula na regido onde R é igual a zero e maxima para R igual
ao raio do corpo de prova. Assim as analises microestruturais devem ser realizadas o

mais proximo possivel da regido de raio maximo.

Como a influéncia da temperatura nas cinéticas de amaciamento é muito maior que a
deformacéo e a taxa de deformacdo, a diferenca na taxa de deformacéo entre o ensaio de

torcéo e a deformacédo em escala industrial ndo compromete os resultados (40).
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4- Metodologia

4.1- Material

O material utilizado neste estudo é o aco inoxidavel duplex UNS S32304 fornecido pela
APERAM SOUTH AMERICA. Sua composi¢do quimica tipica é dada pela tabela 4.1,

sendo todos 0s numeros em percentuais do peso.

Tabela 4.1 — Composi¢ao quimica do aco estudado (% em peso).

Aco Cr Ni Mo N Mn Si C
UNS S32304 22,5 3,5 043 011 135 039 0,02

O cromo equivalente Creqy € niquel equivalente Nieq foram calculados utilizando as
seguintes equacdes 4.1 e 4.2.
CT(eq) = %Cr + %Mo + 1.5(%Si) + 0.5(%Nb) (4.1)

Niteq) = %Ni + 30(%C) + (30%N) + 0.5(%Mn) (4.2)

Foram encontrados valores de Creg 23,5 e Nigq 8. Esta informagéo serve para
identificar a posicdo deste aco no diagrama de Schaeffler ilustrado pela figura 4.1 e
neste caso, indica que a microestrutura contém aproximadamente 50% de ferrita e 50%

de austenita na temperatura ambiente.
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Figura 4.1 - Diagrama de Schaeffler ilustrando a posicdo das familias de acos
inoxidaveis em funcdo do Cr e Ni equivalentes (17).

4.2 — Método

4.2.1 — Tratamento Térmico

Este ensaio foi realizado com o objetivo de identificar o percentual e a distribuigdo de
cada fase presente no aco em funcdo da temperatura de teste Tt. Foi feito tratamento
térmico seguido de resfriamento rapido para manter a microestrutura presente. Os

ensaios foram realizados no Centro de Pesquisa da APERAM SOUTH AMERICA

4.2.1.1- Pré-Teste

Para definir o tempo de encharque “te” a ser utilizado nos testes, foi realizado um pré-

teste com diferentes tempos. O ensaio consistiu em aquecer a amostra em um forno
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resistivo da marca Combustol até a temperatura de encharque Te 1250°C a uma taxa de
180°C/minuto, encharque por diferentes tempos “te” variando de 5 a 30 minutos
seguido de resfriamento rapido em agua gelada até a temperatura ambiente Ta (25°C).
Em seguida foi feita a analise da microestrutura das amostras a fim de verificar qual o
menor tempo de encharque necessario para ocorrer a dissolugcdo da austenita e se chegar
a condicdo de equilibrio. Foram utilizados corpos de prova de 100mm de comprimento,
21mm de espessura e 100mm de largura. A figura 4.2 apresenta um desenho

esquematico deste ensaio.

Temperatura (°C)
)
L
L]

tempo (s)

Figura 4.2 - Desenho esquematico do ensaio de tratamento térmico (pré-teste).

4.2.1.2 - Tratamento Térmico

O ensaio consistiu em aquecer a amostra em um forno de inducdo até a temperatura de
encharque Te 1250°C a uma taxa de 180°C/minuto, encharque por um tempo “te” de 5
minutos (definido pelo pré-teste), resfriamento até a temperatura de ensaio Tt a uma
taxa de 180°C/minuto, seguido de resfriamento rapido em agua gelada até temperatura
ambiente Ta (25°C). Ndo foi utilizado tempo de encharque ap6s a temperatura da
amostra alcancar a temperatura de teste devido ao fato desta condi¢cdo ndo ser a que

normalmente ocorre num processo industrial.
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O ensaio foi realizado para as temperaturas de ensaio Tt variando entre 900°C e 1250°C
com intervalo de 50°C. Foram testadas uma quantidade maior de temperaturas que o
previsto para o ensaio de tor¢do com o objetivo de mapear a variacdo do percentual de
austenita e o término de sua formacdo. A figura 4.3apresenta um desenho esquematico

deste teste e a figura 4.4 ilustra um dos ensaios.

1250 | ...

Temperatura (°C)
=

25

v

tempo (s)

Figura 4.3 - Desenho esquematico do ensaio de tratamento térmico final.

Figura 4.4 - Foto do ensaio de tratamento térmico.
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Os monitoramentos da temperatura e das taxas de aquecimento e resfriamento foram
efetuados por termopar em contato com a parte util do corpo de prova, com leituras

realizadas por interface analogica e digital, ligada a um microcomputador.

Foram utilizados corpos de prova de 25mm de comprimento, 21mm de espessura e
25mm de largura. A microestrutura inicial e sua distribuicdo antes da realizagdo dos

testes também foi verificada.

4.2.2 — Torgao a Quente

Foram realizados ensaios de torcdo a quente isotérmicos e a rotina experimental
apresentada a seguir foi a utilizada em todos os ensaios. Os corpos de prova foram
aquecidos a uma taxa de 180°C/minuto até atingir a temperatura de encharque (Te),
permaneceram nesta temperatura por um tempo de encharque de 5 minutos (definido
pelo pré-teste), posteriormente foi resfriado a uma taxa de 180°C/minuto até a
temperatura de teste Tt e em seguida deformado até a ruptura. Apds a ruptura, 0 corpo
de prova foi resfriado rapidamente com agua a temperatura ambiente para manter a

microestrutura. A figura 4.5 apresenta um desenho esquematico deste teste.

—
b2
Lh
=

Temperatura (°C)

=

tempo (s)

Figura 4.5 - Desenho esquematico do ensaio de tor¢do a quente.
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Optou-se por fazer os ensaios em resfriamento a partir de 1250°C por dois motivos
sendo o primeiro, avaliar o potencial de formacao de austenita durante a deformacéo e o
segundo, reproduzir a condi¢do que ocorre em processos industriais. As condicOes de
temperatura e taxas de deformacéo para os testes de tor¢do foram conforme descrito na
tabela 4.2.

Tabela 4.2 — CondicGes de Temperaturas e taxas de deformacéo testadas

Temperatura Taxa de deformacao (s™)
(°C) 0,1 1 5
1000 X X X
1100 X X X
1200 X X X

Os ensaios de torgdo foram realizados no Centro de Pesquisa da APERAM SOUTH
AMERICA, em maquina de tor¢do Servo Motor Moog com capacidade de rotagdo de
3000rpm. Este equipamento tem controle e aquisicdo de dados por controlador. O
aquecimento e resfriamento foi realizado por inducdo utilizando uma méaquina modelo
LSS — 7.5 da Inductotherm Brasil, possuindo esta, um controle de temperatura digital.
Estes equipamentos permitem ensaios com diferentes taxas de deformacéo, e

aquecimento e resfriamento a uma grande gama de temperaturas.

O monitoramento da temperatura e da taxa de resfriamento foi efetuado por termopar
em contato com a parte Util do corpo de prova, com leituras realizadas por interface

analdgica e digital, ligada a um microcomputador.
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Durante o ensaio de tor¢do, o corpo de prova ficou protegido da oxidagéo pela injecdo
de argonio dentro do tubo de quartzo que envolve o0 mesmo. A figura 4.6 ilustra um dos

ensaios.

Figura 4.6 - Foto do ensaio de torcéo

Os corpos de prova para 0 ensaio de tor¢cdo a quente foram preparados a partir de
amostra de Chapa Grossa recozida, sendo esta obtida na linha de acabamento da
laminacdo de tiras a quente da Aperam South América. Os corpos de prova de torcao
foram confeccionados com o eixo de torcdo paralelo a direcdo longitudinal de
laminacdo. A dimensdo dos corpos de prova utilizados no ensaio de torcdo a quente é

mostrada na Figura 4.7.

1,5%45° 2L b, 1,5x45°

@17
¢ (8
@8

Figura 4.7 - Dimens0es do corpo de prova para ensaio de torcao.
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4.3 — Preparacéo das Amostras para Microscopia Otica

As avaliacGes microestruturais foram realizadas em todas as etapas do processo com o
objetivo de determinar as microestruturas de partida (inicial), apds tratamento térmico e

apos torgao.

O procedimento de preparacdo das amostras para a analise metalografica foi realizado
por meio das seguintes etapas: corte, embutimento, lixamento, polimento e ataque

quimico.

4.3.1 — Tratamento Térmico

Amostras foram preparadas a partir da parte util do corpo de prova de tratamento
térmico que mede 25mm de comprimento, 21mm de espessura € 25mm de largura. Uma
secdo de largura de aproximadamente 12,5mm foi cortada com auxilio de um disco
abrasivo refrigerado. Em seguida, realizou-se a etapa de lixamento com lixas de grana
de 120, 220, 320, 500 e 600um na lixadeira, da marca Struers Abramin-A, por
aproximadamente 150 segundos para cada lixa. Apos o lixamento, a amostra foi polida
com agente polidor de diamante (DP-Spray P) com panos de 9um, 3pum e lpm na
politriz, da marca Struers Abramin-B, durante aproximadamente 420 segundos para
cada pano. Em seguida, a amostra foi ataca com reativo Behara (80mL de agua
destilada, 40mL de acido cloridrico, 4.8g de bifluoreto de aménio e 1g de bissulfito de
potassio), com o tempo de imersdo de 8 segundos. Para finalizar a amostra foi lavada
com agua, alcool e secada ao ar quente. Foi preparada também uma amostra da

condig&o inicial da microestrutura antes do teste.
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O lixamento da amostra foi realizado de modo a se obter uma area para analise paralela
a direcdo de laminacdo conforme ilustra a figura 4.8.

/Direu;ﬁc- de Laminacio

Analise
<] Microestrutural

21mm

Figura 4.8 - Esquema da regido de analise da microestrutura nos corpos de prova
submetidos aos ensaios de tor¢do a quente.

4.3.2 — Torgao a Quente

Amostras foram preparadas a partir da parte Gtil do corpo de prova de tor¢do que mede
6mm de diametro por 50mm de comprimento. Uma secdo de comprimento L de
aproximadamente 10mm foi cortada com auxilio de um disco abrasivo refrigerado.
Para o embutimento a quente, utilizou-se baquelite. Em seguida, realizou-se a etapa de
lixamento com lixas de grana de 600um na lixadeira, da marca Struers Abramin-A, por
aproximadamente 50 segundos para cada lixa. Apds o lixamento, a amostra foi polida
com agente polidor de diamante (DP-Spray P) com panos de 9um, 3pum e lpm na
politriz, da marca Struers Abramin-B, durante aproximadamente 420 segundos para
cada pano. Em seguida, a amostra foi atacada com reativo Behara (80mL de agua
destilada, 40mL de acido cloridrico, 4.8g de bifluoreto de aménio e 1g de bissulfito de
potassio), com o tempo de imersdo de 8 segundos. Para finalizar a amostra foi lavada

com agua, alcool e secada ao ar quente.
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O lixamento da amostra foi realizado de modo a se obter uma area para analise paralela
ao plano Z6, sendo Z o eixo de tor¢do conforme ilustra a figura 4.9. Este procedimento
tem por objetivo realizar a analise da microestrutura a uma distancia aproximada de
95% do raio de tor¢do, ou seja, R=2,85mm, o qual corresponde a uma secao transversal

disponivel para andlise equivalente a 1,87mm.

Cisalhamento

Y
v

Figura 4.9 - Esquema da regido de analise da microestrutura nos corpos de prova
submetidos aos ensaios de tor¢do a quente.

4.4 - Técnicas para caracterizacdo da Microestrutura e percentual da fase Austenita

Para a caracterizacdo da microestrutura e o percentual da fase austenita nas amostras, foi
utilizada a técnica de microscopia Otica. Para todas as analises metalograficas foi
utilizado um microscépio 6tico, marca LEICA, equipado com uma camera digital com
resolucéo de 640 X 480 pixels e um softwere analisador de imagem. Ambos localizados
no centro de pesquisas da empresa APERAM SOUTH AMERICA. As imagens foram
geradas com um aumento de 200X. Para a quantificacdo do percentual de fase austenita
presente, foram considerados 20 campos localizados entre a borda e o centro das
amostras provenientes de tratamento térmico. Para as amostras provenientes de tor¢ao a
quente foi utilizado 1 ou 2 campos em funcao da area disponivel ser muito pequena e as

vezes muito fragmentada.
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5- Resultados

5.1 - Condicao inicial da microestrutura

A figura 5.1 apresenta a microestrutura da amostra na condicdo como fornecida.
Apresenta 48% de austenita, estando estas em sua maioria na forma de lamelas
contiguas e alinhadas a direcdo de laminacdo. Apresenta também particulas menores de

austenita sem uma orientacdo preferencial.

A B i A
\'d- ) nr......u' Ly A% =

R R TR

Figura 5.1 - Microestrutura na condigdo como fornecido. Austenita 48% +30%.

5.2 - Comportamento microestrutural ap6s tratamento térmico

5.2.1- Pré-teste

As figuras 5.2, 5.3 e 5.4 ilustram as microestruturas das amostras resfriadas

bruscamente em agua apds tratamento térmico a 1250°C por diferentes tempos de
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encharque te. As micrografias apresentam lamelas de austenita numa matriz ferritica.
Percebe-se a manutencdo das lamelas de austenita alinhadas a direcdo de laminacéo,
como na amostra inicial. Entretanto, ndo houve variacdo significativa no percentual de
austenita em funcdo do tempo. No entanto, para te igual a 30 minutos é possivel
perceber um crescimento de grdo tanto da fase austenita quanto da fase ferrita. Graos
grosseiros na microestrutura de tor¢cdo geram instabilidades que inviabilizam os ensaios.
Definiu-se entdo pela utilizacdo de tempo de encharque igual a 5 minutos para 0s

proximos testes.

Figura 5.2 - Microestrutura ap6s TT a 1250°C por 5 minutos. Austenita 26,6% =+ 10%.
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Figura 5.4 - Microestrutura ap6s TT a 1250°C por 30 minutos. Austenita 23,2% =+ 3%.
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5.2.2- Tratamento Térmico

5.2.2.1- Microestruturas ap6s TratamentoTérmico

As figuras 5.5 a 5.12 ilustram as microestruturas das amostras ap6s tratamento térmico a
1250°C por um tempo de encharque de 300 segundos (5minutos) e temperatura de teste
variando entre 900 e 1250°C. As micrografias apresentam lamelas contiguas de
austenita numa matriz ferritica. Houve variacao significativa no percentual de austenita

em funcéo da temperatura de teste.

Figura 5.5 - Microestrutura apés TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt 900°C.
Austenita 28% + 2,5%.
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Figura 5.6 - Microestrutura apos TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt 950°C.
Austenita 30% * 2,9%.

Figura 5.7 - Microestrutura apos TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt 1000°C.
Austenita 29% =+ 2,4%.
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Figura 5.8 - Microestrutura apés TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt 1050°C.
Austenita 25% * 2,6%.

Figura 5.9 - Microestrutura apés TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt 1100°C.
Austenita 23% = 3,2%.
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Figura 5.10 - Microestrutura apés TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt 1150°C.
Austenita 23% * 2%.

Figura 5.11 - Microestrutura apos TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt 1200°C.
Austenita 20% + 2,6%.
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Figura 5.12 - Microestrutura apés TT a 1250°C por um te de 300 segundos e Tt
1250°C. Austenita 18% * 2,6%.

5.2.2.2- Percentual de Austenita ap6s TratamentoTérmico

O grafico na figura 5.13 ilustra a evolucdo microestrutural do ago duplex UNS S32304
em funcdo do tratamento térmico imposto e da temperatura de teste. Nota-se uma
diminuigdo significativa na proporcdo de austenita conforme a temperatura de teste

aumenta a partir de 1150°C.
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Figura 5.13 - % de Austenita para Tt variando de 900 a 1250°C sem tempo de espera.

5.3 - Comportamento mecanico e microestrutural apds Tor¢do a quente

5.3.1- Curvas de escoamento plastico

A seguir, serdo apresentados nas figuras 5.14 a 5.16 os resultados de ensaios mecanicos
de torcdo realizados em amostras que foram inicialmente tratadas termicamente a
1250°C por 300 segundos e deformadas nas temperaturas de testes Tt de 1000, 1100 e
1200°C e taxas de deformacdo & de 0.1, 1 e 5s™. Os resultados estdo na forma de curvas
de tensdo versus deformacdo e foram obtidos a temperaturas constantes em ensaios com

deformacéo continua até a fratura das amostras.

De uma forma geral, nota-se nestas curvas que a tensdo ja atinge um maximo logo no
inicio da deformacdo imposta decrescendo em seguida e podendo ou ndo alcancar o

estado estacionario. Este comportamento € tipico de materiais metalicos, onde as curvas
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Figura 5.14 — Curvas de escoamento plastico na Tt a 1000°C, 1100°C e 1200°C a uma
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Figura 5.15 — Curvas de escoamento plastico na Tt a 1000°C, 1100°C e 1200°C a uma
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Figura 5.16 — Curvas de escoamento plastico na Tt a 1000°C, 1100°C e 1200°C a uma
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apresentam uma regido de amaciamento apds um pico de tensdo. Para as temperatura de
1000°C e 1100°C a queda na tensdo com a deformacéo é maior que para a temperatura

de 1200°C.

Observa-se nestas curvas de escoamento que as mesmas assumem duas formas distintas.
Uma das formas torna-se visivel quando o aco é deformado em altas temperaturas e as
curvas de escoamento plastico assumem formas similares as de materiais que amaciam
extensamente por recuperacdo dindmica ou por recristalizacdo dindmica Para a
temperatura de 1200°C, observa-se que as curvas apresentam também um estado
estacionario. Por outro lado, quando deformado em baixas temperaturas, tem-se um
encruamento rapido até a tensdo de pico, seguido de uma regido extensa de

amaciamento sem apresentar um estado estacionario.

Para facilitar a interpretacdo dos resultados obtidos, os valores das tensdes de pico e
deformacdes na fratura dos graficos das figuras 5.14 a 5.16 sdo apresentados nos
gréficos das figuras 5.17, 5.18 e 5.19 em funcdo das temperaturas de teste e taxas de
deformacdo. De uma forma geral, a tensdo de pico, ou a resisténcia mecanica maxima a
guente, aumenta quando a temperatura de teste decresce (figura 5.17), enquanto que a
deformacdo equivalente na fratura, ou a ductilidade a quente, diminui (figura 5.18).
Pode-se ver na figura 5.19 que, para as temperaturas de teste 1000°C e 1100°C, a
ductilidade é pouco sensivel & taxa de deformagdo imposta. No entanto para a
temperatura de teste de 1200°C a taxa de deformacdo apresenta maior influéncia na

ductilidade. Nesta condicao, para a taxa de deformacdo de 0.1s?, a ductilidade a quente
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foi inferior & apresentada pela taxa de 1s™ tornando esta condicéo diferente da tendéncia

apresentada pelas temperaturas de 1000°C e 1100°C.

180 = 0,1s-1
160 == 1s-1
140 | —— 551

Tensdo de Pico (MPa)
H
o
o

0 1 1 1 1 1
950 1000 1050 1100 1150 1200 1250

Temperatura (°C)

Figura 5.17 — Curvas da variacdo da tensdo de pico deformada nas Tt a 1000°C, 1100°C e
1200°C e ¢de 0,15, 1s" e 5s™.
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Figura 5.18 — Curvas da variacdo da ductilidade a quente deformada com ¢ de 0,15,
1s™'e 5s™ em funcéo da Tt 1000°C, 1100°C e 1200°C.
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Figura 5.19 — Curvas da variagao da ductilidade a deformada na Tt a 1000°C, 1100°C e
1200°C em funcéo da ¢ 0,1s™, 1s™e 5s™.

5.3.2 - Microestruturas apos tor¢éo a quente

Nas figuras 5.20 a 5.29 apresentam-se as microestruturas resfriadas bruscamente em
agua ap06s tratamento térmico a 1250°C por um tempo de encharque te de 300 segundos,
deformadas nas temperaturas de teste Tt de 1000, 1100 e 1200°C e taxas de deformagéo
de 0,1, 1 e 55, As amostras foram examinadas na secéo longitudinal do eixo de torcéo.
As micrografias apresentam a direcdo de laminacdo no sentido horizontal e a direcéo de
deformacéo da tor¢do no sentido vertical. Em todas as micrografias de tor¢éo, quando a
fase austenita apresenta-se em forma de lamelas contiguas, a mesma apresenta-se

alinhada a direcdo de deformacéo da torgéo.
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Observam-se, nas micrografias das figuras 5.20, 5.24 e 5.27 todas deformadas a
temperatura de 1000°C, grandes quantidades da fase austenita (~25 a 35%) sob a forma
de lamelas na matriz ferritica. Nas figuras 5.27, 5.28 e 5.29, todas deformadas a uma
taxa de 5s™, percebe-se uma grande quantidade de lamelas de austenitas alongadas e
também uma grande quantidade destas sendo nucleada nos contornos de grdo com a

ferrita.

Figura 5.20 - Microestrutura ap6s deformacéo na Tt 1000°C a uma ¢ de 0,1s™.



Figura 5.22 - Microestrutura ap6s deformacéo na Tt 1200°C a uma é de 0,1s™.
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Figura 5.24 - Microestrutura ap6s deformacéo na Tt 1100°C a uma ¢ de 1s™.
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Figura 5.26 - Microestrutura ap6s deformag&o na Tt 1000°C a uma & de 5s™.
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Figura 5.28 - Microestrutura ap6s deformacéo na Tt 1200°C a uma ¢ de 55,
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6 - Discussao

6.1 - Microestruturas iniciais

Microestruturas 100% ferriticas ndo foram observadas em nenhuma amostra. Isto se
deve a composi¢do quimica do aco e a temperatura de tratamento térmico limitada a
1250°C. Observa-se nas micrografias mostradas nas figuras 5.1 a 5.12 e no gréfico da
figura 5.13, que a fragdo volumétrica de austenita decresce continuamente com o
aumento da temperatura de teste no ensaio de tratamento térmico. No entanto, os
percentuais de austenita obtidos em funcdo do tratamento térmico imposto e das
temperaturas de teste mostrados na figura 5.13 apresentaram valores abaixo dos que
seriam esperados para a faixa de temperatura de teste entre 900 e 1250°C levando-se em

consideracdo, os valores calculados pelo software Termo-calc como mostra a figura 6.1.

100% ’¢¢¢¢¢¢¢¢¢
90% - ”,0
80% - ’.0’
70% - o®
60% .....lllll. o0*?
50% - !l....
40% o
30% -
20% -
10% -
0%

% em massa das fases

900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250 1300 1350 1400

Temperatura (°C)
¢ BPW(BCC_A2_FERRITA) EBPW(FCC_A1#1 AUSTENITA)

Figura 6.1 — Percentual das fases austenita e ferrita do aco duplex UNS S32304 na
composic¢do quimica estudada em funcgdo da temperatura. Calculado via Termo-calc.
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A transformacéo de fase no estado solido de ferrita em austenita é a principal mudanca
micro estrutural que ocorre durante o resfriamento do aco inoxidavel duplex UNS
S32304 abaixo da temperatura de solidificacdo. Esta transformacgdo ocorre por
nucleacdo e crescimento em altas temperaturas. A nucleacdo de particulas da nova fase,
no caso a austenita, envolve o movimento de atomos por difusdo no interior da fase
ferrita e 0 seu arranjo segundo a estrutura cristalina caracteristica da nova fase, a
austenita. A cinética de crescimento da fase austenita é controlada por difusdo na

interface das fases ferrita/austenita.

O processo de difusdo € diretamente proporcional a temperatura e ao tempo. No estado
solido, € bem mais dificil ocorrer do que no estado liquido, o que faz com que a
nucleacdo e o crescimento de novas fases ocorram mais lentamente. Além disso, a
eventual variacdo de volume durante a transformacdo de uma fase em outra, pode
provocar o aparecimento de tensdes internas que aumentam a energia local juntamente
com as energias de superficie exigindo raios criticos maiores para que a queda de
energia devido ao volume possa compensa-las, retardando assim a nucleacao.
Baseando-se nestes mecanismos, foi feito entdo, um teste extra de tratamento térmico
em resfriamento para avaliar a influéncia do tempo de encharque no percentual de
austenita. O teste consistiu em aquecer a amostra até a temperatura de 1250°C a uma
taxa de 3°C/s, encharque de 300 segundos, seguido de resfriamento até a temperatura de
teste de 1050°C, um tempo de encharque 300 segundos nesta temperatura seguido de
resfriamento rapido. O resultado é ilustrado na micrografia apresentada na figura 6.2.

Observa-se portanto, um aumento no percentual de austenita alcangando 42% para a
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condicdo de teste com encharque de 300 segundos contra 25% de austenita para a

condicdo de teste sem encharque ilustrada pela figura 5.8.

Figura 6.2 - Microestrutura na Tt 1050°C por um te de 300 segundos. Austenita 42% +
3%.

Observa-se também uma pequena diferenca na morfologia da fase austenita entre estes
dois testes: a amostra da condi¢do de teste com encharque de 300 segundos, figura 6.2,
apresenta alguns grdos de austenita menores e sem uma orientacdo preferencial. J& na
amostra da condicdo de teste sem encharque isso quase ndo ocorre. Com isso, acredita-
se que, sem tempo de encharque, a maioria dos graos de austenita sdo os que ndo foram
totalmente dissolvidos a 1250°C e que cresceram ao se resfriar até a temperatura de
1050°C. Quando houve tempo de encharque a 1050°C, houve tempo suficiente para a
nucleacdo e o crescimento de novos grdos. Este teste extra permitiu comprovar a

influéncia do tempo de encharque na cinética de formag&o da fase austenita.
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Observa-se também nas figuras 5.1 a 5.12 que a maioria dos grdos de austenita é
grande, ou seja, ha pouca ocorréncia de grdos pequenos, indicando que para o
tratamento térmico imposto, o crescimento de gréo da fase austenita ocorre em maior
intensidade do que a sua nucleacdo. Acredita-se que o fato de terem sido utilizadas

amostras a partir de chapas ja recozidas também tenha contribuido para isto.

6.2 - Curvas de escoamento plastico

As curvas de escoamento plastico do ago inox duplex UNS S32304 obtidas neste
estudo sdo muito diferentes das curvas dos acos inoxidaveis austeniticos e ferriticos. Em
elevadas temperaturas, as curvas exibem um patamar similar ao apresentado pelo acgo
inox ferritico em consequéncia dos mecanismos de amaciamento. Em baixas
temperaturas, atuam tanto 0os mecanismos de endurecimento como 0s de amaciamento,

porém sem atingir um estado estacionario como em elevadas temperaturas.

As curvas de escoamento plastico obtidas com a realizacdo deste estudo mostradas pelas
figuras 5.14 a 5.16 apresentaram as mesmas tendéncias das curvas apresentadas na
literatura por Evangelista et al (20) e lza-Mendia et al (25) tanto para a tensé@o de pico
quanto para a deformacdo total na fratura. O aumento da temperatura implica na
reducdo da tensdo de pico e no aumento da deformacéo total na fratura. O aumento da
taxa de deformacdo implica no aumento da tensdo de pico e na diminuicdo da
deformacéo total na fratura. No entanto, os resultados apresentam valores inferiores aos
da literatura para 0 mesmo aco, tanto para a tens@o de pico quanto para a deformacéo

total na fratura.
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A ductilidade do aco inox duplex depende ndo somente da ductilidade das fases
constituintes ferrita e austenita, mas também do percentual e da distribuicdo destas fases
bem como o tipo de interface entre elas e das condi¢do de deformacédo (20) (25). Foi
evidenciado por Pinol-Juez et al (41) que as interfaces entre as fases ferrita e a austenita
sdo as partes mais fracas do aco inox duplex devido ao fato de serem os sitios de

formacéo das trincas.

A trinca na interface entre as fases austenita e ferrita € uma falha significativa que
ocorre na microestrutura dos agos inoxidaveis duplex em elevadas deformacdes. Ela
aparece rapidamente para as condicdes de deformacdo onde sdo aplicadas elevadas
taxas de deformacdo e também em baixas temperaturas. Uma inspecdo microscopica
neste aco mostra que as trincas sempre se iniciam na interface entre as fases austenita e
ferrita como um resultado da elevada concentracdo de tensdao e confirma isto como a
primeira causa para a baixa ductilidade do aco inox duplex (1) (20) (25) (42) (42) (43)
(44). O fenbmeno responsavel pela iniciacdo da trinca é o crescimento e o
coalescimento de vazios resultantes do alivio das tensGes internas provocadas por
deformacdes diferenciadas entre as fases austenita e ferrita (45). Estas trincas aparecem

bem antes da fratura final do corpo de prova.

Embora as trincas iniciem sempre na interface entre os gréos de ferrita e austenita, ela se
propaga com o grdo de ferrita. Isto se deve ao fato de a ferrita se deformar mais que a

austenita e com isso a trinca acompanha movimento do grao de ferrita.
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A figura 6.3 ilustra uma ampliacéo da trinca indicada na figura 5.21 por uma seta. Para

confirmar se era realmente uma trinca, foi feito um polimento para remover o ataque. O

resultado confirmou a presenca da trinca conforme ilustrado na figura 6.4.

Figura 6.3 — Microtrinca na Tt 1100°C a uma & de 0,1s™.

Am27M - B.1s-1 - 1188C

e
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Figura 6.4 — Microtrinca na Tt 1100°C a uma ¢ de 0,1s™. Sem ataque.
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A figura 6.5 ilustra a grande quantidade de trincas presentes ap0s a torcdo tanto na

superficie quanto no interior do corpo de prova e a seta indica a trinca ilustrada na

figura 6.3.

Interior
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" : o Superficie
d f FE

Figura 6.5 — Microtrinca Tt 1100°C a uma £ de 0,1s™. Sem ataque.

Nas figuras 6.6 e 6.7 fica clara a influéncia da temperatura na formacao das trincas

internas durante a deformacéo para uma mesma taxa de deformacdo 1s™. Ha uma maior

AmZ7M -.B.1s-1 - 1188C = s W
L .

incidéncia de trincas na regido proxima a superficie devido ser a regido que sofre maior

deformacdo, no entanto ha trincas no centro também. A diminuicdo na temperatura de

deformacdo aumenta significativamente a quantidade de trincas e favorece o

coalescimento das mesmas gerando trincas de varios tamanhos.
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Figura 6.6 — Microtrinca na Tt 1000°C a uma ¢ de 1s™*. Secdo transversal sem ataque.

Figura 6.7 — Microtrinca na Tt 1100°C a uma ¢ de 1s™. Sec#o transversal sem ataque.
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Dois possiveis mecanismos de deformacdo parecem ser responsaveis pela formacdo da
trinca: deslizamento no contorno de grdo na interface entre a ferrita e a austenita e
cisalhamento preferencial na ferrita. No entanto, quando uma deformacéo preferencial
por cisalhamento ocorre na ferrita, o deslizamento também sera imposto como forma de

compensar a restricdo do material (42).

O termo deslizamento no contorno de grdo (GBS) refere-se ao mecanismo de
deformacdo plastica pelo qual dois grdos podem ser transladados em relacdo a um outro
grdo pelo movimento de cisalhamento paralelo ao plano da interface. Quando a
interface no contorno de grdo ferrita/austenita € incoerente antes da aplicacdo da
deformacdo, o deslizamento ocorre com maior facilidade e ajuda a acomodar a

deformacéo dividida entre as duas fases e a reduzir a trinca na interface (42).

O modo de deformacdo em si € capaz de influenciar o comportamento do material do
ponto de vista do formato da curva de fluxo bem como a formacdo das trincas. Iza-
Mendia et al (25) mostraram em seus estudos a diferenca nas curvas de escoamento
plastico para um mesmo aco quando deformado em torcdo e em compressao. A torcao
tem demonstrado ser um modo de deformacdo severo para 0 aco inox duplex, e neste
sentido, o atual resultado pode prover uma luz para a ductilidade a quente deste

material .

A elevada ductilidade dos acos inoxidaveis ferriticos esta relacionada ao elevado nivel
de DRV, a qual permite que a deformacgdo intragranular acomode deslizamentos

diferenciais nos contornos de gréo nas regides de juncOes triplas reduzindo assim as
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concentracdes de tensdes e a iniciacdo de trincas nestes pontos. Em acgos austeniticos
com uma pequena presenca no processo de DRV, as trincas sao inibidas pela nucleagédo
da DRX e a subsequente migracdo dos contornos de grdo remove a concentracao de

tensdo proxima a regido de deslizamento no contorno de grao (20).

De acordo com os resultados obtidos por Evangelista et al (20) e por Iza-Mendia et al
(25) para um aco similar e em condi¢bes de teste de tor¢do similares, a ferrita
apresentou DRV em toda a faixa de temperatura entre 1000°C a 1200°C e taxas de
deformacdo entre 0,1s-* e 5s-'. Para a austenita, era esperado que ocorresse DRX, no

entanto a auséncia desta, foi atribuida a fratura prematura do corpo de prova (20) (25).

Neste estudo, as curvas apresentam caracteristicas de amaciamento sem a ocorréncia de
um patamar de encruamento, o que pode vir a caracterizar a deformacao apenas da fase
ferrita por ser mais macia e em elevada fracdo volumétrica. Uma possivel explicacdo
para que isso tenha ocorrido € o fato de ndo ter sido utilizado tempo de encharque ap6s
chegar na temperatura de teste antes da tor¢cdo. Nesta condicdo, ndo ha tempo para que a
microestrutura atinja a condicdo de equilibrio das fases. Esta opcao foi tomada visando
evitar o crescimento excessivo dos grdos ferriticos que tornam a torcdo instavel e ndo
representativa. Uma forma de validar esta possibilidade é através da lei das misturas
dada pela equacédo 3.2, onde séo levadas em consideracdo, a contribuicdo de cada fase
nas propriedades finais do ago duplex. O gréfico da figura 6.8 ilustra os resultados
obtidos neste estudo e o resultado calculado pela lei da mistura. Percebe-se uma boa

relagdo entre o resultado obtido neste estudo e o calculado pela lei da mistura. Com o
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aumento da temperatura, aumenta-se a proximidade entre as duas curvas, assim como

relatado por IZA-MENDIA et al (25).
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Taxa de deformacéo (s1)

Figura 6.8 — Comparacéo da tensao de pico para 0 aco duplex UNS S32304 deste estudo
(R) e o resultado levando se em conta a lei das misturas (M).

Como resultado, o parametro chave que afeta 0 comportamento da falha é a diferenca
no comportamento mecénico entre as fases austenita e ferrita. Tem sido sugerido na
literatura que a baixa ductilidade a quente dos acos inoxidaveis duplex pode ser
explicada em parte pela particdo da deformacéo entre a ferrita, mais macia e a austenita
mais dura (2) (22) (25) (41) (42). Martin et al (45) mostraram em seus estudos a 1050°C
que nos agos inoxidaveis duplex a ferrita pode chegar a deformar 60% a mais que a
austenita e que quando se adiciona Molibdénio, este percentual cai para 30%,
explicando assim a melhor ductilidade a quente do aco inox duplex 2205 em relagdo ao

2304.
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6.3 - Microestruturas apés torcédo a quente

As observacGes microestruturais apds tor¢do a quente mostram que tanto a ferrita
quanto a austenita desenvolvem uma microestrutura complexa e heterogénea. Esta
heterogeneidade parece ser ainda maior na fase austenita. Observa-se nas figuras 5.20 a
5.29 trés morfologias distintas da fase austenita: lamelas contiguas, particulas finas e
grosseiras no contorno de grdo e/ou dispersas na matriz ferritica. A morfologia das
particulas da fase austenita varia em funcdo da temperatura de teste, da taxa de

deformacéo aplicada e da deformacdo total até a fratura.

6.3.1 - Influéncia da temperatura

Nas temperaturas de teste a 1000°C e 1100°C, prevalece a morfologia de particulas de
austenita grosseiras. No entanto, apresentam também uma grande quantidade de
particulas finas sendo nucleadas e algumas lamelas contiguas remanescentes. Nas
temperaturas a 1200°C, prevalece a morfologia de lamelas contiguas. No entanto, a
medida que se aumenta a taxa de deformacéo, percebe-se um aumento de particulas
finas entre os graos ferriticos e uma reducdo na espessura das lamelas contiguas.
Observa-se também que as particulas de austenita ao serem deformadas, vao se

alinhando com a direcdo de deformacao na torcao.

O aumento na temperatura aumenta a fragdo volumétrica da fase ferrita mais ductil e
diminui a area de interface ferrita/austenita, reduzindo assim os sitios de formacao de

trincas e aumentando a ductilidade a quente.
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Observa-se na figura 5.20 que a austenita pouco deformada aparece como grdos mais
grosseiros e parece se comportar como inclusdes e o resto do material flui ao redor dela.

Este comportamento foi relatado também por Iza-Mendia et al (25).

6.3.1 - Influéncia da taxa de deformacéo

O aumento na taxa de deformacdo propicia uma maior quantidade de particulas finas da
fase austenita. Isto se deve a dois fatores: taxas de deformacdo maiores, favorecem a
nucleacdo da fase austenita. Em contrapartida, as taxas de deformacdo maiores levam a
uma fratura mais rapida do corpo de prova de torcdo porque ndo ha tempo suficiente
para que ocorra a DRV e consequentemente o alivio das tensdes internas que levam a
formacdo das trincas. Sendo assim, ndo ha muito tempo para o crescimento das
particulas de austenita nucleadas durante a deformacdo. Portanto, a presenca de
particulas de austenita de diferentes tamanhos, indica que durante a torcdo, ocorreu
tanto a nucleacdo de novos graos, favorecida por taxas de deformacdo elevadas e
temperaturas menores quanto o crescimento dos graos ja existentes antes da deformacéo

por torcao, favorecida por taxas menores e temperaturas elevadas.

A taxa de deformacdo também interfere na morfologia da fase austenita que se
apresenta em forma de lamelas contiguas. O aumento da taxa de deformacéo propicia o
afinamento na espessura e o alongamento no comprimento das lamelas contiguas de
austenita. Isto ocorre, porque, aumentando-se a taxa de deformagéo, aumenta-se e muito
a quantidade de deslocagdes na ferrita e diminui-se a DRV nesta fase, o que leva a um
aumento na dureza da fase ferrita. Assim, a ferrita passa a se deformar menos e permite

gue uma maior quantidade de grdos da austenita se deformem. Este comportamento



81

reflete as diferencas nas microestruturas de torcéo principalmente para as taxas de 1s-* e

5s-! nas temperaturas de 1000°C e 1100°C e consequentemente no formato das curvas.

6.3.2 - Influéncia da deformacao

A aceleracdo da transformacdo da ferrita em austenita pode estar relacionada com o
aumento da energia de deformacdo armazenada produzida pela deformacdo. Quando as
duas fases austenita e ferrita sdo deformadas juntas, a distribuicdo da deformacéo néo €
mais uniforme. Deformacdes concentradas ocorrem na fase ferrita mais macia e a DRV
é mais efetiva nesta fase. Uma estrutura de subgrdos se desenvolve entdo na ferrita no
inicio da deformacdo resultando na presenca de subgrdos dentro dos gréos ferriticos
deformados (44). Os contornos de subgrdo séo sitios favoraveis para a nucleacdo da
austenita por possuirem grande quantidade de energia armazenada. A nucleacdo da
austenita ocorre entdo como uma forma de reduzir esta energia e assim reduzir a energia
interna armazenada do sistema. Este processo de nucleacdo intragranular acelera a

dindmica de transformacdo de fase durante a deformacéo.

No entanto, em algumas condicdes do teste de torcdo, o percentual de austenita ficou
bem abaixo do obtido com o tratamento térmico. Este mesmo comportamento é relatado
na literatura por Napolido et al (46). Uma possivel explicacdo para este fato € o aumento
da temperatura da amostra causado pela deformacdo. O aumento da temperatura devido
ao aquecimento adiabatico pode levar a uma quantidade significativa de transformaces
de fase durante a deformacdo no dominio intercritico. Este aumento de temperatura

pode chegar a 30°C ao final da deformacéo, diminuindo o potencial de transformacao
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da fase ferrita em austenita. Este mecanismo esta de acordo com o relatado na literatura

por Oliveira et al (47).



83

7 - Conclusoes

A baixa ductilidade do acgo inox duplex UNS S32304 é devida a formacéo de trincas na
interface entre a ferrita e a austenita a qual se propaga através da matriz e leva o corpo

de prova a fratura em deformacdes baixas.

O mecanismo chave que afeta o comportamento da falha, ou seja, a formacao de
trincas, € a diferenca no comportamento mecanico e microestrutural entre as fases

austenita e ferrita.

As diferencas na ductilidade a quente do aco inox duplex em funcdo da taxa de
deformacdo e da temperatura estdo relacionados com as variacbes na fragdo
volumétrica, na distribuicdo, no tamanho, na forma e orientacdo da fase austenita em
relacdo a matriz ferritica e também com o0s mecanismos de amaciamento operantes

nestas fases.

O aumento na temperatura aumenta a fracdo volumétrica da fase ferrita mais ductil e
diminui a area de interface entre a ferrita e a austenita, reduzindo assim os sitios de

formacdo de trincas e aumentando a ductilidade a quente.

A diminuicdo da taxa de deformagéo favorece a DRV na ferrita, a qual reduz as tensdes
internas responsaveis pela nucleacdo das trincas e consequentemente aumenta a

ductilidade a quente.
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