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Resumo
Os acos inoxidaveis duplex combinam as propriedades mecénicas da ferrita com a
resisténcia a corrosdo da austenita. Quando submetido a tratamentos térmicos, pode haver
precipitacdo de fases secundéarias que prejudicam a resisténcia mecénica e a corrosdo. O
objetivo desse trabalho € avaliar a ocorréncia de fases secundarias em um acgo inoxidavel
duplex 2205 de grao ultrafino laminado a frio e submetido a temperaturas de recozimento de
600°C a 950°C por diferentes tempos (300-86400 s). Para identificacdo e quantificacdo das
fases, foram utilizados microscopia eletrbnica de varredura, difracdo de elétrons
retroespalhados e difracdo de raios-x. As propriedades mecéanicas foram avaliadas através
de ensaios de tracdo e teste de microdureza Vickers. A presenca de fase o e y foi
observada junto ao carboneto de cromo, M»3Cs. A fase o foi confirmada apenas depois do
tratamento a 800°C. De modo geral, 0 aumento do tempo de recozimento leva a uma maior
precipitacdo das fases secundarias. A medida que a precipitagdo ocorreu, houve aumento
da fracdo volumétrica de austenita e reducdo da fracdo de ferrita. Embora a resisténcia
mecanica tenha aumentado, no geral, as propriedades mecanicas, como ductilidade, sao
prejudicadas pela precipitacao.
Palavras-chave: Aco inoxidavel duplex; Fase sigma; Recozimento; Textura.

EFFECT OF AGEING TEMPERATURE AND TIME ON MICROSTRUCTURE AND
MECHANICAL PROPERTIES IN AN ULTRAFINE GRAINED 2205 DUPLEX STAINLESS
STEEL AFTER COLD ROLLING

Abstract

Duplex stainless steels combine the mechanical properties of ferrite with the corrosion
resistance of austenite. When this material is subjected to heat treatments, secondary
phases may precipitate, resulting in severe deterioration of corrosion and mechanical
properties. The goal of this work was to evaluate the occurrence of secondary phases in a
cold rolled 2205 duplex stainless steel with an ultrafine grain after aging at temperatures
ranging from 600°C to 950°C for different times (300-86400 s). Scanning electron
microscopy (SEM) coupled with electron backscattered diffraction (EBSD) and x-ray
diffraction (XRD) were used for phase identification and quantification. Mechanical properties
were evaluated using tensile and Vickers microhardness tests. The presence of ¢ and y
phases was observed together chromium carbide, M23Cs, and ¢ were confirmed only after
800°C ageing treatment. In a general way, an increase in the aging time led to a greater
precipitation of the secondary phases. As precipitation occurred, there was an increase in the
austenite and a decrease in the ferrite volume fractions. Although mechanical strength has
increased, the overall mechanical properties, such as ductility, were impoverished as the
precipitation proceeded.
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1 INTRODUCAO

Os acgos inoxidaveis duplex (AID) sdo agos bifasicos, formados por ferrita (o) e
austenita (y) dispostos em lamelas paralelas [1]. Suas propriedades resultam da
combinacao das caracteristicas de ambas as fases, a resisténcia mecéanica da ferrita
combinada com a resisténcia a corrosdo da austenita. Seu desempenho mecanico e
corrosivo permite que essa classe de acos seja aplicada nas induastrias
petroquimica, quimica, Oleo e gas, papel e celulose, naval e nuclear [2].

AID sdo processados por laminacdo a quente e tratamento de solubilizagéo,
seguido de laminacao a frio e recozimento de recristalizagdo para igualar a fracédo
volumétrica entre as fases [2]. A razdo entre as fases (a + y) pode variar entre 30% a
70% de ferrita, mas a razdo usual &€ préxima de 50% de a e 50% de y [1].

Quando exposto a temperaturas entre 600°C a 1000°C, fases deletérias, como
fases intermetalicas, carbonetos e nitretos, podem precipitar [3,4]. E dificil prevenir a
precipitacdo da fase o em certo nivel de Cromo no aco (20% em peso
aproximadamente) [5]. Essas fases apresentam alta cinética de precipitacéo,
resultando em severa deterioracdo da ductilidade, tenacidade, soldabilidade e
resisténcia a corroséo [6] desses ac¢os, que é causada pela deplecdo de Cr e Mo na
matriz e sua acumulacao nas fases secundarias [7]. Apenas uma fracdo volumétrica
(Vv) de 1% de fase sigma causa reducao significante de tenacidade, enquanto 10%
leva & completa fragilizacdo do aco [3,4,6].

Diversos autores [3,8] mostraram que a fase ¢ e os carbonetos precipitavam nas
interfaces a/y e nos graos de ferrita. A fase sigma resulta de uma reacéo eutetoide
(a—0o+y2) ou diretamente da ferrita (a—c) [9]. Embora varios estudos reportaram a
quantificacdo, cinética e mecanismo de formacédo da fase o, poucos trabalhos
trataram dessa transformacdo depois de trabalho a quente ou a frio, e nessa
direcdo, hd muito menos pesquisas que tratam de AID de gréo ultrafino (1-3 pm).
Outro ponto importante foi o foco das pesquisas passadas somente na fase o, ndo
considerando a formacédo de outras fases deletérias, como a fase y, carbonetos e
nitretos. O objetivo deste trabalho é identificar e quantificar as fases secundarias em
um AID de gréo ultrafino depois de trabalho a frio, submetido a recozimento
isotérmico a 600, 800, 900 e 950°C por 1800 s, além de alguns intervalos de tempo
especificos a 850°C, 300, 600, 1800 e 86400 s. A técnica usada para
caracterizacdo foi microscopia eletrénica de varredura (MEV). A quantificacdo de
fases secundarias, que nucleiam durante o aquecimento e crescem ao longo de
tempo de encharque, assim como a caracterizacdo dos precipitados, foi abordada.
Os resultados de fracdo volumétrica das fases deletérias, assim como
caracterizacdo microestrutural dos acos recozidos sao apresentados no presente
trabalho. Embora a condicdo usada aqui ndo seja aplicada em processos industriais,
durante procedimentos de manufatura ou soldagem, essa condicdo pode ser
indesejavelmente atingida. Assim, para obter conhecimento tecnoldgico e cientifico
reprodutivel, as condicBes aqui apresentadas séo pertinentes.

2 DESENVOLVIMENTO
2.1 MATERIAIS E METODOS
O trabalho utilizou uma chapa de aco duplex com 4.2mm de espessura, de

procedéncia industrial, que foi laminada a quente e submetida a tratamento de
solubilizacdo a 1050°C por 300s. Sua composicdo quimica é dada pela tabela 1:



Tabela 1. Composicao quimica do AID 2205

Elemento C Mn Si Cr Ni P S Mo Cu N

W1t% 0.013 1.81 0.38 22.45 531 0.02 0.0005 2.63 024 (15

Foi calculada a fracdo volumétrica de cada fase em funcéo da temperatura usando o
software Thermo-Calc, data base TCFE5. O atual trabalho apresenta a evolugéo
microestrutural de precipitados intermetalicos indicados pelos nameros 6: SIGMA, 7:
(M23Cs), representando o carboneto, e 9 (CHI), apresentada na Fig.1. Também foi
estudada a evolucao de 1. (BCC_AZ2), relacionada com a fase alfa, e 2: (FCC_A1#1)
relacionada a fase gama.
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Figura 1: Fracdo das fases em funcdo da temperatura calculada usando o software Thermo-Calc
para o aco duplex 2205.

As amostras foram resfriadas em laboratério a temperatura ambiente numa
velocidade de 6,25 m.mint. Depois de nove passes, houve uma reducéo de 60% em
sua espessura, atingindo 1,64 mm de espessura final. As amostras do AID foram em
seguida tratadas sob diferentes condi¢Oes, catalogadas na tabela 2. A temperatura
foi escolhida em funcéo do inicio e fim da faixa de precipitacdo da fase secundaria,
de 600°C a 950°C. O tempo de 1800 s foi escolhido para atingir a precipitagdo na
temperatura dada.

Tabela 2. Condi¢bes de recozimento aplicadas apés o resfriamento

Temperatura (°C) Tempo (s)
600, 700, 800 1800

300; 600; 1800;
850 86400

900, 950 1800




Para caracterizar e identificar a microestrutura foram utilizadas analises de
microscopia de varredura (MEV). As amostras para o MEV foram preparadas de
acordo com o procedimento metalografico padrédo, seguido por ataque com uma
solugéo de Behara.

A difracdo de raios X (DRX) também foi utilizada para identificacdo e
qualificacdo de fases. Os experimentos da difragdo foram feitos no Pan Analytical
Empyrean, difratrbmetro com um step size de 0,02° por 1 s e um intervalo angular 20
de 30°-120°. Obteve-se a quantificacdo da fase usando o software OriginPro. As
integrais das areas abaixo dos picos de difracdo foram usadas pra calcular a fracéo
volumétrica de cada fase. O método de comparacéo direta foi usado para calcular a
quantidade de cada fase. [10]

Os testes de tensao foram feitos a temperatura ambiente de acordo com o
padrdo ASTM 8, com taxa inicial de deformacdo de 10° s™'. As amostras
submetidas aos testes estavam nas condicdes como recebido, laminado a frio,
recozida a 600°C por 1800 s e a 850°C por 300 s, 1800s e 86400 s.

A microestrutura foi caracterizada por difracdo de elétrons retroespalhados
(EBSD). As amostras para EBSD foram preparadas pelo procedimento convencional
como para MEV no plano ND-RD do centro do lado de espessura, e polida
automaticamente em silica coloidal de 0.04 um por 5400 s usando uma maquina
automatica Buehler Minimet 1000®. Obteve-se os dados usando uma FEI Inspect™
S50 SEM por aceleracao da voltagem de 15 kV e usando uma distancia aproximada
de 20 mm. Foi usado um tamanho de passe de 0,2 um para varrer uma area de
aproximadamente 45 x 120 um com um intervalo de confianca de 0,1. As andlises de
microtextura e tamanho de grdo das fases no EBSD foram calculadas
quantivamente pelo software OIM-TSL™,

2.2 RESULTADOS

Nas amostras recozidas a 600°C, 700°C e 950°C por 1800 s, a presenca de
fases secundarias, que sao identificadas por suas diferencas morfol6gicas e
contraste na microestrutura [11], ndo foi observada. A fase o foi observada em todas
as outras condicOes. Essa fase frequentemente se forma nas interfaces aly, regioes
de alta energia, através de um processo de nucleacao heterogénea [3]. A nucleacao
também é acentuada em estruturas de pequeno tamanho de gréao [6], uma vez que
a fase o se forma mais facilmente em contornos de gréos e interfaces. Em geral, os
elementos estabilizadores de ferrita, como o Mo, favorecem a formacao da fase c. A
fase y foi observada apos recozimento a 800°C durante 1800 s e a 850°C para todos
os tempos usados (Fig. 2). Eles podem ser observados como pequenos pontos de
cor mais clara proximo ao contorno de grédo a/y.

A fase o cresce consumindo a ferrita e ao mesmo tempo é conduzida a um
processo de coalescimento com a eliminacdo de fronteiras entre graos vizinhos. Por
sua vez, a fase y caminha no sentido da esferoidizacdo visando a reducéo da
energia de superficie das particulas, como destacado na figura 2(c). A matriz na cor
cinza escuro é austenitica.



Figura 2: Microscopia de varredura nas condi¢des recozida a (a)700°C por 1800s, (b) 850°C por
1800s, (c) 850°C por 86400s e (d) 950°C por 1800s.

No mapa de fases da figura 3, a cor vermelha representa a austenita, o verde
representa a ferrita e o amarelo representa a fase sigma. Pode-se notar a reducéo
da fracdo de ferrita e aumento das fases sigma e austenita apés o envelhecimento,
como esperado.

O tamanho médio de gréao obtido através do EBSD OIM™ software foi de 2,6
pm.
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Figura 3: Mapa de fases das amostras a) Como recebida e b) recozida a 850°C por 86400s.

De acordo com os difratogramas, ndo h& precipitacdo de fases deletérias a
700°C no tempo empregado. A 850°C, pode-se identificar a presenca de o, y e
carboneto.
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Figura 4: Detalhes do difratograma do AID 2205 recozido a (a)700°C e (b) 850°C por 1800s.

Os resultados dos padrdes de difracdo de raios X permitiram a identificacao
de fases secundarias que ndo foram visualizadas nas micrografias de MEV. Além
das fases o e yx, o carboneto de cromo M23Ces também foi identificado. A
quantificacdo das fases para cada condicao de processamento adotada no presente
trabalho é apresentada graficamente na Figura 5, onde para melhor visualizacao,




apenas as fases secundarias sdo mostradas. Para as amostras envelhecidas a 850 °
C, a medida que o tempo de envelhecimento aumentou, a quantidade de fases ¢ e y
aumentou e a quantidade de fase a diminuiu. Nas amostras como recebidas,
laminadas a frio e envelhecidas a 600°C, 700°C e 950°C, as fases secundarias nao
foram observadas para o tempo de envelhecimento de 1800 s nos padrdes de

difracéo.
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Figura 7: Microdureza Vickers

2.3 DISCUSSAO

Embora se esperasse que as amostras recozidas a 600 ° C, 700 ° C e 950 °
C por 1800 s formassem precipitados [5,9], as fases secundarias ndo foram
identificadas em sua microestrutura no tempo de recozimento empregado. Levaria
um tempo de envelhecimento mais longo para ocorrer a precipitacdo. Além disso, a
950°C, a forga motriz para nucleacdo de o € reduzida porque Cr e Mo, elementos
que promovem a formacdo da fase o, sdo homogeneizados em solucao sélida na
austenita e ferrita [5].

Apods o envelhecimento a 850 ° C por 86400 s, a presenca da fase o é
dominante, concordando com outros autores, Llorca-Isern et al. [11] O tempo longo e
a temperatura de envelhecimento intensificaram a decomposicéao ferritica eutetéide
de acordo com a reagao a —» o + y2 [12]. A austenita neste caso é denotada como
v2, chamada austenita secundaria, porque possui composi¢cao quimica diferente da
austenita primaria (y1). A fase y ainda foi observada na amostra envelhecida a 850 °
C por 86400 s, o que contraria o esperado pelo thermoCalc. A nucleacgéo de y, assim
como de o, ocorreu preferencialmente nas interfaces a/a e a /y. A precipitacdo da
fase sigma é acentuada pela deformacao. Depois da reducéo de 60% por trabalho a
frio, a precipitacdo ocorre a 850°C mesmo em tempos muito curtos, como 300 s.
Isso mostra que a fase ¢ comeca a precipitar antes da recuperacdo da matriz [13].

A cinética de precipitacdo dessas fases, que é muito lenta na austenita [13],
€ aumentada na faixa de temperatura entre 800°C e 850°C [14]. O aumento da
fracdo volumétrica de austenita € explicado pela formacdo de austenita secundaria.
Para envelhecimento a 800°C e 850°C por 1800 s, formou-se 14% e 17% de fracéo
volumétrica da fase o, respectivamente, indicando uma reducdo consideravel no
desempenho mecanico do material.

ApoOs o recozimento, a fracdo volumétrica de ferrita diminui novamente, indicando
que o ¢ formado vem de uma precipitagéo direta da ferrita, a — o. Entretanto, como
a ferrita se transforma em fase sigma, a ferrita ao redor torna-se pobre em Cr e Mo,
0 que permite que esta fase seja atacada por reagentes metalograficos com intensa
formacdao de pite, figura 2(b).




A nucleacao da fase chi é facilitada nos AID, devido a similaridade entre
essa fase e a ferrita. Ambas apresentam estrutura cubica, com baixa diferenca entre
os parametros de rede. A nucleacdo da fase y é energéticamente mais favoravel e
mais rapida do que a da fase o, de estrutura tetragonal, levando a menor distor¢éo
da rede. Isso explica o fato da fase y ser precursora da fase o [15].

A fase y formada no estagio inicial do envelhecimento, de acordo com
varios autores, decompde-se na fase o de acordo com a reagdo a — y — o [7,14].
Para o tempo de 86400 s, a quantidade de fase y aumentou, além de uma fracéo
maior de ferrita decomposta na fase o e y2. O restante da ferrita, ainda nao
transformada, coexiste na liga do sistema. A fase y permanece estavel mesmo apos
24 h de envelhecimento isotérmico. Esta observacdo é contraria a literatura, que
afirmava a decomposicao da fase y para o.

A quantidade de carboneto formado durante o recozimento € explicada pelo
fato de que a cinética de precipitacdo ndo ser maxima nas temperaturas
selecionadas. Devido a isso, maior quantidade de carboneto foi formada com
tempos mais longos. O carboneto pode ser formado pela reagao eutetdide a —
M23Cs + y2 [7]. A precipitacdo ocorre preferencialmente na interface a / y.

Devido ao alto teor de Cr no carboneto M23Cs, a precipitacéo na interface a /
y diminui o contetdo de Cr nessa regido. Esta variacdo do teor de Cr atua como
forga motriz para o crescimento do carboneto dentro da ferrita, e para a formagéo de
austenita secundaria [14], que é facilitada pela menor concentracdo de Cr em
regibes préximas aos carbonetos [7]. O aumento na quantidade de carboneto dentro
da ferrita € favorecido devido a alta difusividade do Cr nesta fase.

O alongamento total apos os testes de tracao € ilustrado na Fig. 6. A figura
6a mostra para a amostra como recebida, isto é, laminada a quente e
homogeneizada a 1050 ° C durante 3 min, um alongamento total da ordem de 40%.
Por outro lado, quando o ac¢o é laminado a frio e/ou recozido por um curto intervalo
de tempo, sua resisténcia mecanica € consideravelmente aumentada, com uma
conseguente diminuicdo no alongamento total. Isto significa valores de resisténcia a
tracdo de 1300 MPa e alongamento total da ordem de 5%. A recuperagdo no
envelhecimento a 600° ndo é suficiente para reduzir a resistencia do a¢o. Para o
envelhecimento realizado a 850° C a resisténcia mecanica é reduzida para valores
entre 1000 e 1100 MPa e sado obtidos alongamentos ainda menores, cerca de 5%. A
diminuicdo nos valores de resisténcia a tracdo esta ligada a iniciacdo da
recristalizacdo do aco e a reducdo da ductilidade é devida a precipitacdo das fases
secundarias. Os 9% de alongamento total para a amostra envelhecida durante 300 s
a 850°C corroboram o fato de que a quantidade de fases deletérias precipitadas
ainda é pequena, menos de 8%. A precipitacdo das fases secundarias causou
deterioracdo severa nas propriedades mecanicas do AID 2205 . Nas condi¢des
envelhecidas a 850°C durante 1800 s 86400 s, a reducdo de ductilidade foi mais
intensa devido a precipitagdo mais intensa de fases secundarias, o, y e carbonetos.

A microdureza da amostra é aumentada apos laminacdo a frio. ApGs
recozimento a 600°C, ndo ha recuperacdo suficiente para reduzir a resisténcia. A
reducao da dureza a 700°C pode ser atribuida ao inicio da recristalizacdo. A 800°C,
850°C e 900°C, o aumento da dureza se deve a precipitacdo de fases secundarias,
0 que comprova o esperado de que as fases deletérias fragilizam o aco. A 950°C,
sem a precipitacdo de fases e com recristalizacdo, ha reducdo da dureza, como
esperado.



3 CONCLUSOES

A evolucao microestrutural do AID 2205 de gréo ultrafino produzidos por laminacéo
a frio com reducao de 60% de espessura e envelhecimento isotérmico de 600 ° C a
950 ° C em diferentes tempos foi investigada e as seguintes conclusdes foram
obtidas:

» Amostras envelhecidas a 600°C, 700°C e 950°C, nao apresentaram precipitacéo
de fases secundarias para tratamento térmico isotérmico por 1800 s.

* A 800°C e 850°C, as fases y, carboneto e ¢ formaram-se muito rapidamente. Com
0 aumento do tempo de envelhecimento, a fase y ndo se transformou e permaneceu
na microestrutura. A precipitacdo de carboneto e fases intermetalicas aumentou com
o0 aumento do tempo de envelhecimento. A 900°C, a precipitacdo dessas fases
ocorreu com menor intensidade.

* A intensa precipitagcdo de fases secundarias das amostras envelhecidas a 850°C
por diferentes tempos foi traduzida em um comportamento mecéanico fragil do AID
2205, o que significa alta resisténcia a tragdo, mas com alongamento total muito
reduzido.
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