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Resumo

As mudancas que ocorrem apos as etapas de homogeneizacao, laminacéo a frio e
recozimento foram observadas no aco inoxidavel duplex (AID) 2205 por meio da
microestrutura, textura e microdureza. A amostra como recebida foi homogeneizada
a 1100°C por 15 min, laminada a frio com reducao de 80% da espessura e recozida
a temperaturas de 900, 1000 e 1100°C por 180 s. ApoOs a laminacéo a frio, foram
observadas evidéncias de transformacdo martensitica induzida por deformacédo. O
mecanismo de recristalizacdo dos graos ferriticos € uma combinacéo das teorias de
nucleacdo orientada e de crescimento seletivo. A textura da austenita evolui de
maneira similar aos acos inoxidaveis austeniticos quando submetidos a laminacéo a
frio e recozimento. No recozimento a 900°C precipita-se a fase sigma. Para as
demais temperaturas de recozimento, ndo h& precipitacdo de fases deletérias. A
espessura das lamelas ndo possui influéncia significativa na dureza do AID, ja a
laminacao a frio e a precipitagédo de fase sigma elevam a resisténcia a deformacao.
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MICROSTRUCTURAL EVOLUTION AND MECHANICAL PROPERTIES OF UNS
S2205 DUPLEX STAINLESS STEEL AFTER HOMOGENIZATION, COLD
ROLLING AND ANNEALING

Abstract

The variations occurred after homogenization, cold rolling and annealing were
observed in a duplex stainless steel (DSS) 2205 through the microstructure, texture
and microhardness. The sample as received was homogenized at 1100°C for 15 min,
cold-rolled with 80% thickness reduction and annealed at temperatures of 900, 1000
and 1100°C for 180 s. After cold rolling, evidence of strain induced martensite was
observed. The recrystallization mechanism of ferritic grains is a combination of the
nucleation and growth-oriented theories. The texture of the austenite evolves
similarly to austenitic stainless steels when subjected to cold rolling and annealing.
Annealing at 900°C precipitates sigma phase. For the other annealing temperatures
there are no deleterious phases formation. The Lamellae thickness does not show
significant influence on hardness of DSS, but cold roling and sigma phase
precipitation increase the mechanical strength.
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1 INTRODUCAO

Os acos inoxidaveis duplex sdo uma classe intermediaria entre os agos inoxidaveis
austeniticos e os agos inoxidaveis ferriticos. Contém cerca de 18% a 30% de cromo,
1,5% a 4,5% de molibdénio e adicbes de elementos formadores e estabilizantes da
austenita, principalmente niquel e nitrogénio. Possuem microestrutura formada por
fracOes volumétricas aproximadamente iguais de ferrita (o)) € de austenita (y) [1].

A presenca das duas fases em igual proporcédo confere aos agos inoxidaveis duplex
a combinacdo das boas propriedades dos acos inoxidaveis ferriticos e dos
austeniticos: elevada resisténcia a corroséo, elevada resisténcia mecéanica e boa
soldabilidade, quando comparado aos demais tipos de acos inoxidaveis [2].

Para alcancar o alto desempenho mecéanico, o controle da microestrutura em seu
processamento € de grande importadncia, uma vez que 0S mecanismos de
deformacéo, endurecimento e amaciamento agem diferentemente em cada uma das
fases [3]. Além de influenciar a textura, a presenca dos contornos a/y afeta
consideravelmente os mecanismos de deformacgéo dos AID, restringindo a rotacao
dos graos nas fases ccc e cfc e devido as incompatibilidades de deformacédo dos
contornos de fases [4,5].

Além dos mecanismos de deslizamento e maclacdo da austenita e dos multiplos
sistemas de escorregamento da ferrita, caso a austenita ndo esteja adequadamente
estabilizada, a formacédo de martensita induzida por deformacgéo (MID) é efetivada.
Em AID padrdo, como o 2205, a austenita € mais estavel devido a alta energia de
falha de empilhamento (EFE), que esta diretamente ligada a composicdo quimica
[6-8].

Para o ago estudado, Breda e coautores [6] evidenciam a formacdo de MID apds
laminacéo a frio com 85% de reducdo na espessura. Além disso, notou-se também a
influéncia da textura inicial da austenita na MID, induzindo a maior estabilidade
dessa fase e um atraso na cinética dessa transformacéo. Também é reportado [9] o
aumento da resisténcia e da plasticidade com o refino de grdo por homogeneizacéao,
laminagédo a frio e recozimento. A MID também é inibida através desses
processamentos e da adi¢cdo de molibdénio [9,10].

Durante os processos termomecanicos, 0s agos inoxidaveis duplex também podem
apresentar precipitacdo de fases intermetalicas em uma faixa de temperatura entre
300 a 1000°C, levando a degradacéo de suas propriedades mecanicas e a perdas
na resisténcia a corrosdo. De todas as fases intermetdlicas possiveis de
precipitacdo, as fases chi e sigma sédo as que possuem maior probabilidade de se
precipitarem, além de carbonetos e nitretos. A fase sigma € a mais prejudicial,
causando quedas em tenacidade e em resisténcia a corrosao [11].

O objetivo desse trabalho foi avaliar a evolugdo da microestrutura, textura e
microdureza ap6s homogeneizacdo, laminacdo a frio com reducdo de 80% da
espessura e recozimento a 900, 1000 e 1100°C em um aco inoxidavel duplex
padréo, tipo 2205.

2 DESENVOLVIMENTO
2.1 Materiais e Métodos
A amostra do material de estudo foi recebida na forma de uma chapa de aco

inoxidavel duplex 2205 laminada a quente e recozida, com 5,5 mm de espessura,
150 mm de comprimento e 100 mm de largura, produzida industrialmente pela



Aperam South America. A composicdo quimica desse a¢o esta apresentada na
Tabela 1 a sequir.

Tabela 1. Composicdo quimica (% em massa) do aco inoxidavel duplex 2205.
C Mn P S Si Cr Ni Mo Cu N
0,0234 1,797 0,0374 0,001 0,278 22,52 554 3,246 0,148 0,157

A chapa como recebida passou por homogeneizacao a temperatura de 1100°C por
15 min de encharque em um forno elétrico, tipo mufla, convencional. Apds a
solubilizagcdo, o material foi submetido a deformacao plastica em um laminador piloto
Frohling, a uma velocidade de 6,5 m/min. A reducdo na espessura foi de 80%,
alcancada em 12 passes de laminagédo. A chapa laminada a frio foi fracionada em
tiras de 1,0 mm de comprimento, os quais foram submetidos ao recozimento a
temperaturas de 900, 1000 e 1100°C por 180 s e resfriadas em agua com agitacao.
As orientacdes correspondentes ao produto laminado estéo representadas na Figura
1. Na Figura 1, ND, RD e TD correspondem as dire¢cdes normal, de laminacédo e
transversal, respectivamente.

ND

Figura 1. llustracdo esquematica das dire¢cdes e planos da chapa laminada.

As amostras foram preparadas de acordo com procedimento metalogréafico
convencional, envolvendo seccionamento, embutimento a quente, lixamento em
lixas #100, #240, #320, #400, #600, #1000 e #2400 e polimento com pastas de
diamante de 9, 3 e 1 um.

As fases presentes nas condi¢Oes foram avaliadas por difratometria de raios-x [DRX]
com angulo de varredura de 35° a 100° e passo de 0,02 s*. A preparacdo foi
realizada no plano de laminacdo (RD-TD) e as amostras retiradas do embutimento
para analise.

A caracterizacdo microestrutural foi realizada por microscopia o6ptica (MO) e
microscopia eletrénica de varredura (MEV), e a textura por difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD). Para isso, as amostras foram retiradas na segao
longitudinal a direcdo de laminac&o ao longo da espessura (plano ND-RD) e polidas
com pasta de diamante de 9, 3 e 1 ym e solugdo OPS durante 180 s. O contorno de
grao foi revelado por atague eletrolitico (solucdo de acido oxalico 10%, 4,5 V e
catodo de platina) e registrado no MO. Para o MEV, a separacdao de fases foi
revelada por ataque quimico com o reativo Behara (solucdo de estoque: 48 g de
bifluoreto de amdnia; 800 mL de agua destilada; 400 mL de &cido cloridrico. Solugéo
de ataque: 100 mL de solucdo de estoque e 1 g de bissulfito de potassio). Apos
exames no MEV, as amostras foram ensaiadas em microdurbmetro vickers (HV)
com carga de 300 gf e tempo de identacédo de 10 s. Foram executadas 20 medi¢cbes
em regides diferentes de cada amostra.



2.2 Resultados e Discussao

Os difratogramas apresentados na Figura 2 das amostras como recebida e
homogeneizada sdo caracterizados por picos estreitos e de alta intensidade nos
planos principais (110)a e (111)y. Com a laminagéao a frio, o desaparecimento do
pico (200)y pode ser associado ao desenvolvimento de textura ou a MID [6,12,13].
Entretanto, o uso do DRX para identificacdo de MID nao é efetivo devido a
sobreposicdo dos picos de ferrita e de MID. Apds recozimento, as amostras
apresentaram altura dos picos (200)a e (220)y proxima a dos picos principais (110)a
e (111)y, indicando a presenca de forte textura em ambas as fases [6].

Na condi¢cdo recozida a 900°C, ocorre a precipitacdo da fase intermetalica sigma,
gue pode causar quedas em tenacidade e em resisténcia a corrosao do AID. Essa
precipitacdo € prevista no diagrama Tempo, Temperatura e Precipitacdo para o ago
2205, na temperatura e tempo de recozimento utilizados [11]. A ferrita possui teor
mais elevado de elementos formadores de fase sigma (Cr e Mo) e € metaestavel na
temperatura de formacdo dessa fase intermetdlica, o que justifica a menor
intensidade dos picos de a para essa condicao.
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Figura 2. Difratograma de raios-X para as amostras (a) como recebida, homogeneizada e laminada a
frio e (b) recozidas a 900, 1000, e 1100°C por 180 s. Estao representadas as fases: ferrita (o) e
austenita (y) com seus respectivos planos cristalograficos, assim como a fase sigma (o) encontrada
na amostra de 900°C.

As micrografias da Figura 3 apresentam a microestrutura revelada por ataque
eletrolitico, na qual é possivel observar os contornos de gréo da austenita.

A amostra como recebida (Fig. 3a) apresenta microestrutura lamelar alongada na
direcdo da laminacéo a quente. Com a homogeneizacgéo, a estrutura se torna mais
grosseira, e € possivel notar maclas de recozimento na fase austenitica, indicada
pela seta (Fig. 3b). Apds a laminagéo a frio (Fig. 3c) pode-se notar o encruamento
do material e a formacao de bandas de cisalhamento nas lamelas de y, com angulo
de deformacdo em relacdo a RD indicado em vermelho. Esse angulo foi medido
utilizando o software ImageJ™, e obteve-se um valor de aproximadamente 22°. A
formacdo dessas bandas tem um papel importante na acomodacédo da deformacéo

imposta ao material, sendo que a ocorréncia de angulos em torno de 25 e 35° ¢é
citada com frequéncia na literatura [14-18].



Ap6s o recozimento a 900°C (Fig. 3d), nota-se a presenca de pites, devido a
presenca de fase o, que diminui drasticamente a resisténcia a corrosdo do AID.
Quando ha precipitacdo de fases intermetalicas, que sao ricas em elementos de liga,
o material fica mais susceptivel a corrosdo, ja que as zonas adjacentes aos
precipitados ficam empobrecidas de elementos como cromo e niquel [11,19]. Com o
aumento da temperatura de recozimento, é possivel observar a recristalizacdo
primdria da austenita, para a qual, a 1000°C (Fig. 3e), percebe-se uma morfologia do
tipo bambu, mantendo uma estrutura lamelar. Para 1100°C (Fig. 3f) € evidenciada
uma microestrutura de morfologia mais globular [20]. A estrutura bandeada gerada
pelo trabalho a frio limita o crescimento dos graos recristalizados em cada fase, o
gue faz com que a microestrutura permane¢ca com essa morfologia, mesmo apos a
recristalizacéo total de ambas as fases [4,20,21].
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Figura 3. Micrografias obtidas por MO das amostras (a) como recebida, (b) homogeneizada, (c) laminada a frio
e recozidas por 180 s a (d) 900°C, (e) 1000°C, (f) 1100°C. Ataque: &cido oxalico 10%.



As caracteristicas evidenciadas no MO séo acentuadas nas micrografias obtidas por
MEV (Fig. 4). Durante o trabalho a frio, as duas fases constituintes foram
deformadas plasticamente e desenvolveram uma estrutura de bandas alternadas, de
ferrita e austenita, alinhadas paralelamente ao plano de laminacdo, também
chamada de estrutura “panquecada” [16]. Devido a alta deformac&o, podem ser
observadas lamelas com espessura inferior a 1 pm.

As observacdes feitas no MEV indicam a possibilidade da ocorréncia de MID apés a
laminacédo a frio. O reativo utilizado revelou algumas modificagbes microestruturais
dentro da regido austenitica (seta em vermelho, Fig. 4c). Esse comportamento
também foi observado por Breda e coautores [6], ficando mais evidente a medida
que a deformacgédo do AID 2205 aumenta. Em seu trabalho [6], 0 fendbmeno foi
confirmado através de microscopia eletrbnica de transmissdo (MET) em
deformacbes a frio de 85%. Rodrigues e coautores [17] identificaram essas
modificagbes como bandas de cisalhamento associadas a formacéo localizada de
MID.
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Figura 4. Micrografias obtidas por MEV das amostras (a) como recebida, (b) homogeneizada, (c) laminada a
frio e recozidas por 180 s a (d) 900°C, (e) 1000°C, (f) 1100°C. Ataque: Behara.

A Figura 5 apresenta as texturas da ferrita observada em ¢2=45° e a Figura 6 da
austenita, observadas em @2=45° e @2=65°, obtidas pela funcdo distribuicdo de
orientacdes (ODF — Orientation Distribution Function), segundo a notacdo de Bunge

no espaco de Euler.
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Figura 5. ODF para se¢do de ¢,=45° para a ferrita do AID 2205 (a) como recebido, (b) solubilizado a 1100°C
por 15, (c) laminado — reducédo de 80%, recozido por 180 s a (d) 900°C, (e) 1000°C e (f) 1100°C.

Para a ferrita pode-se observar a componente cubo girado {001}<110>, tipica de
textura de deformacéo, presente na amostra como recebida até a amostra recozida
a 900°C por 180 s. Na laminagdo essa componente tem sua intensidade diminuida



com o aumento da intensidade da fibra o (<110>//DL). A fibra o que esta presente
desde a amostra como recebida, sendo fortalecida para reducbes acima de 75%
[22,23].

A fibra o, desenvolvida na laminacéo, tem sua intensidade diminuida no recozimento
na medida em que se inicia o desenvolvimento da fibra y (<111>//DN), tipica de
recristalizacdo. A fibra y se desenvolve com intensidade na amostra recozida a
1100°C, como mostra a Figura 5e [24,25].

O mecanismo de nucleacdo orientada para a ferrita se baseia no fato de que as
componentes de deformacédo {001}<110> e {112}<110> da fibra o. s80 associadas a
uma menor quantidade de energia quando comparadas a fibra y, o que favorece a
nucleagéo preferencial dos graos relativos a essa fibra, de orientagéo {111}<uvw>
[26].

J4 o mecanismo de crescimento seletivo, se baseia no fato de que os graos
deformados com orientacdo {112}<110> s&o consumidos preferencialmente pelos
gréos {111}<112> durante a recristalizagdo. Os grdos com orientagao {111}<112>
possuem alta mobilidade, o que permite que seus nucleos cres¢cam de forma seletiva
ao longo da matriz encruada [26].

E possivel notar uma dependéncia da textura de recristalizacdo da ferrita em relacdo
a textura de deformacédo. Também se pode notar a presenca das componentes cubo
girado ({001}<110>) e {112}<110> na amostra laminada, que perdem intensidade a
medida que a fibra y se fortalece, principalmente na componente {111}<112>. Além
disso, observa-se a presenca da componente {112}<110> na amostra laminada, que
perde intensidade a medida que a componente {111}<112> se fortalece. Acredita-se,
portanto, que a recristalizacdo do material estudado esteja baseada na combinacao
das teorias de nucleacdo orientada e de crescimento seletivo, o que favoreceria
dimensionalmente os graos recristalizados {111}<112> em compara¢ao aos demais.
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Figura 6. ODF para secbes de ¢,=45° e ¢,=65° para a austenita do AID 2205 (a) como recebido, (b)
solubilizado a 1100°C, 15, (¢) laminado — reducdo de 80%, recozido por 180 s a (d) 900°C, (e) 1000°C e (f)
1100°C.

Para austenita (Fig. 6), na secao de ¢2=45°, observa-se a presenca da componente
latdo {001}<211>, caracteristica de uma textura de deformacdo, em todas as
amostras. As componentes Goss ({110}<001>), {110}<115>, e latdo, usualmente
encontradas na austenita com alta deformacdo, possuem alta intensidade na
amostra recozida a 900°C por 180 s, e suas intensidades diminuem com
recozimento a 1100°C por 180 s. Nas amostras recozidas, é possivel observar o
desenvolvimento da componente cobre ({112}<111>), caracteristica de
recristalizagdo, e seu fortalecimento na amostra 1100°C por 180 s [27].

A componente cubo {001}<100> também é tipica de recristalizacdo para os materiais
cfc, mas aparece apenas nas amostras como recebida e solubilizada, e em baixa
intensidade. Em alguns casos essa componente pode nao estar presente, como
pode ser o caso das amostras recozidas apos laminacéo a frio [27].

Também é possivel constatar a presenca da fibra y na amostra laminada a frio. Essa
fibora desaparece na textura final de recristalizacdo, como se pode notar nas
amostras recozidas apés essa etapa de deformacao plastica [28].

Para a secao de ¢2=60° pode-se observar a presenca da componente S {123}<634>,
caracteristica de metais cfc, em todas as amostras. Essa componente se mostrou
estavel com a deformacéo.

Uma textura mais intensa para a ferrita, em comparagdo com a austenita, também é
amplamente reportada [4,29]. A maior intensidade na textura de laminacao da ferrita
pode estar relacionada a sua energia de falha de empilhamento, que leva a uma
menor tendéncia a recristalizacdo estatica. Por outro lado, a austenita dificulta o
desenvolvimento de uma textura forte porque € mais propensa a aniquilacdo
continua de orientacbes de laminacdo provenientes da recristalizacdo estatica
[4,29,30].
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Figura 7. Microdureza Vickers do AID 2205, sendo AR a amostra como recebida, A:
homogeneizada, CR: laminada a frio e as demais recozidas a 900, 1000 e 1100°C.

Na Figura 7 é possivel observar que o tamanho das lamelas de austenita e ferrita
nao possui influéncia significativa nos valores de dureza. A amostra homogeneizada,
com estrutura grosseira, ndo apresentou diferenca significativa em relagdo a como
recebida.

A amostra laminada a frio possui elevada dureza quando comparada as outras
condigbes. Um dos mais importantes mecanismos de endurecimento é o
encruamento por deformacao plastica, nesse caso causado pela laminacéo a frio. A
justificativa para a alta dureza dos materiais encruados se deve a grande quantidade
de deslocacdes geradas, quando comparados ao material recozido. Associado ao
encruamento, tem-se, a ocorréncia de MID, que contribui significativamente para o
aumento da resisténcia mecanica.

ApoOs o recozimento, a amostra tratada a 900°C exibe maior dureza, comparada as
outras temperaturas de recozimento, devido a precipitacdo de fase sigma, que é
dura, quebradica e eleva a resisténcia a deformacéo do AID.

A medida que o material tem as tensdes resultantes da deformac&o aliviadas com o
recozimento, a quantidade de deslocacdes e, consequentemente, a dureza, voltam a
cair, como se observa para as amostras recozidas apos laminacao a frio.

3 CONCLUSOES

A analise microestrutural do AID 2205 apresentou uma estrutura bandeada com
morfologia alongada para as fases ferrita e austenita, paralelas a direcdo de
laminacao.

ApO6s a laminagdo a frio, foram observadas evidéncias de transformagéo
martensitica induzida por deformacao plastica na austenita.

O mecanismo de recristalizacdo dos gréos ferriticos € uma combinacao das teorias
de nucleacao orientada e de crescimento seletivo, o que favorece dimensionalmente
0s graos de orientacao {111}<112> em relacdo aos demais.

A textura da austenita evolui de maneira similar aos agos inoxidaveis austeniticos
guando submetidos a laminacéo a frio e recozimento.

No recozimento a 900°C precipitou-se a fase sigma. Para as demais temperaturas
de recozimento, ndo houve precipitacao de fases deletérias.

O tamanho de grdo ndo possui influéncia significativa na dureza do AID. Ja a
precipitacéo de fase sigma elevou a resisténcia mecanica.
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