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Este trabalho analisa a evolugédo da textura cristalografica do ago inoxidavel
duplex UNS S31803, quando submetido a laminacdo a frio com reducdo em sua
espessura de 60 e 90% e apods tratamento térmico nas temperaturas de 600°C, 800°C
e 1000°C em tempos variando de 1 a 75 minutos. A textura cristalografica foi
determinada pelo calculo das fungbes de distribuicdo de orientagao cristalografica
(FDOC) e pelos mapas de orientacdo obtidos pela técnica da difragdo dos elétrons
retroespalhados (EBSD). Foi observada também a influéncia da deformagdo na
precipitacao de fase sigma e a influéncia dessa precipitacao na textura do material. Os
resultados experimentais uma dependéncia da textura de deformagdo no
desenvolvimento da textura de recristalizagcdo. Observou-se também que para baixas
deformacbes a componente Brass na fase austenitica sofre um desenvolvimento
consideravel. A precipitagdo de fase sigma também influencia no desenvolvimento da

componente Brass da fase austenitica.
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This work analyses the texture crystallographic evolution of the UNS S31803
duplex stainless steel cold rolled with reduction of 60 and 90% in their thickness and
aged at 600°C, 800°C e 1000°C in different times. The texture was analyzed before
and after aging treatment. The texture crystallographic was determined by Orientation
Distribution Function (ODF) and by the orientation maps obtained by electron
backscattering diffraction (EBSD). It was observed the influence of plastic deformation
on sigma precipitation and texture crystallographic. The experimental results show that
annealing texture depends on deformation texture. It was observed that in low
deformations in austenitic phase, Brass component has a considerable development.
The sigma phase precipitation also has influence in development of Brass component

in the austenitic phase.
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1. INTRODUGAO

O aco inoxidavel duplex tem sido objeto de diversos estudos devido a
diversidade de campos de atuagdo onde ele tem sido empregado. Um grande
destaque da utilizagdo destes agos tem sido a industria petroquimica. A grande
utilizacdo destes acos esta relacionada a sua excelente resisténcia corrosdo, bem
como a sua alta resisténcia aliada uma boa tenacidade. Estas propriedades séao
observadas devido a sua estrutura bifasica, que consegue unir propriedades positivas
da fase ferritica e austenitica ao mesmo tempo. A ferrita é responsavel, por exemplo,
pela sua resisténcia mecénica, enquanto a austenita assegura a tenacidade. Agos
inoxidaveis duplex convencionais possuem Cr (21-23%), Ni (4.5 - 6.5%) e Mo (~3%).
Esses acos quando tratados em uma faixa de temperatura especifica (em torno de
800°C) formam a fase o, que é prejudicial as propriedades, pois é uma fase dura, fragil
e rica em cromo, o que além de tudo, empobrece a matriz com relagdo a este
elemento. A temperatura na qual a fase ¢ se forma, depende tanto da composicao do
aco quanto da deformacgao plastica. A presenga de uma microestrutura com graos
refinados geralmente leva a uma melhora das propriedades mecénicas do aco
inoxidavel duplex, e este refinamento pode ser obtido, por exemplo, por um processo
termomecanico adequado. Estes processos consistem geralmente de laminagdo do
material, feita tanto a frio quanto a quente, que consequentemente podem levar ao
desenvolvimento de uma textura de cristalografica especifica. A textura cristalografica
€ um dos fatores que afetam a anisotropia das propriedades mecanicas dos agos. Por
isso estudos tém sido realizados para analisar a influéncia de ambas as fases na
formacdo da textura de deformagao e de recristalizacdo. A determinagao da textura
cristalografica pode ser feita pela analise das figuras de pdlo ou pela determinagéo da
funcéo de distribuicdo de orientagdes cristalograficas (FDOC). A FDOC nao pode ser
medida diretamente. Ela pode, no entanto, ser calculada a partir de figuras de pdlo
obtidas por difracao de raios-x ou difracdo de néutrons.

O objetivo deste trabalho é analisar o desenvolvimento da textura de
deformagcdo em um ago inoxidavel duplex UNS S31803 em diferentes niveis de
deformacado e, além disso, o efeito da temperatura e do recozimento no
desenvolvimento da textura. Alguns resultados de amostras deformadas e
parcialmente recristalizadas serdo comparados a acgos ferriticos e austeniticos
monofasicos e outros agos duplex estudados por outros pesquisadores. Para isso, o
estudo da macrotextura foi realizado por difragdo de raios-x € a microtexura por

difracao de elétrons retroespalhados (EBSD).



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1. ACOS INOXIDAVEIS DUPLEX

Os acos inoxidaveis duplex sao materiais baseados no sistema Fe-Cr-Ni. Sua
composigdo quimica e processamento termo-mecanico conferem-lhes uma
microestrutura bifasica com propor¢gdes aproximadamente iguais de ferrita e austenita.
Estes acos sao tipicamente ligas Cr (de 20 a 30%) — Ni (de 5 a 10%), com teores
muito baixos de carbono (menores do que 0,03%) e podem ter adigées de nitrogénio,
molibdénio, tungsténio, e cobre. Os acos inoxidaveis duplex apresentam numerosas
vantagens sobre os acos inoxidaveis ferriticos e austeniticos tradicionais. A resisténcia
mecanica € aproximadamente o dobro da dos agos inoxidaveis auteniticos, isto
combinado com uma boa tenacidade. Apresentam uma elevada resisténcia ao
trincamento por corrosdo sob tensdo em cloretos e possuem uma soldabilidade
superior a dos acos inoxidaveis ferriticos.

Atualmente, a familia dos acos inoxidaveis duplex conta no mercado com uma

grande variedade de ligas tanto fundidas como trabalhadas.

2.1.1. Microestrutura

A microestrutura de um aco inoxidavel duplex laminado é formada por lamelas
alternadas de ferrita (o) e austenita (y). As suas fases em equilibrio podem ser
aproximadas usando uma secao vertical do diagrama ternario Fe-Cr-Ni. A figura 2.1
(PADILHA e GUEDES, 2004) mostra esquematicamente em um diagrama
pseudobinario 70%Fe-Cr-Ni que a solidificagdo de um ago inoxidavel duplex é
completamente ferritica. A medida que o resfriamento avanca, parte dessa ferrita se
transforma no estado sélido, em austenita. Deste modo, na temperatura ambiente,
tem-se a estrutura bifasica a/y. Isto, se as condi¢cdes de resfriamento impedirem a

formacgéao de outras fases.
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Figura 2.1 — Segao vertical com Fe constante (70%) do diagrama ternario Fe-Cr-Ni
(PADILHA e GUEDES, 2004).

A laminacdo a quente dos acos inoxidaveis duplex é realizada na regiao
bifasica a/y na faixa de temperatura de 1000°C a 1100°C, podendo chegar até a
1300°C. O limite inferior da temperatura de trabalho a quente é limitado pela
precipitacao de fases intermetalicas. Finalmente é efetuado um tratamento térmico de
solubilizagcdo em temperaturas variando de 1050 a 1150°C, seguido de um
resfriamento rapido até a temperatura ambiente. A partir desse procedimento obtém-
se uma microestrutura duplex a/y onde a fragdo volumétrica tipica é de 50% de cada
fase. Pode-se explicar esta fracdao pelo aumento nos teores dos elementos
estabilizadores da austenita (ASM INTERNATIONAL, 1995).

A previsdo da microestrutura dos acos inoxidaveis duplex é bastante dificil
devido a grande quantidade de elementos de liga presentes, ja que estes modificam o
diagrama de fases do sistema basico Fe-Cr-Ni. Por isso, muitos trabalhos foram
desenvolvidos visando uma formulagdo empirica, de forma a predizer as fracdes da
austenita e ferrita presentes. Assim os elementos de liga foram classificados como
estabilizadores da ferrita (Cr, Mo, Si...) ou da austenita (Ni, N, C, Cu...) (PADILHA e
GUEDES, 2004).



O desenvolvimento de estrutura duplex ferrita-austenita pode se dar pela
correta escolha de composicao, e da execugao de tratamento de solubilizagao seguido
de resfriamento rapido. Utilizam-se as secbes isotérmicas para determinar a
temperatura de solubilizacdo. Assim, desenvolvendo este raciocinio para as segdes
isotérmicas a 1000°C, 900°C e 800°C (Figuras 2.2, 2.3 e 2.4 respectivamente), nota-se
que o campo de equilibrio entre as duas fases aumenta com a redugcdo de

temperatura.

Figura 2.2- Secéao isotérmica a 1000°C do ternario Fe-Cr-Ni (PADILHA e GUEDES,
2004).

O limite superior de temperatura para o surgimento de fase sigma encontra-se
entre 950°C e 960°C, se considerada uma segéo do ternario a 50% Fe. Na secao
isotérmica a 900°C do ternario Fe-Cr-Ni (Fig.2.3), pode-se observar presenca das
fases sigma e o’, esta apresentando teores consideraveis de cromo. A separacéo da
ferrita em o (rica em ferro) e o’ (rica em cromo) se da entre 900°C e 800°C, e fica
evidenciada na isoterma a 800°C do ternario Fe-Cr-Ni (Fig.2.4). A separagao de a e o’
se da tanto por nucleacéo e crescimento quanto por decomposigéo espinodal, sendo a

natureza da transformacao dependente da composicado quimica e da temperatura.



Figura 2.3 - Secéo isotérmica a 900°C do ternario Fe-Cr-Ni (PADILHA e
GUEDES, 2004).

Nl,wt-'h

Figura 2.4 - Segdo isotérmica a 800°C do ternario Fe-Cr-Ni (PADILHA e GUEDES,
2004).



2.1.2. Precipitagao nos Agos inoxidaveis Duplex

Como mencionado anteriormente, além da ferrita e da austenita, outras fases
podem precipitar nos acos inoxidaveis duplex numa faixa de temperatura de 300 a
1000°C. O material pode ser exposto a esta faixa de temperatura, como consequéncia
de tratamentos térmicos inadequados, ou ciclos térmicos de soldagem. Como é
mostrado no diagrama tempo-temperatura-tansformacao (TTT) esquematico da figura
2.5, estas fases podem ser intermetalicas (sigma, chi, nitretos, carbonetos etc.),
austenita secundaria e o’. Com a excegao de alguns agos inoxidaveis duplex
endureciveis por precipitacdo que estdo sendo desenvolvidos, estas precipitacdes sao
indesejaveis (PADILHA e GUEDES, 2004). Tanto as propriedades mecanicas
(principalmente tenacidade), como a resisténcia a corrosdo pode ser prejudicada de

diversas formas, dependendo da fase precipitada.
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Figura 2.5 — Diagrama TTT esquematico de precipitacdo de segundas fases nos agos
inoxidaveis austeniticos (ASM INTERNATIONAL, 1995).

De todas as fases apresentadas na figura 2.5, as que apresentam uma cinética
favoravel e/ou um efeito fragilizante mais acentuado, sdo (ASM INTERNATIONAL,
1995):

» Os nitretos de cromo que sao normalmente encontrados nas soldas dos

acgos inoxidaveis duplex;



= A fase sigma, que causa grandes redugdes na tenacidade dos
materiais;

= A fase o’ (responsavel pela fragilizacdo a 475°C) com estrutura CCC,
rica em cromo;

A fase sigma, por exemplo, ndo é exclusiva do sistema Fe-Cr. A sua existéncia
tem sido verificada em varios sistemas binarios e ternarios que possuem metais de
transicdo. A fase sigma tem sido alvo de varios estudos devido aos efeitos nocivos que
ela venha a apresentar na aplicacdo dos acgos. Possui uma elevada dureza em
temperatura ambiente (900 a 1000 Vickers), causando fragilidade devido a dificuldade
de gerar discordancias moveis.

A faixa de temperatura de precipitagdo da fase sigma depende da composicao
da liga. Geralmente, encontra-se na faixa de 600 a 1000°C. Nos agos inoxidaveis
duplex, a ferrita é termodinamicamente metaestavel na faixa de temperatura de
precipitacado da fase sigma. A ferrita também possui um teor mais elevado dos
elementos formadores de fase sigma (Cr e Mo). Desta forma, a precipitagdo da fase
sigma se da principalmente pela decomposi¢ao da ferrita. Essa decomposi¢do pode
ocorrer através de uma reacao eutetoide formando sigma e austenita, esta ultima com

teores mais baixos dos elementos Cr e Mo.

2.2. Textura Cristalografica

2.2.1 - Definigao de Textura

Para caracterizar um agregado cristalino, certos parametros, além dos que
descrevem as propriedades de cada pequeno cristal sdo necessarios. Na maioria dos
casos, nao é possivel uma descricdo do formato de cada gréo. E suficiente, entdo,
conhecer a freqléncia de certas caracteristicas dos graos, tais como a distribuicio de
orientagao, tamanho, formato e certas correlagdes (BUNGE, 1971a).

No estudo de propriedades dependentes de direcdo, como moddulo de
elasticidade, refragao da luz e energia de magnetizacao, foram utilizados, de inicio, os
monocristais. Os materiais policristalinos se distinguem destes por sua forma, tamanho
e orientagao dos graos (BUNGE, 1971a).

A grande maioria dos materiais policristalinos existentes tem grdos com
tamanho médio na faixa de 10 um a 1 mm. Os materiais trabalhados apresentam
tamanhos de grao em uma faixa ainda mais estreita: 10 a 100um. Portanto, as pecas e
componentes policristalinos sdo constituidos de um grande numero de graos. Cada

grao em um agregado policristalino tem orientagdo cristalografica diferente da dos



seus vizinhos. Isto significa que os planos e as diregbes cristalinas tém orientagao
espacial diferente de grao para grao.

Os valores médios de propriedades fisicas dos materiais mais importantes sao
obtidos ao se desconsiderar o referencial da posigao (x,y, z) dos elementos de volume
e considerando tdo somente sua orientagdo (BUNGE, 1971a). Ou seja, preocupa-se
com a fracdo volumétrica do material com uma orientagdo sem considerar a
distribuicdo pelo material (abordagem por macrotextura) (BUNGE, 1971a). De uma
forma global, as orientacdes de todos os grdos podem estar concentradas em maior
ou menor escala, ao redor de alguma ou de algumas orientagbes particulares. Com
respeito a esta ultima condicdo, o agregado policristalino apresenta orientagao
preferencial ou textura cristalografica. Desta forma, uma definicdo de textura seria
como uma condi¢cdo na qual a distribuicdo de orientacdo dos grdos de um policristal
nao é aleatdria. A propriedade de um material é dita isotrépica quando nao depende
da maneira como a amostra foi “girada”; e é dita anisotrépica se depende da
orientagdo com respeito ao referencial da amostra. Os elementos estruturais
responsaveis pela anisotropia, ndo sédo tanto os morfolégicos. Por exemplo, o tamanho
dos graos de um policristal € importante, mas seu formato e sua orientagdo sdo mais
importantes. (KOCKS, 1998a).

A anisotropia de propriedades num policristal depende tanto da anisotropia em
cada monocristal quanto da textura do policristal (distribuicdo dos monocristais no
agregado). A anisotropia de propriedades é geralmente restrita a certas consideragdes
em termos de simetria que, em parte, sdo derivadas dos elementos de simetria
inerentes a estrutura do material, mas também dependem do tipo de propriedade que
se considera. E importante ressaltar que a anisotropia € o mais comum, onde o
incomum é a isotropia. O grau de anisotropia — razao entre os valores maximo e
minimo de uma particular quantidade/propriedade — pode variar de propriedade para
propriedade, de material para material ou at¢é mesmo de amostra para amostra
(KOCKS, 1998a).

Para que seja possivel uma descricdo das propriedades, é apropriado que se
escolham os eixos da amostra de acordo com a simetria estrutural desta.

Desta forma, a presenca de textura em um agregado policristalino confere
propriedades fisicas e mecanicas, diferentes para as diversas diregdes macroscopicas
do metal, ou seja, conduz o material metalico a um comportamento anisotrépico.
Assim, a textura pode ser genericamente definida como uma condigdo na qual a
distribuicdo de orientagbes dos grdos de um material policristalino ndo é aleatdria.
Algumas vezes utiliza-se a expressao textura aleatéria para dar definicdo a auséncia

de orientagdo preferencial. Nas figuras 2.6 e 2.7, pode-se observar de forma mais



clara a distribuicdo que o agregado cristalino pode assumir, ou seja, a total

aleatoriedade ou a ocorréncia de textura no mesmo.

Figura 2.6 — Distribuicdo aleatdria dos cristais (sem textura). (FREITAS, 2003)

Figura 2.7 — Distribuicdo dos cristais de forma preferencial (com textura). (FREITAS,
2003)

A textura nao se refere a forma dos graos, e sim a forma como a rede cristalina
desses graos é arranjada espacialmente (VIANA, 2001). A presenca ou auséncia de
textura ndao pode ser relacionada a forma dos graos. Desta forma, graos alongados
(n&o equiaxiais) ndo indicam necessariamente presencga de textura cristalografica. Um
processo que introduz textura cristalografica em um material pode ou ndo levar a

existéncia de graos alongados.



2.2.2 - Representacao de Textura Cristalografica

Varios métodos sao usados para representar a textura de um material
policristalino. Em todos os métodos, € necessario que as orientagcdes cristalinas
presentes no material sejam determinadas de algum modo. A difracao de raios-X é um
modo que, através das fragdes volumétricas associadas a uma dada orientagao
cristalina nos da uma idéia da textura presente. A natureza e o grau de orientagdes
preferenciais dos cristais em materiais texturados sao dificeis de descrever e
representar claramente, desta forma, meios convenientes de apresentar tais
resultados no estudo de metais tem-se a partir de uma adaptacdo da projecao
estereografica de um monocristal, denominada figura de pdlo. A figura de pdélo é um
mapa de distribuicdo estatistica de determinados planos {hkl} de uma amostra
policristalina. Tal artificio descreve a direcdo da orientacao cristalografica preferencial
de forma facilmente compreendida, e assim prevé uma forma grafica da textura de um
metal (CULLITY, 1967). O principio da medicdo de figuras de podlos por meio da
técnica de difragdo de raios-x € baseado na lei de Bragg para reflexdo de radiagéo,
raios-X ou néutrons, para planos atdmicos da rede cristalina (RANDLE e ENGLER,
2000). O corpo de prova € posicionado de forma a fazer coincidir o sistema de
coordenadas da projecdo com eixos macroscépicos particulares desse corpo, e
projetando estereograficamente as diregcdes e planos cristalograficos dos cristais
segundo as suas orientagdes preferenciais. A observagdo e o registro das
distribui¢cdes de intensidade permitem tragar a figura de pélo, ao redor de cada pdlo
geométrico apresentado na projecao estereografica, e correspondente a uma posi¢cao
de maxima intensidade, ou seja, curvas de niveis fechadas com indicagdo de valores
de intensidade também chamadas de curvas de isovalor.

As figuras 2.8 e 2.9 mostram respectivamente um esquema, denominado
goniébmetro, da técnica de medicao de figuras de poélos e um exemplo de uma figura de

polo.
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Figura 2.8 — Geometria de reflexao da técnica de difracdo de raios-X (RANDLE e
ENGLER, 2000).

Niveis
Intensidade:

N AN -=O

Max=8.9

Figura 2.9 — Figura de pélo {111} de aluminio laminado a frio com redugéo de 97%,
com a definigdo dos angulos a e p na figura de pdélo. As densidades de orientagdo sao

dadas pelas linhas de isovalor. (RANDLE e ENGLER, 2000).

A descrigédo da textura com o auxilio de figuras de poélos diretas é bastante util,

mas as informagdes que estas contém sao incompletas ou semiquantitativas, ja que
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apenas os planos {hkl} difratados pelo material sdo representados. Uma descricao
mais completa da textura deve incluir informagao sobre a distribuicao das orientacbes
dos cristais dadas por um plano e uma dire¢ao: {hkl}<uvw>, e a fracao volumétrica de
cada orientacao presente. Este tipo de representacido pode ser obtido com o auxilio da

Funcao de Distribuicao de Orientagdes Cristalinas (FDOC).

2.3. Medida de textura em Materiais Multi-fasicos

Os principios de analise de textura por raios-X descritos sdo aplicados a todos
os materiais, independente de suas estruturas cristalinas. Contudo para o caso de
materiais multi-fasicos ou de baixa simetria, algumas especificacbes devem ser
consideradas:

- Problemas de separacdo de picos causada por espectros de difracao ricos

em fases;

- Fracao volumétrica de varias fases nos materiais multi-fasicos;

- Absorcao anisotropica de raios-X refletidos.

Os materiais multi-fasicos sao caracterizados por espectros de difragao
bastante ricos. A figura 2.10 mostra um exemplo de um difratograma de latdo (bifasico

o/p) contendo 20% de fase § em volume.
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Figura 2.10 - Difratograma de Latao bifasico (Cu-40%Zn) (RANDLE e
ENGLER, 2000).

Os varios picos de difragao situados préoximos uns aos outros podem causar
problemas de separacdo e um pode interferir na reflexdo da fase seguinte. No
exemplo mostrado, o pico do plano {111} da fase a € situado muito préximo (0,5°) ao
pico do plano {011} da fase B. Para o caso do ago inoxidavel duplex, ocorre uma
sobreposicao parcial de picos. Somente o pico {111} da austenita y CFC e o pico {011}
da ferrita o CCC estado préximos um do outro. Quando isso ocorre, podem se utilizar
0s picos seguintes sem alteragdo dos resultados. Existem algumas formas de
minimizar essa sobreposi¢do parcial, como a utilizagdo de menores receiiving slits no
detector ou utilizacdo de tubos de raios-X com radiagdes de maiores comprimentos de
onda.

No caso de materiais multi-fasicos, dois problemas adicionais devem ser
considerados:

(i) A intensidade da radiacao difratada é proporcional a fracdo volumétrica da
fase considerada e, portanto, torna-se dificil determinar com precisdo as figuras de
polo de fases com pequenas fragdes volumétricas (RANDLE e ENGLER, 2000).
Geralmente, uma fragao volumétrica de 5% ¢é o limite inferior para a analise de textura

por técnicas de difracdo de raios-X. No caso da difracdo de néutrons, volumes muito
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maiores contribuem para as intensidades refletidas. BUNGE e BROKMEIER (1988)
obtiveram dados de textura confiaveis em aluminio com apenas 1% de cobre, e até
mesmo picos de difracao da ordem de 0,05% de cobre em aluminio puderam ser
analisados (RANDLE e ENGLER, 2000).

(i) Uma dada fase pode ser fortemente alongada. Em geral, materiais multi-
fasicos deformados, apresentam fases alinhadas com a dire¢do de deformacao (figura
2.11 a). Diferengcas na absor¢ao dos raios-X em cada fase presente podem causar
erros nas medidas de textura. Dependendo do angulo de Bragg 0, e dos angulos o e 3
da figura de pélo, a intensidade refletida em uma determinada fase tem que passar
através de outras fases, e, portanto € atenuado por absorgéo (figura 2.11 b). No caso
de grandes diferencas no coeficiente de absor¢cdo em diferentes fases, isso pode
causar erros na distribuicdo de intensidades na figura de pdlos obtida. (RANDLE e
ENGLER, 2000)

Fase 2
Fase 1 _
Y
B
——
Feixe y L
incidente
Feixe \".
refletido '

(b)

Figura 2.11 (a) Microestrutura de um liga bifasica Cu-40%Zn laminada a frio,
mostrando o alinhamento das fases com a deformacgao; (b) representacéo
esquematica da reflexdo dos raios-X durante a medida da figura de pdlo, ilustrando a
ocorréncia de absorcao anisotrépica nas camadas da estrutura bifasica. (RANDLE e
ENGLER, 2000)

2.4. Microtextura - Técnica de Padroes de Elétrons Retroespalhados (EBSD)

Para técnicas de macrotextura, baseadas em difracdo de raios-X e néutrons, o
resultado primario € um perfil de intensidades difratadas que é caracteristico de um
grande volume amostral. Contudo, é possivel determinar a orientacdo de volumes
menores, até o ponto de se conseguir a orientagdo individual de um grdo, a partir

também de técnica de difragcéo (textura local ou microtextura).
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O desenvolvimento de uma técnica de microscopia eletrénica de varredura
(MEV) baseada na difragdo de elétrons retroespalhados (EBSD), mostrou grandes
vantagens em termos de resolugao espacial, preparagdo de amostras e interpretacao
de dados quando comparada a outras técnicas. Com o uso do EBSD é possivel
coletar e analisar uma grande quantidade de orientagdes individuais em um tempo
viavel (RANDLE e ENGLER, 2000). Essa técnica é baseada em padrbes de difracdo
de Kikuchi. A geometria do processo é mais facilmente explicada no caso da analise
em microscopia eletrbnica de transmissdao (MET). Quando um feixe de elétrons
penetra em um solido, este se espalha em todas as dire¢des. Isto significa que sempre
deve haver elétrons que atingem os planos cristalinos no angulo de Bragg (0g) e
produzem interferéncia construtiva. A figura 2.12 (a) ilustra a situagcéo para uma familia

de planos.
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(b)

(a) feixe de elétrons
incidente

amostra

%0 -8 planos da rede

cristalina (hkl)

N
Linhas de Kikuchi

(c) ,
feixe de elétrons
incidente
By<ly
amostra
planos
cristalinos (hkl)
" Ll
excesso defeito Linha de Kikuchi

Figura 2.12 - Linhas de Kikuchi na geometria de transmissdo numa amostra fina de
MET. (a) Origem das linhas de Kikuchi pelo espalhamento inelastico de elétrons
produzindo difracdo de Bragg na fonte S nos planos (hkl); (b) Padrao de Kikuchi do
niquel (difracao eletrénica do feixe convergente, voltagem de aceleragao de 120 kV);
(c) formacéao de linhas de Kikuchi de excesso e defeito (RANDLE e ENGLER, 2000).
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O local geométrico da radiacao difratada € a superficie de um cone (cone de
Kossel) que se estende em torno da normal aos planos atémicos cuja metade do
angulo de vértice € de 90° - 6.

Considerando a lei de Bragg (A = 2dn«sen6g, sendo A o comprimento de onda)
para os comprimentos de onda caracteristicos dos elétrons e o espagamento
interplanar, 6g € da ordem de 0,5°. Assim, o angulo do vértice do cone de difragdo é
préximo a 180°, ou seja, os cones sao aproximadamente planos. Com a utilizagcdo de
meios sensiveis — tela de fésforo com interface com uma cémera ou um filme —
posicionados de forma a interceptar os cones de difragao, tem-se um par de secbes
cbnicas paralelas com curvatura tdo pequena que aparentam ser linhas paralelas.
Estas sdo as linhas de Kikuchi e observa-se que seu espagcamento € uma distancia
angular proporcional a 26g que, por sua vez, €& proporcional ao espagamento
interplanar.

Assim, o padrdo Kikuchi como um todo consiste de pares de linhas paralelas
onde cada par ou “banda”, tem uma largura distinta e corresponde a um plano
cristalografico distinto. A interse¢do de bandas corresponde a um eixo de zona (poélos)
e eixos de zona mais importantes se encontram na intersecdo de varias bandas. O
padrdo de Kikuchi, por conseguinte, compreende essencialmente todas as relagbes
angulares no cristal — tanto angulos interzonais quanto interplanares - e, por
conseguinte, contem inerentemente a simetria do cristal. A figura 2.12 (b) € um padrao
de Kikuchi do niquel obtido em microscopio eletrénico de transmissdo. A orientacao
deste padrao é encontrada pela indexagao, ou seja, identificacdo de pdélos e bandas
do padrao e calculo da relagao entre estas e alguns eixos de referéncia escolhidos.

A formagao de linhas de defeito (mais escura) e excesso (mais clara) esta na
figura 2.12 (c). De uma forma geral, o angulo v,, entre o feixe primario e o feixe
difratado que gera a linha de excesso, € menor que o angulo vy, angulo entre o feixe
primario e o feixe que gera a linha de defeito. Isto porque a intensidade do feixe
decresce com o angulo de espalhamento v. Portanto as linhas de defeito de baixa
intensidade ocorrerdao a medida que os elétrons sdo mais espalhados e nao
contribuem para a intensidade transmitida.

No microscopio eletrénico de varredura, a difracdo ocorre a partir da interacao
entre os elétrons primarios ‘“retro-espalhados” com planos de rede préximos °
superficie da amostra. Inclinando a amostra de angulos tipicamente na faixa de 60°-
70°, permite-se que mais elétrons sejam difratados e escapem em direcdo ao detector

ou qualquer que seja o meio de gravacdo. A figura 2.13 mostra um diagrama
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modificado para a formagado de um par de linhas de Kikuchi em geometria de EBSD

(difracao de elétrons retro-espalhados) em amostra inclinada.

(a)

Feixe de elétrons
incidente

Tela de
Fésforo

Cones de
Kossel

Amostra
inclinada

Linhas de
Kikuchi

(b)

Figura 2.13 - Padrdes de Kikuchi em EBSD. (a) Origem das linhas de Kikuchi em
perspectiva de EBSD (amostra inclinada). (b) Padrao de EBSD do niquel (tensao de
aceleracao dos elétrons de 20kV). (RANDLE e ENGLER, 2000)
Comparando a obtencéo dos padroes de Kikuchi no microscopio eletrénico de

varredura e de transmissao, observa-se que o angulo de captura para o microscopio
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eletrébnico de varredura é cerca de 5 vezes o do microscopio eletrbnico de
transmissdo. Em consequéncia disso, a identificacdo e indexagdo dos elementos de
simetria € mais facil para EBSD em relagdo ao microscopio eletrénico de transmissao.
Entretanto, as linhas de Kikuchi sao mais facilmente distinguiveis no microscopio
eletrénico de transmissao do que no de varredura. (RANDLE e ENGLER, 2000).

O padrao de Kikuchi é essencialmente uma projecdo sobre uma superficie
plana, um filme ou tela, de relagdes angulares do cristal. Qualitativamente, podemos
retirar dos padrdes de Kikuchi: deformagao da rede através do aspecto mais difuso ou
borrado; contornos de grao ou de fase pela mudanga nos padrdes de difragdo em
tempo real; identificacdo de certas orientagdes, como a orientacdo de cubo
{001}<100>. Quantitativamente, o que se faz € a indexagdo com determinagéo da
posicao das bandas e polos em referencial externo.

A identificacdo dos padrbes exige calibragdo. Atualmente programas permitem
a aquisicdo e identificacdo automatica e simultdnea dos padrbes. Os métodos
utilizados para identificacdo dos padrdes sdo os seguintes: elenco de sombras,
orientacdo de cristal conhecido, aumenta de padrdo e ajuste iterativo de padrao.
(RANDLE e ENGLER 2000). O processo de indexagcdo e processamento de
informacéao da técnica de EBSD esta ilustrado nas figuras 2.14 e 2.15.

feixe de elétrons
| incidente

screen
X

screen

amostra

tela de fésforo

Figura 2.14 — Diagrama ilustrando a determinagao de um padrao de EBSD (RANDLE e
ENGLER, 2000).
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Figura 2.15 — Componentes de um sistema de EBSD (RANDLE e ENGLER, 2000).

A microtextura é composta por uma populagao de orientacdes as quais podem

ser relacionadas a sua localizagdo na amostra (RANDLE e ENGLER 2000). Estes dois

fatores — a natureza discreta dos dados de orientagcdo e a sua ligagdo com a

microestrutura — abrem espaco para uma visdo mais ampla e complexa para a

avaliagdo e representacao do que a macrotextura. Sdo observadas duas linhas de

trabalho fundamentais na natureza da microtextura: a distribuicdo estatistica de dados

Y

de orientagdo e desorientacao relacionados a microestrutura (RANDLE e ENGLER

2000). Outro aspecto importante é a obtengdo de FDOC'’s.

A forma mais facil de determinar uma distribuicao continua no espaco de Euler

€ a partir de medidas de orientagdo de graos particulares.
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2.5. Func¢ao de Distribuicao de Orientagao Cristalografica (FDOC)

A descricao da textura com o auxilio de figuras de polos diretas é bastante util,
mas as informacdes nelas contidas sao incompletas e semiquantitativas, ja que os
planos {hkl} representados s&do apenas aqueles difratados pelo material. Uma
representacdo mais completa de textura deve incluir informacgbes sobre a distribuicao
das orientagdes dos cristais, ou seja, por um plano e uma diregao: (hkl) [uvw], e a
fracdo volumétrica de cada orientacao presente. Essas informagdes podem ser obtidas
com o auxilio da Fungao de Distribuicido de Orientagbes Cristalograficas (FDOC)
(VIANA, 2001).

A FDOC expressa a densidade probabilidade de encontrar determinadas
orientagbes (hkl) [uvw] em uma amostra do material. Essa probabilidade em uma
amostra sem textura é igual a 1. Uma intensidade 2 em uma orientagao,por exemplo,
diz que esta orientacdo é duas vezes mais provavel de estar presente na amostra do
que a aleatoriedade. Na FDOC, a orientagdo de um cristal é definida segundo angulos,
denominados angulos de Euler, os quais constituem trés rotagcdes consecutivas, que
aplicadas aos eixos [100], [010] e [001] da célula unitaria, que tornam os mesmos
coincidentes com os eixos DL, DT e DN da chapa laminada, ou seja, relacionam os
eixos macroscopicos do material com os eixos da célula do cristal. (VIANA, 2001). As
convengbes e o desenvolvimento matematico foram feitos separadamente por ROE
(1965) e BUNGE (1979). O sistema definido por Bunge difere do sistema de Roe na
definicdo dos angulos de Euler. Bunge define os angulos de Euler ¢4, ¢ € ¢, da
seguinte forma:

- Rotacao de ¢4 em torno de Z’ (figura 2.16 b);

- Em seguida, rotacao de ¢ em torno de X' (figura 2.16 c);

- Rotagao de ¢, em torno de Z’ (figura 2.16 d).

No sistema definido por Roe, os angulos de Euler sdo definidos por vy, 6 e ¢. Os
angulos de Euler definidos por Roe e os definidos por Bunge obedecem as seguintes

relagdes:

T T
¢1:W+E:¢:‘9a¢2:¢_5 (1)

A notacao utilizada neste trabalho sera a proposta por Bunge, utilizando os dngulos ¢,

(I)e(pz.
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Figura 2.16 - Definicdo dos angulos de Euler.

A textura é um termo coletivo para a distribuicdo nao-uniforme de distribuicdo
de orientagdes cristalograficas em um agregado policristalino. O intuito € estabelecer a
fragdo volumétrica de um material que possui determinada orientacdo g, ou seja,
(BUNGE, 1971a):

dv
2R f(g)dg (2)

Onde a funcao f(g) é definida como uma fungdo de probabilidades de se encontrar
determinado volume dV com orientacao f(g) = f(y,0,¢) segundo Roe ou f(g) = (¢1, ¢,02)
segundo Bunge.

No espaco de Euler, a diferencial de orientacdo € em notagao de Roe:
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dg =

872-2 sen0.dO.dy.dg (3)

A obtencdo das FDOC's, para um sistema cubico de corpo centrado (CCC), por
exemplo, é calculada a partir de 3 figuras de pdlos diretas, obtidas por difracdo de
raios-X, ou pode ser medida diretamente, usando-se a técnica de padrdes de elétrons
retroespalhados (EBSD). As figuras de polos podem ser normalizadas e representadas
pela funcdo q(a,p), como mostra a expresséo 4. Tanto o método desenvolvido por Roe
como o desenvolvimento por Bunge consistem em aproximar essas fung¢des por

somatério de séries tais que:

1

e)-5 20, P swsalot-np)

[1=0 m=-1

onde os P, séo polinbmios de Legendre.

Roe (1965) propbs a expressao para a fungao f(y,0,4) que se segue:

0

1,//,49 ¢ = Z Z ZWW Lo cosHexp(— im t//)exp(— in¢) (5)

1=0 m=-1n=-1

onde Z, sdo os polinbmios generalizados de Legendre; W,,, sdo coeficientes da
FDOC e dependem do material e tratamentos termomecanicos aplicados. Roe
mostrou também que existe uma relagéo entre os Q,, da expressao de q(a,) obtidos

para cada figura de pdlo, e os W, da expressao 6.

2 }
sz =2z ﬁ ZlWlmn P. COs(ﬂ)exp(ina) (6)

Expressbes semelhantes foram propostas por Bunge (1979). A funcao

correspondente a f(p4, ¢,92) é a fungao:

o0 /

f0nd.0,)=2 2 2.C"e™ P"@We™ ()

1=0 m=—In=-1
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onde P;""((b) € uma generalizacdo das fungdes associadas de Legendre e os

coeficientes C;"" correspondem aos coeficientes Wlmn do desenvolvimento de Roe.

Comparando os métodos de Roe e Bunge, obtém-se as seguintes relagdes:
1
f(l//,9,¢) = 872'_2f(¢1 ’¢a€02) (8)

Z.0)=" 22 pr)

(9)

1 2

= (10
Wlmn 872'2 21+1Cl ( )

Proposto por KALLEND (1976) o Fator de Severidade de Textura (FTS), € um
outro parametro importante na definicdo de textura. Ele consiste no desvio padréo

médio da FDOC em relagao a uma amostra sem textura. O FTS ¢é definido como:

1
o 11 2
(FTS) - 4@#{; ZZW} (11)

O valor do FTS é zero para uma amostra sem textura, ou seja, com uma
distribuicao aleatdria de graos, e aumenta quanto mais texturado for o material.

Apoés a obtengdo das figuras de pédlos, os dados sdo processados por uma
sequéncia de sub-rotinas que realizam além da normalizagdo das figuras de pdlos, o
ajuste dos polindbmios de Legendre, o calculo das partes nao medidas das figuras e
determinam os coeficientes das FDOC’s. O novo arquivo gerado é usado pelo
programa para calcular as se¢des de ¢ constante, no caso do método de Roe, ou ¢,
constante, quando se tratar do método de Bunge.

No caso das medidas de macrotextura, quando se utiliza os métodos de
difratometria de raios-X ou néutrons nas quais a amostra é “varrida” por inteiro, a
quantidade necessaria de figuras de polos a serem coletadas para a construgdo da
FDOC depende também do tipo de sistema a ser estudado. No caso do sistema
cubico, 3 a 4 figuras sdo coletadas, cada uma em relagcdo a um determinado plano
cristalino e cada figura é preenchida com graos em torno deste plano (o pélo do plano

€ o centro da projecao estereografica). Isto exige, no método de harménicos, um
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ajuste de minimos quadrados das figuras para a construgdo da FDOC (KOCKS, 1998b
e RANDLE e ENGLER, 2000).

No entanto, no caso de difratometria de raios-X, as figuras de podlos sao
geralmente incompletas. A aquisigao é feita geralmente no intervalo entre 5° e 85° de
angulos de varredura com malha (o x B) 5° x 5°, em geometria de reflexdo. Uma figura
completa exigiria o uso da técnica de transmissao e uso de amostra fina. Isto, por
vezes, é impraticavel (WENK, 1998 e RANDLE e ENGLER, 2000). As figuras de pélos
sao simétricas por natureza e, quando o calculo da FDOC ¢ realizado, ocorrem erros
devido a “fantasmas” na FDOC devido a auséncia de termos impares na série de
harmonicos. Isto exige o uso de métodos de corregcdo. Existem também outros
métodos de determinacdo da FDOC denominados métodos diretos ou discretos como
o WIMW, ADC, método do vetor e método da componente que nao apresentam o
problema de “fantasmas” (KALLEND, 1998 e RANDLE E ENGLER, 2000).

WILLIAMS (1968a) foi o primeiro a propor um método direto e iterativo para a
determinacao da distribuicdo de orientagdes, mas devido a demanda computacional
da época, este método tornou-se desfavoravel se comparado ao método harmonico.
Embora existam diferencas consideraveis entre os métodos direto e harménico, todos
eles apresentam limitagdes na determinacdo da distribuicdo de orientagbes, mas
solugbes para essas limitacdbes podem ser mais facilmente incorporadas no método
direto do que no método harménico.

O algoritmo ADC (Arbitrary Defined Cells), por exemplo, embora seja similar ao
WIMV, difere em alguns detalhes importantes. Onde o WIMV e os outros métodos
diretos consideram linhas de projecdo na figura de polos relativa a células de
distribuicdo de orientacdo, o ADC usa projecdo de “tubos”, os quais a segao
transversal é determinada pela forma da célula da figura de pdlo relacionada. O
calculo da intersecdo destes “tubos” com as células de distribuicdo de orientagao,
embora consuma tempo, permite a obtencido da fragdo volumétrica de uma célula de
distribuicdo de orientacdo que contribui para uma figura de pdlo, e leva a um melhor
resultado final.

No caso especifico de chapas/tiras laminadas, as orientacbes dos graos sao
definidas considerando qual dos planos cristalinos do cristal é paralelo ao plano
macroscopico de laminagao e, dentre as diregdes contidas neste, qual delas é paralela
a direcdo macroscopica de laminagao. A figura 2.17 ilustra algumas das orientagdes

mais comumente encontradas no caso de material laminado.
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= Diregao de laminagao

(a) Texturade deformagao : (001) [10]

(b) Texturade cubo : (001 hool
(¢) Texturade aresta : (mo) (ool
(d) Texturade vértice S m) (ol

FIGURA 2.17 — Alguns tipos de textura comumente encontrada em acgos para
embutimento profundo (MISHRA e DARMANN, 1982)

A distribuigdo destas orientagcdes no espaco de Euler depende da escolha para

os eixos tridimensionais. Geralmente, adota-se um sistema ortogonal e a distribuicao
espacial é representada por segdes bidimensionais (normalmente, ¢, € mantido
constante na notacdo de Bunge, ou ¢ na notagdo de Roe). A figura 2.18 mostra o
posicionamento tridimensional de algumas orientagbes importantes para materiais

cubicos de corpo centrado (CCC) e cubicos de face centrada (CFC). (KAY e JONAS,
1990).
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Figura 2.18 — Visao tridimensional no espacgo de Euler de posi¢des de algumas

orientagbes ideais importantes.

E comum representar a textura dos acos usando apenas a secdo de ¢, = 45°
(Figura 2.19), pois nesta encontram-se as orientagdes mais importantes para a analise
desses materiais. Esta € uma forma de representacao de textura bastante atil quando
se analisa a textura de diferentes amostras. No entanto, quando se necessita
comparar com mais precisado diferentes texturas, a plotagem da fungéo f(¢+, ¢, ¢2) em

funcado de apenas um angulo é mais adequada.
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Figura 2.19 — Secao de ¢, = 45° da fase ferritica de um ago inoxidavel duplex

laminado a frio com reducéo de 60%.

O estudo das mudancas de textura em acos é feito com especial atengao as
fibras, conjuntos de orientagdes que compartilham uma diregao cristalina comum ou
diregbes cristalinas que compartiiham o mesmo plano. Estas fibras sdo anéalogas a
simetria de fibra observada em arames trefilados. Estas fibras sdo as seguintes:

-Fibra RD ou Fibra a: Vai das orientagées {001}<110> a {110}<110> ao longo
da familia de diregbes <110>, paralela a dire¢gao de laminacao;

-Fibra ND ou Fibra y: Vai das orientagdes {111}<110> a {111}<112> ao longo
da familia de diregbes <111>, paralela ao plano normal da chapa;

-Fibra TD ou Fibra ¢: Vai das orientacées {001}<110> a {110}<001> ao longo
da familia de dire¢cbes <110> paralela a direcéo transversal a direcdo de laminagao.

A figura 2.20 mostra o abaco contendo todas as posigdes das principais das
principais orientagdes ao longo dessas fibras. Os planos (hkl) sdo representados pelas

linhas e as diregcbes [uvw] pelos pontos sobre estas linhas.
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Figura 2.20 - Posigbes exatas de orientagdes importantes na segao de ¢, = 45°.
(BUTRON-GUILLEN et al, 1994)

Para uma melhor compreensao, os exemplos a seguir sdo Uteis:
-Em ¢=0° esta o plano (001), em ¢$=54,8° esta o plano (111) e em ¢$=90 esta o
plano (110);

-Ao longo da fibra ND temos em ¢, =20° a componente de textura (11 N[231],

ou seja, o plano (111) paralelo a dire¢ao normal a superficie de laminagéo e a diregao

[231] paralela a diregdo de laminagao.

2.6. Fatores que Influenciam a Textura

A textura presente em materiais metélicos pode ser decorrente de varios

fatores, dentre os quais, os mais importantes sdo (BERKOWITZ et. al.,1969):
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2.6.1. Textura Resultante de Solidificagao

Um metal liquido ao ser derramado em um cadinho com paredes laterais
isoladas e fundo resfriado, possui um fluxo de calor que se propaga na vertical,
solidificando o metal do fundo para a superficie, formando uma estrutura granular
“colunar’, com graos alinhados com o fluxo de calor. Em metais cubicos, a estrutura
colunar possui uma orientagao <100>, o que significa que as arestas do cubo estao
alinhadas com o eixo da coluna. O lingote solidificado possui uma textura <100>,

chamada de textura de cubo.
2.6.2. Textura Resultante de Deformacgao Plastica

Os cristais ou graos de agregados policristalinos como materiais metalicos se
orientam com a deformacdo plastica de maneira que determinadas direcdes
cristalograficas se posicionam segundo as diregdes principais da estrutura cristalina do
metal. Essa distribuicdo de orientacdo caracteriza a textura de deformacgao.
(FREITAS,2003)

Com o inicio do processo de deformacao a partir de um material sem textura
definida, somente nota-se a presenca de textura deformagdo quando se atinge
reducdes de 30% ou mais. O processo se completa somente com elevadas reducoes,
em torno de 90%. Caso exista uma textura inicial que é préxima daquela que se
pretende obter, pode-se atingir essa ultima com intensidades de deformag¢ao menores.
De qualquer forma a textura inicial nao influencia na textura final, pois essa depende
mesmo € do tipo de processo de deformagao plastica ao qual o metal sera submetido.
(BRESCIANI FILHO et al, 1985)

As texturas de laminacdo a frio de materiais CFC, por exemplo, apresentam

suas componentes principais ao longo de um tubo de orientagdes que se estende da

orientacdo {112}<112> até {112}<111>. Metais e ligas com baixa energia de falha de

empilhamento (EFE), como o latdo-a, tendem a esvaziar a regido do tubo préxima de

{112}<111> enquanto materiais com alta energia de falha de empilhamento, como os
acos carbono e o aluminio, fazem o oposto. O cobre, com energia de falha de
empilhamento intermediaria apresenta um tubo de orientagdes com intensidade
aproximadamente constante e, por isso, é considerado possuir uma textura CFC de
referéncia. (VIANA, 2001)

Ja a textura de laminacdo a frio dos materiais CCC, se caracterizam por

apresentarem suas orientagdes principais localizadas em duas fibras parciais:
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{hkl}<110> e {111}<uvw>. Como ja mencionado anteriormente, as fibras DL e DN s&o

mais bem observadas na sec¢do de ¢, = 45°.

2.6.3. Textura de Recristalizagao

Quando um metal deformado é submetido ao tratamento térmico de
recozimento pode ocorrer recuperagao e/ou recristalizacdo, dependendo do grau de
deformacao, do tempo e principalmente da temperatura de recozimento. Geralmente,
o recozimento em temperaturas mais baixas de materiais levemente encruados, causa
apenas recuperacao e pequena ou nenhuma modificagao da textura de deformacao.

O recozimento em temperaturas mais elevadas causa freqlentemente
recristalizagdo. A ocorréncia de recristalizacdo pode gerar orientacdes cristalograficas
preferenciais completamente diferentes daquela gerada pela deformacido. Na
realidade, a recristalizagdo pode tanto levar a auséncia de textura, como desenvolver
componentes de textura extremamente intensas ou, simplesmente, ndo alterar a
textura de deformacéo.

A recristalizagdo pode ser definida como a eliminagdo de defeitos cristalinos
através da migracao de contornos de alto dngulo. O principal potencial termodinédmico
para que a recristalizagao ocorra é a energia armazenada na deformagéo. Quando ha
a formacao de uma regiao livre de defeitos circundada por um contorno de alto angulo,
a recristalizagdo prossegue por um crescimento desse nucleo sobre a matriz encruada
(MATHEUS, 1999).

O crescimento das regides recristalizadas pela migracdo de contornos de alto
angulo continua até que os graos recristalizados se toquem mutuamente, como

mostrado na figura 2.21.
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FIGURA 2.21 — Representagdo esquematica da recristalizagao. (a) inicio
da recristalizacao; (b) 50% recristalizado; (c) recristalizagdo completa
(MATHEUS,1999)
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BURKE e TURNBULL sintetizaram o conhecimento disponivel sobre a

recristalizagcado na forma de sete “leis”:

1)

2)

3)

4)

9)

6)

7)

Para que a recristalizagdo ocorra, € necessaria uma deformacgao plastica
minima;

Quanto menor o grau de deformagéo, mais alta é a temperatura para inicio
da recristalizagao;

Quanto mais longo o tempo de recozimento, menor € a temperatura
necessaria para ocorréncia da recristalizagao;

O tamanho de grao final depende, fortemente, do grau de deformacgao e,
fracamente, da temperatura de recozimento. Quanto maior o grau de
deformacdo e/ou menor a temperatura de recozimento, menor sera o
tamanho de grao final,

Quanto maior o tamanho de gréo original, maior € o grau de deformacgéao
necessario para que a recristalizagdo se complete no mesmo tempo e
temperatura de recozimento;

O grau de redugao necessario para se obter um mesmo endurecimento por
deformacao, encruamento, aumenta com o aumento da temperatura de
deformacdo. Para um dado grau de redugao, quanto maior a temperatura
de deformagdo, maior € a temperatura de recristalizagdo e maior € o
tamanho de gréo final;

O aquecimento continuado apdés o término da recristalizacdo causa

crescimento de grio.

A textura de recristalizagdo tem sido ao longo do tempo, alvo de estudos de

muitos pesquisadores, ja que €& um dos principais fatores responsaveis pela

anisotropia de propriedades de produtos acabados, por exemplo. Desta forma, o seu

desenvolvimento e sua evolugdo estimulam bastante o interesse cientifico. Mais

adiante sera mostrado em mais detalhes a importancia do estuda evolugdo da textura

de recristalizacéo.

2.6.3.1. Recristalizagao em Agos Inoxidaveis Duplex

Como mencionado anteriormente, os agos inoxidaveis duplex possuem em sua

microestrutura uma mistura de graos ferriticos e austeniticos. Uma microestrutura

completamente ferritica se forma durante a solidificacdo. Uma transformacgao parcial

32



para austenita ocorre durante o resfriamento, onde precipitados desta fase nucleiam
na matriz ferritica.

Os acos inoxidaveis duplex sdo materiais interessantes no que diz respeito a
sua recristalizacao, devido as caracteristicas dissimilares dos constituintes de sua
microestrutura. A fase ferritica CCC possui inumeros sistemas de deslizamento e
maior energia de falha de empilhamento enquanto a fase austenitica possui menos
sistemas de deslizamento e menor energia de falha de empilhamento. O
endurecimento por deformacgéao e a forga motriz para a recristalizacdo da austenita séo
maiores do que para a ferrita, além disso, o processo de recristalizacao ¢é difusional, e
a difusdo no caso da ferrita € mais rapida do que na austenita. Varias precipitagdes
podem ocorrer durante o processo de recristalizacdo, dependendo da faixa de
temperatura utilizada, sendo a mais importante a da fase sigma.

REICK et al, 1998, observaram que durante o tratamento térmico abaixo de
1000°C dos acgos inoxidaveis duplex, ocorrem pelo menos cinco reagdes no estado
solido: recuperacao e recristalizagcdo da austenita, recuperacao e recristalizacdo da
ferrita e transformacédo eutetdide da ferrita em fase sigma e austenita. A figura 2.22
mostra um diagrama TTT onde e possivel separar as diferentes reagdes no estado

sélido das duas fases (ferrita e austenita) como uma fun¢cdo do tempo e da

temperatura.
~
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Figura 2.22 — Diagrama TTT apés laminacéo a frio com reducéo de 20% e
recozimento. RS representa o inicio da recristalizacdo e TS representa o inicio da

transformacéao eutetoide da ferrita em fase sigma e austenita [REICK et al, 1998].
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JIMENEZ et al (2000) observaram que a recristalizacdo do ago inoxidavel

duplex ocorre quando se observa graos austeniticos, inicialmente alongados, se

apresentarem em colénias onde os grdos possuem tamanhos em torno de 10 um,

cercados por uma microestrutura lamelar de ferrita. Essa recristalizagao ocorre apés o

recozimento em temperaturas acima de 850°C.

2.7. Textura Cristalografica de Materiais Monofasicos

As texturas de recristalizacdo e deformacao de materiais CCC monofasicos sao

similares entre si, porém com pequenas diferengas, dependentes da textura inicial,

microestrutura, condicbes de precipitacdo entre outras. Na tabela 2.1 sdo mostradas

diferentes condi¢cbes para materiais CCC e as texturas normalmente observadas

nestas condicoes.

Tabela 2.1 — Textura normalmente observada em agos laminados (CCC) e
recristalizados.( HOLSCHER,1991)

Baixo Carbono

Ligado ao Cromo

Textura

Laminado a Quente

Homogénea ao longo da
espessura

Né&o Homogénea ao
longo da espessura.
Forte Textura de
laminagéo e fibras a
e y. Compoentes
{011}< 100> e
{112}<111> s3o
comuns.

Textura

Laminado a Frio

Aumento da intensidade
das fibras a e y para
laminagdes inferiores a
75%, principalmente das
componentes
{112}<110> e
{111}<112>. Para
deformacdbes superiores
a 75% um aumento da
componente {111}<110>
€ comum.

Aumento das
componentes
{112}<110> e
{111}<110>. Forte
componente
{001}<110>.

Textura

Recristalizados

Grande diminuigdo das orientagdes da fibra
fibras a, Fortalecimento da componente Goss
com o aumento das bandas de cisalhamento
e fortalecimento da componente {111}<112>

34



Materiais CFC apresentam suas componentes principais ao longo de um tubo
de orientagdes que se estende da orientagdo {110}<11-2> até {112}<11-1>. Metais e
ligas com baixa energia de falha de empilhamento, tendem a esvaziar a regido do tubo
préxima de {112}<11-1> enquanto materiais com alta energia de falha de
empilhamento, como os agos carbono e o aluminio, fazem o oposto. Energias
intermediarias apresentam um tubo de orientagdes com intensidade aproximadamente
constante. As componentes Goss, Brass, S, Cobre e Cubo s&do as orientagdes
presentes ao tubo de orientagdes CFC. (VIANA, 2001)

2.8. Textura em Materiais Bi-fasicos — A¢os Inoxidaveis Duplex

HUTCHINSON e JONSON estudaram a textura e anisotropia em acos
inoxidaveis duplex SS 2377. Foram estudadas chapas laminadas a quente com
diferentes niveis de reducdo. Uma anadlise semiquantitativa da anisotropia mecéanica
que estava presente anteriormente foi feita a partir do calculo das FDOC’s em ambas
as fases.

As chapas foram produzidas por laminacdo a quente, recozidas e temperadas
para equalizar as proporgoes de fase o (ferrita) e fase y (austenita). Toda a analise de
textura foi realizada a meia espessura das amostras e os picos (110) da fase a e (111)
da fase y foram omitidos para evitar erros devido a sobreposi¢gdo dos mesmos. Pelas
figuras de polos (200), ambas as fases das diferentes amostras possuem em geral as
mesmas componentes, mas a medida que aumenta-se a redugdo, essas componentes

tornam-se mais acentuadas como observa-se na figura 2.23.

35



Figura 2.23 — Figuras de pdlos para a ferrita (metade superior) e austenita (metade
inferior) para as chapas A-D (HUTCHINSON e JONSON).

A chapa com maior redugdo também apresentou uma consideravel assimetria
devido a efeitos residuais resultantes da estrutura grosseira de lingotamento. A textura
de ambas as fases € bem mais acentuada se comparada a de acgos inoxidaveis
monofasicos estudados individualmente. A assimetria da figura de poélo levou a uma
analise das FDOC’s das fases o e y da amostra com maior reducdo. Essas FDOC'’s

s&o mostradas na figura 2.24.
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Figura 2.24 — Distribuicao de orientagdes para a chapa D (a) ferrita e (b) austenita.
(HUTCHINSON e JONSON,1986).

A textura da ferrita consiste principalmente de uma fibra se estendendo de
(100) [011] até (211) [011]. Existem também componentes que nao se estendem da
mesma forma como (311) [232] e (322) [241].

Uma caracteristica interessante observada por Hutchinson e Jonson foi que na

fase o havia uma total auséncia de componentes (111) [uvw], normalmente
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observadas em materiais CCC nas mesmas condig¢des. A textura da austenita foi bem
definida, embora n&o tao acentuada como na ferrita.

As texturas observadas por Hutchinson e Jonson, neste tipo de ago inoxidavel
duplex foram dificeis de interpretar a medida que podem envolver fatores tanto
relacionados a laminagdo a quente quanto ao recozimento. Eles concluiram que a
temperatura, por exemplo, influencia ndo somente na recristalizagdo, mas também nas
proporcgées relativas de ambas as fases, e que é possivel que o crescimento de uma
fase dentro da outra associada a mudanca de temperatura seja uma forma de
recristalizacao determinante no resultado final da textura.

Ja AKDUT e FOCT (1995) estudaram a textura de acos inoxidaveis duplex com
diferentes teores de nitrogénio e laminados a frio. A amostra denominada D1 possuia
um teor de nitrogénio de 0,153 % (em peso) e a amostra denominada D2 um teor de
0,62%. Apesar de microestruturas iniciais diferentes e texturas iniciais até certo ponto
fracas, as fases CFC de ambos dos agos, mostraram um desenvolvimento similar,
tipico de materiais CFC com baixa energia de falha de empilhamento como a
austenita. Mas de maneira oposta a um material austenitico monofasico, as
intensidades nesse caso foram 50% menores. As figuras 2.25 e 2.26 mostram as
texturas de laminagao da fase austenitica dos agos D1 e D2 respectivamente, em sua

camada central.
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Figura 2.25 — Textura de laminagao da fase austenitica do ago duplex D1. (AKDUT e
FOCT ,1995)
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Figura 2.26 — Textura de laminagao da fase austenitica do ago duplex D2. (AKDUT e
FOCT, 1995)

A textura da austenita iniciou-se com fracas componentes Goss (011) <100> e
Cu (112) <111>, mas a fibra t se desenvolveu rapidamente. Para baixas reducgbes a
componente (112) <111> permaneceu quase sem mudancas na amostra D1, mas é
rapidamente reduzida em altas deformagdes (90%). Em ambas as amostras, a
deformacdo da fase austenitica provém de consideravel maclagdo de orientagcdo Cu
(112) <111>.

As FDOC’s das fases ferriticas sdo mostradas nas figuras 2.27 e 2.28. Ao
contrario das fases CFC, a diferenca no desenvolvimento das amostras D1 e D2 sao
insignificantes. A textura da fase a do ago duplex D1 a primeira vista pareceu tipica
para um aco ferritico de alto teor de cromo, no qual a textura de laminagao a frio é
caracterizada pela presenca das orientagdes tipicas da fibra o, (001) <110>, (112)
<110> e (111) <110>, além de orientagdes caracteristicas da fibra y, (111) <110>,
(111) <112>, mas com algumas diferengas notaveis.

Devido a um pré-tratamento do ago D1, os graos que se encontravam paralelos
ao eixo de laminagao, exibiam inicialmente uma fraca textura de laminacéao a frio com
orientagdes (112) <110>, dominante da fibra a. O pico isolado na fibra o de D1 indica
principalmente um deslizamento nos planos (110) desde que um deslizamento
adicional nos planos (112) <123> a um tipo de textura de fibra.

De maneira oposta a D1, a textura da fase CCC de D2 permanece quase
aleatdria. Isto se atribui a sua microestrutura e ao alto teor de nitrogénio (0,62%), que
leva a um aumento das tensdes internas durante a laminacédo devido ao impedimento

efetivo da movimentacao das discordancias.
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Figura 2.27 — Textura de laminagao da fase ferritica do ago duplex D1.( AKDUT e
FOCT, 1995).
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Figura 2.28 — Textura de laminagao da fase ferritica do ago duplex D2 (AKDUT e
FOCT, 1995).

2.9. Evolugao da textura de recristalizagao

A mudanga nas componentes da textura durante os processos de recozimento
apo6s a laminagao a frio € importante, pois a partir dessa determinagao, € possivel
identificar quais os valores variaveis dos processos anteriores ao recozimento e até
mesmo do préprio tratamento que levariam aos mecanismos de evolugao de textura.
Estes mecanismos identificados permitem observar maneiras de formar texturas mais
desejaveis em termos de melhora de propriedades. Além disso, como mencionado
anteriormente, a textura de recristalizacdo € um dos principais fatores responsaveis
pela aniosotropia de propriedades de produtos trabalhados. Apesar de muitas
pesquisas terem sido desenvolvidas a fim de entender a evolucdo da textura de
recristalizagdo, os mecanismos responsaveis pela sua formacdo ainda sao

controversos. Esta controvérsia esta associada a complexidade microestrutural e falta
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de homogeneidade que existe no estado deformado, as diferentes taxas de nucleacao
para diferentes orienta¢des de graos deformados e as diferentes taxas de crescimento
dos nucleos nas vizinhancas da matriz deformada.

A textura de recristalizacdo formada a partir de uma textura resultante de uma
deformacao plastica pode se caracterizar por trés tipos diferentes:

- textura com distribuicdo aleatéria das posi¢des dos cristais ou “auséncia” de
textura;

- textura coincidente com a textura original de deformacéo;

- textura diferente da textura original, mas com marcantes posicoes
preferenciais dos cristais.

De uma maneira geral, as texturas de recristalizacdo dependem do tipo da
intensidade da deformacéao plastica, do grau de pureza e composicdo dos metais, da
estrutura cristalografica dos metais e das condigbes do tratamento térmico de
recozimento. (BRESCIANI FILHO et al, 1991).

Além disso, dois fatores sdo determinantes no entendimento da textura de
recristalizagdo: a nucleacao e o crescimento de novos graos na matriz deformada. A
teoria da nucleagdo orientada assume que nucleos com orientagcdes especificas se
formam mais rapidamente do que com outras orientagdes e conseqlientemente
determinam a textura de recristalizagcdo. Ja a teoria do crescimento orientado afirma
que existem relagbes especificas de rotagdo com a rapida migracdo do contorno de
gréo (PARK e SZPUNAR, 2003).

PARK e SZPUNAR (2003) estudaram a evolugéo de textura de recristalizagéao
em agos elétricos e observaram que nestes acos predomina a nucleagado orientada,
fato este confirmado pelo fato de que a area dos nucleos ou graos recristalizados com
uma orientagcdo especifica permaneciam constantes durante o processo de
recristalizagcao. Grande parte dos nucleos possuia um angulo de desorientagdo de 22-
55° com a matriz deformada.

Graos deformados que possuiam textura com fibra vy, tal como {111} <110> e
{111} <112>, geralmente desapareciam logo no inicio do processo de recristalizacao,
contudo, gréos deformados que possuiam fibra o como {001} <110> e {112} <110>,
sdo consumidos ao longo do processo de recristalizagao. Esta diferenca foi atribuida a
diferenca de energia armazenada entre graos com diferentes orientagoes.

Foi observado também que novos grdos com textura do tipo Goss, nos agos
elétricos nucleiam principalmente nas bandas de cisalhamento em graos deformados
com orientagbes {111} <112>, {111} <110> e {112} <110> e que o numero de bandas

de cisalhamento diminuem na mesma ordem. A nucleagéo de novos graos com textura
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do tipo cubo também ocorrem nas bandas de cisalhamento, mas a densidade desses
nucleos € menor do que graos com textura Goss.

TEODOSIO (1982) estudou, por meio da técnica de Kossel, as orientacdes de
gréos recristalizados em amostras de acos baixo carbono e microligado ao Nb
laminados a frio, no inicio da recristalizacdo (7%-8% de gréos recristalizados),
proximas da meia recristalizagao para o aco ao Nb (42%) e totalmente recristalizadas.

Por microscopia otica, microscopia eletrénica de varredura e técnica de Kossel,
foi possivel identificar graos recristalizados, medir tamanho de grdos e orientagdes
cristalograficas nas amostras parcialmente recristallizadas e a desorientacao de graos
em relacdo a orientagdo principal das colénias de grdos. Os graos de uma coldnia
apresentaram tendéncia de possuir as mesmas componentes ou proximas entre si.

TEODOSIO (1982) observou que ocorreu nucleagéo orientada ja nos primeiros
graos recristalizados do ago baixo carbono comum e que estes apareceram em
regides recuperadas e nos contornos de graos deformados. No ago microligado ao Nb,
os resultados foram significativamente alterados em relacdo ao ago carbono dada a
precipitacdo de NbC que dificultam a recristalizacdo (KAY et al., 1994). Detectou-se
que, apesar da nucleacdo orientada que ocorre no inicio do processo de
recristalizacao, esta nao influenciou a textura de recristalizagao total do ago estudado.
Contudo, os resultados foram baseados em medidas realizadas em no maximo 111
graos nas amostras parcialmente recristalizadas.

SAKAI et al. (1988) estudaram o efeito da deformagédo heterogénea que pode
ocorrer na laminagao. Esta heterogeneidade é devido a deformagéao cisalhante entre
os rolos e a tira por friccdo, se ndo houver uma lubrificacdo adequada, gerando
gradiente de textura na espessura entre a superficie e o centro em ago microligado ao
Ti e laminado em alta velocidade na regido da ferrita e recozido. Foi observado um
decréscimo da intensidade de <111> // ND com o progresso da recristalizagao tanto
nas amostras lubrificadas quanto nas amostras nao lubrificadas. Contudo, o
comportamento geral das componentes com a recristalizagdo para a amostra com
lubrificacdo e sem lubrificacdo foram opostos, sendo que, na regido mais severamente
cisalhada, observou-se que <110> // ND, que era mais intensa decresceu com a
recristalizagao.

SAMAJDAR et al. (1998) em outra analise passaram a relacionar macrotextura
e microtextura. Neste caso, foi escolhido um aco LI que foi processado com
temperatura de reaquecimento de 1250°C e temperatura de finalizacdo de 910°C,
laminado a quente com 80% de reducao e a frio com 90% e totalmente recozido em
banho de sal de 675 °C a 800°C em intervalos de 50°C entre 700°C e 800°C. Os

tempos de recozimento foram diferentes. A macrotextura revelou que a mudancga de
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temperaturas de recozimento na faixa de 650°C a 700°C néo afetou a textura final de
recristalizagdo. Notou-se que o aumento da intensidade da fibra y com a
recristalizagcao se deveu ao aumento na orientagao {111} <112>, e a orientagao {111}
<110> se manteve basicamente no mesmo nivel de intensidade, excetuando-se um
pequeno crescimento no inicio da recristalizagdo. Até 70% de recristalizagao, a queda
na intensidade da fibra o foi causada basicamente pela queda na componente {112}
<110>. Entre 70% e 96%, uma queda mais rapida em ambas as componentes foi
detectada.

Estudos de microscopia de imagens de orientacdo foram realizados. Esta é
uma técnica que tem como fundamento a reconstituicdo das imagens da
microestrutura através das informagdes de microtextura (ADAMS et al, 1993 e
RANDLE e ENGLER, 2000), macrotextura e MET. Neste estudo assumiu-se o critério
de que qualquer regido com espessura 2 um na diregao ND (as amostras foram
observadas na se¢do RD-ND) e que nao contivesse contornos de baixo/alto angulo foi
considerada grao recristalizado uma vez que o tamanho médio dos subgraos foi de 1
um (SAMAJDAR, 1997). As bandas/grédos deformados eram regides com uma unica
orientagdo, tipicamente estiradas na RD e contendo contornos de baixo &ngulo (1°-
20°).

Nas analises das amostras de inicio de recristalizacédo (1%), os gréos originais
da laminagdo a quente foram divididos, na média em trés bandas de deformacgao
(SAMAJDAR et al., 1998). Os graos recristalizados apresentaram a tendéncia de se
formarem a partir de bandas de mesma orientacdo. Os autores atentaram também
para a possibilidade de que o espagamento entre as bandas de deformacido de
mesma orientacdo determinaria a disponibilidade de gréos recristalizados de mesma
orientacdo. As medidas de microscopia de imagens de orientagcdo mostraram que o

espacamento médio aumentava com o progresso da recristalizagao.
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3. MATERIAIS E METODOS

3.1. Material

O aco utilizado na realizacdo deste trabalho € um aco inoxidavel duplex UNS
S31803 segundo a norma ASTM A 240. Sua composi¢ao quimica esta mostrada na
tabela 3.1. O mesmo foi recebido em forma de tiras laminadas a quente com

dimensdes de 40 mm de largura e 4 mm de espessura.

Tabela 3.1 — Composicao quimica do ago inoxidavel duplex S31803

Composig¢ao quimica (% peso)

C Ni Mo Cr N
0,02 5,44 2,49 22,3 0,16

3.2. Metodologia

3.2.1. Processo de Laminagao

O aco inoxidavel duplex utilizado foi submetido a processos de reducao da sua
espessura por laminacdo a frio (temperatura ambiente). Inicialmente as amostras
foram laminadas com pequenas reducdes de 10, 20, 30 e 40% para analise do
desenvolvimento da textura de deformacdo. Também foram laminadas amostras com
reducdo de 60% e de 90% para a analise do desenvolvimento da textura de
recristalizacao. Estas laminagdes foram realizadas com a utilizacdo de um laminador
piloto disponivel departamento de Engenharia Metalurgica da Universidade Federal do

Ceara. Todas as amostras foram laminadas na mesma diregao.

3.2.2. Tratamento Térmico de Recozimento

Com o objetivo de obter diferentes fracdes recristalizadas do material laminado
a frio, foram realizados diferentes tratamentos térmicos de recozimento nas amostras
reduzidas 60% e 90%, baseados nos digramas TTT das figuras 2.5 e 2.20, no
diagrama ternario da figura 2.4 e no diagrama de fases construido com a ajuda
software THERMOCALC para se ter uma idéia das fases que poderao vir a aparecer.

Todas as amostras foram tratadas a uma temperatura de 600°C e resfriadas em agua.
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Os tempos de tratamento para as amostras laminadas 60% foram de 7, 12, 30, 60 e
75 minutos. Ja para as amostras laminadas 90%, os tempos de tratamento foram de 3,
8, 15, 30 e 60 minutos. Para a amostra tratada a 800°C os tempos de tratamento da
amostra laminada com reducéo de 60% foram de 5, 10, 20, 30 e 60 minutos e para as
amostras laminada com reducgao de 90% os tempos foram de 1, 3, 5, 10 e 30 minutos.
De forma semelhante na temperatura de 1000°C, os tempos de tratamento para a
amostra laminada 60% e 90% foram de 3, 5, 10, 30, 60 minutos. As tabelas 3.2 a 3.4
resumem os tratamentos térmicos que foram realizados. Os tempos foram baseados
em diagramas de fase Fe-Cr-Ni e no diagrama TTT da figura 2.22. A dimensao das

amostras tratadas foi de 10 mm x 10 mm.

Tabela 3.2 - Tratamentos térmicos realizados

Amostras tratadas a 600°C e resfriadas em agua

Redugéao Tempo de tratamento (minutos)
60% 7 12 30 60 75
90% 3 8 15 30 60

Tabela 3.3 - Tratamentos térmicos realizados

Amostras tratadas a 800°C e resfriadas em agua

Redugao Tempo de tratamento (minutos)
60% 5 10 20 30 60
90% 1 3 5 10 30

Tabela 3.4 - Tratamentos térmicos realizados

Amostras tratadas a 1000°C e resfriadas em agua

Redugao Tempo de tratamento (minutos)
60% 3 5 10 30 60
90% 3 5 10 30 60

3.2.3. Fracao Recristalizada

A analise de fragao recristalizada das amostras foi feita a partir dos dados de

contornos de alto e de baixo angulo obtidos por EBSD e a partir de uma analise dos
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dados de indice de qualidade da imagem obtida por EBSD. . Para comparacgao,

também foi utilizado o software Channel 5 da HKL.

3.2.4. Analise de Textura

De todas as amostras tratadas e nao tratadas foram retiradas amostras com

dimensdes de 20 x 20 mm para analise de textura.

3.2.4.1. Macrotextura

Para a analise de macrotextura, as amostras foram submetidas a técnica de
difracao de raios-X, através de um gonidémetro semelhante ao mostrado na figura 2.6,
montado em um difratdmetro de raios-X da marca PHILIPS, modelo X’PERT PRO. Os
parametros das medidas serdo os seguintes: o (da figura 2.6) variando de 0° a 80°
com passo de 5°, B (da figura 2.6) variando de 0° a 360° com passo de 2 segundos.
Com essa técnica foram obtidas as figuras de podlo para cada amostra. A radiacao
para a analise foi Ka de cobalto (Co) e Molibdénio (Mo). A analise da textura foi
realizada na superficie da amostra laminada e a meia espessura das mesmas
amostras, como mostrado na figura 4.1. Para atingir a meia espessura, as amostras

foram debastadas com lixas de granulometria 80, 100 e 220.
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Figura 3.1 — Amostras para analise de textura

Apds o processo de desbaste das amostras, a mesma teve sua superficie
submetida a um ataque quimico com acido fluoridrico (HF) com o objetivo de eliminar
as tensdes residuais deixadas pelas lixas, pois estas tensdes podem influenciar na

analise de textura do material.
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As FDOC'’s foram calculadas por meio do programa LABOTEX disponivel no
Laboratério de Caracterizagdao de Materiais (LACAM) da Universidade Federal do
Ceara. Para a fase ferritica foi analisada a sec¢ao de ¢,=45° e para a fase austenitica

foram analisadas as sec¢bes de ¢,=0° e (p,=45°.

3.2.4.2. Microtextura

As orientacOes cristalograficas dos novos graos recristalizados e deformados
foram determinadas em amostras parcialmente recristalizadas do ago inoxidavel
duplex estudado utilizando a técnica de EBSD, com o equipamento disponivel no
LACAM da Universidade Federal do Ceara.

As amostras foram lixadas com lixas de granulometria 220, 320, 400, 600 e
1200. Apds o lixamento, foram polidas em pasta de diamante com granulometria 6, 3 e
1 um. Apds o polimento com pasta de diamante as amostras foram polidas com silica
coloidal (0,06 um) em politriz automatica com uma velocidade de 30 r.p.m e uma forga
de 10 N.

Também foram analisadas as relagdes entre as orientagdes cristalograficas dos
novos graos recristalizados e os da matriz adjacente deformada. As analises foram
realizadas através de um microscopio eletronico de varredura PHILIPS XL-30
equipado com detectores de elétrons secundarios e retro-espalhados, EDX e sistema

de EBSD da Oxford que fazem parte do sistema.
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4. RESULTADOS E DISCUSSSAO

4.1. Influéncia da Deformagéao na Textura do Ao Inoxidavel

Na tabela 4.1 estao detalhadas todas as componentes presentes nas amostras
e suas respectivas intensidades, tanto da fase ferritica quanto da fase austenitica. As
principais componentes de textura para o material como recebido na fase ferritica sao
uma componente de textura {001} <110> com uma intensidade de 6.2 e as
componentes {113} <1-10> e {112} <11-1> (cobre) com intensidades 2.6 e¢ 2.4
respectivamente. Foi observada também a componente Goss, mas com uma fraca
intensidade, em torno de 1.5. A austenita apresenta uma fraca textura tendo como
principais componentes {213} <-3-64> (S) e {110}<1-12> (Brass). A figura 4.1 compara
as FDOCs (secdes de ¢, = 0° e ¢, = 45° -notagdo de Bunge- para a fase austenitica e
a secao ¢, = 45° para a fase ferritica) para amostra deformadas 10%, 20%, 30%, 40%
e como recebida.

KEICHEL et al (2003 a) mostrou que o comportamento cristalografico durante a
deformacao leva a mudancga de textura especifica tanto em metais CCC quanto em
CFC. Mudangas na distribuicdo da deformagéo ao longo do volume da amostra e até
mesmo 0s mecanismos de recristalizacdo podem alterar a textura desses materiais.
Ao se analisar um material bifasico, comparando-o com um monofasico, informagdes
sobre a influéncia de uma segunda fase na textura e até mesmo dos mecanismos de
endurecimento deste material podem ser analisadas.

Este comportamento pode ser observado nas amostras de ago inoxidavel
duplex em pequenas deformacdes, onde uma variagdo no comportamento de certas

componentes, principalmente nas menores deformacdes foi observada.

Austenita ¢,=0° Austenita ¢,=45° Ferrita @,=45°

Max=7.872 Max=7.872 Max=22.478
Mm=0.000 Mzi=0,000 Mm=0.012

0% | =05
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Figura 4.1 - FDOC's das fases ferriticas e austeniticas das amostras

laminadas 10, 20, 30, 40% e como recebida.
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Tabela 4.1: Orientagdes presentes e suas respectivas intensidades

FERRITA AUSTENITA
Condigao da Amostra |Orientagoes Intensidade Condigdo da Amostra |Orientagdes Intensidade
{001}<110> 6.2 {213}<-3-64>S-3 2.0
{113}<1-10> 2.6 {110}<1-12>brass |2.0
Como Recebida {112}<11-1>(cobre) |2.4 Como Recebida {113}<1-12> 1.9
(Laminada a Quente) [{111}<-1-12> 2.0 (Laminada a Quente) {111}<01-1> 1.8
{001}<100>(Cubo) [1.8 {123}<41-2> 1.8
{110}<001>(Goss) |1.5 {001}<100>Cubo  |1.4
{113}<1-10> 15.7 {110}<001>Goss |1.4
{112}<1-10> 10.8 {110}<1-12>brass [3.6
) o {001}<110> 10.6 {112}<11-1>(cobre) |2.8
Laminada 10% L1 c01-1> 36 Lominada 100 |213)<:3-64>83  [26
{111}<-1-12> 2.7 {110}<001>Goss  |2.2
{323}<1-31> 1.6 {123}<41-2> 2.2
{112}<1-10> 7.7 {013}<100> 1.7
{113}<1-10> 7.2 {110}<1-12>brass [3.2
{111}<-1-12> 4.2 {213}<-3-64>S-3 2.8
Laminada 20% {323}<1-31> 3.5 {123}<41-2> 25
{111}<01-1> 2.8 . {112)<11-1>(cobre) | 2.1
{122}<2-21> 1.9 Laminada 20% {110)<001>Goss  |2.0
{001}<110> 1.3 {013}<100> 1.6
{113}<1-10> 3.2 {525}<1-51> 1.5
{112}<1-10> 2.2 {110}<1-11> 1.4
{112}<11-1>(cobre) |1.8 {110}<1-12>brass |[3.1
Laminada 30% {001}<110> 1.8 {110}<001>Goss  |2.3
{122}<2-21> 1.7 Laminada 30% {213}<-3-64>S-3  |2.2
{323}<1-31> 1.3 {123}<41-2> 1.8
{111}<-1-12> 1.3 {112}<11-1>(cobre) |1.6
{001}<110> 8.3 {110}<1-12>brass [7.5
{113}<1-10> 6.6 {110}<001>Goss  |6.7
{111}<01-1> 4.3 {110}<1-11> 34
{111}<-1-12> 4.0 {123}<41-2> R 33
Laminada 40% {112}<1-10> 3.6 Laminada 40% {132}<6-43> S 2.8
{525}<1-51> 2.3 {112}<11-1>(cobre) |2.2
{122}<2-21> 22 {101}<52-5> 1.8
{323<1-31> 1.7
{112}<11-1>(cobre) |1.2

4.1.1. Fase Ferritica

Como mencionado, as amostras analisadas foram laminadas a frio a
partir do material como recebido (laminado a quente). A figura 4.1 mostra a sec¢do de
@,=45° para a fase ferritica da amostra laminada 10% (reducdo em espessura).
Observou-se a componente {113} <1-10> com uma forte intensidade, da ordem de
15.7. Comparando essa componente com a do material como recebido observa-se um
aumento em torno de 6 vezes. As componentes de textura {112} <1-10> e {001} <110>
também apresentaram uma forte intensidade, da ordem de 109 e 10.6
respectivamente. Outras componentes puderam ser observadas com intensidades
menores, entre elas as orientagées {111} <01-1>, {111} <-1-12> e {323} <1-31> com
intensidades de 3.7, 2.7 e 1.7 respectivamente.

Na amostra deformada 20% duas componentes destacaram-se por suas
intensidades elevadas. Sao elas as componentes {112} <1-10> e {113} <1-10> com

intensidades de 7.8 e 7.2 respectivamente. A componente {113} <1-10> que
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apresentou na amostra deformada 10% uma alta intensidade, teve seu valor reduzido
de quase 50% enquanto a componente {112}<1-10> teve uma diminuicdo da sua
intensidade da ordem de 34%. A componente {323} <1-31> teve um aumento na sua
intensidade, passando de 1.6 da amostra deformada 10% para 3.5. As componentes
{111} <-1-12> e {111} <01-1> também estédo presentes na amostra deformada 20%. A
componente {122}<2-21>, antes nado presente, apareceu com uma intensidade
relativamente fraca, em torno de 1.9.

A amostra deformada 30% apresentou componentes com intensidades mais
baixas. A componente {113}<1-10> presente de forma bastante intensa na amostra
deformada 10%, apresentou para este nivel de deformag¢do uma intensidade de 3.2. A
componente {112}<1-10>, também presente de forma intensa nas deformagdes de 10
e 20%, apresentou intensidade da ordem de 2.2. A componente Cobre antes presente
na amostra como recebida, apresentou uma intensidade de 1.8.

Na amostra deformada 40%, as duas componentes mais intensas, {001}<110>
e {113}<1-10> apresentaram intensidades de 8.3 e 6.6 respectivamente. Apds o pico
de intensidade em 10% de deformagdo, a componente {001}<110> apresentou um
decréscimo da intensidade nas deformagbes de 20 e 30% e novamente um aumento
para 40% de deformacdo. As componentes {111}<01-1> e {111}<-1-12>,
apresentaram intensidades de 4.3 e 4 respectivamente. A componente {111}<01-1>
estava ausente na deformacdo de 30%. A componente {112}<1-10> apresentou
intensidades maximas nas deformacdes de 10 e 20%. Em 30% a intensidades foi
baixa, voltando a aumentar em 40%. Surgiu a componente {525}<1-51> com
intensidade de 2.3 e a componente {122}<2-21> presente antes apenas na
deformacao de 30%, apresentou um pequeno aumento, passando assim para uma
intensidade de 2.2.

KEICHEL et al (2003 a) mostrou que a textura de um ago inoxidavel duplex
laminado a frio a partir de materiais extrudados e forjados sao similares a textura de
um acgo inoxidavel ferritico monofasico. Também observou que a textura do material
bifasico laminado a quente, apresenta algumas diferencas na textura da fase
ferritica.quando comparado ao material monofasico. A fibra o entre as componentes
{001} <110> e {112} <110> é mais intensa para o ago duplex laminado a quente. O
aco inoxidavel duplex forjado e o ferritico monofasico também apresentam a
componente {111} <112> além de uma fibra y com fracas intensidades, diferente dos
demais acos duplex com diferentes tratamentos termomecéanicos, onde essas
componentes desaparecem completamente.

Pela analise da fibra o na figura 4.2, observa-se que as componentes mais

intensas encontram-se entre as componentes {001}<110> - {112}<110>, com destaque
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para a componente {113}<110>. Grandes diferengcas de intensidades foram
observadas entre estas componentes. Para baixas deformacdes, da ordem de 10% de
reducdo em espessura encontram-se as maiores intensidades que diminuem
sensivelmente com a evolugcdo da deformacado até 30%. As demais orientacbes
apresentaram pouca variagao na fibra a.

Segundo KEICHEL et al (2003 a), a fibra y para diversos tratamentos
termomecanicos de acos inoxidaveis duplex e ferriticos monofasicos é muito fraca,
chegando em certos acos duplex até mesmo a ser inexistente. Isso foi observado para
amostras tratadas termomecanicamente e posteriormente laminadas a frio com
reducbes acima de 90%. Além disso, uma forte componente {112} <110> foi
observada na fibra o dos agcos duplex. Para os ferriticos monofasicos, também foi
observada a componente {111} <112>. Estudaram também sem evidéncias concretas
que o desenvolvimento da textura, mais especificamente das altas intensidades da
componente Goss podem estar relecionadas com a formacido de martensita induzida
por deformacdo e pela interacdo de bandas de cisalhamento e de maclas de
deformacao.

No material aco duplex estudado, diferente de Keichel, a fibra y (figura 4.3)
mostrou-se pouco definida para o material como recebido. Para deformagédo da ordem
de 10% as intensidades entre as componentes {111} <110> e {111} <112>
apresentaram-se de forma decrescente com maximo em {111} <110>. O
comportamento da componente {111}<110> mostrou-se semelhante a {hkl} <110> na
fibra o com relagédo aos niveis de deformacéo. A fibra y diferenciou-se de alguns agos
inoxidaveis duplex e ferriticos estudados por Keichel. Apresentou intensidades

consideraveis de 5 a 6 para baixas deformacdes.
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Figura 4.3 — Evolugao da fibra y para a fase ferritica.
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Figura 4.4 - Evolucédo da fibra ¢ para a fase ferritica
4.1.2. Fase Austenica

Segundo KUMAR e GOSH (2007), a evolugao de textura da fase y de um ago
inoxidavel austenico é tipica de materiais CFC, diferenciando-se por apresentar a
componente Brass apenas para deformagdes de 90% em amostras analisadas na
superficie. Ja nas amostras analisadas em meia espessura essa componente ja se
apresentava em pequenas redugdes. KEICHEL observou que a evolugao da textura da
fase austenitica de materiais monofasicos é semelhante a da fase austenitica do aco
inoxidavel duplex.

Pela analise da figura 4.1 e da tabela 4.1, as FDOC’s da amostra como
recebida apresentou fracas componentes S, Brass, Cubo e Goss com intensidades de
2, 1.4 e 1.4 respectivamente. As componentes {113} <1-12>, {111} <01-1> e {123}
<41-2> também apresentaram intensidades fracas, em torno de 1.9 e 1.8. Apds a
laminacao a frio com redugdes de 10 a 40% em sua espessura, a componente Brass
manteve-se estavel até 30% de deformagao com intensidades em torno de 3. Ja para
a deformacgao de 40% a componente teve um desenvolvimento consideravel, com sua

intensidade passando para 7.5. Em todas as amostras, inclusive na como recebida, a
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componente brass esteve presente como a componente mais intensa. Este resultado
difere do esperado para um aco inoxidavel austenitico de acordo com KUMAR. Uma
explicacdo para este resultado seria a influéncia da segunda fase presente. A
componente Goss apresentou comportamento semelhante. Na amostra como recebida
e nas deformacgdes de 10, 20 e 30% a intensidade da componente Goss manteve-se
entre 1.4 e 2.3. Ja para 40% de deformacdo a intensidade teve um consideravel
aumento, ficando em torno de 6.7. A componente S apresentou pouca variagao de sua
intensidade com o aumento da deformacado, mantendo-se assim entre 2 e 2.8. Pode-
se observar também que as componentes {113} <1-12> e {111} <01-1> presentes na
amostra como recebida com intensidades fracas de 1.9 e 1.8, logo nas pequenas
deformacbes desapareceram e que novas componentes se desenvolveram na
deformacédo de 40%. S&o elas as componentes {110} <1-11> e {101} <52-5> com
intensidades de 3.4 e 1.7 respectivamente. Observou-se também que a componente
cobre desenvolve-se a partir de pequenas deformacgdes, mas sua intensidade se
mantém entre 2.8 e 1.6, onde o maximo encontra-se na deformacao de 10%.

Na analise da fibra t, observam-se duas componentes de destaque: {211}
<111> e {011} <100>. A componente {211} <111> mostrou-se mais intensa para a
deformacédo de 10%, decrescendo com o aumento da mesma. Ja a componente {011}
<100> apresentou-se mais intensa para a deformacao de 40%, mantendo-se estavel e
menos intensa para as deformacodes de 10, 20, e 30%.

As variacdes das intensidades das orientacdes ou até mesmo as transi¢coes de
textura para metais CFC, segundo KUMAR e GOSH (2007) sao relacionadas com a
Energia de Falha de Empilhamento (EFE) dos metais. Sabe-se que componentes do
tipo Cobre e Brass se desenvolvem em materiais com baixa energia de falha de
empilhamento e isso ocorre devido a influéncia da EFE nos mecanismos de

deformacéo plastica dos metais.
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Figura 4.5 — Evolugdo da fibra t para a fase austenitica.

4.2. Analise por EBSD das Amostras com Baixos Niveis de Deformagao.

As figuras 4.6 a 4.9 apresentam a evolugao dos mapas de qualidade, padrbes
de cores, mapas de orientagdo na direcdo normal para as fases ferritica e austenitica
Através dos mapas de qualidade pode-se observar o aumento de pontos nao
resolvidos principalmente na fase austenitica indicando que a quantidade de defeitos
aumenta nesta fase mais que na ferrita. A textura da fase ferrititica se caracteriza pela
predominancia da cor azul indicando um plano preferencial {111}. A fase austenita ndo
apresenta um plano preferencial, mas apresenta um refino de grdo com a deformagao
mais acentuado que a ferrita.

A figura 4.10 corresponde a 4 mapeamentos de EBSD unidos e analisados
com o software REDS. A figura (a) corresponde aos graos ferriticos com orientacbes
[111], [100] e [110] paralelas a direcdo normal e a figura (b) paralelas a direcao de
laminagdo. E possivel observar uma predominancia da textura {111} <110>. Esta
textura é confirmada pela FDOC da figura 4.11, referente aos quatro mapeamentos
onde s&o visiveis as componentes de textura {111}<110> e {332}<110>. A figura 4.12

apresenta os mapas de orientacdo nas diregcbes normal e de laminagdao da fase
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austenitica. Na figura 4.13 estdo as segbes de ¢,= 0° e 45° da FDOC desta fase

mostrando as principais orientagdes {110} <112>, {113} <112> e {001} <100>.

100pm

(d)

Figura 4.6 - EBSD da amostra como recebida. (a) padrao de qualidade (b) Textura

ferrita (c) Textura austenita.(d) Padréo de cores

57



(c) (d)
Figura 4.7 - EBSD da amostra laminada 10%. (a) padrao de qualidade (b) Textura

ferrita (c) Textura austenita.(d) Padrao de cores

(b)

(c) (d)

Figura 4.8 - EBSD da amostra laminada 20% (a) padréao de qualidade (b) Textura

ferrita (c) Textura austenita.(d) Padréo de cores
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(c) (d)
Figura 4.9 - EBSD da amostra laminada 30% (a) padréo de qualidade (b) Textura

ferrita (c) Textura austenita.(d) Padrao de cores

(b)

Figura 4.10 — 4 mapeamentos unidos e analisados com o software REDS. (a) Gréaos

ferriticos com orientagdes [111], [100] e [110] paralelos a dire¢ao normal a laminagéo.
(b) Graos ferriticos com orientagdes [111], [100] e [110] paralelos a dire¢ao de

laminagao.
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Figura 4.11 — FDOC da fase ferritica referente aos 4 mapeamentos unidos.

laminacao da fase austenitica

s

b e

\ 2

(@)

(b)

Figura 4.12 — 4 mapas de orientacdo unidos referentes a dire¢des normal e de

\)

(b)

Figura 4.13 - FDOC da fase austenitica referente aos 4 mapeamentos unidos. Segao

de ,=0° (a) e P,=45° (b).

60



4.3. Textura de Amostras Tratadas a 600°C, 800°C e 1000°C apés Deformacgéao a

Frio.

REICK et al estudaram a recristalizacdo de um ago inoxidavel duplex
deformado 20% por laminacao a frio. Experimentos mostraram que ap6és o trabalho a
frio a fase austenitica apresentou um endurecimento por deformacdo e
consequentemente uma forga motriz para a recristalizacdo maior do que a fase
ferritica. O estudo da microestrutura mostrou a formacao de células de discordancias
além de uma alta incidéncia de falhas de empilhamento na austenita.

A textura de laminagdo a frio de materiais monofasicos com estrutura
cristalina CCC se caracteriza por uma componente {001}<110> bem acentuada e por
componentes secundarias {111}<112> e {112}<110> (KURDJUMOW e SACHS, 1930).

ULHAQ et al observou o desenvolvimento de novas componentes de
textura em aco inoxidavel duplex apos deformacao por tracdo. Apds deformacao de
20% e tratamento térmico a 850°C e 475°C ocorreram mudangas na textura da fase
ferritica, sendo estas mudancas nao observadas na fase austenitica.

KEICHEL et al. (1993a) e RAABE (2003) compararam a textura de
deformacado e de recristalizacdo de acgos inoxidaveis duplex com as de agos
inoxidaveis ferriticos e austeniticos monofasicos. O desenvolvimento da textura
durante o recozimento da fase austenitica do aco inoxidavel duplex mostrou diferengas
quando comparado com o ago inoxidavel austenitico monofasico, diferengas essas
atribuidas aos efeitos da microestrutura deformada e da morfologia da fase no
processo de recristalizacdo. Foi observado para a fase ferritica uma dependéncia da
textura de deformacdo no desenvolvimento da textura de recristalizacdo. Em acgos
ferriticos, as principais componentes da textura de deformagédo sao {001}<110> e
{111}<110>, sendo estas mantidas caso ocorra apenas recuperagado, enquanto as
componentes {111}<110> e {111}<112> aparecem durante a recristalizacao,
principalmente devido a energia armazenada durante a laminagdo e o0 movimento dos
contornos de grao. Caso ocorra recristalizagao primaria, as componentes {100}<110>
e {112}<110> na fibra a desaparecem e a fibra gama ou até mesmo uma forte
componente{111}<112> se desenvolvem. Esses casos apresentaram-se de forma
semelhante nos acos inoxidaveis duplex.

As figuras 4.14 a 4.27 mostram a evolucdo das FDOC's das amostras
laminadas 60 e 90% e das mesmas amostras tratadas a 600, 800 e 1000°C em
diferentes tempos, tanto da fase ferritica quanto da fase austenitica. Nas tabelas 4.2 a
4.5 sao detalhadas as componentes presentes na ferrita e na austenita e suas

respectivas intensidades.
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Figura 4.14 — Secdes ¢, = 0°e 45° das FDOC's da fase austenitica das amostras
laminadas 60% (a) e (b) 90% (c) e (d).
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Figura 4.15 — Secdes ¢, = 45°das FDOC'S da fase ferritica das amostras deformadas
60% (a) e 90%(b).
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60% tratada a 600°C em diferentes tempos.
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Figura 4.17 - Secgdes ¢, = 45°das FDOC'S da fase ferritica das amostras laminadas

60% tratada a 800°C em diferentes tempos.

64



Max=2.274 Z = N0\ T e Max=2.408
== Moo 554 = :‘,%E")\éi(fj(%ii}, Mind 521
>
w ‘_\.J“‘ \
N S
NS A\ P 7
= O )U ' O ~f
(4 & Qy )
— - ' ‘~-\::_:./: 0 g\-,"d'l 8 g E‘_:}—/_ — (:Dv—\_ 0w b,
< ¢ = 43500 ¢, = 4500
A% 800 A 500
] [0 I I R 50
[~ ——= @ Y S J) =T =T
(a) 01 minuto (b) 03 minutos

%@ e Nnn B0 -— 00

J

(c) 05 minutos (d) 10 minutos

— ==
B

(e) 15 minutos
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90% tratada a 1000°C em diferentes tempos.
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Figura 4.22 - Segoes ¢, = 45° ¢, = 0°das FDOC'S da fase austenitica das amostras

laminadas 60% tratada a 600°C em diferentes tempos.
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Figura 4.23 - Secgoes ¢, = 45° ¢, = 0°das FDOC'S da fase austenitica das amostras

laminadas 60% tratada a 800°C em diferentes tempos.
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Tabela .4.2 — Componentes e intensidades da fase ferritica das amostras laminadas 60% tratadas.

FERRITA
Condicdo da Amostra | Tempo de tratamento Orientacoes Intensidade
{001}<110> 2.6
) {001}<100> Cubo 1,9
07 minutos A 1T<1-12> 19
{111}<01-1> 16
{001}<110> 2.6
{111}<01-1> 14
' {110}<1-12>Brass 1.3
12 minutos {001}<100> Cubo 13
{112}<11-1>Cobre 1.3
{122}<2-21> 12
{001}<100> Cubo 2,1
{001}<110> 2,1
Laminada 60% - Tratada 30 minutos {013)<100~ 1.3
4 600°C {110}<1-11> 13
{110}<1-12>Brass 1,2
{001}<110> 2.2
{001}<100> Cubo 1.9
60 minutos {013}<100> 1.3
{110}<1-12>Brass 13
{323}<1-31> 1.2
{001}<110> 5.0
{013}<100> 2.2
{001}<100> Cubo 2.0
75 minutos {110}<1-12>Brass 1.8
{112}<1-10> 1.5
{113)<1-10> 15
{101}<52-5> 1.3
{001}<110> 3.0
{001}<100> Cubo 2.4
{110}<1-12>Brass 1.5
05 minutos {110}<1-11> 1.5
{013}<100> 14
{112)<1-10> 14
{113}<1-10> 1.2
{001}<110> 2.8
{001}<100> Cubo 1.6
10 minutos {110}<1-11> 1.3
{112)<1-10> 1.2
Laminada 60% - Tratada {111}<-1-12>  [1.2
a 800°C 1110}<1-12>Brass 2.1
{110}<001> Goss 2.0
. {101}<52-5> 1.9
20 minutos (10<1-11> 19
{001}<100> Cubo 13
{001}<110> 1.3
. 111}<01-1> 13
30 minutos (N<1-12> 3
{111)<01-1> 15
. {001}<100> Cubo 1.5
60 minutos {001}<110> 15
{111)<-1-12> 15
{001}<110> 2.0
{001}<100> Cubo 17
' {110}<1-12>Brass 15
01 minuto (1 1T1=1-12> 15
{110}<001> Goss 1.5
{323}<1-31> 12
{001}<100> Cubo 2.0
{001}<110> 15
03 minutos {101}<52-5> 1.2
{(111}<-1-12> 12
{233}<01-1> 12
{001}<110> 4.6
{110}<1-12>Brass 1.6
110}<1-11> 1.5
101}<52-5> 1.5
05 minutos 113}<1-10> 1.4
Laminada 60% - Tratada 112}<1-10> 1.4
a 1000°C {111}<-1-12> 1.3
{001}<100> Cubo 13
{323}<1-31> 1.2
{001}<110> 2.9
{111}<-1-12> 15
{001}<100> Cubo 1.5
10 minutos 101}<52-5> 1.4
112}<1-10> 1.4
110}<1-11> 1.2
323)<1-31> 1.2
{001}<110> 3.3
{013}<100> 1.9
{110}<1-12>Brass 1.5
15 minutos 110}<1-11> 15
{111)<-1-12> 13
{113}<1-10> 13
{001}<100> Cubo 13




Tabela 4.3 - Com

onentes e intensidades da fase austenitica das amostras laminadas 60% e tratadas.

AUSTENITA

Condigao da Amostra | Tempo de tratamento Orientagoes Intensidade

{110}<001> Goss 3,4

{110}<1-12> Brass 3,4

. {110}<1-11> 2,1

07 minutos (101)<52-5> 17

{112}<11-1>Cobre 1,3

{001}<110> 1,3

12 minutos {110}<001> Goss 1.2

. o {110}<1-12> Brass 2,1

"am'”ad: ggoﬁ’é Tratada 30 minutos {110}<001> Goss 2

{110}<1-11> 1,5

{110}<1-12> Brass 2.3

) {110}<001> Goss 2.3

60 minutos (A10)<1-11> 15

{525}<1-51> 1.3

{110}<001> Goss 1.4

75 minutos {110}<1-12> Brass 1.3

{101}<52-5> 1.2

{110}<1-12> Brass 2.7

{110}<001> Goss 1.9

05 minutos {110}<1-11> 1.8

{101}<52-5> 1.3

{001}<100> Cubo 1.2

10 minutos {110}<1-12> Brass 1.3

{110}<1-12> Brass 3.5

{110}<001> Goss 3.1

. {110}<1-11> 2.2

20 minutos (101)<52-5> 79

{001}<110> 1.6

Laminada 60% - Tratada {001}<100> Cubo 1.2

a 800°C {110}<1-12> Brass 3.6

{110}<1-11> 2.5

{110}<001> Goss 2.0

30 minutos {001}<110> 1.9

{101}<52-5> 1.8

{001}<100> Cubo 1.5

{112}<11-1>Cobre 1.4

{110}<1-12> Brass 3.3

{110}<001> Goss 2.6

60 minutos {110}<1-11> 24

{001}<110> 1.9

{101}<52-5> 1.7

{110}<001> Goss 2.5

{110}<1-12> Brass 2.2

{110}<1-11> 1.8

01 minuto {101}<52-5> 1.6

{112}<1-10> 1.3

{323}<1-31> 1.2

{001}<100> Cubo 1.2

{110}<1-12> Brass 1.9

{001}<100> Cubo 1.7

. {101}<52-5> 1.6

03 minutos (10)<1-11> 16

{110}<001> Goss 1.5

{112}<11-1>Cobre 1.3

{110}<1-11> 2.2

{110}<1-12> Brass 2.1

05 minutos {110}<001> Goss 1.9

Laminada 60% - Tratada {101}<52-5> 1.7

a 1000°C {112}<11-1>Cobre 1.6

{001}<100> Cubo 1.3

{110}<1-12> Brass 2.2

{110}<001> Goss 2.2

{101}<52-5> 2.0

{110}<1-11> 1.9

10 minutos {001}<110> 1.6

{001}<100> Cubo 1.5

{112}<11-1>Cobre 1.4

{111}<-1-12> 1.4

{111}<01-1> 1.3

{110}<1-12> Brass 2.0

{110}<1-11> 1.9

) {110}<001> Goss 1.8

15 minutos (101)<575> 16

{112}<11-1>Cobre 1.6

{001}<100> Cubo 1.5
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Tabela 4.4 - Componentes e intensidades da fase ferritica das amostras laminadas 90% e tratadas.

FERRITA
Condigao da Amostra | Tempo de tr Oril o
{001}<110>
2}<1-10>
0}<1-11>
. 3}<1-10> .
03 minutos (0131<100> 5
{111}<-1-12> 4
{111}<01-1> 3
{001}<100> Cubo |1.3
{0013<110> 2
{001}<100> Cubo 2.0
(112}<1-10> 7
v {110}<001> Goss |1.6
08 minutos {110}<1-12> Brass|1.4
(10)<1-11>__[1.3
(13)<1-10>__[1.3
{013]<100> __[1.3
{0011<110>__|2.3
Laminada 90% - Tratada| {001}<100> Cubo 12
s 1o
15 minutos (113)<1-10>_[14
{110}<1-12> Brass | 1.3
{110}<001> Goss |1.3
10)<111> _ [1.3
{001}<110> 2.0
{001}<100> Cubo [1.8
. {110}<001> Goss |1.7
30 minutos {110})<1-12> Brass|1.5
12<1-10>__[14
{013)<100>__ |1.3
{001}<110> 2.2
{001}<100> Cubo [2.0
[12)<1-10>__[15
60 minutos {013}<100> 14
{110}<1-12> Brass|1..
(13<1-10>__[1.
{323}<1-31> 1.
{001}<110>__[36
112}<1-10> 23
113}<1-10> 2.0
01 minuto 323)<1-31> 1.6
[ (10<1-11>_ |15
122)<2-21> 14
<1125 |13
{001}<110> 3.5
{112}<1-10>
{110}<1-12> Brass
111)<-1-12>
03 minutos 122}<2-21>
113}<1-10> R
233}<01-1> 1.
{001}<100> Cubo | 1.
Laminada 90% - Tratada| {013}<100> 1.
800°C {0011<110>__[3.
(112<1-10>__[16
(122)<2-21>__ |14
05 minutos {001}<100> Cubo
{323)<1-31>
{110}<001> Goss
A10}<1-11> }
{001)<110>__ |25
7110}<001> Goss 1.5
{001}<100> Cubo [1.4
) (113}<1-10>__|1.3
10 minutos (11251105 13
{110}<1-12> Brass|1.3
Ai<i-12>__[12
(101}<62-5> |12
30 minutos Sem Componente Signifivativas
[00T)<110>__[3.8
(113}<1-10> 1.7
{(112)<1-10>__|[1.6
01 minuto {110}<1-12> Brass |1.6
{111}<01-1> 1.4
{013}<100> 1.3
{122}<2-21> 1.3
{001}<110> 2.0
{001}<100> Cubo [2.0
(11<A-12>__[1.7
) {110}<001> Goss [1.6
03 minutos T11<011> 12
233}<01-1> 1.3
122}<2-21> 1.3
112}<1-10> 1.2
{001}<110> 3.2
112}<1-10> 2.0
113}<1-10> 1.7
110}<1-11> 1.7
05 minutos 122)<2-21> 15
Laminada 90% - Tratadal 101}<52-5> 13
1000°C {001}<100> Cubo [1.3
{323}<1-31> 1.2
<1125 |12
{0011<110>__[3.6
(112<1-10>_|1.8
{110}<1-12> Brass |1.7
A13)<1-10>__[1.7
10 minutos {122)<2-21> 16
i<1-12>__[15
{013}<100>_[1.4
{001}<100> Cubo 1.2
A11<01-1> |12
{0013<110>__ |43
112)<1-10>__[2.4
111}<-1-12> 2.1
113}<1-10> 19
15 minutos 122}<2-21> 1.6
323)<1-31> 1.6
111}<01-1> 1.4
101}<52-5> 1.2
7110}<001> Goss |1.2
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Tabela 4.5 - Componentes e intensidades da fase austenitica das amostras laminadas 90% e tratadas.

AUSTENITA

Condicao da Amostra

Tempo de tratamento

Orientagoes

Intensidade

Laminada 90% - Tratada|
600°C

03 minutos

{110}<1-12> Brass

4.7

{110}<001> Goss

4.0

{110)<1-11>

2.0

{101)<52-5>

19

{001}<100> Cubo

1.8

{001}<110>

1.6

{112}<11-1>Cobre

1.3

08 minutos

{110}<1-12> Brass

3.0

{110}<001> Goss

2.6

110}<1-11>

2.0

101}<52-5>

1.3

15 minutos

{110}<1-12> Brass

3.9

{110}<001> Goss

3.3

10)=<1-11>

1.5

30 minutos

{110}<1-12> Brass

1.7

{110}<001> Goss

17

{101}<52-5>

1.6

(T10}<1-11>

1.5

60 minutos

{110}<1-12> Brass

4.2

{110}<001> Goss

4.1

110}<1-11>

1.4

Laminada 90% - Tratada|
800°C

01 minuto

{110}<1-12> Brass

4.4

{110}<001> Goss

3.2

(110}<1-11>

{101}<52-5>

{001}<100> Cubo

{001}<110>

{112)<1-10>

03 minutos

{110}<1-12> Brass

2.6

{110}<001> Goss

{101}<52-5>

{001}<100> Cubo

{001}<110>

{111)<1-12>

05 minutos

{110}<1-12> Brass

{110}<001> Goss

{110)<1-11>

{101)<52-5>

{001}<100> Cubo

{112}<1-10>

{001}<110>

10 minutos

{110}<1-12> Brass

{110}<001> Goss

110}<1-11>

101}<52-5>

[123)<41-2> R

30 minutos

{110}<1-12> Brass

{110}<001> Goss

{(110}<1-11>

{101)<52-5>

{001}<110>

{001}<100> Cubo

(323}<1-31>

Laminada 90% - Tratada|
1000°C

01 minuto

{110}<1-12> Brass

{110}<001> Goss

{(110}<1-11>

{101)<52-5>

{0011<110>

03 minutos

{110}<1-12> Brass

{110}<001> Goss

{110)<1-11>

{101}<52-5>

{001}<110>

{001}<100> Cubo

{112}<11-1>Cobre

05 minutos

{110}<001> Goss

{110}<1-12> Brass

{101}<52-5>

(10}<1-11>

{001}<100> Cubo

{001}<110>

{111)<1-12>

{112}<11-1>Cobre

{112}<1-10>

10 minutos

{110}<001> Goss

{110}<1-12> Brass

{110}<1-11>

{101}<52-5>

{112)<11-1>Cobre

{001}<100> Cubo

{007}<110>

15 minutos

{110}<1-12> Brass

{T10)=<1-11>

{110}<001> Goss

{101}<52-5>

{001}<110>

{001}<100> Cubo

{112}<11-1>Cobre
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4.3.1. Amostras deformadas 60% - Fase Ferritica

Em todos os estagios do tratamento térmico a 600°C para a amostra
deformada 60% na fase feritica, a componente {001}<110> apresentou-se entre as
mais intensas, mostrando-se maxima (com intensidade de 5) no tempo de 75 minutos.
A componente Cubo e Brass também foram observadas, mas com baixas
intensidades, da ordem de 1.3 e 2.0. Outra componente que se desenvolveu com o
tempo de tratamento foi {013}<100>, mas com intensidade baixa, em torno de 1.5.

As figuras 4.28 e 4.29 e 4.30 mostram a evolugéo das fibras o para as
amostras deformadas 60% tratadas a 600°C, 800°C e 1000°C em diferentes tempos
para a fase ferritica. O principal pico para a amostra tratada a 600°C pode ser
observado para a componente {001}<110>, sendo observada uma tendéncia de
aumento desta componente com o tempo. Para o tempo de 75 minutos observou-se a
intensidade maxima em torno de 5, apenas um pouco maior do que para a amostra
apenas deformada 60%. Outro pico observado com menor intensidade (em torno de 2)
foi na componente {111}<110>. Esta componente foi observada com intensidade um
pouco maior apenas para o menor tempo que foi de 07 minutos.

Para deformagdes de 50 a 70%, RAABE e LUCKE (2003) observou o
desenvolvimento da componente Goss durante o recozimento, sendo a maxima
intensidade observada para a deformacgao de 70% em acos inoxidaveis ferriticos.

Diferente do observado por RAABE (1993) nos agos monofasicos, a
componente Goss apenas foi observada com uma intensidade de 2 com 20 minutos
de tratamento a 800°C, ndao sendo observada em tempos mais longos. Também foi
observada com 1 minuto de tratamento a 1000°C também nao sendo observada em
tempos mais longos.

A componente {111}<-1-12> apareceu com uma intensidade baixa e
constante em torno de 1.5 nos tratamentos a 800°C e 1000°C ja nos primeiros
minutos. RAABE (2003) afirma que a componente {111}<112> em agos ferriticos apds
a recristalizacao primaria, pode ser interpretada como uma rotagcado de 35° do plano
<110> entre a componente {112}<110>, componente esta também observada com
baixas intensidades nos mesmo tempos e temperaturas onde foram observadas as
componentes {111}<112>. Esta componente pode crescer preferencialmente em graos
de orientacdo {112}<110>. Em experimentos com policristais, a componente
{111}<112> pode também se desenvolver a partir de nucleacéo orientada e a partir
dai, formar contornos de grdo em {111}<110>.

Na figura 4.29 observa-se a fibra o para uma deformagéao de 60%, tratada

na temperatura de 800°C. Neste caso, o comportamento da componente {001}<110>
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apresentou-se da seguinte forma: a medida que se aumenta o tempo de tratamento a
componente {001}<110> diminui a sua intensidade. Este comportamento pode ser
atribuido a formacéao de fase o, que sera discutido mais adiante. Para o tempo de 20
minutos a componente {110}<110> apresentou um pico com intensidade
aproximadamente 4. Para a temperatura de 1000°C (figura 4.30) a tendéncia da
componente {001}<110> com o tempo é aumentar, sendo a maxima intensidade de 5
observada para o tempo de 05 minutos. Esta intensidade foi maior do que a da

amostra apenas deformada 60%.

{001} {112} {111} {110}
=110= =110= =110= =110=
5,5 i ] i 1 i ] i ] i ] i ] i 1 i
E Fibra c.- Deformado 60% - 600°C - Ferrita

1

—0— 07 min

et byp 02 —A— 12 min
. 4= 45°

4,5 - —— 30 min
. —— 60 min

4.0 —— 75 min

. —O— Deformada 60%

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

Figura 4.28 - Alteragcbes nas intensidades ao longo da fibra . na amostra deformada
60% tratada a 600°C.
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{001} {112} 111} {110}

=110= =110= =110= =110=
5.0 i 1 i [ | ; I | ; ! i L I i
] Fibrac. - Deformado 60% - 800°C - F errita O0— 05 min
G2y 4, =0° —4— 10 min
- - o
i 940 —— 20 min
L —— 30 min
i —— 60 min
3.5 —o— Deformada 60%

f(9)

Figura 4.29 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra o na amostra deformada
60% tratada a 800°C.

{001} {112} {111} {110}
<110> <110> <110> <110»
i ] i l i ] ; ! ; ] ; l i ! ; ] ;

Fibrac. - Deformado 60% - 1000°C - Ferrita
5 — b = 0° —0— 01 min
¢:= 45° _A—U3 min
b - —— 05 min
——10 min
4_

—=—15 min
—o—Deformada 60%

$

Figura 4.30 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra oo na amostra deformada
60% tratada a 1000°C.
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O mesmo comportamento das componentes {001}<110> e {110}<001>
pode ser observado na fibra ¢ para tratamento a 600°C, mostrado na figura 4.31.
Pode-se observar que, para o menor tempo de tratamento (07 minutos), a componente
{111}<112> apresenta um sutil aumento de intensidade. As componentes {111}<110>
e {111}<112> armazenam uma energia maior durante a laminacdo, desta forma,
possui condigdes mais favoraveis para nucleacdo e movimento de contorno de grao
(KEICHEL et al 2003 b).

Nas temperaturas de 800°C e 1000°C (figuras 4.32 e 4.33) nenhuma
mudanga significativa foi observada na intensidade da componente {111}<112>, que

permaneceu baixa, em torno de 1,5.

{001} {111} {110}
<110= <112= =001=
6 i 1 i | i 1 i ] i ] i 1 i

Fibra = - Deformado 60% - 600°C - Ferrita
4, =90°

5 - b, = 45°

—0— 07 min
—&— 12 min
—— 30 min
—— 60 min
—%— 75 min
4 —O— Deformada 60%

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

Figura 4.31 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra ¢ na amostra deformada
60% tratada a 600°C.
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{001}

=110=

{111}
<112=
! . !

=001=

{110}

3.0

Fibra g - Deformado 60% - 800°C - Ferrita
4, =90°
= 45°

2

—0— 05 min
—4— 10 min
—— 20 min
—{— 30 min
—— B0 min
—O— Deformado 60%

90

Figura 4.32- Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra € na amostra deformada

60% tratada a 800°C.

{111}
| <112>I

| L | L | L | | s |

=001=

{110}

Fibraz - Deformado 60% - 1000°C - Ferrita
—0O— 01 min

b, = 90° i
b= 45° —&— 03 min
h —<— 05 min

—<— 10 min

—%— 15 min
—O— Deformada 60%

Figura 4.33 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra ¢ na amostra deformada

60% tratada a 1000°C.
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Segundo KEICHEL et al (2003 b), caso ocorra recristalizagdo primaria, um
desenvolvimento da fibra y é observado ou pelo menos um forte desenvolvimento da
componente {111}<112>.

Nas figuras 4.34 a 4.36, observa-se o desenvolvimento da fibra y para as 3
temperaturas estudadas. Apenas para a temperatura de 600°C no menor tempo de
tratamento é observado um sutil aumento da fibra que se estende da componente
{111}<110> a {110}<001>. A intensidade observada é de aproximadamente 2.

{111} {110}
=110=

=001=
3.0 L | s | L | L 1 L |
Fihra v- Deformado 60% - 600°C - F errita
Ay —0— 07 min
®= 55 4
b= 45° —L&—12 m?n
® —— 30 min
2,5+ —O— 60 min

—— 75 min
—O— Deformada 60%

“g)Zﬂ_}xﬂg,Jyﬁ{HdDFADfJD_ﬂ}_{L_{L_{}“{*“{F‘c““ﬂxﬂa\q}aikaﬂ—_u—

Figura 4.34 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra y na amostra deformada
60% tratada a 600°C.
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{111} {111}

=110= =112=
3.0 L | L 1 L | L | s 1 L
Fibray- Deformado 60% - 800°C - Ferrita
iz —0— 05 min
. $= 55 6
8= 45° —olomn
55 - —7F— 20 min
= —— 30 min
—— B0 min
b —O— Deformada 60%
2,0 -
f(9)

Figura 4.35 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra y na amostra deformada
60% tratada a 800°C.

{111} {111}

=110= =112=
2.2 L | L 1 L 1 L 1 L 1 L
Fibra v- Deformado 60% - 1000°C - Ferrita
b — Ego —0— 01 min
$= 55 )
5 b= 45° —%— 03 min
! - —F— 05 min
i —— 10 min
—¥— 15 min
1.8 —O— Deformado 60%

@), , |

Figura 4.36 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra y na amostra deformada
60% tratada a 1000°C.
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4.3.2. Amostras deformadas 90% - Fase Ferritica

De forma semelhante a amostra laminada 60%, a componente{001}<110>
mostrou-se presente em todas as temperaturas e em todos os tempos de tratamento
como a componente mais intensa, apresentando intensidade variando de 2 a 9. As
maiores intensidades foram observadas para nas temperaturas de 800°C e 1000°C,
sendo que a 800°C todas as componentes apresentaram intensidade decrescente,
pois a quantidade de ferrita presente diminui consideravelmente, como pode sera
constatado sec¢do 4.3, devido a formacgéao de fase o.

A mesma analise das fibras «, ¢ e vy foi feita para a deformacgéo de 90%.

A amostra deformada 90% sem tratamento, apresentou o maior pico de
intensidade da componente {001}<110> na fibra a. Foi observada uma intensidade de
aproximadamente 9. A componente {110}<110> também se apresentou com uma
intensidade ligeiramente superior as observadas durante o tratamento térmico.

Diferente da amostra deformada 60% tratada na mesma temperatura, o
tempo de tratamento, ou seja, o aumento da fragdo recristalizada, ndo intensifica a
componente {001}<110> (figura 4.37). Para esta componente nas temperaturas
estudadas, tempos menores de tratamento causam intensidades maiores. Quando
comparada com o material apenas deformado, observa-se uma diminuicao de
intensidade de aproximadamente 44% desta componente para as amostras que foram
tratadas termicamente nas temperaturas da 600°C, 800°C e 1000°C.

Este fato pode ser um dos fatores que mostra a forte influéncia da textura

de deformacao na evolugao da textura de recristalizacdo na fase ferritica.
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{001}
=110=

{112}

=110=

=110=

{110}

10

Fibra c.- Deformado 80% - 600°C - Ferrita

8= 0°
b,= 45°

—0— 03 min
—<— 08 min
- F e 10 min
== %- - 30 min
- fe-- B0 min
~-0. Deformado 90%

$

Figura 4.37 - Alteracbes nas intensidades ao longo da fibra . na amostra deformada

{001}

=110=

90% tratada a 600°C.

{112}
=110=
1 . I 1

| L |

=110=

{110}

10

8,=0°
b, = 45°

Fibra c.- Deformado 90% - 800°C - F errita

—0O— 01 min
——03 min
—&— 05 min
—%— 10 min
—=— 30 min
—o—Deformado 90%

Figura 4.38 - Alteracbes nas intensidades ao longo da fibra o na amostra deformada

90% tratada a 800°C.
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{001} {113} {111} {110}

=110= <110= <110= =110=
i | i ] i 1 i 1 i 1 i ] i 1 i ] i
Fihra c.- Deformado 90% - 1000°C - Ferrita
10+ 4= 0° —0— 01 min
1 2
| m.,: 45° —— 03 min
- —— 05 min
3 —— 10 min

—%— 15 min
—O— Deformado 90%

f(9)

Figura 4.39 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra oo na amostra deformada
90% tratada a 1000°C.

{001} {111} {110}
=110= =112= =001=
PO LR T T M TR I T M S N TR N TR N
5,54 Fibras - Deformado 90% - 600°C - F errita
E — ane —0— 03 min
#,= 90
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Figura 4.40 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra ¢ na amostra deformada
90% tratada a 600°C.
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Figura 4.41 - Alteracbes nas intensidades ao longo da fibra ¢ na amostra deformada

90% tratada a 800°C.
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Figura 4.42 - Alteracdes nas intensidades ao longo da fibra ¢ na amostra deformada
90% tratada a 1000°C.
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Figura 4.43 - Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra y na amostra deformada

90% tratada a 600°C.
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Figura 4.44- Alteragbes nas intensidades ao longo da fibra y na amostra deformada

90% tratada a 800°C.
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Figura 4.45- Alteracdes nas intensidades ao longo da fibra y na amostra deformada
90% tratada a 1000°C.

4.3.3. Amostras deformadas 60% e 90% - FASE AUSTENITICA

KEICHEL et al (2003 b) observou que a textura de recristalizagao da fase
austenitica dos agos inoxidaveis duplex é bastante dependente da textura de
deformacao, especialmente as componentes Goss e D. A textura de deformacéao
remanescente pode ser atribuida a auséncia de crescimento orientado ocasionado
pela baixa mobilidade dos contornos de grao. A baixa energia de falha de
empilhamento favorece a formagdo de maclas durante a recristalizagdo e o
aparecimento da componente D. Observou também que aparentemente a nao
formacao de bandas de cisalhamento na microestrutura da austenita deformada no
aco inoxidavel duplex, diferente do observado nos acos inoxidaveis austeniticos
monofasicos, favorece diferentes pontos de nucleacao e assim, diferentes texturas de
recristalizagao.

Durante os tratamentos da amostra deformada 60% nas temperaturas de
600, 800 e 1000°C, as componentes Brass e Goss mostraram-se sempre presentes
entre as principais, mas suas intensidades nao foram altas.

No tratamento a 600°C, todas as intensidades foram baixas, inclusive as

componentes Brass e Goss. Além dessas, também foram observadas nesta
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temperatura as componentes {110}<1-11>, {5625}<1-51> e {101}<52-5>, porém com
baixas intensidades (em torno de 1.5) nos maiores tempos de tratamento.

Apenas no tratamento a 800°C, onde a quantidade de austenita e de fase
O s&0 maximas, as componentes Brass, Goss e {110}<1-11> apresentaram as maiores
intensidades, mesmo assim estas ficaram entre1.8 e 3.6, sendo este maximo para o
tempo de 30 minutos. Também aos 30 minutos e 20 minutos de tratamento podem ser
observadas uma componentes Cobre e Cubo de baixa intensidade (1.5 e 1.2),
componentes estas nao presentes aos 60 minutos de tratamento.

Na temperatura de 1000°C as componentes Brass, Goss e {110}<1-11>,
continuaram sendo as mais intensas, porém as intensidades diminuiram mais ainda e
nao passaram de 2.5. As componentes Cobre e Cubo, diferentes das demais
condi¢cbes de tempo e temperatura, mostraram-se presentes, apesar de em baixas
intensidades, em todas as temperaturas de tratamento.

Na amostra deformada 90% sem tratamento, as componentes Brass, Goss
e Cobre mostraram-se mais intensas com intensidades de 2.7, 23 e 1.8
respectivamente. Além dessas orientagdes, outras com intensidades menores foram
observadas, entre elas {111}<-1-12>, {001}<110>, {101}<52-5>, {110}<1-11> e
componente Cubo. Todas elas apresentaram intensidades variando 1.5 a 1.7.

Ja para as amostras laminadas 90% e tratadas, foram observadas
intensidades maiores das componentes Goss, Brass e {110}<1-11> em todas as
temperaturas de tratamento e essas componentes para esta deformagao também
foram as mais intensas.

Poucas componentes diferentes das observadas na laminacédo a frio se
desenvolveram nas diferentes temperaturas de tratamento, fato este que mostra que a
textura remanescente da deformacao sofre poucas mudancas apds a recristalizagao
do ago. Na temperatura de 800°C, assim como observado na amostra deformada
60%, com 90% de deformacgao, a quantidade de fase sigma é muito elevada, levando
assim ao aparecimento de componentes, mesmo que com baixas intensidades, n&o
observadas em nenhuma outra condi¢cao estudada. A componente R {123}<41-2> foi
observada aos 10 minutos de tratamento com uma intensidades de 1.4, e a
componente {323}<1-31> aos 30 minutos com uma intensidade de 1.2.

CHOWDHURY et al (2007) mostraram que para aco inoxidavel austenitico
304L, a formacdo da componente Goss pode ocorrer devido a formagdo de maclas
durante a recristalizacdo. Este fato pode explicar a observagao constante da
componente Goss ao longo das temperaturas de tratamento. As maclas de
recristalizacdo puderam ser observadas para a temperatura de 1000°C nas amostras

deformadas 60 e 90% através da técnica de EBSD como sera visto na secao 4.5.
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4.4. Alteracoes da Textura Cristalografica com Tratamento Térmico

4.4.1. A precipitacao da fase ¢

O refinamento de gréao promovido pela estrutura duplex e a presenga de
elementos de liga promovem um aumento de resisténcia mecéanica maior do que nos
acos ferriticos e austeniticos monofasicos como o AISI 304 e o AISI 430
respectivamente. Contudo, quando esses agos sdo expostos a temperaturas na faixa
de 300 a 500°C, pode ocorrer a formagao de fase o’. Em temperaturas mais elevadas
na faixa entre 500 e 1000°C, podem ocorrer outras transformacdes no estado sodlido
como a formacéao de carbonetos e nitretos de cromo e formagao de fase sigma.

A formacdo dessas fases causa geralmente a diminuicdo da resisténcia
mecanica e da resisténcia a corrosao desses acos. Em sistemas Fe-Cr-Ni, a fase
sigma possui um composicdo Fe-Cr e uma estrutura cristalina tetragonal com 30
atomos por célula unitaria. A diminuicdo da resisténcia a corrosdo ocorre, pois a fase
sigma consome o cromo e o molibdénio da matriz, causando assim uma diminuicao
destes elementos na mesma. De uma maneira geral elementos de liga estabilizadores
da ferrita favorecem a formagao da fase sigma, especialmente o molibdénio e o cromo.
Além da composi¢cado quimica, outros fatores favorecem a formagao da fase sigma
como o tamanho de grdo. Além disso, a fase sigma € mais facilmente formada em
regides de maior energia como contornos de graos e interfaces.

REICK et al (1992)estudaram o processo de recristalizagcdo em ago inoxidavel
duplex 2205 e concluiram que a cinética de recristalizacao na ferrita € mais rapida do
que na austenita.

A figura 4.46 mostra todas as fases esperadas com tratamentos entre 500°C e
1100°¢c calculados com o Thermocalc® para o aco inoxidavel duplex UNS S31803 com
a composicao da tabela 3.1. Esta curva mostra os teores das fases presentes neste
intervalo de temperatura do material em condigdes de equilibrio. Na temperatura de
800°C tem-se o maximo valor tedrico de fase sigma, que é de aproximadamente 30%
e a ferrita é quase que completamente consumida pela reagdo & — o + y. De acordo
com o diagrama TTT a maxima cinética de transformagao ocorre entre 800 e 900°C.

Apods essas observacoes foi escolhida a temperatura de 800°C para o estudo.
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Figura 4.46 — % em peso das fases presentes no ago inoxidavel duplex com

composicdo especificada em fungao da temperatura.

O teor de fase sigma formada no envelhecimento € bastante influenciado por
trabalho a frio. As figuras 4.47 e 4.48 comparam as microestruturas das amostras sem
deformacao e laminada a frio com reducédo de espessura de 60%, ambas tratadas a
800°C durante 30 minutos. A fase sigma corresponde a area escura em ambas as

figuras.
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Figura 4.47 - Microscopia otica da amostra sem deformacéao tratada a 800°C durante

30 minutos.
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Figura 4.48 — Microscopia 6tica da amostra laminada a frio com reducéo de 60% de

espessura tratada a 800°C durante 30minutos.
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O teor de fase sigma aumentou consideravelmente. As figuras 4.49 e 4.50
mostram a microscopia eletrOnica de varredura das amostras laminadas a frio com
reducdo de 60% tratadas a 800°C durante 5 e 60 minutos utilizando o detector de
elétrons retroespalhados. Nestas imagens, fase escura corresponde a ferrita, a fase
clara corresponde a sigma e a fase de tom intermediario e mais abundante
corresponde a austenita. Na amostra envelhecida durante 60 minutos (figura 4.50) a
quantidade de ferrita observada é muito pequena, desta forma esta de acordo com as

previsdes do Thermocalc® na figura 4.46.
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Figura 4.49 — Microscopia eletrénica de varredura da amostra laminada 60% e

envelhecida durante 5 minutos a 800°C.
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Figura 4.50 - Microscopia eletrénica de varredura da amostra laminada 60% e

envelhecida durante 60 minutos a 800°C.

Afigura 4.51 mostra o difratograma das amostras laminadas a frio com redugéo
de 60 % sem tratamento, envelhecida durante 5 minutos e 60 minutos na temperatura
de 800°C. Os resultados observados confirmam a diminuigdo da fase ferritica (o) € o

aumento da fase sigma (o) com o tempo de exposicao.
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Figura 4.51 — Difratograma de raios-x das amostras laminadas 60% e envelhecidas durante
5 e 60 minutos a 800°C.
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As figuras 4.52 (a), 4.52 (b) e 4.52 (c) mostram o mapa de fases obtidos por
EBSD para as amostras sem deformagao tratada a 800°C durante 05 e 60 minutos e
da amostra laminada a frio com reducéo de 60 % na sua espessura tratada na mesma
temperatura. A fase o é representada pela cor vermelha, ferrita cor amarela e

austenita cor der .sa
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Phase map

(c)

Figura 4.52- Resultados de EBSD da amostra sem deformacéao tratadas a 800°

durante 05(a) e 60(b) minutos e da amostra laminada 60% tratada na mesma

temperatura durante 60 minutos (c).

Nas figuras, a fase vermelha representa a fase sigma, a fase amarela

representa a ferrita e a fase cor de rosa representa a austenita. A técnica de EBSD foi

utilizada para analisar e quantificar as amostras em diferentes condi¢cdes. As amostras

envelhecidas sem deformacdo prévia tiveram suas fases facilmente quantificadas,

diferente das amostras laminadas a frio. Devido a deformacgao, os mapas de qualidade

foram mais dificeis de conseguir. A quantidade de pontos ndo resolvidos aumenta

consideravelmente com a deformacao do material sem o tratamento térmico. Esta é

principal dificuldade na quantificacdo de fases através do EBSD. A quantificagdo das

fases para a amostra laminada a frio e envelhecida durante 60 minutos a 800°C

(CR60-60, na figura 4.52 c), apresentou um padrdo de qualidade aceitavel, devido a

amostra ja apresentar recristalizacdo parcial. A tabela 4.6 mostra a quantificagcado de

fases nas condicdes analisadas.

Tabela 4.6 — Condi¢des e quantificagdo das amostras analisadas por EBSD.

Pontos Nao
Condigao % o % Ferrita % Austenita
Resolvido
ND-5 0,4 39,3 59,9 0,5
ND-30 4,6 30,4 64,2 0,8
ND-60 16,3 14,0 66,8 2,8
CR60-60 27,7 1,8 68,6 0,9
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As figuras 4.53 (a) e 4.53 (b) mostram os mapas de orientagéo obtidos por
EBSD para a fase sigma na amostra CR60-60 na diregdo normal e na diregdo de
laminagéo respectivamente. Foi observado que a fase sigma nado apresenta uma

textura acentuada, j4 que nenhumas das trés cores (azul, vermelho e verde)

predomina sobre a outra.

' 100pm ' ' 100pm '
(a) (b)
Figura 4.53 — Mapas de orientagdes da fase ¢ na amostra laminada 60% tratada a
800°C durante 60 minutos para a diregéo normal a diregao de laminagao (a) e diregéo
de laminagao (b).

Ja a macrotextura observada nas amostras laminadas a frio e envelhecidas

(CR60-60, CR60-30, CR60-60) mostra que o aumento do teor de fase sigma muda a

textura da austenita de acordo com a figura 4.54.
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Figura 4.54- Sec¢bes das FDOC's da fase austenitica das amostras tratadas a 5(a),
30(b) e 60 minutos(c).
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O principal efeito observado foi 0 aumento da componente Brass ({110}<112>)

que passou de uma intensidade 1 na amostra sem tratamento, para uma intensidade 4

na amostra envelhecida a 800°C durante uma hora. A figura 4.55 mostra a evolugao

da componente Brass com tempo de exposicdo na temperatura de 800°C.
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5.0

4.5 4

4.0 4

3.5 4

3.0 4
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*Brass {110=112=

0.0

60 g0

Figura 4.55 — Evolugédo da componente Brass com o tempo de exposigédo a 800°C.

A precipitacdo de fase ¢ teve um grande aumento nas amostras previamente

deformadas a frio (60% de reducdo em espessura) e posteriormente envelhecidas na

temperatura de 800°C quando comparadas a amostra ndo deformadas e

posteriormente envelhecidas.
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4.5. Evolugao da textura com a recristalizagao

4.5.1. - Utilizagao da técnica de EBSD no estudo de evolugao da textura

A evolugdo da recristalizagdo pode ser analisada por EBSD a partir de
algumas observagbes: regides nao recristalizadas da amostra contém grande
quantidade de discordancias, estruturas celulares ou subgraos. Se essas regides sao
tais que padrdes de qualidade nao possam ser obtidos, entao este fato pode ser usado

como um critério para diferenciar uma regiao recristalizada de outra nao recristalizada.

4.5.2. Amostras deformadas 60% e tratadas a 1000°C com diferentes tempos

Serdo apresentados a seguir os resultados obtidos em amostras
deformadas 60% a frio e submetidas a tratamentos térmicos na temperatura de
1000°C com diferentes tempos: 3, 5, 10, 30 e 60 minutos. Analisando a Figura 4.56
podemos observar a evolugao do padrdao de qualidade de EBSD com o tempo de
tratamento térmico na temperatura de 1000°C. Este é um dos parametros indicativos
da recristalizagdo. A amostra tratada por 3 minutos apresenta uma grande proporcao
de pontos nao resolvidos e um padrao de qualidade de uma microestrutura deformada.
Ja a amostra tratada por 5 minutos apresentou um padrao de qualidade bem superior
indicando uma recristalizagao parcial. As amostras tratadas durante 10 minutos e 30
minutos apresentam alto grau de recristalizagao caracterizado pelo mapa de qualidade

e pelo histograma de padrao de qualidade (1Q) mostrados na figura 4.56.
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Figura 4.56 — Mapa de fases, mapa de qualidade e histograma do padrdo de qualidade

das amostras deformadas 60% e envelhecidas a 1000°C em diferentes tempos.
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4.5.2.1. Fase Ferritica

Na figura 4.57 é possivel observar grande numero contornos de baixo
angulo indicando pouca recristalizagao. Pode-se observa que a qualidade do padrao é
caracteristica de amostras deformadas, ou seja com baixa qualidade.Observa-se uma
predominancia do plano preferencial {111}. As componente {111}<110> e {001}<110>
sao mais evidentes, ocupando 11,26% e 7,24% do volume da amostra e uma

intensidade de 2.4 e 3.1 respectivamente.

Misorientation

Number of Misorientations

°oreYeNRRBELIRNB S

Angle (deg)

(b)

(c)
Figura 4.57 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 03

minutos.Fase Ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Freqiiéncia de contornos de alto e

baixo angulo, (c) Mapa de orientacdes referentes a diregdo normal.

105



Misorientation

1500

1000

500

MNumber of Misorientations

0
o IPNRAIBETREOBE
Angle (deg)

(b)

(c)
Figura 4.58 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 05 minutos.
Fase Ferritica. (a) Padréao de qualidade, (b) Freqiéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.

Pequeno aumento do numero de contornos de alto angulo, indicando
recristalizacdo parcial além de aumento no padrdo de qualidade. Ja é possivel
observar um aumento dos planos {101} com o aumento da fragdo recristalizada. A

componente {101}<101> com intensidade de 2.5.
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(c) (d)
Figura 4.59 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 10 minutos.

Fase Ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Freqliéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagdes referentes a diregdo normal (d) Figura de pdlo

referente aos grdos com contorno de baixo angulo.

Com o progresso da recristalizagdo o aumento do plano {111} ja é evidente.
E assim a componente {111}<101> com uma intensidade de 4 é observada. A figura
de pdlo obtida a parir dos contornos de gréos de baixo angulo que ainda restavam,
indica que os graos nao recristalizados apresentam uma componente {100} <011>.

Nas amostras tratadas durante 30 minutos (figura 4.60) ja se observa um
alto padrao de qualidade com grande numero de graos recristalizados, contornos de
alto angulo e presenga de maclas de recozimento. Isso se observa pela definigdo que
0s graos apresentam nos padrdes. Ja ndo € possivel observar a presenga de uma
textura predominante, fato este comprovado pelo balango de cores observado no
mapa. A partir dai ja € possivel considerar a amostra totalmente recristalizada, tanto

pela observacao do padrdo de qualidade, quanto pelo morfologia dos graos, que
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(c)
Figura 4.60 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 30 minutos.

Fase Ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Freqliéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.
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Na figura 4.61 grdos crescidos e uma aleatoriedade de planos
podem ser observados além de um padrdo de qualidade de graos ja recristalizados.

Uma componente {111}<110> pode ser observada com intensidade 3.

60 minutos
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(c)
Figura 4.61 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 60 minutos.

Fase Ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Freqliéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.
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4.5.2.2. Fase Austenitica
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Figura 4.62 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 03 minutos.

Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.

Ja aos 3 minutos é possivel observar grande quantidade de contornos de
alto angulo, indicando assim recristalizagcdo e indicando uma forga motriz para a
recristalizagao maior do que a observada para a ferrita. Porém nenhuma componente
ou plano preferencial pode ser destacada devido a aleatoriedade de cores observadas

no mapa de orientagdes.
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Figura 4.63 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 05 minutos.
Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagdes referentes a direcdo normal.

Aos 5 minutos, ja € possivel observar um padrdo de qualidade bem
superior e uma quantidade de gréos recristalizados ja é visivel, indicando assim
recristalizacdo parcial maior do que o tempo de 03 minutos. As orientacbes ja
apresentam um certo destaque para os planos preferenciais {001} e {101}. Uma fraca
componente {111}<110> com intensidade 1.84 pode ser observada.
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Figura 4.64 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 10 minutos.
Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a direcdo normal.

Misorientation
3000
2500
2000
1500
1000

500

Number of Misorientations

(c)
Figura 4.65 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 30 minutos.

Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.
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Figura 4.66 — EBSD da amostra deformada 60% tratada a 1000°C durante 60 minutos.

Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagdes referentes a direcdo normal.

A evolugao da recristalizacdo pode ser observada claramente ao longo do
tempo pela melhora clara do padrdo de qualidade e observagao do aparecimento de
maclas de recozimento e a observagcdo de graos equiaxiais se desenvolvendo e
crescendo. Para a deformagéo de 60 %, a fase austenitica se apresentou sem textura
aparente, pois as quantidades de cores nos mapas de orientagdo se apresentaram
balanceadas em todos tempos, exceto no tempo de 60 minutos.

No tempo de 60 minutos uma leve predominancia dos planos preferenciais
{101} pode ser observada, mostrando uma tendéncia a crescimento orientado de
graos austeniticos. Componentes {101}<111> e {101}<010> com intensidades de 2 e

2.1 respectivamente sdo observadas.
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4.5.3. Amostras deformadas 90% e tratadas a 1000°C com diferentes tempos
4.5.3.1 Fase Ferritica
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Figura 4.67 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 05 minutos.

Fase ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a diregdo normal, (d) Figura de pdlo

referente aos graos com contorno de baixo angulo.

Para a amostra deformada 90%, a fase ferritica, para o tempo de
tratamento igual a 05 minutos apresentou claramente o plano preferencial {111} se
destacando. Assim uma componente {111}<110> com intensidade 6.5 é observada
Além disso, pela figura de pélo na figura 4.58(d) € possivel observar que os grédos nao
recristalizados, ou seja, que apresentam contorno de baixo &ngulo, possuem uma
componente {100} <011> componente esta que permaneceu apos o tratamento com
uma intensidade de 2. O nivel de recristalizacdo observado para 5 minutos é bem

inicial, como €& possivel observar pelo padrao de qualidade na figura 4.58 (a).
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Figura 4.68 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 10 minutos.
Fase ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagbes referentes a dire¢cdo normal.

Aos 10 minutos (figura 4.68) ja € possivel observar uma diminuigdo dos
planos preferenciais {111} e um crescimento dos planos {101}. O padrdo de qualidade
ja apresenta uma qualidade superior e ja & possivel observar pequenos graos
equiaxiais se desenvolvendo. Componentes {552}<110>, {323}<331> e {001}<110>

sdo observadas, mas intensidades em torno de 2.
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(c)
Figura 4.69 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 30 minutos.
Fase ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.

Em 30 minutos (figura 4.69), amostra ja se encontra totalmente
recristalizada. No padrdo de qualidade ja é possivel observar claramente todos os

graos. Um plano preferencial diferente dos demais tempos se destaca: o plano {001}.
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Figura 4.61 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 60 minutos.

Fase ferritica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequiéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.
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Com o aumento do tempo, o padréao de qualidade tornou-se superior, sendo
possivel observar os grdos claramente e também um crescimento dos mesmos. Os
planos preferenciais observados aos 30 minutos apresentaram uma visivel diminui¢cao
enquanto os planos preferénciais {101} voltaram a se destacar. As principais
componentes observadas foram {001}<110>, {101}<10-1> e {205}<5-5-2> com

intensidade de 4, 5.7 e 3.5 rspectivamente.

4.5.3.2. Fase Austenitica
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Figura 4.70 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 05 minutos.

Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagbes referentes a direcao normal.

Aos 05 minutos, com o padrdo de qualidade ainda baixo, nota-se que a
recristalizagao ainda encontra-se no inicio, com grande quantidade de defeitos e graos
muito finos. Porém no mapa de orientagcbes uma quantidade de planos preferenciais
{101} j& comega a se destacar. A componente {101}<111> pode ser observada com

uma intensidade de 2.5.
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Figura 4.71 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 10 minutos.
Fase austenitica. (a) Padréo de qualidade, (b) Freqiéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagdes referentes a diregao normal.
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(c)
Figura 4.72 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 30 minutos.
Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequiéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (¢) Mapa de orientagdes referentes a direcdo normal.

Misorientation

2500
2000
1500

1000

Number of Misarientations

500

°reTeNRRARBLITLS B

4 Angle (deg)
T00pm

(@) (b)

(c)
Figura 4.73 — EBSD da amostra deformada 90% tratada a 1000°C durante 60 minutos.

Fase austenitica. (a) Padrao de qualidade, (b) Frequéncia de contornos de alto e baixo

angulo, (c) Mapa de orientagdes referentes a direcao normal.
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Observando as figura 4.71 a 4.73, é possivel observar uma mudang¢a nos
planos preferenciais. Diminuem os planos {101} observados aos 05 minutos (figura
4.70), e partir dos 10 minutos de tratamento e para os tempos de 30 e 60 minutos, a
fase austenitica, desenvolve planos preferenciais {111}. Aos 30 minutos os graos ja se
encontram recristalizados e no tempo de 60 minutos ja € possivel notar o crescimento
dos mesmos. Diferente da aleatoriedade observada para a deformacido na fase
austenitica com a deformacao de 60 %, aos 90 %, uma tendéncia de desenvolvimento
da componente {111}<110> e uma diminui¢do da componente {110}<111> com a
recristalizagao.

Segundo HUMPREYS et al (1999), outra forma de observar a evolugao da
recristalizagcédo é pela quantidade de contornos de alto e de baixo angulo. Durante a
recristalizacdo do metal deformado as caracteristicas e a distribuicao dos contornos de
grao mudam significativamente. Assim, durante a recristalizagdo, a fragcdo de
contornos de alto angulo aumenta. Sdo considerados contornos de alto angulo
aqueles que apresentarem misorientation igual ou superior a 15°. Conseqlientemente,
aqueles com valores inferiores a 15° serdo considerados contornos de baixo angulo.

Segundo HUMPHREYS et al (1999), a mudanga na fragéo de contornos de
graos de alto angulo (CGAA) durante o recozimento poder usada como um

instrumento para estimar a fragao recristalizada de amostras deformadas (% Rec).

CGAA-CGAA, oy  (12)
CGAA:~CGAA,

%Rec =

Onde CGAA, representa a fragdo de CGAA antes da recristalizacao,
CGAAR representa a fracdo de CGAA apos a recristalizacdo e CGAAT a fracdo apods
recozimento numa temperatura T.

Tomando como base este trabalho, estimou-se a fracdo recristalizada a

partir dos contornos de baixo angulo de cada fase:

%CGBAdafase

% fase

% Recristalizada da fase =100—[ *100] (13)

4.6. Fracoes Recristalizadas
Tomando como base o trabalho de HUMPREYS et al (1999), uma analise a

partir de quantidade de contornos de alto e de baixo angulo foi realizada e a equagao
(13).
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Foi utilizado o tratamento a 1000°C para observar a evolugdo da
recristalizagcao e consequentemente da textura através da técnica de EBSD. Devido a
dificuldade de obtencdo de padroes de qualidade satisfatorios, as amostras
deformadas nao puderam ser observadas. Nas figuras 4.74 e 4.75, podem ser
observadas as micrografias das seg¢des longitudinais das amostras deformadas 60 e

90% respectivamente.

o i R R e - 2 e s Ve 5 -

Figura 4.75 - Micrografia da amostra deformada 90%.
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Para utilizacdo do método de Humphreys foi considerado inicialmente o
material deformado 60%.

A medida que as amostras sdo deformadas, as fases presentes (ferrita e
austenita) vao se alinhando de forma alternada em camadas paralelas entre si e os
graos vao ficando cada vez mais finos, e ndo alongados, como em materiais mais
ducteis. Essas observacdes feitas sobre a microestrutura e a dificuldade natural de
obtenc¢ao de padrdes de qualidade para amostras deformadas, explicam a auséncia de
resultados de EBSD para essas amostras.

Os resultados das fragbes recristalizadas baseados na equacgédo 13 sao
apresentados na figura 4.76. A principio para a fase ferritica os resultados
apresentaram-se de maneira coerente. Aos 05 minutos 84,6 % dos graos ja
apresentavam contornos de alto angulo, ou seja, ja se encontrariam recristalizados.
Este valor evoluiu até os 30 minutos de tratamento onde apresentou aproximadamente
93% de gréos recristalizados. Ja para a fase austenitica, resultados coerentes nao
foram observados, ja que com o tempo, pelo método aplicado, a fragéo recristalizada

observada varia aumentando e diminuindo.

Ferrita Austenita
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RA=93,5
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Figure 4.76 — Amostras laminadas 60% tratadas em diferentes tempos. Contornos de

baixo angulo e fragao recristalizada das fases ferritica e austenitica sdo mostrados.

WU et al (2005) relacionou a qualidade da imagem (IQ) adquirida por
EBSD, que representa o contraste e a qualidade com a qual as linhas de Kikuchi séo
adquiridas, com a caracterizagdo de contorno de gréao, distribuicdo de deformacao e
medida de fragao volumétrica de fases. PETROV et al (2007) em seu estudo mostrou
que contornos de baixo angulo possuem um valor de 1Q entre 80 e 160. De forma
analoga, os contornos de alto angulo estdo associados aos valores maiores de 1Q,

variando de 161 a 255.

A figura 4.77 mostra os graficos onde a quantidade de pixels e os indices

de qualidade da imagem das amostras laminadas 60 e 90% tratadas a 1000°C estao

relacionados.
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Figura 4.77 - indice de qualidade da imagem das amostras deformadas 60 e 90%

tratadas a 1000°C em diferentes tempos.

A partir dai é possivel distinguir o quanto de contornos de alto e de baixo

angulo se tem nas amostras e relacionar com a recristalizagao.

O acompanhamento da evolugao da recristalizagado da amostra foi realizado

baseado nestes principios. Diferente do método de Humprheys, aqui ndo se distingue

recristalizacdo de ferrita e austenita. Na tabela 4.7 é apresentada a evolugao da

recristalizacdo das amostras em diferentes condicoes de deformacao plastica e tempo

de tratamento.

Tabela 4.7 — Fracbes recristalizadas das amostras baseadas no método de WU.

Condicao da amostra

% Recristalizagao

Laminada 60% - 1000°C — 03 minutos 67%
Laminada 60% - 1000°C — 05 minutos 75%
Laminada 60% - 1000°C — 10 minutos 74%
Laminada 60% - 1000°C — 30 minutos 96%
Laminada 60% - 1000°C — 60 minutos 94%
Laminada 90% - 1000°C — 05 minutos 43%
Laminada 90% - 1000°C — 10 minutos 74%
Laminada 90% - 1000°C — 30 minutos 89%
Laminada 90% - 1000°C — 60 minutos 98%

Poucas diferengas foram observadas comparando os 2 métodos, desta

forma as fragOes recristalizadas serdo consideradas as da tabela 4.7.
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Para se ter mais um parametro de comparagao das fragdes recristalizadas
foi utilizado o programa Channel 5 da HKL para se obter as fragcbes recristalizadas das
fases ferriticas e austeniticas. A figura 4.78 mostra as imagens das amostras
deformadas 60 e 90% onde estdo indicadas pelas diferentes cores as partes
deformadas, referentes a sub-estrutras e recristalizadas. Também é possivel observar
claramente a evolugcdo e aumento da area referente a recristalizagcdo com o aumento

do tempo.

@) 30 min | | (f) 30 min
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Figura 4.78 — Amostras laminadas 60 e 90% em diferentes tempos, com indicagdo da

fracao recristalizada, da deformacao e das sub-estruturas.

A partir destes resultados foi possivel obter as fragdes recristalizadas para

cada fase. Na tabela 4.8 é observada a evolugao da recristalizagdo com o tempo na

fase ferritica e na fase austenitica.

Tabela 4.8 — Fragdes recristalizadas das fases ferriticas e austeniticas das amostras
laminadas 60 e 90% tratadas a 1000 °C.

Condicao da amostra

% Recrist. Ferrita

% Recrist. Austenita

Lam.60% - 1000 °C -05min 45,9 73,8
Lam.60% - 1000 °C -10min 41,1 58,7
Lam.60% - 1000 °C -30min 91 86,24
Lam.60% - 1000 °C -60min 86,6 80,2
Lam.90% - 1000 °C -05min 22,2 48,4
Lam.90% - 1000 °C -10min 29,6 54,5
Lam.90% - 1000 °C -30min 75 73,5
Lam.90% - 1000 °C -60min 87,4 82,5

Diferengas foram encontradas para os menores tempos de tratamento na

fase ferritica da amostra deformada 60 %. Para os demais tempos e deformacgdes

poucas diferengas foram observadas. Desta forma, os resultados obtidos a partir do

IQ da imagem obtida por ESBD pode ser tomado como parédmetro de determinagéo de

fracao recristalizada para o ago inoxidavel duplex estudado.
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5. Conclusoes

A evolugao da textura e a influéncia da deformacao plastica para o aco

inoxidavel duplex UNS S31803 foram estudadas. As principais conclusdes foram:

10.

Para baixas deformagdes (10-30%), o ago inoxidavel duplex estudado
apresenta duas componentes de destaque na fase ferritica, que sao
{113} <110> e {112} <110>. A componente {112} <110> pode ser
observada em acos ferriticos monofasicos, porém a componente {113}
<110> n&o é observada.

Na fase austenitica, para deformagbes progressivas, a componente
Brass {110} <112> se destaca e se desenvolve para até 30% de
deformacao, porém as intensidades foram baixas.

A componente Goss apresentou-se com baixas intensidades para
pequenas deformacgdes, porém, com o aumento das deformagdes ela
se desenvolve de maneira consideravel.

A microtextura mostra uma predominancia do plano preferencial {111}
na fase ferritica em pequenas deformacoes.

Diferente dos agos ferriticos monofasicos, a componente Goss nao
apresentou desenvolvimento significativo durante o recozimento das
amostras com altas deformagdes.

Na temperatura de 800°C, a componente {001} <110> diminui com o
tempo, ja que esta associada a quantidade de fase ferritica, que nesta
temperatura diminui devido a formacao de fase o.

Na fase austenitica, durante o recozimento, as componentes Brass e
Goss foram observadas com baixas intensidades, exceto a 800°C. Em
acos monofasicos austeniticos as componentes Brass e Goss sao
dominantes.

Tanto na fase austenitica, quanto na ferritica, observou-se uma grande
dependéncia da textura de deformacdo na textura de recristalizacgao,
fato este também observado em agos inoxidaveis monofasicos.

A precipitagdo de fase o teve um grande aumento nas amostras
previamente deformadas a frio e posteriormente tratadas a 800°C.

A fase o na amostra laminada 60% e envelhecida a 800°C durante 60

minutos ndo apresenta textura predominante.
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11.

12.

13.

14.

15.

A textura nas amostras laminadas a frio e envelhecidas a 800°C durante
60 minutos sofreu mudancas de textura na fase austenitica, onde a
componente Brass passou de uma intensidade 1 para 4.

A fase ferritica da amostra deformada 60% e envelhecida a 1000°C
apresenta ao longo da recristalizagdo uma tendéncia de
desenvolvimento da componente {111}<110> em sua microtextura na
regiao analisada.

A microtextura da fase austenitica da amostra deformada 60% e
envelhecida a 1000°C nao apresenta uma textura predominante ao
longo da recristalizacao.

Para amostras deformadas 90% envelhecidas a 1000°C em diferentes
niveis de recristalizagdo, apresentou em sua microtextura um
desenvolvimento da componente {110} <110> e uma diminuicdo da
componente {111}<110> na fase ferriica.

Para amostras deformadas 90% envelhecidas a 1000°C em diferentes
niveis de recristalizacdo, apresentou em sua microtextura um
desenvolvimento da componente {111}<110> e uma diminuigdo da

componente {110}<111> na fase austenitica.
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6. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

- Relacionar as modificacbes das componentes de textura observadas
devido a deformacao e a recristalizacgdo com as propriedades mecanicas e a
anisotropia do ago inoxidavel duplex em cada fase;

- Analisar as relagbes de orientacao entre as fases ferritica e austenitica;

- Observar em amostras deformadas em altos graus de deformacgéo a frio a
incidéncia de bandas de cisalhamento e seu efeito nas mudangas da textura do
material;

- Observar nas amostras recristalizadas a formacdo de maclas de
recristalizacdo na fase austenitica e o seu efeito nas componentes de textura
observadas.

- Comparar os resultados das fragdes recristalizadas obtidos pela analise
dos indices de qualidade das imagens obtidas por EBSD com métodos externos de

determinacdo, como microdureza e metalografia.
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