LUCAS PINTOL NISHIKAWA

REVENIMENTO DE AGOS MICROLIGADOS
INDUGCAO DE AUSTENITARETIDA E PRECIPITAGCAO DE CARBONETOS

Sao Paulo

2014 Departamento de Engenharia
Metaldrgica e de Materiais da
Escola Politécnica da USP




LUCAS PINTOL NISHIKAWA

REVENIMENTO DE AGOS MICROLIGADOS
INDUGAO DE AUSTENITA RETIDAE PRECIPITACAO DE CARBONETOS

Professor Orientador: Prof. Dr. Titular
Hélio Goldenstein

Area de Concentracio: Engenharia Metalurgica e de Materiais

Sao Paulo

2014



RESUMO

A partir de resultados obtidos por Paulo Henrique Ogata em sua dissertagao
de mestrado, trabalhando com ago X65 da antiga COSIPA, realizaram-se diversos
tratamentos para analise do endurecimento secundario no revenimento, a indugéo
de austenita retida por tratamento de revenimento intercritico, a manutengao da
aparéncia de ripas martensiticas e as propriedades mecanicas equivalentes as
microestruturas. Verificou-se que o ago revenido a 300°C apresenta endurecimento
secundario assim como no caso de 400 e 500°C estudado por Ogata, o que gera
ganho de limite de escoamento e resisténcia piorando o alongamento. Ensaio de
simulacdo e difragdo de raio-x indicam que o material tratado no intercritico possui
cerca de 2% de austenita retida e 11% de martensita fresca, no entando a presenca
de martensita fresca ndo pode ser claramente notada pelas curvas de dureza ou
ensaios de tracdo mesmo apds segundo revenimento de 120min a 300°C. O limite
de resisténcia do ago aumenta de 520Mpa para 730Mpa, e o limite de resisténcia vai
de 617Mpa para 787Mpa, no entanto a razao elastica do material aumenta de 0,85
para 0,93. A microestrutura permanece razoavelmente estavel na forma de ripas
durante longos tempos de revenimento, os carbonetos foram observado em réplica
de extragéo indicando a presenca de nanoprecipitados de carbonitretos de titanio e
nidbio e a possivel precipitagdo em interfaces martensiticas de carbonetos de
vanadio. Por fim conclui-se que um ago microligado pode apresentar propriedades
mecanicas acima do utilizado realizando-se témpera com solubilizagdo dos
microligantes e revenimento péra o pico de dureza. Ainda, pouco se consegue
induzir de austenita retida com tratamentos intercriticos ndo propiciando

propriedades mecanicas acima do normal.

Palavras-chave: Austenita retida, tratamento intercritico, revenimento,

endurecimento secundario e martensita.



OBJETIVO

Este trabalho tem como objetivo aprofundar-se nos estudos e resultados
decorrentes do trabalho desenvolvido por Paulo Henrique Ogata em sua dissertagéao
de mestrado. O trabalho se desenvolvera, sobre o ago API5L-X65 doado pela antiga
COSIPA, em duas fases: o entendimento da transformagdo sofrida pelo material,
submetido a revenimento a temperatura de 700°C e o endurecimento secundario e
manutengdo da interface martensitica durante todas as temperaturas de
revenimento. As microestruturas serdo relacionadas as propriedades mecanicas
decorrentes do tratamento.
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1. Revisao Bibliografica
1.1. Aspectos Gerais

Acos ARBL (Alta Resisténcia Baixa Liga) sdo materiais que possuem
baixo teor de carbono, garantindo assim boa soldabilidade quando comparados
aos agos carbono convencionais, para a mesma resisténcia mecanica.

A principal vantagem no uso de agos de alta resisténcia mecéanica € a
diminuicéo da espessura de parede dos tubos (para a mesma presséo interna),
reduzindo assim o peso e os custos envolvidos no transporte e montagem
[1][2] ou ainda manter a espessura de parede do tubo inalterada e elevar a
pressdo interna (até o limite maximo de 72% do limite de escoamento do tubo),
aumentando o volume de produto transportado [3]{4].

Valim [5] afirma que a tendéncia mundial é de que sejam utilizados
tubos com diAmetro cada vez maiores, menor espessura de parede e pressdes
mais elevadas. Roza [6] afirma que, mantendo-se o didmetro e pressao
constantes, é possivel uma redugéo de 12,5% na espessura de parede com a
utilizagdo de um tubo X80 ao invés de um tubo X70. Bai [1], cita que ¢ possivel
obter uma economia de 7,5% entre custos diretos e indiretos em um projeto de
duto de 42" com a substituicdo do tubo X65 por X80, pois, apesar do ago X80
custar 10% a mais por tonelada, o custo por metro é 6% mais barato.

Em relagédo a soldagem, Bai [1] afirma ainda que uma menor espessura
de parede é desejavel, pois permite reduzir o tempo de exposi¢do necessario
para a gamagrafia das juntas soldadas, a quantidade de consumiveis utilizados
e o tempo de soldagem de cada junta, proporcionando deste modo, maior
produtividade com consequente redugdo no custo de locagao de equipamentos
e mao de obra, além de reduzir o impacto ambiental e de saude e seguranca
ocupacional.

Apesar desta perspectiva de crescimento do mercado de agos
avancados de alta resisténcia, o balango entre formabilidade e resisténcia, que
os agos da primeira geragédo exibem, segue uma tendéncia bem determinada

(como visto na Figura 1), o que inviabiliza certas aplicagoes. [7]

Embora a segunda geragdo de agos de alta resisténcia tenha mudado
esta relagdo entre resisténcia e alongamento, o alto custo desta solugéo a

torna pouco vidvel. A proposta atual para desenvolvimento é, portanto, a



mudanca da microestrutura, trabalhando com austenita e martensita, a fim de
atingir as propriedades indicada na Figura 2, para o desenvolvimento de uma
terceira geragao de agos de alta resisténcia.
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Figura 1 - Limite de resisténcia por alongamento, para vérias classes de agos. [8]
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Figura 2 - Limite de resisténcia, por alongamento de diversos agos e previsdo da relagio da curva
em fungfio da microestrutura predominante. [8]



1.2. Norma API 5L

Os tubos API 5L sdo fabricados em ago carbono, com ou sem costura e
desenvolvidos para condugédo de gas, agua ou 6lec em industrias de 6leo e gas
natural. Os agos ARBL sdo os especificados como X, a partir do X42, que
representa o limite de escoamento minimo que o ago deve possuir. O ago X65,
por exemplo, deve possuir 65 ksi, minimo, de limite de escoamento. [9]

A norma determina, ainda, valores maximos de carbono equivalente, que
devem ser calculados pela equacgao 1, para teor de carbono menor ou igual a
0,12%, e pela equagdo 2, para teor de carbono superior a 0,12%. O valor nao
deve exceder 0,25% (pela Equagdo 1) ou 0,43% (pela Equagéo 2), qualquer
que seja a aplicagdao. Com excec¢do do grau X80 e de tubos sem costura com
espessuras maiores que 0,8 polegadas, no qual o carbono equivalente é
determinado em comum acordo entre cliente e fabricante. Existem, ainda,

limites para carbono, enxofre, fésforo, manganés, titanio e outros. [9]

E importante notar que baixos teores de carbono equivalente resultam
em menor temperabilidade e menor quantidade de soluto para sofrer parti¢ao,
em tratamentos de particdo de soluto.

Equacio 1 — Carbono Equivalente segundo o instituto japonés de soldagem [9]

CE(P _C+Si+Mn+Cu+Ni+Cr+MO+V+SB
em)=C+ o+ 20ts0 20T 5 T 10

Equagiio 2 — Carbono equivalente segundo o International Institute of Welding [9]
Mn+ (Cr+Mo+V)+ (Ni+ Cu)

CDUIW) = C+— = =




1.3. Sobre agos ARBL
1.3.1. Histérico

Antes do desenvolvimento dos acos de alta resisténcia baixa liga
(ARBL), os tubos eram produzidos com agos endurecidos por solugao solida de
carbono e manganés possuindo, assim, soldabilidade e tenacidade
prejudicadas. [10] [2]

Entre as décadas de 1950 e 1960 realizaram-se estudos dos diversos
fendmenos metalurgicos que ocorrem durante 0 processamento
termomecanico, no British Iron and Steel Research Association. O
entendimento destes possibilitou o desenvolvimento dos agos ARBL. [11] [12]
[13]

Em paralelo, no final da década de 40, foi introduzida a especificagao
APl 5L X, contendo somente o tubo de grau X42 [14] [15]. Em 1959 foi
construido nos Estados Unidos o primeiro duto utilizando aco ARBL [3] e neste
ano houve, também, o desenvolvimento do primeiro ago X52 microligado (que
predominou nos anos 60) , possuindo baixo teor de carbono e endurecido pela
adicdo de elementos de microliga, tais como niébio e vanadio, na ordem de
0,10% [4] [16].

A rota de produgéo de chapas dos agos API| até o final da década de 60
baseava-se na laminagdo a quente seguido de normalizagdo, com a qual
conseguia-se chapas de grau X60 [1] [2]. No inicio da década de 70 foi
introduzida uma nova rota de produgdo para chapas desses acos, chamada de
laminagdo controlada. Esta nova rota possibilitou a fabricagdo de agos com
maiores requisitos de tenacidade, utilizados na exploragdo de petroleo no
artico, como o grau X70 microligado ao niébio e ao vanadio com redugao de
tamanho de grédo e do teor de carbono [17].

Com a rota de laminacéo controlada, também foi possivel produzir o ago
X60 com adicdo de 0,03% de Nb e microestrutura perlitica-ferritica de grao
refinado e menor teor de carbono. Ja o X65 e o X70 sdo obtidos com adigao de
Nb e V, apresentando microestrutura ferrita+perlita, gréos refinados e baixo teor
de carbono [15][18]. O aco de grau X70 tornou-se o padrdo mundial na
construcéo de dutos, desde a década de 80 até os dias atuais. [3]

A Figura 3 resume o desenvolvimento dos agos APl 5L, através do



tempo, desde a década de 50 e a Figura 4 mostra o desenvolvimento em

conjunto com os principais elementos de liga e as rotas de processamento
utilizadas.
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Figura 3 - Desenvolvimento dos agos API 5L desde a década de 50. [16]
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Figura 4 - Desenvolvimento dos a¢os API 5L, elementos de liga e rota de producao. [3]

No comeco da década de 80 foi introduzido o resfriamento acelerado,

que consiste em resfriar o material rapidamente ap6s a etapa final de

laminacao, de 800 °C a 500 °C. Apés atingir esta temperatura, o resfriamento €

feito ao ar para provocar a formagao de bainita. [19] Utilizando-se desta técnica

é possivel obter uma microestrutura com gréo refinado, reunindo alta

resisténcia mecanica e tenacidade [20][21]. A taxa de resfriamento utilizada

depende da composigdo quimica, espessura da chapa e das propriedades

mecanicas requeridas para o material [21][22].

Atualmente os produtos da transformacgdo bainitica, junto com uma

variedade de outros produtos de decomposicdo da austenita, formam parte da

microestrutura dos novos agos estruturais ARBL. [23]



1.3.2. Fabricagao do ago

Inicialmente produzidos por lingotamento continuo, os agos ARBL sé&o
processados por cinco diferente técnicas de processamento: normalizagao,
laminagdo controlada, laminagdo controlada seguida de resfriamento rapido,
témpera direta e revenimento ou témpera e revenimento convencionais. [24]

A classe de material como laminado e normalizado passa por um
processo mais simples de laminagdo sem controle da estrutura e posterior
tratamento térmico de normalizagdo, [25] exibe colénias de perlita
relativamente finas em matriz ferritica equiaxial, estrutura que gera alta
tenacidade.

Na laminagdo controlada, combinagdes diversas entre temperatura e
quantidade de deformacgédo a quente objetivam elevados valores de resisténcia
e tenacidade a partir dos efeitos do refino do grdo e da precipitagao fina de
carbonetos e nitretos dos elementos microligantes. [26] A pratica de laminagao
controlada envolve laminagdo acima da temperatura de recristalizagao da
austenita (tipicamente com cerca de 60% de redugdo), seguida de laminagao
proxima a temperatura ferrita-austenita (tipicamente com 40% de redugéo) [27]
subsequente transformagdo da austenita deformada em ferrita fina equiaxial
aumenta significativamente a resisténcia e tenacidade do material, se
comparado com a laminag¢ao convencional.

O resfriamento acelerado apds a laminagdo controlada também reduz o
tamanho de grao. [28] Apds a laminagdo controlada acima da temperatura
ferrita-austenita, o resfriamento acelerado induz a formagao de bainita superior.
A microestrutura final apresenta ferrita poligonal refinada (contendo bandas de
deformacdo) e bainita ao invés de perlita lamelar.

Témpera direta e revenimento envolve laminagao a quente, seguida de
témpera da austenita recristalizada [29] [30] , onde martensita ou uma mistura
de martensita e/ou bainita se formam. O subsequente revenimento gera uma
rede de carbonetos na matriz de ferrita poligonal. A microestrutura final é
composta de gréos relativamente finos de bainita, estrutura mista de martensita
e bainita, ou martensita revenida, dependendo do teor de carbono, adigéo de
liga e taxa de témpera [29].

Comparado com o processo de laminagdo controlada e laminagéo



controlada com resfriamento acelerado, a convencional témpera e revenimento
provém ao ago mais uniformidade de propriedades mecénicas, especialmente
em espessuras elevadas. [24]

Em fungdo da taxa de resfriamento utilizada, pode-se obter materiais de
classes diferentes (X80 ou X100) mesmo que a composigdo quimica nao
mude. [31] De acordo com Gray e Pontremoli, em trabalho apresentado em
1987 [32], as alternativas metalurgicas para a fabricagdo dos agos de
classificagdo APl 5L X70 e APl 5L X80 variavam entre 50 e 60 opgoOes,
relacionadas as composigdes quimicas e ao processo de laminagao.

E possivel a obtencdo de agos do grau X80 sem a utilizagdo de
resfriamento acelerado, utilizando-se somente a laminagdo controlada. Neste
caso, utiliza-se uma maior quantidade de elementos de liga, tais como niquel e
molibdénio nos agos ligados originalmente ao niébio e vanadio, seguido de um
refinado processo de laminagdo [6][15][33]. Este foi o caminho adotado pela
industria nacional, devido a limitagdes operacionais. A soldabilidade deste
material é prejudicada pelos altos valores de carbono equivalente e pela
microestrutura resultante. [34]

1.3.3. Fabricagao dos tubos

O baixo teor de enxofre nos ARBL proporciona excelente
conformabilidade a frio. O trabalho a frio do ag¢o processado sob laminagao
controlada aumenta o limite de escoamento do material [35]. Ainda, materiais
processados por laminagdo controlada e laminagdo controlada com
resfriamento acelerado devem ser trabalhados a temperaturas abaixo da
transformacgdo eutetéide ou a temperatura destruira a microestrutura do metal
base. [24]

Os tubos com costura de agos ARBL sdo normalmente produzidos pelo
processo UOE que consiste, basicamente, em prensar a chapa em forma de
“U” e de “O”, soldar por arco submerso interno e externo e expandir (E), a frio,
os tubos. Estes tubos posteriormente sdo testados hidrostaticamente e sua
solda é inspecionada em toda extensédo por ultra-som e nas extremidades s&o

realizados os ensaios radiograficos. As extremidades dos tubos sdo biseladas,



inspecionadas visual, dimensionaimente e, caso especificado, por particulas
magnéticas ou liquidos penetrantes. Apds isto, é feita a pesagem, medigéo de
comprimento e marcagdo dos tubos. Os tubos produzidos por este processo,
obtidos a partir da conformagdo de chapas planas, possuem normalmente as
seguintes dimensdes: comprimento de 6 a 13 m, didmetro externo de 13" a 48"
e espessura de 6,4 a 31,8 mm [36]. A Figura 5 mostra o processo, como
descrito acima.

Independente do grau de classificagdo API, a soldagem & o principal
processo de fabricagdo e montagem de tubulagGes. [37]

FormacSo "U" Form agdo "O"

Ultra-sorn da chapa Fresagem de bordas Prensagem de bordas
Inspecdo de o/t = .
mateéria prima

) Selamento Lavagem interna Inspegio visual

= ‘fi‘ e externa eerna
Inspegao L= Inspegdo Visual Bl
Visual - )' = _ das Borclas

Faceamento }

Inspegio da
@ solda interna

Inspegio da solda externa,
remogio de chapinha e

in spegio de
extremidades por

nal)

Inspecdo, pesagem,
medicdo e marcagio

Faceamento e biselamento

nspeqdo Final Gera
\sual, Tolerancias
Dimensionais (LP ou

Fhi)

Corte Corpos
Prova: Tragéo
Charpy &

Dobramenta

Figura 5 - Processo de fabricag@o de tubo com costura de acos ARBL [36]
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1.4. Tratamentos que geram austenita retida e efeitos nas propriedades
mecanicas

Diversos agos multifase, duplex, ou dual-phase foram desenvolvidos
combinando martensita, bainita, austenita e/ou ferrita, na busca por
propriedades mecénicas. A microestrutura dual phase é produzida com
tratamentos na regido intercritica (ferrita+austenita) e gera, essencialmente,
ferrita mole com martensita dura. Esta microestrutura é conhecida por aliar boa
resisténcia sem perda de conformabilidade. Em uma variante do tratamento,
acos de baixo carbono sdo submetidos a tratamento intercritico e témpera,
obtendo-se uma mistura de ferrita e martensita com austenita entre as lamelas
de martensita.[38][39] Em outro tratamento a bainita “carbide-free” encontra-se
interconectada com austenita retida [40]. A austenita permanece nao
transformada por causa da estabilizagdo quimica do carbono, que nao precipita

em forma de carbonetos, normalmente, por causa de adi¢gdes de silicio.[41][42]

1.4.1. TRIP

Nos anos 60, Zackay e colaboradores [43][44] demonstraram aumento
na dutilidade e conformabilidade em agos com austenita metaestavel, devido a
transformagao martensitica durante a defo'rmagéo, dando inicio aos agos TRIP
(Transformation Induced Plasticity). Sugimoto et al. [45] estudaram o efeito da
morfologia, fragdo e estabilidade de austenita retida em ago 0,17C-1,41Si-
2,00Mn TRIP-aided dual-phase. Realizaram 3 tratamentos diferentes obtendo,
no primeiro (austenitizagdo, resfriamento ao ar, tratamento intercritico, témpera
em Oleo) ilhas de austenita isoladas na matriz ferritica, na segunda
(austenitizacdo, resfriamento ao ar, austenitizagdo, resfriamento lento a
temperatura de tratamento intercritico, témpera em oleo) filmes finos de
austenita nas fronteiras das placas de bainita e na terceira (austenitizagao,
tempera em 6leo, tratamento intercritico, témpera em 6leo) regibes isoladas
finas e ilhas aciculares, de austenita, entre as regides da antiga martensita,
com matriz ferritica. Os agos com a estrutura do tipo 1 ou tipo 3 apresentaram
menor tensdo de escoamento, porém mais dutilidade que a microestrutura do

tipo 2. O efeito é atribuido a dutilidade da austenita e ao fenémeno TRIP.
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1.4.2. QLT

O tratamento QLT (Quenching, Lamelarization and Tempering) é
um tratamento tipico para agos ligados ao niquel para aplicagdes criogénicas e
possui 3 fases, aquecimento do ago até o campo austenitico seguido de
témpera, tratamento no campo intercritico para a precipitagédo de austenita
lamelar (lamelarizagdo) seguido de témpera e revenimento em temperatura

mais baixa, também no campo intercritico. [46]

Wu et al. [46] discutiram a influencia do QLT nas propriedades
mecanicas. A resisténcia mecénica de agos com alto niquel pode ser
significantemente melhorada através dos tratamentos de QLT. Neste trabalho
tanto o limite de escoamento quanto o limite de resisténcia foram aumentados
em cerca de 100MPa, enquanto o alongamento uniforme mais que dobra. A
resisténcia a impacto (a -20C) aumentou de 60J para 150J apds o tratamento.
A precipitagdo de carbonetos finos durante o revenimento e a austenita retida
tiveram papel importante no ganho de propriedades.

Kim et al. [47], trabalhando com o ago Fe-5,86Ni-1,21Mn-0,69Cr-0,2Mo-
0,2Si-0,06C-0,015-0,008P em porcentagem massica, realizaram: témpera e
revenimento no campo intercritico (600°C) por duas horas (QT2), témpera e
revenimento no campo intercritico (6002C) por 100 horas (QT100); témpera e
revenimento no campo intercritico (670°C) por uma hora (QL); témpera e
revenimento no campo intercritico (670°C) por uma hora e novo revenimento
no campo intercritico (600°C) por uma hora (QLT). Foi visto que durante o
primeiro revenimento ha a formagdo de austenita que tempera parcialmente
resultando em uma estrutura de 3 fases, martensita revenida, martensita fresca
e austenita retida. As porcentagem de austenita retida e sua estabilidade
variaram entre os tratamentos, como podemos ver na Tabela 1. Conseguiram
também tamanho de grao austenitico bem fino.
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Tabela 1 - Porcentagem em volume de austenita retida a 298K e 77K. [50]

298K 77K
Qre 5,9 3,8
QT100 8,2 179
aL 8,8 2
QLT 9,2 8,8

Ainda, concluiram que o tratamento de QLT refina o tamanho de gréo
efetivo por precipitagdo de austenita termicamente estdvel em densa
distribuicdo entre as lamelas de martensita, prevenindo a clivagem devido ao
alinhamento das lamelas. Devido ao baixo teor de niquel do ago multiplas
etapas foram necessarias de tal forma que um unico tratamento resultaria em
precipitagdo de austenita muito pobre em soluto para estabilizar-se, ou de
distribuicao muito grosseira para ser efetiva.[47]

Atualmente se pesquisa o tratamento de QLT com agos com
gradativamente menos niquel, menores de 5%, obtendo ainda bons resultados.
[48] Isso indica que o tratamento pode ser viavel para outros tipos de ago, nao
sendo exclusivo de agos ao Niquel.

143.Q&P

Mais recentemente uma abordagem diferente foi bem sucedida em
obter austenita retida. O tratamento consistem em uma témpera interrompida
entre a temperatura de Ms e Mf gerando austenita residual [49][50] que se
enriquece em carbono pelo fendmeno de particdo, suprimindo precipitagtes de
carbonetos. Este tratamento resulta em agregados finos de martensita revenida
com austenita retida metaestavel entre as lamelas. A este tratamento deu-se o
nome de témpera e particido (Quenching and Partition). [51] [52] A
microestrutura final destes agos, assumindo que todos 0s processos
secundérios sejam inibidos, sera constituida de martensita, advinda da primeira
e segunda témpera, e austenita retida. [52]

Novas estratégias de melhorar propriedades de resisténcia, tenacidade e

dutilidade se baseiam no desenvolvimento de microestruturas constituidas de
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fases ultrafinas em condi¢des de nao equilibrio, como martensita e bainita,
com austenita retida [53]. A estrutura de martensita ou bainita refinada contribui
simultaneamente para a resisténcia e tenacidade. A austenita retida contribui
para aumento da relagao resisténcia/dutilidade pelo fenébmeno TRIP e melhora
da tenacidade caso esta tenha morfologia de filme.

1.4.4. Outros Tratamentos

Zhou et al. [54], trabalhando com ago de baixo carbono (0.1%C
2.01%Mn 0.78%Si 0.78%Al 0.08%Nb 1.01%Cu 1.0%Ni 0.26%Mo), utilizando a
metodologia de duplo revenimento, ambos na regido intercritica, na amostra
como recebida (recozida), conseguiram valores de austenita retida, em matriz
bainitica, suficientes para um aumento de 100% no alongamento uniforme do
material. Neste tratamento o primeiro revenimento tende a particionar 0s
elementos diminuindo a temperatura A1 da parte enriquecida, desta forma o
segundo revenimento intercritico é feito a temperatura inferior & primeira,
condigdo desejada para maximizar a austenita retida.

Existem varias tentativas de desenvolver agos com microestrutura
acicular. Um recente desenvolvimento foi no ago de baixo carbono Mn-Mo-Nb
com ferrita acicular para aplicagdes de alta resisténcia em tubos soldados em
espiral para transmissao de gas [55]. O termo ferrita acicular foi adotado para
descrever uma ferrita em camadas que se formava em soldas de ARBL. Devido
as caracteristicas mecéanicas dessa regido vérias tentativas de reproduzi-la
foram realizadas.

Davis e King [56] estudaram o efeito da taxa de resfriamento na
microestrutura resultante de posterior tratamento intercritico, a fim de
reproduzir as microestruturas resultantes de multiplos passes de soldagem, em
aco ARBL x65. Concluiram que a estrutura, inicialmente formada por bainita
superior, tratada no campo intercritico, resultando na formagéo de austenita
nos contornos de gréo austenitico anteriores, que tornam-se ricas em carbono
e, na témpera transformam-se em microconstituintes MA, possui menor
tenacidade que outras microestruturas. Com taxas menores de resfriamento a
austenita formada no tratamento intercritico transforma-se em bainita superior

ou perlita. A tenacidade aumenta drasticamente quando se obtém perlita ao
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invés do microconstituinte MA. A tenacidade mostrou-se, também, melhorada
quando os microconstituintes formavam uma rede continua ou semi-continua.
Foi sugerido que uma rede de microconstituintes MA, desconectada, formaria
regides de alta tensdo, gerando e propagando a trinca.

Matsumura et al. [57] conseguiram, trabalhando com chapas de ago
0,4C-1,5S5i-0,8Mn, limite de resisténcia maior que 980MPa, e alongamento
maior que 30%. sto foi possivel com tratamento de duplo recozimento sendo o
dltimo na regido intercritica seguido de rapido resfriamento para a formagao de
bainita. Concluiram que para melhorar o alongamento necessitariam de maior
quantidade de austenita retida, com maior estabilidade.

Jacques et al. [58] investigaram a microestrutura e propriedades
mecénicas obtidas apds tratamento intercritico de um ago (0,18%C 0,39%Si
1,33%Mn) laminado a quente. O material resultante apresentou excelente
propriedades (limite de resisténcia de 810 MPa combinado com alongamento
uniforme de 0,81). Apesar do baixo teor de silicio, os autores conseguiram
cerca de 10% de austenita estabilizada, controlando o tempo de revenimento, a
fim de evitar a precipitagdo de carbonetos. Este resultado contrasta com a
literatura sobre agos TRIP na qual se defende que o alto teor de silicio é
necessario para a estabilizagdo da austenita. A transformag¢édo da austenita
retida, tanto durante o revenimento, quanto durante a subsequente témpera,
ndo necessariamente levou o material a apresentar piores propriedades
mecanicas. As placas de martensita e bainita dispersas na matriz ferritica
endureceram-na atrasando as instabilidades plasticas.
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1.5. Efeito da microestrutura em outras propriedades
1.5.1. Fragiliza¢ao por Hidrogénio

Ramirez [22], trabalhando com diversos tratamentos de austenitizagéo e
resfriamento acelerado de ago X80 concluiu que martensita e constituintes MA,
principalmente distribuidos em contornos de grao, favorecem a fragilizagao ao
hidrogénio, enquanto a estrutura de ferrita acicular é a mais resistente a esta.

Ladino [59] concluiu que a nucleagdo e propagacgdo de trincas por
hidrogénio, em x65, deve-se a presenga do bandeamento da estrutura, em
especial da presenga de cementita em contorno de gréo, onde a trinca nucleia
e percorre. No entanto concluiu que estruturas refinada, tanto ferrita acicular e
poligonal quanto microconstituintes M/A, com baixo nivel de inclusoes,
ofereceram maior resisténcia ao trincamento, em ensaio de HIC.

1.5.2. Razao Elastica

A razdo elastica é definida como o limite de escoamento sobre o limite
de resisténcia do material. E comum que chapas grossas com razao elastica
superior a 0,9 apresentem maior probabilidade de ocorréncia do chamado
efeito mola (spring-back) durante a conformagéo de tubos pelo processo UOE,
por essa razdo os fabricantes de tubos geralmente limitam a razéo elastica de
chapas graus APl 5L X60 a X65 em torno deste valor, tornando-se mais
tolerantes para graus maiores. Durante a conformag¢édo UOE o tubo pode saltar
da matriz e assumir formatos ovalados dificultando o processo de conformagao
e aumentando o custo de produgéo. Além disso, o pequeno intervalo entre
limite de escoamento e de resisténcia aumenta o risco de estruturas de alta
responsabilidade.[60][61] A norma API estipula o limite de razao elastica como
sendo 0,93 para tubos formados pelo processo UOE. [9]

Comparando os resultados da literatura Gorni [61] concluiu que
microestruturas ferritico-perliticas apresentam razao elastica relativamente alta;
quanto maior o refino de grdo maior sera a razdo elastica; quanto maior a
fragao volumétrica de perlita, menor sera a razao elastica.

Acos ARBL produzidos por témpera direta e témpera e revenimento,

apresentam relagdo comparativamente baixa entre limite de escoamento e
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limite de resisténcia. [24] Isso se da pois estruturas como ferrita acicular,
bainita e microestruturas bifasicas apresentam baixos valores de razéo elastica
por possuirem maior proporgéo de discordancias méveis que tendem a facilitar
0 escoamento do material. [60] [62]

De maneira geral, o limite de escoamento é definido pela densidade de
discordancias méveis presentes na microestrutura, enquanto que o limite de
resisténcia estd ligado a mecanismos de endurecimento, tais como o0s
proporcionados por solugdo sdlida e fragdo volumétrica de segunda fase. No
entanto Gorni observou que a precipitagdo de carbonitretos no envelhecimento
pode elevar significativamente a razao elastica. [61]

1.6. Precipitacdo de Carbonitretos

Luo et al. [63] , através de modelo termodinamico desenvolvido,
chegaram & conclusdo de que a temperatura de inicio de precipitagao de
carbonitretos de ni6bio, no resfriamento, é de 1055 °C, embora na pratica se
diga que comegam a precipitar a cerca de 900 °C. Com a redugédo da
temperatura a taxa de precipitagdo aumenta, porém o crescimento das
particulas é prejudicado tornando os precipitados de baixa temperatura ainda
mais finos que os de temperaturas mais altas.

Honeycombe e Bhadeshia [64] discutem que a precipitagdo de
carbonetos de elementos de liga nanométricos durante o revenimento,
responsaveis pelo endurecimento secundario, ndo ocorre até cerca de 500-
6002C pois é impossibilitado pela baixa difusdo. Estes carbonetos precipitam
em sitios de maior energia, como regides ricas em discordancias da martensita,
particulas pré-existentes ou contornos e sub-contornos.

A presenca do vanadio, ainda, gera endurecimento bem pronunciado
durante o revenimento a temperaturas de 550-650°C. Este precipita em forma
de placas que se mantém até altas temperaturas mantendo, na microestrutura,
o aspecto martensitico, mesmo a 700°C, que s6 € destruida em longos
periodos. [64]
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O ago utilizado neste trabalho fora previamente caracterizado por Ogata

[65] que determinou a composigdo média (Tabela 2) e microestrutura inicial da
liga (Figura 6, Figura 7, Figura 8). O material como laminado possui

microestrutura ferritico-perlitico alongada com bandas de segregagéo, sendo

que 0 manganés é o principal elemento segregado.
Tabela 2 - Composi¢io Média Massica e Diferenca de Composic¢iio, adaptado [65]

Elemento Composi¢cdo média (%) Diferenga de composigao entre
o centro e a borda (%)

Nb 0,039 0,001

Ti 0,013 0,0003

\Y 0,040 0,003

Al 0,035 0,003

Mn 1,4 0,3

Si 0,19 0,02

C 0,095 N/D
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Figura 6 — Microestrutura da Regifo Central do Material Como Recebido (100x de aumento,

Microscopia Optica) [65]
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Em seu trabalho, Ogata realizou ciclos térmicos de austenitizagéo e
solubilizagdo de carbonetos (1200°C por 20 min) seguido de témpera e
revenimento em diversas temperaturas e tempos obtendo a curva de dureza
subsequente (Figura 9), bem como as micrografias das amostras (Figura 10).

Pode-se observar que mesmo a altas temperaturas ha a manutengado da
morfologia de ripas martensitica. Este efeito, o endurecimento secundario no
revenimento e a morfologia diferenciada a 700°C sdo os pontos de partida

deste trabalho.

— 700°C
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Figura 9 - Dureza em fungfio da temperatura e tempo de revenimento do aco X65 temperado [65]
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2. Procedimentos Experimentais
2.1. Determinagéo da At

Em simulagdo computacional utilizando o software Thermocalc® e a
composicdo média da liga, considerando as fases CCC (Ferrita), CFC
(Austenita e NbC) e Fe3C, construiu-se o diagrama de predominéncia de fases
em funcdo da temperatura.

Em ensaio de dilatometria, utilizando o dilatbmetro Bahr DILB05A, com
corpos de prova cilindricos de 4mm de didmetro e 10mm de comprimento e
taxa constante de aquecimento de 1°C/s coletaram-se os dados de dilatagéo
de forma a construir o grafico de dilatagdo em fungdo da temperatura.
Tragando-se uma reta extrapolada da regido de expansado térmica linear
anterior a contragéo equivalente a temperatura A1 determinou-se a temperatura
A1 sendo equivalente ao ponto onde esta descola da curva.

2.2. Determinagao da porcentagem de austenita retida

Calculou-se, através da utilizagdo do software Thermocalc®, a partir da
composicdo média do material, a fragdo de austenita formada, a cada 10K
entre 964K e 1114K (regiao intercritica, também determinada pelo software), e
a composicao da fase austenitica. A partir da equacado de Andrews adaptada
para o silicio (Equagdo 3) para estima-se o Ms; pela equagdo de Koistinen-
Marburger (Equagéo 4) estima-se a fragéo de austenita retida (V,) em fungao
da temperatura de témpera (Ty); multiplicando a fragao da austenita que nao se

transforma pela fragdo de austenita formada temos a fragéo total de austenita
retida no material.

Equaciio 3 - Equacio de Andrews Adaptada [66]
Ms(°C) = 539 — 423%C — 30,4%Mn — 12,1%Cr — 7,5%Mo — 7,5%Si

Equagio 4 - Equacfo de Koistinen e Margurger [67]
V, = exp [-0,011 (Ms — Tp)]



22

2.3. Ensaios de tragao

Utilizou-se corpos de prova (Figura 11) de dimenséo “sub-size”, retirados
do centro da espessura da chapa, longitudinais a direcdo de laminagdo, com
tamanho de pescogo (G) de 25,4+0,1mm , didmetro do pescogo (D) de
6,4+0,1mm, raio de curvatura entre o pescogo e a cabega (R) no minimo
4,8mm e o tamanho da se¢ao reduzida (A) de, no minimo, 31,8mm, como
estipulado na norma API 5L de 2004 [9].

Os ensaios foram triplicados sendo todos submetidos a deslocamento
constante de Tmm/min com o uso de extensémetro de 25mm.

Centro do corpo de prova o

mais proximo possivel do| A
meio da parede/’/_\,,’/—\
| G |

Figura 11 - Corpo de Prova de Tracéo [9]

\

2.4. Difragao de raio-x

Os padrdes de difragdo foram determinados utilizando o difratdmetro
XRD-2 do Laboratério Nacional de Luz de Sincroton (LNLS) utilizando
comprimento de onda de 0,17874nm (correspondente ao Ka do cobalto), em
geometria Bragg-Brentano, sobre amostra polida em pasta de diamante de
1um com o cuidado de ndo deformar a amostra durante o processo,
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2.5. Determinagéo da porcentagem de carbono da austenita

Utilizando os dados de padréo de difragdo de raio-x do material, pode-se
determinar os angulos (8) nos quais os picos da austenita se expressam. Pela
lei de Bragg (Equacgao 5) pode-se, portanto, determinar a distancia (d) entre os
planos correspondente ao pico, uma vez que o comprimento de onda (A) é
conhecido. A distancia ¢ funcdo do parametro de rede (a) e dos indices do
plano em questdo (h,k,l), a Equagdo 6 representa esta relagdo em sistemas
cubicos. Utilizando a equagdo de variagdo de parametro de rede da austenita
(a) em fungdo da porcentagem de carbono (%wt(C)), Equagao 7, obtem-se

uma estimativa da porcentagem de carbono da austenita.

Equacio 5 — Lei de Bragg [68]
nA = 2dsen8

Equaciio 6 — Distdncia entre planos para uma dada célula ciibica [68]
a

d =
VIZ ¥ kZ + 12

Equacfio 7 — Variaciio do pardmetro de rede da austenita pela adi¢éio de carbono [69]

a = 3,578 + 0,33[%wt(C)]

2.6. Dureza Vickers

Utilizou-se 14 pontos de dureza vickers, distanciados de Tmm de cada
outro ponto, através de toda a extensdo das amostras, medindo-se as duas
diagonais da identagao, utilizando a média dos valores para determinagdo da
dureza no ponto. O valor apresentado representa a média dos valores de
dureza sendo o desvio padrdo apresentado como o erro.



24

2.7. Reéplica de Extragao

A amostra, previamente preparada e atacada, passou por processo de
deposicdo de camada de carbono por evaporagdo. Esta camada foi entao
delicadamente cortada com auxilio de uma lamina e a amostra foi colocada em
imersdo em solugdo de nital, corrosiva & matriz metdlica. A corrosdo da matriz
desprende a camada carbono que mantém os precipitados. A folha de carbono
é, entao delicadamente lavada em &lcool e agua, sendo por fim colocada sobre
uma pequena malha de cobre para que seja levado ao microscopio. A Figura
12 apresenta a imagem da camada de carbono sobre a malha de cobre, cujo
furo mede 100um. Observa-se que a camada de carbono reproduz a topografia
da amostra.

HV mag = det D — .1 ||
19.00 kV|2 510 x ETD 10.2 mm X65 700 1h

Figura 12 — Réplica de extracio observado em microscépio eletronico de varredura, 2510x, elétrons
secundérios, mostrando a drea do furoe da grade
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3. Resultados e Discussao
3.1. Revenimento Intercritico
3.1.1. Temperatura A1

O tratamento de revenimento a 700°C realizado por Ogata resultou em
microestrutura diferenciada das demais. Em simulagdo computacional, com o
software Thermocalc® utilizando a composigdo média do material, construiu-se

o diagrama de predominancia de fases apresentado na Figura 13.

THERMO-CALC (2013.09.12:20.29) :
DATABASE:TCFE
P=101325, N=1., W(C)=9.50000001E-4, W(MN)=1.4E-2, W(SI)=1.9E-3, W(NB)=3.9E4,

WL SA WONHEE 2 12 202 o Tj;lf!_ 1 Ferrita

X ry .
N !; f | 2 Austenita
' | s | 4 Liquido
T 001 s T S Cementita
10 - -
10-5_ -
10°

T J I i T
@ 400 600 800 1000 1200 1400 1600
TEMPERATURE_CELSIUS

Figura 13 - Predominiincia de fase em funciio da temperatura simulada computacionalmente.

Observa-se, pela simulagao, que a 700°C a liga encontraria-se na regiao
intercritica (ferrita + austenita) com supressdo da cementita. Pelo gréfico de
dilatagdo em fungdo da temperatura, obtido em ensaio dilatométrico, (Figura
14) pode-se determinar a temperatura A1 do material como sendo cerca de
680°C, resultado compativel com a simulagéo anterior e com a suposi¢ao de o

material encontraria-se no campo intercritico a 700°C.
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Figura 14 - Curva de Dilatometria Detalhada na Regido da Al.

3.1.2. Austenita Retida

Utilizando as composigbes e fragdo de austenita formada, obtidos pelo
thermocalc®, a equagdo de Andrews adaptada [66] para determinar o Ms e
equagdo de Koistinen-Marburger [67] para determinar a austenita retida, foi
possivel construir o grafico apresentado na figura Figura 15.

A porcentagem estimada de austenita formada, em volume, no material
é de 13% transformando-se, apds a témpera, em 11% de martensita fresca e
2% de austenita retida, em relagdo ao total. O constituinte MA, no entanto, nédo
pode ser claramente detectado por micrografia, identificada por alteragcdo de
dureza na amostra pds tratada ou alteragdo na dureza da amostra ap6s um
segundo revenimento de 300°C, mesmo apds 120min de tratamento. Também
nao detectou-se alteragbes em ensaio de tragdo da amostra com segundo
revenido a 300°C por 2 horas.

Observamos também que o tratamento a 700°C gera maior retengéo de

austenita do que os tratamentos a temperaturas maiores.
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3.1.3. Propriedades Mecanicas

Em ensaio de tracdo observa-se notavel ganho de propriedades mecéanicas
entre a condigdo como recebida e tratada a 700°C (Figura 16). O limite de
escoamento aumenta de 520+5Mpa para 730+30Mpa enquanto o limite de
resisténcia vai de 615+t10MPa para 785+5Mpa . No entanto, a raz&o elastica do
material aumenta de 0,85 para 0,93, o que pode ser efeito da martensita fresca
formada.
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Figura 16 - Curva Tensdo x Deformaciio em Tragio do Material como Recebido e Temperado e Revenido a
700°C

3.1.4. Enriquecimento da Austenita

Um indicio de presenga de austenita retida pode ser observado no padréo de
difragdo de raio-x do material tratado, onde observamos picos pouco intensos
referentes a austenita (um em 26 aprox. 51, ao lado do pico mais intenso e o outro
com 20 aprox. 60), compativeis com o baixos valores de austenita retida, como
estimado anteriormente (Figura 17). Pode-se observar o aumento do pico de

austenita indicando que, a 30min de tratamento a transformacao esta completa.



29

: Temperado
700°C - 30min
k 700°C - 60min
—
il
U
pe)
[u]
o
w
5
: » . A
L JL L '} L A
50 60 70 80 90 100
20
T Ll T T T
Temperado
700°C - 30min
700°C - 60min
(11 1)y (200)a 21)a
"
° |
O
i
Wy
c
o
c
wu‘ b fo da M.Lt " PTVI I veTr TRy v

50 €0 70 80 20 100
20

Figura 17 - Padrio de Difracio das Amostras Temperada, Revenida a 700°C por 30min e Revenida a
700°C por 60min em Duas Escalas Diferentes.
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A curva de dilatometria, para tratamento por 60min a 700°C indica que, nesse
tempo, a transformacgao (reversao martensitica) esta préxima a completude, o que

nao acontece em 30min de tratamento (Figura 18).
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Figura 18 - Dilatometria da Regifio de Contrac¢io em Tratamento Isotérmico a 700°C.

A partir do resultado de difragéo, utilizando-se da lei de Bragg e da equagéo
de variagdo do parametro de rede da austenita em fungdo da porcentagem em
massa de carbono pode-se obter a porcentagem de carbono da austenita retida e,
consequentemente, a porcentagem de carbono da martensita fresca. Os célculos
resultam em 0,45%, em massa de carbono a 30min de tratamento, e cerca de 0,55%
em massa de carbono a 60min de tratamento (Tabela 3). Embora a escassez de
dados aumente o erro o resultado mostra claro enriquecimento da austenita, uma
vez que a média de carbono no material é de cerca de 0,1%, que continua a
acontecer ap6s 30 minutos de tratamento.



Tabela 3 - Cilculos Para a Determinaciio de Porcentagem de Carbono na Austenita Retida

A(Ka Co) Condigéo 29 Sen®) | h | k| I a %wt(C)
200°C 51,0391 | 0,4308 | 1| 1|1 |35930A| 0,45
30min 596615 |0,4974 | 2| 0| 0| 3,5932A | 0,46
1,7874 A
200°C 51,0195 | 0,4307 | 1 | 1|1 | 3,5943A | 0,49
60min 59,5706 | 0,4968 | 2 | 0| 0 | 3,5982 A | 0,61

3.2. Endurecimento Secundario
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Frente a observacdo de endurecimento secundario da condi¢cao a 500 e

400°C de Ogata, realizou-se a curva de dureza em fungéo do tempo de tratamento

do tratamento a 300°C (Figura 19) observa-se novamente o endurecimento

secundario e o previsto menor amolecimento da matriz. O ago submetido ao

tratamento de 3002C por 2 horas foi entdo submetido a ensaio de tragéo (Figura 20)

onde observa-se o efeito ja esperado de aumento do limite de escoamento (por volta
de 800MPa) e limite de resisténcia (1100+20MPa) porém um menor alongamento

uniforme, cerca de 5%.
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3.3. Observacgao dos Carbonetos

Através das técnicas de réplica de extragao de precipitados, em microscépio
eletrbnico de varredura, foram obtidas as figuras 21 A, B, C e D.
As Figuras 21, A e C foram obtidas por elétrons secundarios enquanto as Figuras 21,
B e D sdo visualizagbes da 4&rea representada nas figuras 21 A e C,
respectivamente, visto em elétrons retroespalhados.

HV r‘nr_\-;_] d
19,00 kW 10 178 x wC

del WD
ETD 10 2 mm

Figura 21 - Microscopia Eletronica de Varredura em Réplica de Extracio A- 10178x de aumento em
elétrons secundirios B-10178x de aumento, elétrons retroespalhados C- 20000x de aumento, elétrons
secundarios D-20000x de aumento, elétrons retroespalhados.
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A figura 21B indica que ha uma fina dispersao de precipitados a despeito da
microestrutura apresentada na figura 21A. A figura 21C apresenta um precipitado
micromeétrico com aparéncia cubica, no centro da imagem. A figura 21D nos indica a
presencga de precipitados alongados na dire¢éo das ripas martensiticas, de tamanho
nanomeétrico, o que é compativel com a descri¢cdo da literatura sobre o carboneto de
vanadio.

A Figura 22 representa o resultado de EDS correspondente ao precipitado
micrométrico da figura 21D. Os valores e a geometria indicam que se trata de um
carbonitreto de titanio e niébio formado, possivelmente, na solidificagao.
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Figura 22 - Resultado de EDS do precipitado grosseiro apresentado na figura 21D.

Na figura 23B podemos observar dispersdo de precipitados nanométricos,
dificilmente observavel pela topografia (figura 23A).

HY m
19 00 kY 7L

Figura 23 - Microscopia Eletronica de Varredura em Réplica de Extracgiio A- 70000x de aumento, elétrons
secundirios B-70000x de aumento, elétrons retroespalhados.
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Figura 24 - Regifio analisada por EDS
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11.7

Analisando as figuras 25 e 26 pode-se ter notar que o primeiro ponto (Figura

24) representa carbonetos de titanio e nidbio, enquanto outros sao apenas artefato

da técnica e preparagao. Os picos de cobre, oxigénio e carbono expressados nas

amostras devem-se ao substrato e a preparagéo.
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4. Conclusao

O ago, com a composicao utilizada, possui endurecimento secundario no
revenimento, mesmo em baixas temperaturas e com baixa quantidade de elementos
endurecedores por precipitagdo. O efeito da precipitagdo de carbonitretos de titanio,
niobio e vanadio é o aumento da resisténcia mecanica com redugéo da dutilidade.

A manutengdo da aparéncia martensitica € possivelmente devido a
precipitagdo de carbonitretos na regido entre ripas martensiticas. Os precipitados
observados de forma alongada entre ripas tratam-se, provavelmente, de carbonetos
de vanadio, uma vez que este elemento nao foi observados nos outros precipitados
e a geometria e efeito de manutengéo da aparéncia martensitica e compativel com a
descri¢do da literatura.

Tratado a 700°C o material encontra-se na regido intercritica, quando ha o
enriquecimento da austenita por particdo de soluto e, em sua microestrutura final,
nao possui cementita, apesar do teor relativamente baixo de silicio, com austenita
retida porém nao em valores abaixo de 5%, 0 que ndo permite a observagdo do
fendmeno TRIP. H4 aumento no limite de escoamento e limite de resisténcia sem
grande perda de dutilidade.
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