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a

Resumo

O Brasil vem aumentando significativamente a produção de óleo, gás e seus derivados. No entanto, para que seja 
possível explorar e transportar estes recursos de forma economicamente viável e segura, os produtos tubulares de aço 
vêm sendo utilizados como ferramenta fundamental. Considerando as condições de trabalho cada vez mais agressivas 
destes tubos sob a óptica de desempenho mecânico e corrosão, este importante segmento industrial tem demandado 
cada vez mais tecnologia de fabricação e qualidade dos produtos. Neste cenário, percebe-se que a demanda por chapas 
grossas para manufatura de tubos de aço com costura que atendam aos requisitos do Grau API 5L X80 tem crescido. 
Entretanto, a fabricação deste produto por processamento termomecânico controlado, sem a necessidade de uma linha 
de tratamentos térmicos, ainda é um desafio econômico e tecnológico relatado por pesquisadores. Sob este ponto de 
vista, o presente artigo apresenta o estado da arte sobre a utilização do processamento termomecânico controlado em 
aços ARBL para a fabricação de chapas grossas majoritariamente bainíticas que atendam aos requisitos do Grau X80 
da norma API 5L. A compilação de informações disponibilizada neste trabalho aponta diretrizes relevantes que são de 
interesse para pesquisadores e para a indústria, especialmente no Brasil.
Palavras-chave: Aço API 5L grau X80; Chapas grossas; Laminação termomecânica; Evolução microestrutural; 
Desenvolvimentos recentes.

Development of heavy plates API 5L Grade X80 – 
thermomechanical control processing

Abstract

Brazil has been significantly increasing the production of oil, gas, and their derivatives. However, steel tubular products 
have been employed as a fundamental tool to exploit and transport these resources economically and safely. Considering the 
increasingly aggressive working conditions to which these pipes are subjected, this important industrial segment has been 
increasingly demanding manufacturing technology and product quality from the perspective of mechanical performance 
and corrosion. In this context, it is evident that the demand for thick plates for manufacturing seam-welded steel pipes that 
meet the requirements of API 5L X80 Grade has been growing. However, as reported by researchers, manufacturing this 
product through thermomechanical control processing, without the need for a heat treatment line, remains an economic 
and technological challenge. From this standpoint, this present paper provides a state-of-the-art overview of the use of 
thermomechanical rolling in HSLA steels for the production of predominantly bainitic thick plates that comply with the 
requirements of X80 Grade as per the API 5L standard. The information compilation presented in this work provides 
relevant guidelines of interest for researchers and the industry, especially in Brazil.
Keywords: API 5L grade X80 steel; Heavy plate; Thermomechanical control processing; Microstructural evolution; 
Recent developments.
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nível de especificação de produtos a ser utilizado é o PSL2, 
sendo, portanto, mandatório o atendimento aos requisitos de 
carbono equivalente (CE), tenacidade ao impacto, limites de 
escoamento e de resistência à tração máximos [10].

O processo de fabricação de chapas grossas usadas 
para a manufatura de tubos soldados teve uma significativa 
evolução nas últimas décadas. Há mais de 50 anos são produzidas 
chapas de qualidade API 5L X60, porém, com teor de carbono 
relativamente alto e adição de outros elementos de liga para 
promover o aumento da resistência mecânica. No entanto, 
era usual a utilização de processos de laminação a quente 
que tinham como único objetivo alcançar as características 
dimensionais das chapas. O ajuste final da microestrutura e, 
consequentemente, das propriedades mecânicas era alcançado 
apenas em uma etapa posterior de tratamento térmico.

Porém, principalmente com a demanda pelo 
desenvolvimento de produtos cada vez mais tenazes e com 
melhor soldabilidade, verificou-se a necessidade de se trabalhar 
com aços com teores cada vez mais baixos de carbono e com 
a menor adição de elementos ligantes possível [4,8,9,11-15].

Neste cenário, o conhecimento a respeito dos mecanismos 
de endurecimento dos aços passou a ser de grande importância 
para o desenvolvimento de materiais que atendam aos exigentes 
requisitos do setor. Nos aços ARBL, diferentes mecanismos 
de endurecimento podem atuar: endurecimento por solução 
sólida, refino de grão, precipitação, transformação de fases 
primárias/secundárias e deformação plástica (densidade de 
discordâncias). Considerando a necessária diminuição da 
concentração de carbono e também de elementos de liga em 
geral e, assim, a restrição da versatilidade dos aços sob o ponto de 
vista da diversidade microestrutural proveniente de tratamentos 
térmicos, os mecanismos de endurecimento por refino de grão 
e precipitação passaram a receber especial atenção para o 
desenvolvimento de aços mais modernos. Consequentemente, 
a indústria iniciou o desenvolvimento de aços baixo carbono, 
baixa liga e microligados ao Nb, Ti e/ou V processados por 
processamento termomecânico controlado [8,9,16-23].

1.3 Necessidades e desafios

Com os crescentes desafios impostos pelas condições 
cada vez mais agressivas para extração e transporte de 
hidrocarbonetos, a demanda de tubos com costura (soldados) 
que atendam aos requisitos de propriedades mecânicas da 
norma API 5L, em graus até X80, tem-se mostrado um 
desafio para os produtores. Esta dificuldade se torna ainda 
maior quando se almeja tubos com espessuras de parede 
relativamente grandes, manufaturados com aços que devem 
possuir concomitantemente maior resistência mecânica 
e elevada tenacidade. A literatura técnica atual destaca a 
significativa dificuldade em se fabricar, por processamento 
termomecânico controlado (sem linha final de tratamentos 
térmicos), chapas grossas de aço com espessuras maiores 
que 16 mm que atendam aos requisitos de propriedades 
mecânicas do grau X80, sendo este um desafio ainda atual 
de engenharia [2-4,8,9,12,13,16,20-42].

1 Introdução

1.1 Premissas para o desenvolvimento

Nos últimos anos, o segmento industrial de óleo e 
gás vem aumentando significativamente a sua produção, 
impulsionando assim os investimentos em tecnologia para 
a extração e transporte dos hidrocarbonetos. No Brasil, em 
2018, o país extraiu 3,3 milhões de barris/dia, com 54% 
provenientes do pré-sal. Em 2020, a produção brasileira 
atingiu 3,74 milhões de barris/dia. Entre janeiro de 2022 e 
março de 2023, a produção totalizou 1,8 bilhão de barris de 
óleo equivalente, com um aumento de 4,2% na produção 
diária. No mesmo período, a produção do pré-sal representou 
cerca de 75% da produção nacional [1,2].

Entretanto, usufruir dessa riqueza traz grandes desafios 
tecnológicos. O pré-sal está em uma camada de rochas porosas 
localizadas entre cinco e seis mil metros abaixo do leito 
submarino e a aproximadamente 400 km da costa litorânea. 
Neste contexto, há de se desenvolver projetos estruturais 
robustos que tornem seguros e viáveis os processos de extração 
e condução dos hidrocarbonetos em ambientes tão agressivos 
aos materiais em termos de variação de temperatura, esforços 
mecânicos e corrosão. É nesse cenário que a demanda por 
tubos de aço de elevada resistência mecânica, boa tenacidade 
e boa soldabilidade vem crescendo fortemente no mercado 
nacional e internacional [3-6].

1.2 Aços ARBL e processos produtivos

Os aços de alta resistência mecânica e baixa liga 
(ARBL) têm sido continuamente desenvolvidos devido 
à demanda mundial por aços estruturais com boa relação 
resistência mecânica-tenacidade e ainda boa soldabilidade. 
Esses aços sempre foram muito demandados pela indústria 
automotiva, mas, devido à sua versatilidade, vislumbrou-se 
a aplicação de algumas de suas classes na indústria de óleo 
e gás [7-9]. Devido aos elevados níveis de exigência de 
qualidade dos produtos para este segmento, os aços para 
manufatura de tubos são fabricados de acordo com requisitos 
estipulados pela agência regulamentadora American Petroleum 
Institute (API) [10].

Existem dois grandes campos de aplicação de 
produtos tubulares na indústria de hidrocarbonetos: (i) 
tubos para a condução de óleo e gás (line pipes) e (ii) tubos 
empregados nas operações de exploração e produção de 
hidrocarbonetos, geralmente denominados Oil Country 
Tubular Goods (OCTG) [9]. Por meio da norma API 5L [10], 
os aços empregados na fabricação de tubos para construção 
das malhas dutoviárias para transporte de óleo e gás são 
classificados nos graus B, X42, X46, X52, X60, X65, X70, 
X80, X90, X100 e X120. Estes graus são definidos pelo 
limite de escoamento mínimo requerido no tubo em ksi. 
São estabelecidos ainda dois níveis de especificação de 
produtos (Product Specification Level – PSL): PSL1 e PSL2. 
Para os graus superiores ao X70, a Norma estabelece que o 
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É neste contexto que o presente artigo apresenta uma 
revisão bibliográfica sobre o desenvolvimento de chapas 
grossas API 5L grau X80 por meio de uma coletânea de 
estudos que, ao longo das últimas décadas, propuseram e 
consolidaram o conceito de aplicação do processamento 
termomecânico controlado a aços ARBL microligados 
para este fim. Os autores do presente texto buscaram 
apresentar um panorama que resuma o atual estado da 
arte sobre o tema, contribuindo com a compilação de 
informações relevantes para pesquisadores da academia 
e da indústria.

2 Aplicação de processamento termomecânico 
controlado visando o desenvolvimneto de 
chapas grossas de aços API 5L Grau X80

2.1 Projeto de liga

O projeto de uma liga para a fabricação de chapas 
grossas API 5L grau X80 deve atender a alguns requisitos que 
garantam ao produto boa soldabilidade e bom desempenho 
mecânico após processamento termomecânico controlado. 
Uma das grandes preocupações sob o ponto de vista de 
soldabilidade dos aços API é o risco de formação de trincas 
induzidas por hidrogênio. Neste contexto, o conceito de carbono 
equivalente (CE) é usado para indicar a temperabilidade ou 
a susceptibilidade ao trincamento induzido por hidrogênio 
em decorrência da soldagem. De um modo geral, quanto 
menor o CE, melhor é considerada a soldabilidade de um 
aço. Dentre as diversas equações disponíveis para cálculo 
de carbono equivalente, a API adotou as equações de CEIIW 
(Equação 1) e CEPcm (Equação 2).

A Equação do IIW é aplicada para cálculo do CE 
em aços que possuem teor de carbono maior que 0,12% em 
massa. Para teores menores ou iguais a 0,12% de carbono 
em massa, a Equação CEPcm é usada [10,43].
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A Tabela 1 apresenta, segundo a norma API 5L, a 
especificação química de aços PSL 2 para a fabricação de 
tubos de aço do grau X80 com espessura de parede de até 
25 mm. A Tabela 1 também destaca os valores máximos 
permitidos para os parâmetros CEIIW e CEPcm. A Tabela 2 
apresenta os requisitos de propriedades mecânicas para 
tubos do grau X80 (PSL 2) [10].

Muitos pesquisadores [8,17,18,21,27,44,45] já 
possuem um consenso de que as microestruturas bainíticas 
em aços laminados termomecanicamente com resfriamento 
acelerado têm representado uma grande oportunidade para se 
obter a tão desejada boa relação entre resistência mecânica 
e tenacidade para produtos API de maior grau, incluindo 
a possibilidade de obtenção desses produtos em linhas de 
laminação de chapas grossas.

Aços com composição química ≤0,07%C – ≤1,85%Mn 
– ≤0,085%Nb – <0,025%Ti – ≤0,35%Mo – ≤0,6%Cr (com a 
possibilidade de pequenas adições de Ni e V) têm se mostrados 
promissores no desenvolvimento de aços API X80 por 
laminação termomecânica seguida de resfriamento acelerado.

Tabela 1. Especificação química para aços de especificação PSL 2 (aplicação geral), para tubos com parede ≤25,0mm e com costura 
[Adaptado de [10]].

Composição química - Teor máximo (% em massa) Carbono Equivalentea

Grau Cb Si Mnb P S Cud Nid Crd Mod Nb+Ti+Vc IIW Pcm
X80 0,12c 0,45c 1,85c 0,025 0,015 ≤0,50 ≤1,00 ≤0,50 ≤0,50 ≤0,15 0,43c 0,25

aBaseado em análise de produto. Para teor de carbono >0,12%, aplica-se a equação de carbono equivalente do IIW. Para teor de carbono ≤0,12%, 
a equação Pcm deve ser utilizada; bPara cada redução de 0,01% do teor de C abaixo do máximo, um aumento de 0,05% do teor de Mn acima do 
máximo é permitido, até o limite de 2% para o X70 e 2,2% para os graus ≥X80; cValores diferentes podem ser acordados, restrito aos limites; 
dValores diferentes podem ser acordados, mesmo fora dos limites. B≤0,004%.

Tabela 2. Requisitos de propriedades mecânicas para tubos do grau X80 com especificação PSL 2. [Adaptado de [10]].

Grau
Corpo do tubo, com costura ou sem costura

Energia Absorvida em Impacto Charpy (J)c

Limite de Escoamento (MPa)a Limite de Resistência (MPa) Razão Elástica Alongamento (%)
Min. Máx. Min. Máx. Máx. Min. Min.

X80 555 705 625 825 0,93 b 40
aPara graus ≤X90, o limite de escoamento é determinado com deformação total de 0,5%. Para os graus >X90, o limite de escoamento é determinado 

com deformação de 0,2%; bO alongamento é calculado segundo a equação: ( )
( )0,2

0,9 % 1940
xcA

Alongamento
LR

= ×  Onde:

Axc (mm2) = área do corpo de prova aplicável no ensaio de tração. LR = limite de resistência especificado mínimo, em Mpa; cpara tubos com diâmetro 
externo entre 508mm e 1219mm. Temperatura de ensaio 0 °C, porém, se acordado previamente, pode ser menor.
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Segundo alguns autores, para a obtenção do grau 
API X80 em aços baixo carbono microligados ao Nb e Ti 
com adição de Mo e Cr, é de fundamental importância que o 
processo de laminação controlada seja otimizado de forma que 
a temperatura de reaquecimento seja precisamente calculada 
para potencializar os efeitos do Nb e do Ti em solução sólida 
na austenita durante as etapas de desbaste. É necessário que 
a temperatura de início da laminação de acabamento seja 
bem definida para propiciar o adequado “panquecamento” 
da austenita. Finalmente, o resfriamento acelerado (taxa de 
resfriamento e temperatura de final de resfriamento) deve ser 
pensado buscando otimizar os mecanismos de endurecimento 
por transformação de fases (densidade de discordâncias e 
interfaces) e por precipitação [8,17,18,21,27,44,45].

A Tabela 3 resume algumas composições químicas 
típicas descritas na literatura para ligas com grande 
potencial para a manufatura de chapas grossas que, uma 
vez conformadas e soldadas, atendam aos requisitos API 5L 
grau X80. A Figura 1 apresenta, de forma esquemática, as 
faixas de composição e os principais efeitos dos elementos 
de liga que podem constituir um aço que, ao ser processado 
por uma rota otimizada de laminação termomecânica e 
resfriamento acelerado (sem a necessidade de posterior 
tratamento térmico), dê origem a um produto homogêneo, 
com boa soldabilidade e com propriedades mecânicas, 
classificando-o como matéria prima para a fabricação de 
tubos de grande espessura (e) (16 mm ≤ e ≤ 25 mm) do 
grau X80.

Tabela 3. Coletânea de algumas composições químicas típicas, descritas na literatura, como sendo de grande potencial para fabricação de 
chapas grossas (16 mm ≤ e ≤ 25 mm), por laminação termomecânica e resfriamento acelerado, que atendam aos requisitos API 5L grau X80 
(% em massa) [Adaptado de [8,17,21,27,44]].

Ligas C Mn Cr Mo Ni Nb Ti V
A 0,07 1,80 0,30 0,20 - 0,060 0,020 -
B 0,05 1,50 0,20 0,20 0,20 0,040 0,020 -
C 0,07 1,80 0,30 0,30 - 0,030 0,010 -
D 0,07 1,10 0,40 0,30 0,90 0,060 0,020 0,040
E 0,05 1,60 - 0,20 - 0,040 0,090 0,040
F 0,08 1,90 0,30 0,30 - 0,030 0,010 0,060
G 0,05 1,80 0,30 0,25 - 0,090 0,020 -
H 0,04 1,85 0,33 - - 0,080 - -
I 0,05 1,77 0,13 0,26 - 0,070 0,010 0,020

Figura 1. Representação esquemática de faixas de composição química (% em massa) e efeitos dos elementos de liga apontados pela literatura 
como potenciais para o desenvolvimento de chapas grossas (16mm≤ e ≤25mm), manufaturadas por laminação termomecânica e resfriamento 
acelerado, que atendam aos requisitos API 5L grau X80.



Desenvolvimento de chapas grossas de aço API 5L Grau X80 – processamento termomecânico controlado

5/13Tecnol Metal Mater Min. 2024;21:e3038

2.2 Laminação termomecânica controlada

Uma vez definida a composição química do aço 
a ser processado, a primeira etapa a ser considerada no 
planejamento de um processo de laminação termomecânica 
é a temperatura de reaquecimento da placa [32-38,40-42]. 
A correta definição desta temperatura é de grande importância 
para potencializar os efeitos dos elementos microligantes, 
mas, de forma a evitar um crescimento exagerado de grão 
austenítico. Diversos autores propuseram equações para o 
cálculo da temperatura de completa dissolução de carbonetos 
e carbonitretos de Nb, sendo as mais utilizadas aquelas 
propostas por Irvine (Equação 3) [46], Nordberg et al. [47] 
e Hudd et al. [48]. Ao se avaliar os critérios químicos de 
aplicabilidade destes modelos [46-48], a literatura aponta 
que o mais adequado às ligas que atendam à especificação 
química anteriormente apresentada é o de Irvine (Equação 3). 
Nesta equação Neff é o teor de N efetivamente disponível 
em solução sólida para formar nitretos e carbo-nitretos na 
laminação e Ts é a temperatura mínima de solubilização do 
teor de Nb da liga. Por meio desta estratégia, autores têm 
utilizado, com sucesso, temperaturas de reaquecimento de 
placas entre 1100 °C e 1150 °C a depender da especificidade 
química da liga trabalhada.

12 6770% % .% 2,26
14 eff

s
Log Nb C N

T
   + = −       

  (3)

Após o estágio de reaquecimento das placas, as 
mesmas serão laminadas. A primeira etapa da laminação 
termomecânica consiste na laminação de desbaste que 
é feita em temperaturas superiores à temperatura de não 
recristalização (Tnr). Uma definição mais moderna baseia-se 
também nas temperaturas RLT e RST para se determinar a 
temperatura de final de laminação de desbaste. Define-se 
a temperatura RLT (Recrystallization limit temperature) 
como sendo a temperatura a partir da qual a recristalização 
da austenita começa a ser inibida. Alguns autores definem 
a RLT como sendo aquela temperatura abaixo da qual 95% 
da estrutura austenítica irá se recristalizar. Outros autores 
adotam 80% de recristalização.

Define-se ainda a temperatura RST (Recrystallization 
stop temperature) como sendo aquela a abaixo da qual a 
recristalização da austenita é majoritariamente inibida. 
Alguns autores consideram que é a temperatura a partir 
da qual se observa apenas 5% de recristalização. Outros 
consideram 20% de recristalização. Muitos autores destacam 
que, preferencialmente, a laminação de desbaste deve ser 
encerrada acima da temperatura RLT e a laminação de 
acabamento deve ser iniciada abaixo da temperatura RST. 
Neste cenário, durante todos os passes de deformação 
aplicados na etapa de desbaste, a estrutura austenítica estaria 
sendo completamente recristalizada, o que potencializaria 
a obtenção de microestruturas refinadas e homogêneas. 
Segundo a literatura, caso significativa deformação seja 
aplicada entre RLT e RST, haverá recristalização parcial. 
Neste cenário, haverá condições para que uma microestrutura 

heterogênea seja obtida ao final do processo de laminação 
controlada, prejudicando principalmente a tenacidade ao 
impacto do produto laminado [27,33-38,49].

Para o adequado planejamento da laminação de desbaste, 
é de grande importância que se estime as temperaturas RLT, 
RST e Tnr. Para se estimar RLT e RST para a especificação 
química anteriormente apresentada, alguns autores consideram 
que as equações propostas por Bai et al. [49] seriam as mais 
adequadas (Equações 4 e 5). Para o cálculo da Tnr, autores 
têm apontado a equação proposta por Boratto et al. [50] 
como uma boa alternativa (Equação 6). Por meio das 
Equações 4, 5 e 6, respectivamente, os valores das temperaturas 
RLT, RST e Tnr têm sido previstas. Percebe-se que, em geral, 
as temperaturas RLT e RST variam, respectivamente, entre 
1020 °C-1060 °C e 940 °C-980 °C. A Tnr tem sido apontada, 
para aços com esta especificação química, como variando 
entre 900 °C e 930 °C. Neste contexto, pesquisadores têm 
adotado temperaturas de final de laminação de desbaste entre 
1050 °C e 1100°C [13,16,18,19,27,30,31,44].

12147 1444
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Na sequência do processamento termomecânico, haverá 
um intervalo de tempo de espera para que a temperatura 
do esboço atinja valores inferiores à Tnr, ou à RST, porém 
acima de Ar3. Então, terá início a etapa de laminação de 
acabamento. Por meio da avaliação dos estudos disponíveis 
na literatura técnico-científica [26,27,31,36,44], nota-se que 
a temperatura de início de acabamento tem sido avaliada 
entre 900 °C e 850 °C, assim como a temperatura para o 
final deste estágio de laminação está entre 840 °C e 815 °C a 
depender da composição química da liga. Após a laminação 
de acabamento, tem início o resfriamento acelerado, onde, 
alguns autores [25-27,31,41] têm sinalizado que, para a 
obtenção de produtos majoritariamente bainíticos, taxas 
de resfriamento mínimas da ordem de 15 °C/s têm sido 
empregadas com sucesso.

Microestruturas constituídas por bainita granular, 
pequena fração de ilhas de constituinte MA e baixíssima 
fração de ferrita quase-poligonal são observadas mesmo 
na região central da chapa grossa, onde esta taxa mínima 
de resfriamento é observada. No entanto, considerando 
a temperabilidade das ligas que atendam ao conceito 
químico apresentado, para que não haja risco de formação 
de significativa fração de martensita, principalmente, em 
regiões mais superficiais da chapa grossa, este resfriamento 
acelerado não deve ser feito até a temperatura ambiente, mas 
sim até temperaturas acima de Mi que podem variar de 550 °C 
a 400 °C a depender do aço processado [26,27,31,36,44].
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A Figura 2, com base na revisão da literatura, 
apresenta de forma esquemática as principais etapas e 
faixas de temperaturas que têm sido apontadas pelos 
pesquisadores como promissoras para a obtenção de chapas 
grossas API 5L X80 por meio da aplicação de laminação 
termomecânica controlada de ligas que atendam as 
tendências apresentadas na Tabela 3. A Figura 3 apresenta 
uma microestrutura típica de um aço submetido a uma rota 
de processamento que atende às faixas apresentadas na 
Figura 2. Nota-se uma microestrutura formada por bainita 
granular, ferrita quase-poligonal e ilhas de constituinte MA. 

Segundo a literatura, o ajuste fino e a definição das temperaturas 
de cada etapa da laminação termomecânica devem ser feitos 
em função das especificidades químicas da liga proposta. 
Percebe-se ainda que o planejamento de passes, ou seja, 
a definição do número de passes e da deformação por 
passe varia muito em função da espessura final desejada, 
no entanto há um consenso em relação a dois importantes 
aspectos: i) o plano de passes da etapa de laminação de 
desbaste deve ser planejado de forma a otimizar o refino de 
grão austenítico por meio do mecanismos de recristalização; 
ii) na etapa de laminação de acabamento, visando a obtenção 
de microestrutura majoritariamente bainítica, deve-se evitar 
grandes deformações acumuladas na austenita nos dois 
últimos passes, evitando principalmente que isso aconteça 
em temperaturas relativamente baixas, pois, caso ocorra, 
poderá haver condições favoráveis para a formação de 
significativa fração de ferrita primária, o que irá implicar em 
heterogeneidade microestrutural, diminuição da tenacidade, 
problemas relacionados a patamar de escoamento descontínuo 
em tração e intensificação do efeito Bauschinger [51,52].

2.3 Estudo de casos

Utilizando o conceito de liga apresentado no tópico 
2.1, alguns autores têm desenvolvido trabalhos relevantes 
com o objetivo de obter o grau X80, ou superiores, em 
chapas de grande espessura. Por exemplo, Kim [27] 
mostrou que com o correto processamento termomecânico 
controlado, foi possível obter uma microestrutura refinada 
majoritariamente constituída por ferrita acicular e bainita 
livre de carbonetos, com pequena fração de constituinte MA. 

Figura 2. Representação esquemática das principais etapas e faixas 
de temperatura que têm sido apontadas pela literatura como potenciais 
para o desenvolvimento de chapas grossas (16 mm ≤ e ≤ 25 mm), 
manufaturadas por laminação termomecânica e resfriamento acelerado, 
que atendam aos requisitos API 5L grau X80.

Figura 3. Micrografias eletrônicas de varredura ilustrando microestrutura majoritariamente bainítica de um aço com conceito químico 
apresentado na Figura 2 e submetido a uma rota de processamento que atende às faixas apresentadas na Figura 3; (a) 3000X; (b) 5000X; nital 2% 
(MA – martensita-austenita retida, FQP – ferrita quase-poligonal, BG – bainita granular).
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Neste cenário, ele obteve chapas com espessuras de 10,85 mm 
e 14,45 mm com tenacidades ao impacto Charpy a -15°C de 
240 J e 130 J, respectivamente. Kim [27] et al. [28-50,53] 
autores indicam que a redução por passe e as temperaturas dos 
passes são parâmetros chave para se obter uma microestrutura 
final adequada constituída por ferrita acicular e bainita, 
pois, segundo eles, as características destes constituintes são 
fortemente influenciadas pelo tamanho de grão austenítico 
e pela deformação acumulada na austenita durante a etapa 
de acabamento [27-50,53].

Kim [27] ainda afirmou que a adição de 0,2% de Ni 
neste conceito de aço melhorou significativamente a sua 
tenacidade ao impacto Charpy. Segundo ele, neste material, 
para se obter elevada tenacidade ao impacto, o projeto de liga 
e a rota de processamento devem ser pensados com o objetivo 
de diminuir o máximo possível a formação de carbonetos, 
ou nitretos grosseiros, pois estes atuam como concentradores 
de tensão na microestrutura e podem agir como sítios para 
nucleação de trincas. Neste contexto, os autores destacam 
especial atenção ao se adicionar elementos como Ti e V 
visando obter microestruturas bainíticas de elevada tenacidade.

Alguns autores [27,29,44,54-56] discutiram a 
respeito da ocorrência de constituinte MA em ligas com a 
especificação química abordada neste trabalho. Segundo eles, 
a ocorrência de fases muito duras na matriz bainítica pode 
prejudicar a tenacidade do produto laminado. Neste cenário, 
ilhas de martensita-austenita retida (constituinte MA) podem 
facilitar a nucleação de trincas em produtos bainíticos que 
atendam aos requisitos do grau API X80. Trincas podem 
ser nucleadas e se propagar na interface entre o constituinte 
MA e a matriz bainítica, como ilustra a Figura 4. Segundo a 
literatura [27,29,44,54-56], neste conceito de aço, a formação 
de constituinte MA está fortemente associada à concentração 
de elementos como Ni, Mo e Cr.

Assim como o tamanho e a morfologia (blocos ou 
filmes) das ilhas parece depender significativamente da 
taxa e da temperatura de final de resfriamento acelerado.

De forma geral, menores taxas de resfriamento e 
maiores temperaturas de final de resfriamento acelerado 
favorecem a formação de ilhas mais grosseiras (blocos) e 
preferencialmente formadas nos contornos das unidades de 
bainita granular. Isto seria uma consequência da existência 
de condições mais favoráveis à difusão de carbono durante 
a transformação bainítica, possibilitando a interseção 
de regiões muito enriquecidas em carbono na frente de 
transformação. Regiões estas propícias à ocorrência 
de transformação martensítica em pequena extensão e 
consequente estabilização termodinâmica e mecânica de 
austenita não transformada, dando origem, portanto, a 
ilhas de constituinte MA [57-59]. Para ilustrar o que fora 
discutido, a Figura 5 apresenta microestruturas de chapas 
grossas de um aço que atente às especificações químicas 
apontadas na Figura 1, assim como as faixas de temperatura 
apresentadas na Figura 2, tendo elas sido submetidas a 
diferentes taxas de resfriamento e temperaturas de final 
de resfriamento acelerado.

Considerando que a maioria das chapas grossas de 
aço API 5L X80 obtidas por laminação termomecânica 
controlada são majoritariamente bainíticas, um outro 
importante aspecto, além das ilhas de MA, tem sido debatido 
entre os pesquisadores.

No processamento de aços estruturais com menor 
resistência mecânica, constituídos por ferrita, ou ferrita 
e perlita, é consenso que o planejamento da laminação 
controlada deve ser feito de forma que a laminação de 
desbaste possibilite um intenso refino de grão austenítico e a 
laminação de acabamento seja capaz de ativar o maior número 
possível de sítios de nucleação de constituintes difusionais. 

Figura 4. Efeito da fração volumétrica de constituinte MA na tenacidade ao impacto Charpy em um aço majoritariamente constituído por 
ferrita acicular e bainita termomecanicamente laminado. Ilhas de constituinte MA atuaram como sítios preferenciais para nucleação de trincas 
[Adaptado de [27]].
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Desta forma, durante o resfriamento acelerado, visando à 
formação de ferrita e perlita, verificar-se-á uma estrutura final 
também muito refinada e, portanto, favorável a uma boa relação 
entre resistência mecânica e tenacidade [34,35]. No entanto, 
para a obtenção de aços bainíticos, esta relação parece não 
seguir a mesma tendência. O aumento da densidade de sítios 
disponíveis para nucleação de constituintes difusionais parece 
ser favorável até certo ponto. Segundo a literatura, em um 
cenário como este, de estrutura austenítica muito refinada e 
intensamente deformada, haverá significativo deslocamento 
do diagrama TRC do aço para a esquerda e para cima, 
favorecendo a formação de uma apreciável fração de ferrita 
poligonal (ou quase-poligonal) durante o resfriamento acelerado, 
principalmente nas regiões mais internas da chapa grossa, 
onde as taxas de resfriamento serão menores [19-21,27,31]. 
A formação de grãos de ferrita poligonal em áreas específicas 
de uma estrutura majoritariamente bainítica representará 
uma importante heterogeneidade microestrutural, levando 
a uma deterioração da tenacidade ao impacto. Há relatos 
ainda de que isto também poderia acarretar a ocorrência 
de patamar descontínuo de escoamento em tração, assim 
como intensificação do efeito Bauschinger, ambos efeitos 
indesejáveis para aplicações tubulares [51,52].

A Figura 6 apresenta micrografias ópticas de 
amostras de chapas grossas de aço API 5L X80 (mesma 
composição química) que foram submetidas a diferentes 
cenários de laminação de acabamento. A Figura 6b apresenta 
a microestrutura de uma amostra submetida a maior nível 

de deformação de acabamento em menores temperaturas 
do que aquela apresentada na Figura 6a, o que favoreceu a 
formação de ferrita poligonal.

Segundo Girault et al. [28], a transformação bainítica 
é fortemente dependente do tamanho de grão austenítico 
prévio. Ele e outros autores sugeriram em seus estudos que 
a taxa de transformação bainítica aumenta com a diminuição 
do tamanho de grão austenítico prévio, o que implicaria em 
maiores temperaturas de início e final de transformação 
bainítica. Segundo eles, isso decorre da maior densidade 
de contornos de grãos austeníticos que atuam como sítios 
preferenciais para nucleação da bainita. Entretanto, Hu et al. [60] 
descreveram comportamento oposto para o aço avaliado por 
eles. Segundo os autores, a taxa de transformação bainítica 
aumentou com o aumento do tamanho de grão austenítico. 
Os autores afirmam que isto teria acontecido, pois, a 
disponibilidade de sítios para nucleação difusional da bainita 
teria diminuído, o que teria favorecido uma taxa elevada 
de crescimento por cisalhamento (efeito autocatalítico). 
Matsuzaki e Bhadeshia [61] concluíram que aços diferentes 
vão apresentar comportamentos diferentes em relação ao 
efeito do tamanho de grão austenítico sobre a cinética de 
transformação e, obviamente, sobre as características da 
bainita formada, pois, o mecanismo de transformação pode 
mudar, sendo, portanto, necessário avaliar cada caso de 
forma particular. Este aspecto, atualmente, é considerado 
mais um desafio para o desenvolvimento de chapas grossas 
do aço API 5L X80.

Figura 5. Micrografias eletrônicas de varredura ilustrando diferentes morfologias e distribuições de constituinte MA em função de diferentes 
combinações de taxa de resfriamento e temperatura de final de resfriamento acelerado; (a) resfriada a 15 °C/s até 450 °C (Ilhas de M-A maiores 
e preferencialmente localizadas nos contornos das unidades de bainita granular); (b) Resfriada a 20 °C/s até 500 °C (Ilhas de M-A mais refinadas 
e dispersas); nital 2% (MA – martensita-austenita retida, FQP – ferrita quase-poligonal, FB – feixes de ferrita bainítica, BG – bainita granular).
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Girault et al. [28], estudando um aço 0,07%C – 0,25%Si – 
1,10%Mn – 1,6%(Ni+Cu+Mo+Cr) – 0,12%(V+Nb+Ti) – 0,007 
(N+B) laminado termomecanicamente, mostraram que quanto 
maior o tamanho de grão austenítico prévio, menor foi a fração 
de ferrita poligonal observada, havendo uma clara transição para 
bainita granular e bainita acicular. Cui et al. [29], estudaram 
um aço com composição química similar à estudada por 
Girault et al. [28]. Corpos de prova de dilatometria foram 
usinados a partir desta chapa e foram austenitizados em 
diferentes temperaturas: 860 °C, 1000 °C e 1250 °C.

Após a austenitização, as amostras foram resfriadas 
em 8 s até a temperatura de 800 °C e então resfriadas até 
a temperatura ambiente a uma taxa constante de 10 °C/s. 
Os autores observaram que com o aumento da temperatura 
de austenitização de 860 °C para 1250 °C, verificou-se 
um crescimento do grão austenítico prévio de 8 μm para 
60 μm. Na temperatura de austenitização de 860°C, após o 
resfriamento, observou-se uma microestrutura constituída 
por ferrita quase-poligonal e uma pequena fração de bainita 
granular. Observou-se ainda ocorrência de blocos de constituinte 
MA frequentemente presentes nos antigos contornos de grãos 
austeníticos. Aumentando a temperatura de austenitização 
para 1000 °C, passou-se a observar significativa fração 
de ferrita bainítica em concomitância à bainita granular, 
assim como se verificou menor fração de constituinte MA. 
Ao se utilizar a temperatura de austenitização de 1250 °C, 
a microestrutura passou a ser constituída por bainita e 
martensita com morfologia de ripas.

Zhang e Bai [62] avaliaram uma rota de laminação 
termomecânica e a relação microestrutura-propriedades 

mecânicas de chapas grossas (espessuras de 22/27,5 mm) 
para fabricação de tubos API 5L X80 com o mesmo conceito 
químico apresentado na Figura 1. Eles relataram que a faixa 
de temperatura de reaquecimento de placa utilizada estava 
entre 1150 °C e 1190 °C para dissolução de carbonetos de 
Nb. Na etapa de desbaste, eles usaram uma redução por passe 
de 15% para possibilitar a completa recristalização estática 
da austenita. Os autores destacaram que, em chapas grossas, 
os primeiros passes de deformação só terão significativo 
efeito em regiões mais superficiais da placa, de forma que 
os últimos passes de desbaste devem promover suficiente 
deformação para garantir o condicionamento da austenita 
ao longo de toda a espessura. Após uma deformação total 
de 55% em desbaste, os autores garantiram um tamanho de 
grão austenítico recristalizado entre 30 e 50 μm. Segundo 
eles, na laminação de chapas grossas, o refino de grão 
austenítico na etapa de desbaste pode ser considerado um 
dos fatores mandatórios para se alcançar um produto de 
elevada tenacidade. A laminação de acabamento se deu 
abaixo da temperatura Tnr da liga com o objetivo de acumular 
deformação na austenita. Eles apenas afirmaram que foi 
aplicada uma deformação total de pouco mais de 70%.

Zhang e Bai [62] mostraram que, considerando uma 
liga Fe-C-Mn-Nb-Cr-Mo que respeite as especificações 
apresentadas neste trabalho, assim como os parâmetros de 
laminação termomecânica avaliados por eles; ao se utilizar 
uma taxa de resfriamento acelerado entre 20 °C/s e 35 °C/s e 
temperaturas de final de resfriamento acelerado entre 470 °C 
e 520 °C; microestruturas majoritariamente bainíticas, com 
pequena fração de constituinte MA serão obtidas.

Figura 6. Micrografias ópticas ilustrando (a) microestrutura majoritariamente bainítica e (b) formação de ferrita poligonal em decorrência de 
maior deformação acumulada na austenita em menores temperaturas em amostras de um aço com conceito químico apresentado na Figura 1; 
500x, nital 2% (FP – ferrita poligonal).
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Segundo eles, quanto maior a taxa de resfriamento e 
menor a temperatura de final de resfriamento acelerado, mais 
refinada é a microestrutura bainítica, assim como as ilhas de 
constituinte MA que, além de se formarem nos contornos das 
unidades de bainita granular (contorno de grão austenítico 
prévio), passam a se formar também com morfologia de 
filmes entre os feixes de ferrita bainítica. A Figura 7 ilustra 
o diagrama TRC da liga estudada por Zhang e Bai [62] após 
laminação, destacando os intervalos de taxa de resfriamento 
e temperatura de final de resfriamento acelerado apontados 
como promissores.

Lopes [63] também apresentaram um estudo de 
caso de um produto API X80 utilizando-se a tecnologia 
de laminação controlada. O aço possuía a seguinte 
composição química: 0,05% de C; 0,09% de Nb; 0,02% 
de Ti; 0,30% de Cr e 0,25% de Mo. Os autores omitiram 
a concentração de Mn no referido aço. As condições 
de laminação não foram profundamente descritas, 
mas afirmou-se que a microestrutura final obtida era 
constituída por ferrita e bainita. Segundo os autores, com 
este produto, alcançou-se limites de escoamento e de 
resistência à tração de 597 MPa e 686 MPa respectivamente. 
Alcançou-se ainda uma energia absorvida em impacto 
Charpy a - 20°C de aproximadamente 100J. Li et al. [64] 
relataram uma experiência ao se alcançar o grau API 
X80 em uma chapa grossa com 27,5mm de espessura 
com uma liga C-Mn-Cr-Mo-Nb. Os autores utilizaram 
condições de processamento semelhantes às utilizadas 
por Zhang e Bai [62] e relataram que foi possível obter 
uma microestrutura bainítica muito refinada com ilhas 
de constituinte MA. Eles apresentam como um destaque 

do desenvolvimento, a obtenção de um aço com energia 
absorvida em ensaio de impacto Charpy de 480J a -51 °C. 
Eles destacaram ainda uma fratura 75% dúctil em ensaio 
DWTT realizado também a -51 °C.

3 Conclusões

Apesar do interesse da indústria por tubos de aço com 
costura do grau API 5L X80 ter crescido muito a partir da 
década de 1980, o desenvolvimento de chapas grossas por 
laminação termomecânica e resfriamento acelerado ainda 
se apresentam como um desafio.

De forma geral busca-se um projeto de liga que 
atenda a restritos requisitos de soldabilidade e custo, o que 
torna o planejamento de rotas industriais de laminação 
(faixas estreitas de trabalho) uma tarefa ainda desafiadora, 
principalmente para espessuras maiores que 16 mm.

Baseando-se nos estudos publicados nas últimas décadas 
e em experiências industriais, atualmente percebe-se uma 
tendência de que um conceito de liga está se estabelecendo 
como efetivo para o desenvolvimento de chapas grossas 
de aço API 5L X80 por laminação termomecânica, sendo 
ele caracterizado por concentrações em peso de elementos 
que atendam a: ≤0,07%C – ≤1,85%Mn – ≤0,085%Nb – 
<0,025%Ti – ≤0,35%Mo – ≤0,6%Cr.

Atualmente, tem-se utilizado com sucesso equações 
empíricas e modelos computacionais para se prever as faixas 
de temperatura de processamento termomecânico para 
aços que atendam à especificação química anteriormente 
apresentada. Diversos autores têm sinalizado que a 
utilização adequada de modelos disponíveis na literatura 
e alguns estudos de cinética de transformação de fases 
são promissores para se planejar as etapas de laminação 
termomecânica visando a obtenção de chapas grossas de 
aço API 5L X80 com microestruturas majoritariamente 
bainíticas.

A garantia de homogeneidade microestrutural ao longo 
da espessura, a inibição da formação de ferrita poligonal e/
ou quase-poligonal de forma localizada e a obtenção de um 
delicado balanço quantitativo e morfológico de bainita e 
ilhas de constituinte MA são hoje os maiores desafios para 
se obter chapas grossas de aço API 5L X80 por laminação 
termomecânica. Baseando-se na literatura, pode-se afirmar 
que a temperatura de final de laminação de acabamento, a 
taxa de resfriamento acelerado e a temperatura de final de 
resfriamento acelerado são parâmetros que exercem forte 
influência sobre estes fatores, devendo, portanto, serem 
cuidadosamente definidos.
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Figura 7. Diagrama TRC da liga estudada por Zhang e Bai [62] 
após laminação termomecânica destacando intervalos de taxa de 
resfriamento e de temperatura de final de resfriamento acelerado 
promissores para a obtenção de microestruturas majoritariamente 
bainíticas que atendem aos requisitos de propriedades mecânicas 
para chapas grossas API 5L do grau X80. [Adaptado de [62]].
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