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Resumo 
 
TAKEYA, G. S. (2016). Tratamentos termoquímicos de boretação, nitrocementação e 

cromização no aço Fe-31,2Mn-7,5Al-1,3Si-0,9C. 98f. Dissertação (Mestrado) – Programa 

de Pós-Graduação em Ciência e Engenharia de Materiais, Escola de Engenharia de São 

Carlos, Universidade de São Paulo, São Carlos, 2016. 

 

As ligas do sistema Fe-Mn-Al-C constituem-se numa das famílias mais 

promissoras para o atendimento dos requisitos crescentes de disponibilidade de aços com 

altas relações resistência/peso, principalmente nas indústrias de transporte aeronáutica e 

automotiva, visando a redução no consumo de combustível e a consequente emissão de CO2. 

Suas densidades, cerca de 10% a 13% inferiores aos dos aços convencionais e a 

possibilidade de aumento de resistência mecânica por tratamentos de endurecimento pela 

precipitação de carboneto k (Fe,Mn)Al3 C possibilitam a obtenção de elevadas resistências 

específicas. O uso de técnicas da Engenharia de Superfícies, associadas aos tratamentos 

térmicos adequados, podem ampliar a faixa de desempenho dessas ligas. Neste trabalho 

foram realizados tratamentos termoquímicos de boretação em sais fundidos, nitrocementação 

a plasma e cromização por pó em amostras de um aço com a composição Fe-31,2Mn-7,5Al-

1,3Si-0,9C (% em peso), visando à obtenção de camadas de elevados desempenhos 

mecânicos e físicos. As camadas produzidas foram caracterizadas por meio de ensaios 

micrográficos, de dureza, desgaste e corrosão. Todos os tipos de tratamentos produziram 

camadas com resistências ao desgaste muito superiores às do substrato, com destaque para 

os tratamentos de boretação e de cromização, que produziram camadas com resistências ao 

desgaste cerca de nove e seis vezes superiores às do substrato, respectivamente. O 

tratamento de cromização produziu camada com resistência à corrosão por pites muito 

superior à do substrato. 

 

Palavras-chave: Fe-Mn-Al. Plasma. Nitrocementação. Boretação. Cromização. 

Desgaste Adesivo.  



 

 

  



 

  

Abstract 
 
TAKEYA, G. S. (2016). Thermochemical treatments of boriding, nitrocarburizing and 

cromizing in Fe-31,2Mn-7,5Al-1,3Si-0,9C steel. 98f. Dissertação (Mestrado) – Programa de 

Pós-Graduação em Ciência e Engenharia de Materiais, Escola de Engenharia de São Carlos, 

Universidade de São Paulo, São Carlos, 2016. 

 
The alloys of the Fe-Mn-Al-C system belong to one of the most promising 

families to meet the increasing requirements of availability of steels with high resistance/weight 

ratio, particularly in the aeronautics and automotive industries, aimed at reducing the 

consumption of fuel and consequent CO2 emissions. Their densities, between 10% to 13% 

lower than those of conventional steels, and the possibility of increased strength by hardening 

treatment by the precipitation of k carbides (Fe, Mn)Al3C, allow to obtain high specific 

resistance. The use of techniques of surface engineering, attached to suitable heat treatment, 

can extend the performance range of these alloys. In this work were carried out 

thermochemical boriding treatment in molten salts, plasma nitrocarburizing and pack 

chromizing in a Fe-31,2Mn 7,5Al-1,3Si-0,9C(wt%) steel, in order to obtain coatings with high 

mechanical and physical performances. The layers produced were characterized using 

micrographic, hardness, wear and corrosion tests. All treatments produced layers with wear 

resistance superior to that the substrate, especially the boriding and chromizing treatments, 

which produced layers with wear resistance around nine and six times higher than that of 

substrate, respectively. The chromizing treatment produced layer with pitting corrosion 

resistance superior to that of the substrate. 

 

Keywords: Fe-Mn-Al. Plasma. Nitrocarburizing. Boriding. Cromization. 

Adhesive wear.  
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1. INTRODUÇÃO 

 

 

As ligas do sistema Fe-Mn-Al-Si-C foram desenvolvidas originalmente na 

década de 50 a 80, visando a obtenção de aços substitutos aos aços inoxidáveis tradicionais, 

para aplicações resistentes à corrosão e à oxidação em temperaturas elevadas e criogênicas, 

com o uso de matérias primas não estratégicas e de menores custos, em substituição ao 

cromo e níquel presentes nesses aços. Porém, a resistência à corrosão obtida foi inferior a 

dos aços inoxidáveis, limitando a aplicação dessas ligas apenas a condições de menores 

agressividades corrosivas (KIM; SUH; KIM, 2013; YOU; KAO; GAN, 1989). 

Recentemente, devido a restrições econômicas e ambientais, ampliou-se o 

interesse pelos aços leves estruturais que atendessem as demandas crescentes de 

conservação de energia e proteção ambiental. Seu uso na indústria de transporte, tal como 

na aeronáutica e na automobilística, pode melhorar significativamente os desempenhos dos 

veículos, devido à redução no consumo de combustível e na consequente emissão de CO2. 

Tais aços requerem excelentes combinações de resistências específicas (alta relação 

resistência/peso) e ductilidade para sustentarem as estruturas e absorverem energia 

plasticamente no caso de acidentes (impacto). Assim, aços altamente deformáveis como os 

TRIP (Plasticidade Induzida por Deformação) e TWIP (Plasticidade Induzida por Maclação) 

foram desenvolvidos (KIM; SUH; KIM, 2013; SCOTT et al., 2006). 

Devido a essas demandas, ocorreu um renascimento no interesse pelas ligas 

do sistema Fe-Mn-Al-Si-C, uma vez que as mesmas podem atender os requisitos descritos 

anteriormente, devido às suas menores densidades, cerca de 10 a 13% inferiores aos dos 

aços convencionais, decorrentes da baixa densidade do alumínio presente e pela 

possibilidade da obtenção de elevadas resistências mecânicas com os tratamentos térmicos 

ou termomecânicos adequados, uma vez que tais características podem produzir elevadas 
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resistências específicas. Desenvolveram-se assim, a partir do ano 2000 vários estudos do 

sistema Fe-Mn-Al para aplicações automotivas (KIM; SUH; KIM, 2013). 

A possibilidade do aumento da resistência mecânica dessa liga por meio de 

tratamentos de envelhecimento otimizados, bem como o recobrimento das mesmas com 

camadas resistentes à corrosão e/ou desgaste, consiste numa alternativa altamente 

promissora para o melhoramento do desempenho das mesmas, podendo ampliar 

significativamente a sua faixa de aplicação. Também é de fundamental importância verificar a 

possibilidade de sinergia entre os tratamentos térmicos, normalmente utilizados na otimização 

de propriedades dessas ligas e os tratamentos termoquímicos que possibilitam a deposição 

de camadas superficiais de alto desempenho, uma vez que a otimização do processo fabril 

permite maior agregação de valor ao produto final. 

Decorre daí a proposição do tema do presente projeto, cujo objetivo consistiu 

na verificação do efeito de técnicas variadas de produção de camadas protetoras, utilizando-

se os tratamentos termoquímicos de boretação, nitrocementação e cromização, nas 

características tribológicas do aço Fe-31,22Mn-7,54Al-1,34Si-0,93C, bem como o efeito do 

grau de encruamento na formação das camadas e no endurecimento por precipitação do 

substrato, no tratamento de nitrocementação. No caso da cromização, devido à presença do 

cromo, verificou-se também o efeito da camada na resistência à corrosão. 

As camadas produzidas foram caracterizadas e todos os ensaios foram 

realizados também no substrato e os resultados obtidos foram comparados para se 

determinar a efetividade dos tratamentos. 
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2. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

 

2.1. As ligas do sistema Fe-Mn-Al 
 

 

Os aços inoxidáveis foram desenvolvidos no final do século XIX e são 

imprescindíveis em uma ampla variedade de aplicações do mundo moderno. Eles constituem-

se em ligas de ferro e cromo, podendo conter níquel, carbono, nitrogênio ou manganês. 

Destes elementos, o cromo e o níquel têm grande participação na composição da maioria 

dessas ligas, o que resulta num custo e valor estratégico relativamente elevados decorrentes 

dos mesmos (HOWELL; VAN AKEN, 2009; WANG; STRASZHEIM; RAPP, 1984). 

Devido a isso, aços contendo manganês e alumínio, em substituição ao níquel 

e ao cromo, respectivamente, foram desenvolvidos nas décadas de 50 a 80 como substitutos 

de baixo custo aos aços inoxidáveis tradicionais (KIM; SUH; KIM, 2013; WANG; 

STRASZHEIM; RAPP, 1984).  

Esses aços apresentavam composições químicas nas seguintes faixas Mn:18-

28, Al:9-12, C:0,7-1,2, Fe:bal (%peso). Adicionou-se alumínio para a resistência à corrosão 

(devido a formação da camada passiva de óxido de alumínio) e o manganês e o carbono 

como estabilizadores da fase . A adição de Si melhora a resistência a oxidação e evita o 

aparecimento da fase frágil -Mn (KIM; SUH; KIM, 2013).  

Embora apresentassem boa resistência à oxidação, que em alguns casos eram 

superiores às dos aços inoxidáveis, as resistências à corrosão dessas ligas eram inferiores, 

limitando suas aplicações a condições de menores agressividades (ALTSTETTER et al., 

1986).  

Ligas do sistema Fe-Mn-Al possuem algumas características interessantes, tais 

como a baixas densidades e a altas resistências especificas decorrentes disso. Combinadas 

com o baixo custo das matérias primas de suas composições, tais aços podem se tornar uma 
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alternativa economicamente viável se vierem a ser produzidas em quantidades elevadas. 

Esses aços podem ter boas aplicações na indústria automotiva, que está sob pressão para 

desenvolver veículos cada vez mais eficientes e que pode ser conseguido com o uso de 

materiais mais leves e/ou resistentes, com a consequente redução no consumo de 

combustível e na emissão de CO2 (COLE; SHERMAN, 1995). Considera-se que uma redução 

de cerca de 10% na densidade do aço possa torna-lo mais competitivo economicamente em 

aplicações automotivas que requeiram uma resistência específica no nível das apresentadas 

pelas ligas de alumínio ou magnésio) (SUH; KIM, 2013). Tais aços requerem excelentes 

combinações de relação resistência/peso e ductilidade para sustentarem as estruturas e 

capacidade de absorverem energia plasticamente no caso de acidentes (impacto). 

Inicialmente, foram desenvolvidos aços altamente deformáveis como os TRIP (Plasticidade 

Induzida por Deformação) e TWIP (Plasticidade Induzida por Maclação) (FROMMEYER; 

BRÜX; NEUMANN, 2003; SUH; KIM, 2013). 

A partir de 2000 vários estudos do sistema Fe-Mn-Al para aplicações 

automotivas foram desenvolvidos, devido a possibilidade de obtenção de elevadas 

resistências mecânicas com os tratamentos térmicos ou termomecânicos adequados, uma 

vez que tais características podem produzir elevadas resistências específicas. Uma vez que 

a microestrutura tem um efeito decisivo sobre as propriedades dessas ligas, numerosos 

trabalhos de pesquisa abordaram seus aspectos microestruturais ou comportamentais de 

transformação (HOWELL; VAN AKEN, 2009). 
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2.2. Tratamentos termomecânicos 
 

 

Aços com alto manganês podem apresentar elevadas resistências mecânicas 

e plasticidade quando submetidos a tratamentos termomecânicos. Isso é devido à formação 

mecânica de maclas (γ → γ𝑇
′ ), que é conhecido como efeito TWIP (Twining Induced Plasticity 

– Plasticidade Induzida por Maclação), ou à formação de martensitas  e ' induzidas por 

deformação na matriz  (γ𝑓𝑐𝑐 → εℎ𝑐𝑝
𝑀𝑆 → 𝛼𝑏𝑐𝑐

𝑀𝑆 ), pelo efeito TRIP (Tranformation Induced 

Plasticity –Plasticidade Induzida por Transformação) (FROMMEYER; BRÜX; NEUMANN, 

2003). 

A formação de maclas ou martensitas  e ' dependem da composição química, 

temperatura de processamento e quantidade de deformação. Em ligas do sistema Fe-Mn-Al-

C na faixa de composições Fe-(15-30%Mn)-(2-4%Si)-(2-4%Al) podem ocorrer os fenômenos 

TRIP e/ou TWIP, resultando em elevadas resistências e ductilidades. Por exemplo, para a 

composição Fe-15Mn-3Si-3Al pode-se obter alongamentos de 60% e limite de resistência de 

900 MPa a 80 °C, devido ao efeito TRIP. Para a composição Fe-25Mn-3Si-3Al pode ser obtido 

alongamento de 95% com limite de resistência de 650 MPa na temperatura ambiente, e 

alongamento de 65% a -196 °C, pelo efeito TWIP (GRÄSSEL; FROMMEYER, 1998; 

GRÄSSEL et al., 2000; HAN et al., 2010; PARK et al., 2010). 

 

 

2.2.1. O efeito TWIP 
 

 

O efeito TWIP (Twining Induced Plasticity – Plasticidade Induzida por 

Maclação) acontece pela formação de maclas por deformação mecânica, ou seja, a 

orientação cristalográfica muda de direção no interior do grão. A macla atua como um contorno 

de grão, dificultando o deslocamento das discordâncias e conferindo resistência ao material, 
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semelhantemente ao efeito de refino de grão de um encruamento, mas sem fragilizar 

significativamente o material (HASHMI, 2014). 

O efeito TWIP ocorre em austenita estável na qual a energia livre de Gibbs 

∆𝐺𝛾→𝜀 para a transformação martensítica γ𝑓𝑐𝑐 → εℎ𝑐𝑝
𝑀𝑆  é positiva e da ordem de ∆𝐺𝛾→𝜀 ≈

110 𝑎 250𝑗/𝑚𝑜𝑙 e a energia de falha de empilhamento (stacking fault energy) é relativamente 

baixa, da ordem de Γ𝑓𝑐𝑐 ≈ 25𝑚𝐽/𝑚2 (FROMMEYER; BRÜX; NEUMANN, 2003). 

 

 

2.2.2. O efeito TRIP 
 

 

Os primeiros aços do grupo com “grande resistência e ductilidade” foram os 

aços TRIP (Tranformation Induced Plasticity –Plasticidade Induzida por Transformação). Eles 

contêm uma grande variedade de fases: ferrita, austenita retida, bainita e/ou martensita. 

Geralmente são aços de baixo carbono que contém certa quantidade de estabilizadores de 

fase γ, como níquel, manganês e cobalto, o que permite a formação de austenita estável à 

temperatura ambiente. A esse aço são adicionadas 1-3% de silício e alumínio, pois eles 

produzem o efeito TRIP pela formação de martensita induzida por deformação, 

diferentemente das martensitas obtidas pela têmpera. 

O efeito TRIP ocorre em martensita metaestável onde a energia livre de Gibbs 

é negativa, da ordem de ∆𝐺𝛾→𝜀 ≈ −220𝑗/𝑚𝑜𝑙 e a energia de discordância é baixa, da ordem 

de Γ𝑓𝑐𝑐 ≤ 16𝑚𝐽/𝑚2  (HOWELL; VAN AKEN, 2009; KIM; SUH; KIM, 2013; YOU; KAO; GAN, 

1989). 

De forma geral, a adição de alumínio a ligas com alto teor de manganês e ferro 

aumenta a energia de falha de empilhamento e suprimem a transformação martensítica γ𝑓𝑐𝑐 →

εℎ𝑐𝑝
𝑀𝑆 , enquanto que o silício atua de forma contrária, diminuindo a energia de falha de 

empilhamento e sustentando a transformação de fase. 
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Além dos aços tipo TRIP e TWIP, dependendo da composição química da liga 

Fe-Mn-Al, ocorrem outros mecanismos de endurecimento, tal como o endurecimento por 

precipitação (HOWELL; VAN AKEN, 2009). Em nosso trabalho, foi estudado um aço com a 

composição Fe-31,2Mn-7,5Al-1,3Si-0,9C, passível de tal tratamento. 

 

 

2.2.3. Endurecimento por precipitação 
 

 

Uma liga é endurecível por precipitação quando sua dureza e resistência 

mecânica aumentam com o tempo, quando mantida a uma dada temperatura (temperatura de 

envelhecimento). O fenômeno foi descoberto por Wilm (WILM, 1911), que observou que as 

durezas de ligas de alumínio contendo pequenas quantidades de Cu, Mg e Si aumentavam 

com o tempo à temperatura ambiente, ou seja, o envelhecimento, depois de uma têmpera a 

partir de uma temperatura um pouco abaixo de seu ponto de fusão. Uma possível explicação 

para o fenômeno só ocorreu anos mais tarde, quando Merica et al propuseram que o 

endurecimento no envelhecimento ocorria em ligas cuja solubilidade sólida aumentava com a 

temperatura, e que posteriormente, pelo abaixamento da temperatura, seriam formados os 

precipitados endurecedores a partir da solução sólida inicialmente supersaturada (MERICA; 

WALTENBERG, 1919).  

Avanços na teoria de endurecimento foram obtidos na década de 20, tendo sido 

proposto que devido ao efeito de ancoragem, partículas de precipitados causavam 

interferências dos deslizamentos dos planos cristalográficos. Esse efeito alcançava seu 

máximo para um tamanho crítico de partícula. A partir desse tamanho, as partículas maiores 

e consequentemente em menor número, diminuiriam a quantidade de “âncoras” disponíveis, 

diminuindo assim o efeito de endurecimento. Isto explicava o porquê de sob temperaturas de 

envelhecimento mais elevadas, a dureza aumentava inicialmente para depois diminuir 

(JEFFRIES; ARCHER, 1921; MARTIN, 1968). Somente com o advento da aplicação de 
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difração de raios-X e da microscopia eletrônica é que o conceito de interferência das partículas 

no deslizamento foi aperfeiçoado, com o entendimento moderno de interação entre 

movimentos de discordâncias e precipitados (GUINIER, 1938, 1939; PRESTON, 1938a, 

1938b, 1938c). 

O endurecimento ocorre pela formação de agrupamentos coerentes compostos 

de átomos de soluto e de solvente, ou seja, agrupamentos com a mesma estrutura cristalina. 

As diferenças de tamanhos entre os átomos do soluto e do solvente produzem distorções na 

matriz, dificultando o movimento das discordâncias, endurecendo a liga (BROOKS, 1991). 

Porém, se os precipitados forem semicoerentes, ou seja, apresentarem uma 

interface com regiões onde o precipitado e a matriz não possuem correspondência, ou mesmo 

incoerentes, onde a interface cristalina matriz-precipitado não apresentam qualquer 

correspondência, a discordância pode passar pelas partículas simplesmente se curvando 

numa forma semicircular entre as mesmas (ARDELL, 1985; BROOKS, 1991; MARTIN, 1968). 

Se a liga for resfriada lentamente, são formados precipitados grandes e 

dispersos, como indicado na Figura 1(b). Por estarem bem espaçados, o efeito do 

fortalecimento é pequeno, pois há muito espaço entre eles para o movimento das 

discordâncias. Se a liga for resfriada rapidamente, ela se mantém na condição supersaturada, 

como indicado na Figura 1(c), com dureza relativamente baixa, e dúctil. Se ela for envelhecida 

a partir dessa condição, inicialmente precipitados muito finos são formados, como indicado na 

Figura 1(d).  
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Figura 1 - Algumas microestruturas observadas durante o tratamento térmico de precipitação 
(COTTIS, 2010) 

 

Nesse estado a liga é mais dura que no estado solubilizado, mas como os 

precipitados são muito pequenos, eles podem ser facilmente cisalhados pelas discordâncias 

Figura 2, não se alcançando a máxima resistência (COTTIS, 2010). 

 

 

Figura 2 - Representação esquemática de um precipitado sendo cisalhado(COTTIS, 2010) 

 
À medida que o envelhecimento continua, esses precipitados crescem e ficam 

mais resistentes ao cisalhamento, como indicado na Figura 1(e), formando barreiras muito 
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efetivas ao movimento das discordâncias. Elas só podem propagar distorcendo-se ao redor 

dos precipitados, deixando anéis de discordâncias, como pode ser observado na Figura 3. 

 

Figura 3 - Anel de discordância sendo formado no entorno de um precipitado(COTTIS, 2010) 

 
Na Figura 4 está ilustrada a interação de precipitados com linhas de 

discordâncias em um aço inoxidável 17-4 PH endurecível por precipitação. 

 

Figura 4 - Interação de precipitados com linhas de discordâncias no aço inoxidável 17-PH 
(MURAYAMA; HONO; KATAYAMA, 1999) 

 

Se o envelhecimento ultrapassar um determinado tempo, os precipitados 

tornam-se maiores e mais espaçados (superenvelhecimento),como indicado na Figura 1(g), 

interagindo assim de forma menos efetiva com as discordâncias, diminuindo a dureza 

(COTTIS, 2010). 
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2.2.3.1. Tratamento térmico de precipitação 
 

 

Para se tratar (envelhecer) uma liga endurecível por precipitação, é necessário 

um tratamento térmico em duas etapas: 

 

 Na primeira, conhecida como tratamento de solubilização, é necessário promover 

a solubilização do soluto na matriz. Isso é feito pelo aquecimento do material até 

uma temperatura onde o soluto se dissolva completamente, seguido por um rápido 

resfriamento (têmpera) em água ou óleo para que não ocorra precipitação. A 

solução se encontra na forma supersaturada, sendo dessa forma, instável; 

 Na segunda, conhecida como tratamento de precipitação ou de envelhecimento, a 

formação dos precipitados, de forma controlada, é feita pela manutenção da peça 

numa certa temperatura e durante um tempo adequado. Durante essa fase, têm 

início a nucleação dos precipitados endurecedores. 

Os precipitados apresentam uma quantidade de soluto maior que o da matriz. 

Desta forma, a concentração de solutos na região próxima aos precipitados é inferior a média 

da matriz, de forma que surge um gradiente de concentração. Isso faz com que os átomos de 

soluto difundam de outras regiões da matriz para as partículas, permitindo que os precipitados 

continuem a crescer (BROOKS, 1982; GUY, 1972). 

A máxima quantidade de precipitados que pode se formar é indicada pelos 

diagramas de fase, por meio do balanceamento de massa (regra da alavanca). Uma vez que 

o equilíbrio é alcançado, mudanças nos precipitados são causados pela tendência do sistema 

em reduzir a área interfacial precipitado/matriz. Assim, os precipitados menores se dissolvem, 

com os solutos dos mesmos difundindo na matriz, contribuindo com o crescimento das 

partículas maiores. A microestrutura passa a conter precipitados maiores, mas em menor 

quantidade, o que diminui o efeito de fortalecimento (ANDERSON, 1959; HARDY, 1951). 
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2.2.3.1.1. Controle do endurecimento por meio do tratamento 
térmico 

 

 

Temperaturas maiores no tratamento de precipitação geralmente são 

associadas com uma menor taxa de nucleação, o que resulta em uma distribuição irregular 

dos precipitados. Isso se reflete em uma menor dureza máxima obtida. Porém, temperaturas 

maiores também aceleram a taxa de precipitação, o que faz com que a dureza máxima seja 

alcançada em menor tempo. A Figura 5 ilustra as diferentes temperaturas e durezas 

alcançadas por uma liga de Al-4Cu endurecível por precipitação. (HARDY, 1951). 

 

 

Figura 5 - Dureza em função do tempo de envelhecimento para uma liga Al-4Cu aquecida por 48h a 
520 °C e então resfriada em água a 25 °C (HARDY, 1951) 
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2.2.3.2. Endurecimento por precipitação das ligas Fe-Mn-Al-C 
 

 

A resistência das ligas Fe-Mn-Al-C podem ser aumentadas por precipitação 

uniforme de carbonetos κ (Fe,Mn)3AlC durante envelhecimento em temperaturas abaixo de 

650 °C. A prática comum de envelhecimento é uma manutenção isotérmica por 10-20h na 

faixa de temperatura de 500-650 °C. Na temperatura de envelhecimento de 550 °C carbonetos 

coerentes finamente dispersos são precipitados com diâmetros de 10-30 nm (KALASHNIKOV 

et al., 2000; SUH et al., 2010). 

Esse carboneto constitui-se numa fase cúbica com estrutura cristalina 

ordenada LI2, semelhante à do óxido perovskita, com um átomo de carbono no centro, três 

átomos de ferro/manganês distribuídos no centro de cada face e um átomo de alumínio 

distribuído nos cantos da célula unitária. A Figura 6 representa a estrutura do carboneto κ. 

 

 

Figura 6 - Estrutura do Carboneto κ 

 
Partículas ordenadas do carboneto κ se formam nas regiões da matriz 

austenítica ricas em carbono por meio de uma decomposição espinodal no envelhecimento. 
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Alumínio e carbono também são indispensáveis para o endurecimento por precipitação das 

ligas Fe-Mn-Al-C. Tais ligas envelhecíveis exibem estruturas moduladas espinodais, com uma 

reação concorrente de ordenação formada ao longo das direções ortogonais <100> durante 

o envelhecimento. O crescimento da estrutura modulada resulta numa precipitação de 

carbonetos k arranjados periodicamente na matriz austenítica. Após envelhecimento em 

tempos moderados, carbonetos finos (Fe,Mn)3AlC precipitam coerentemente na matriz 

austenítica, não ocorrendo precipitação nos contornos de grãos. Devido à precipitação 

intragranular dos carbonetos finos, a resistência da liga aumenta consideravelmente, sem 

perda significativa da ductilidade (CHOO; KIM; YOON, 1997; ISHIDA et al., 1990; LIN, 1999). 

Usando microscopia eletrônica de transmissão, Bentley observou 

decomposição de austenita apresentando um padrão de difração ordenado L12 na liga Fe-

32Mn-11Al-(0,8-1)C solubilizada a 1000 °C e resfriada rapidamente em óleo ou salmoura. Tal 

padrão de difração é idêntico àqueles observados em carbonetos bem desenvolvidos obtidos 

no tratamento de envelhecimento. Ele sugeriu que o estágio inicial de decomposição da 

austenita nas ligas Fe-Mn-Al contendo 0,8-1,0 C ocorre durante a têmpera a partir do 

tratamento de solubilização, e que a presença do carboneto não é resultado de nucleação e 

crescimento na temperatura de envelhecimento. Assim, os carbonetos k nanométricos podem 

ser formados ainda no processo de resfriamento em água a partir da temperatura de 

solubilização, considerando-se que a força motriz química (ΔG) seja suficientemente alta 

devido aos teores elevados de alumínio e carbono(BENTLEY, 1986). 

Numa liga com composição Fe-7,8Al-29,5Mn-1,5Si-1,05C na condição apenas 

solubilizada, verificou-se a presença de finos precipitados na matriz austenítica. Padrão de 

difração de área selecionado demonstrou que os precipitados finos são (Fe,Mn)3AlC tendo 

uma estrutura do tipo L’I2 com parâmetro de reticulado ak=0,376nm. Verificou-se também que 

satélites observados ao longo da direção do reticulado reciproco (100) acerca das reflexões 

(200) e (220) indicam que os finos precipitados podem ser produzidos durante o resfriamento 

rápido por decomposição espinodal (CHAO; LIU, 1993; CHEN; CHAO; LIU, 2013; KIMURA et 

al., 2004). 
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Kalashnikov et al obtiveram um aumento na resistência mecânica e 

estabilidade térmica das ligas Fe-Mn-Al-C usando tratamentos de envelhecimento em duas 

etapas. Eles verificaram que, mesmo após o tratamento convencional de envelhecimento a 

550 0C por 16 horas, a maior parte da austenita ainda permanecia saturada de carbono, 

possibilitando um segundo aquecimento para melhorar as propriedades mecânicas, mantendo 

a resistência a fratura em níveis compatíveis com muitas aplicações práticas(KALASHNIKOV; 

ACSELRAD, 2003). 

A precipitação de carbonetos κ requer a difusão de C e Al na austenita e 

depende diretamente dos teores desses elementos na composição. Teores mínimos de 

carbono e alumínio próximos de 1% e 7%, respectivamente, são necessários para um efeito 

significativo de endurecimento. Gutierrez et al atribuíram a boa combinação de alta resistência 

e ductilidade em uma liga com a composição Fe-30,5Mn-8 Al-1,2C a precipitação desse tipo 

de nanocarboneto e sua função no desenvolvimento de subestruturas planares sob 

deformação. Observou-se que o deslizamento planar em um aço austenítico Fe-25Mn-9Al-

0,8C contendo carbonetos k precipitados foi devido principalmente ao cisalhamento desses 

carbonetos pelas discordâncias. Um aumento nos tamanhos e fração volumétrica dos 

carbonetos decresce a atividade de formação das bandas de deslizamento, resultando num 

decréscimo da taxa de encruamento (CHOI et al., 2010; GUTIERREZ-URRUTIA; RAABE, 

2013). 

Como no envelhecimento prolongado os carbonetos crescem para os grãos 

austeníticos adjacentes, fragilizando a liga, torna-se necessária a utilização de tempos 

otimizados para esse tratamento. Microscopia de transmissão de amostras envelhecidas a 

550 °C durante 2 horas indicaram que os carbonetos κ estavam alinhados ao longo das 

direções <100>. Após tempos prolongados, alguns precipitados grosseiros começaram a 

ocorrer heterogeneamente nos contornos de grãos γ/γ. Com a continuação do 

envelhecimento, outro tipo de precipitado começa a aparecer em regiões contíguas aos 

carbonetos κ grosseiros. Padrões de difração de área selecionada indicam que tais 

precipitados tem estruturas do tipo DO3 [(Fe/Mn)3Al com parâmetro de reticulado aDO3=0,586 
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nm. Ocorreu uma reação o tipo → κ+DO3 por uma precipitação celular nos contornos γ/γ e 

contornos de maclas (CHAO; LIU, 1993; CHOI et al., 2010). 

Para ampliar a faixa de usos desses aços, pode-se produzir nos mesmos 

camadas com características superiores, pelo uso de tratamentos químicos e termoquímicos 

superficiais. Eles têm a vantagem de manter o interior do aço dúctil, ao mesmo tempo que 

melhoram as propriedades superficiais, como resistência ao desgaste e à corrosão. São 

relativamente baratos por requererem pouca matéria-prima, e geralmente podem ser 

aplicados a uma grande quantidade de peças. Entre esses tratamentos, pode-se destacar a 

boretação, a nitrocementação e a cromização por pó. 

 

 

2.3. Tratamentos Superficiais 
 

 

A superfície de um material é a região de contato do mesmo com o ambiente 

de trabalho, constituindo-se geralmente na zona de maiores solicitações mecânicas e/ou 

físicas. O uso de revestimentos ou camadas podem resultar em materiais compostos com 

características superiores, nos quais o substrato garante a resistência mecânica e a 

sustentação da camada, que será a responsável pelo desempenho ao desgaste e/ou a 

corrosão. Chen et al observaram uma melhora acentuada na resistência a corrosão em meio 

salino de uma liga Fe-Mn-Al-C com o tratamento de nitretação (CHEN; CHAO; LIU, 2013). 

Na Tabela 1 estão apresentados alguns exemplos de durezas e substratos de 

alguns aços e revestimentos. 
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Tabela 1 - Durezas decorrentes dos tratamentos superficiais em diferentes substratos(SINHA, 1991) 

Aço doce boretado 1600 

Aço AISI H13 boretado 1800 

Aço AISI A2 boretado 1900 

Aço ferramenta AISI H13 Nitrocementado 1100-1300 

Aço temperado 900 

Aço ferramenta AISI H13 temperado e 
revenido 

540-600 

Aço ferramenta AISI A2 temperado e revenido 630-700 

Aço rápido 900-910 

Aços nitretados 650-1700 

Aços cementados de baixa liga 650-950 

Revestimento de cromo duro 1000-1200 

Carbonetos cementados WC + Co 1160-1820 

Al2O3 + Cerâmica ZrO2 1483 

Al2O3 + TiC + Cerâmica ZrO2 1738 

Cerâmica Sialon 1569 

TiN 2000 

TiC 3500 

SiC 4000 

B4C 5000 

Diamante 10.000 

 

Boretação em sal fundido, nitrocementação a plasma e cromização em pó são 

processos de custos relativamente baixos, que resultam em camadas com elevadas durezas 

e resistentes a corrosão.  

 

 

2.3.1. Boretação 
 

 

O tratamento de boretação promove a difusão do Boro na superfície do 

material, sob altas temperaturas, formando camadas boretadas de elevadas durezas. Esse 

processo de endurecimento superficial pode ser realizado nos metais utilizando-se 

substâncias gasosas, como diborano ou haletos de boro, porém a alta toxidade dos gases 

usados limita o seu uso; por plasma, meio líquido, como o bórax fundido, ou por meio de 
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agentes boretantes sólidos. Destes, a boretação em pó é a mais importante do ponto de vista 

econômico, sendo a mais usada (DAVIS, 2002). 

A superfície tratada apresenta elevada resistência ao desgaste, em especial à 

abrasão. Os materiais que atuam em condições de desgaste adesivo poderão apresentar 

resistência ao desgaste melhorada. Os boretos ainda fornecem elevada resistência à corrosão 

para os materiais tratados, ampliando assim seu campo de aplicação. A boretação pode ser 

usada como um revestimento multifuncional em aplicações automotivas, como engrenagens 

de aço, válvulas, pistões e discos, parafusos, bicos, unidades de engrenagens e bombas 

(PETROVA; SUWATTANANONT, 2007). Há de se destacar ainda que as superfícies 

boretadas possuem baixa tendência de soldagem a frio, sendo adequadas para ferramentas 

usadas no forjamento a frio de metais como alumínio e cobre (DAVIS, 2002). 

Nas ligas ferrosas, os boretos formados nas camadas podem ser FeB (mais 

externamente) e/ou Fe2B. Caso os aços sejam ligados, formam-se também boretos dos 

elementos de liga (SINHA, 1991). 

A Tabela 2 lista as diferenças entre as fases FeB e Fe2B que podem ser 

formadas nas camadas boretadas de ligas ferrosas. 
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Tabela 2 - Características das fases FeB e Fe2B(SINHA, 1991) 

 FeB Fe2B 

Teor de boro (% em 

massa) 

16,23 8,83 

Estrutura Ortorrômbica Tetragonal de corpo 

centrado 

Parâmetro de rede (Ǻ) a= 4,053 

b= 5,495 

c= 2,946 

a= 5,078 

c=4,249 

Densidade (g/cm3) 6,75 7,43 

Coeficiente de 

Expansão Térmica, 

entre 200 e 600 °C (10-6 

°C-1) 

23 7,65 

Módulo de elasticidade 

(GPa) 

590 285-295 

Microdureza (GPa) 19-21 19-20 

                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                           

O Fe2B é formado à medida que os átomos de boro difundem para o interior a 

partir da superfície do substrato. O coeficiente de expansão do Fe2B é inferior ao do ferro e, 

portanto, essa fase permanece em compressão depois do tratamento, enquanto que o da fase 

FeB é superior à do ferro ou Fe2B e, logo, mantém-se sob tensão. Esta disparidade nas 

tensões residuais pode resultar na formação de fissuras na zona da interface de FeB – Fe2B, 

especialmente quando o componente é submetido a choque térmico e/ou mecânico.(SINHA, 

1991; WANG; CHUNG, 2013). Portanto, a fase Fe2B é preferível, pois é menos frágil que a 

FeB, e mantém-se sobre tensões compressivas, que é preferível no caso de revestimentos 

de alta dureza e baixa ductilidade. No entanto, a presença de pequenas quantidades de FeB 

não é tão detrimental, desde que não constitua uma camada contínua. Composições de pós 

e misturas que minimizem a formação de camadas de FeB foram e ainda estão sendo 

pesquisados(DAVIS, 2002). 
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A forte ligação covalente da maioria dos boretos é a responsável por seus altos 

valores de ponto de fusão, módulo de elasticidade e dureza (SEN; SEN; BINDAL, 2006). Suas 

espessuras podem variar de 21 a 380 m, dependendo dos parâmetros do tratamento como 

tempo e temperatura, e da presença de elementos de liga no substrato (OZBEK; BINDAL, 

2002). 

Na boretação líquida utiliza-se de um banho de sal contendo uma fonte de boro 

(Na2B4O7, KBF4 ou K2B4O7) e um agente ativador (B4C, SiC, Fe-Al ou Al). A maioria dos 

tratamentos baseia-se na redução de bórax fundido (Na2B4O7), a temperaturas entre 900 e 

950 °C. Banhos de baixo custo contendo bórax com adições de ferro-titânio e alumínio podem 

ser utilizados para produzir camadas de alta qualidade. Existe também a possibilidade de 

utilizar apenas a adição de alumínio ao bórax para a produção de camadas de boreto. A 

camada é então formada pela combinação do ferro presente no substrato com o boro 

resultante da redução química de bórax pelo alumínio, possibilitando a formação da camada 

de boreto (SINHA, 1991; WANG; CHUNG, 2013). 

O tratamento de boretação produz camadas com durezas superficiais elevadas 

(1400 a 2000 HV), altas resistências ao desgaste e baixos coeficientes de atrito 

(CASTELETTI; LOMBARDI; TOTTEN, 2013; CASTELETTI et al., 2009). A combinação de 

elevada dureza com baixo coeficiente de atrito contribui para o combate aos principais 

mecanismos de desgaste. A camada boretada apresenta também uma boa resistência à 

oxidação a temperaturas elevadas, de até 900 °C (MATIAŠOVSKÝ, 1988; SINHA, 1991). 

 

 

2.3.2. Nitretação e Nitrocementação 
 

 

Nitretação é um processo termoquímico semelhante a cementação, com a 

introdução de nitrogênio ao invés de carbono na superfície a ser tratada, com o objetivo de se 

formar nitretos que endurecerão a superfície (resultando em uma camada com durezas 
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tipicamente de 1000-1200 HV) e aumentando a resistência à corrosão. Na nitretação usa-se 

temperaturas mais baixas que as de cementação, na faixa de 350-550 °C, ou seja, abaixo do 

campo austenítico para os aços. Isso resulta em peças com melhor controle dimensional e 

menos distorção, por não envolver mudanças de fases (BELL, 1972). 

Existem três processos de nitretação (DAVIS, 2002): 

 

 Nitretação gasosa: Utiliza-se o gás amônia, podendo ser feita em estágio 

simples ou duplo. O estágio simples produz uma zona frágil rica em 

nitrogênio na superfície denominada camada branca, uma vez que não é 

atacada pelo reagente micrográfico, sendo composta por nitretos de ferro ε 

(Fe2-3N) e γ’(Fe4N). O processo de estágio duplo reduz ou elimina essa 

camada branca. A nitretação gasosa é a mais utilizada para grandes 

volumes de material a ser tratado, porém demanda maior tempo; 

 Nitretação em banho de sal ou líquida: A nitretação em banho de sal é mais 

rápida que a gasosa, porém utiliza cianetos extremamente venenosos e 

prejudiciais ao meio ambiente, o que limita o seu uso; 

 Nitretação por plasma ou iônica: O uso de plasma é uma tecnologia 

relativamente recente que usa alta tensão para gerar íons de nitrogênio, 

que são por sua vez acelerados em direção à peça e vão se depositar na 

superfície formando a camada de nitretos. O nitrogênio irá difundir na peça 

formando a camada de difusão.  

 

O processo a plasma ou iônico possui uma série de vantagens, tais 

como(BELL, 1991): 

 

 Ausência de resíduos tóxicos; 

 Ausência de riscos de explosão; 

 Ausência de ruído e poeira; 
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 Tempos reduzidos de processamento; 

 Reduzido consumo de energia e de gás; 

 Produz poucas alterações dimensionais; 

 Requer pouco espaço físico para ser implementado. 

 

Alguns cuidados devem ser tomados quando se executa esse tipo de 

tratamento: 

 

 Gordura, tinta e óxidos inibem a penetração de nitrogênio e/ou carbono na 

peça; 

 Roscas precisam de atenção por causa da fragilização que pode ocorrer 

nos cantos vivos do material. Parafusos e porcas podem ser usadas para 

proteger essas partes para não serem afetadas pelo tratamento; 

 Tratamentos de têmpera devem ser feitos antes da nitretação ou 

nitrocementação. Se feitas depois, podem introduzir distorções na peça que 

acabam por destacar a camada produzida; 

 A usinagem após o tratamento não é possível, uma vez que a camada é 

muito dura e frágil, além de relativamente fina, podendo ser completamente 

removida no processo. 

 

A nitrocementação consiste num processo modificado da nitretação, no qual 

carbono e nitrogênio são introduzidos na superfície do aço. Também pode ser feita por via 

gasosa (usando geralmente amônia e um gás rico em C, como alguns hidrocarbonetos ou 

CO2), líquida (usando cianetos) e por plasma (BELL, 1991; DAVIS, 2002).  

Devido a suas vantagens, semelhantes às da nitretação iônica, a 

nitrocementação iônica será a usada em nosso trabalho. 
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2.3.2.1. Nitrocementação a plasma 
 

 

O processo é, em essência, uma variante do processo de nitretação iônica já 

bem estabelecido. Com respeito às propriedades tribológicas, uma camada de compostos 

com estrutura monofásica de carbonitreto de ferro ε, Fe2-3(N,C), é altamente desejável, pois 

possui alta dureza (700-1100 HV), resistência ao desgaste e riscamento e é produzida com 

distorção mínima (DAVIS, 2002). Sua espessura depende de vários fatores, tais como 

temperatura, composição e/ou fluxo do gás, mas geralmente apresentará espessura de 10 a 

40 μm. A camada de difusão logo abaixo possui nitretos de ferro e de outros elementos de 

liga, além de nitrogênio absorvido. Ela pode ter até 1mm de espessura e aumenta a resistência 

à fadiga e também contribui com a dureza da camada. Há ainda a possibilidade de se evitar 

a camada de compostos, formando-se apenas a camada de difusão, o que constitui-se numa 

alternativa promissora para a deposição e filmes multiplex sobre a mesma (BELL, 1975; 

FEDER; OGATA; D’OLIVEIRA, 2006; PYE, 2003). 

 

 

 

 

 

2.3.2.2. O processo de nitrocementação a plasma 
 

 

O processo é realizado a vácuo sob alta tensão e os íons do plasma são 

acelerados para atingirem a superfície a ser tratada. Este bombardeio iônico aquece a peça 

e limpa a superfície, produzindo nitrogênio e carbono ativos, sob influência da descarga 

luminescente para formar a camada nitrocementada. A Figura 7 ilustra o processo de 
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nitretação a plasma. A nitrocementação acontece de modo análogo, com a adição de metano 

para produzir íons de C, além dos de N. 

 

Figura 7 - Esquema do processo de nitretação a plasma(EDENHOFER, 1974) 

 

O processo a plasma acontece nas seguintes etapas(JÚNIOR, 2001): 

 

 A parede do forno, carregada positivamente, atrai elétrons dos átomos de 

nitrogênio ou de carbono (na forma de metano, CH4); 

 Esse átomo vira um íon, de carga positiva, que é atraído pela peça, que 

está com potencial negativo, chocando-se com a mesma e removendo 

átomos de Fe, C, Cr, ou outros elementos da superfície; 

 A energia cinética do átomo se transforma parte em energia térmica (que 

ajudará a acelerar o processo de difusão) e em energia de troca de 

momento; 
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 Esses átomos se recombinam com outros de N ou C e formam nitretos ou 

carbonetos que são adsorvidos na superfície; 

 O nitrogênio e o carbono difundem para o interior do substrato, podendo se 

combinar com outros elementos para formarem compostos diferentes; 

 Ao se aproximarem da peça, alguns íons recuperam elétrons e emitem 

fótons, o que pode ser percebido como um brilho luminescente (plasma). 

 

A Figura 8 representa o aspecto de uma peça sendo nitrocementada. É 

possível ver o plasma formado ao redor da peça e da base. 

 

 

Figura 8 - Aspecto de uma peça sendo nitrocementada 
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2.3.2.3. Cromização por pó 
 

 

Os primeiros processos de cromização foram desenvolvidos por Kelley e eram 

semelhantes à cementação, porém se utilizando uma temperatura mais elevada, de até 1300 

°C, durante 4 horas, numa atmosfera redutora. No entanto, o uso de altas temperaturas 

apresenta algumas desvantagens, tais como o crescimento dos grãos do substrato, distorções 

dimensionais, mudanças de fases indesejáveis (precipitação de carbonetos), alto consumo de 

energia, custo dos equipamentos e, em aços com alta concentração de C, necessidade de 

têmpera e revenimento ao final do tratamento (CASTLE; GABE, 1999; DREWETT, 1969a; 

YANG et al., 2010). Métodos mais modernos de cromização (Weber e Marshall) atenuaram 

esses problemas usando compostos halogenados como carreadores voláteis do Cr, 

diminuindo a temperatura do tratamento para a faixa de 950 a 1000 °C (DREWETT, 1969b). 

Atualmente os processos comerciais utilizam o mesmo processo: os meios de cromização 

são compostos por halogenetos de cromo (CrCl2, CrI2, CrF2) numa atmosfera de hidrogênio. 

O mecanismo de cromização de tais processos podem ser sumarizados como: 

 

1. Troca (INTERCHANGE):  CrX2 + Fe ⇌ FeX2 + Cr 

2. Redução:     CrX2 + H2 ⇌ 2HX + Cr 

3. Dissociação térmica:   CrX2 ⇌ X2 + Cr 

 

Onde o X é um dos halógenos Cl, F ou I. A reação dominante depende do 

halógeno e da temperatura usada no tratamento. A altas temperaturas, acima de 1000 °C, a 

reação 1 é favorecida, enquanto que à baixas temperaturas as reações 2 e 3 são dominantes 

(CASTLE; GABE, 1999). 

A presença de Fe é fundamental para a reação 1, mas também possui um efeito 

de catalizador nas reações 2 e 3. Conforme o tratamento de cromização prossegue, a camada 

depositada aumenta de profundidade e o Fe presente no substrato tem uma dificuldade 
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crescente para se difundir na superfície e fazer parte nas reações de deposição. O resultado 

é que há uma diminuição na taxa de deposição de cromo como consequência da diminuição 

do ferro disponível na superfície sendo tratada (WANG; CHUNG, 2013). As reações 2 e 3 são 

menos dependentes da presença de ferro mas, como discutido acima, sua presença ainda é 

importante pois tem funções catalíticas (CASTLE; GABE, 1999). 

Na reação 1, para cada átomo de Cr a ser depositado, um átomo de Fe é 

retirado. Como os tamanhos dos átomos de Fe e Cr são similares (156 e 166 pm 

respectivamente), as mudanças de massa e tamanhos promovidas por essa troca são 

desprezíveis (KOLLER; JENKO; PERMAN, 1990; SPRUK; JENKO, 1990). 

A Figura 9 ilustra o processo esquematizado da cromização por pó. 

 

 

Figura 9 - Processo de cromização por pó 

 
As reações que ocorrem no processo usando-se Cl como ativador são as 

seguintes: 

 
1. NH4Cl → NH3 + HCl 

2. 2NH3 → 3H2 + N2 
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3. Cr + 2HCl → CrCl2 + H2 

4. 2HCl → Cl2 + H2 

 

As reações de troca e de redução para a deposição de cromo no substrato são 

as seguintes: 

 
1. CrCl2 + Fe → FeCl2 + Cr [1] 

2. CrCl2 + H2 → 2HCl + Cr 

 

O HCl então reage com o Cr metálico presente no recipiente para reabastecer 

o CrCl2 necessário para continuar o tratamento. Esses mecanismos estão representados na 

Figura 10. 

 

 

Figura 10 - Representação do processo de cromização por pó 

 

Para o aço carbono, um tempo de 24h de tratamento a 1100 °C produz uma 

camada na faixa de 150-300 µm de espessura. Porém, quando a reação de redução for 

prevalecente, a superfície do substrato pode apresentar crescimento na faixa de 20 a 50 µm 
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(LEFERINK; BARTEN, 1993). A presença de NH3 pode ocasionar a formação de CrN na 

superfície da camada cromizada. 

A reatividade do C (e N) com o Cr e suas concentrações no substrato são muito 

influentes nas características do revestimento. Para revestimentos que necessitem de 

resistência à abrasão, carbonetos de cromo são necessários para conferir a alta dureza 

necessária. No entanto, eles são prejudiciais para a resistência à corrosão, pois consomem o 

Cr que seria utilizado para a formação da camada protetora de óxidos de cromo, fazendo com 

que aconteça o fenômeno de sensitização. A camada de carbonetos também age como uma 

barreira para a difusão de mais Cr no substrato. 

Aços de baixo carbono (<0,2%C) são facilmente cromizáveis, formando uma 

camada de Fe-Cr com ótimas propriedades de resistência à corrosão e oxidação a até 650 

°C, grande ductilidade e aderência ao substrato, sendo capaz de sofrer conformação plástica 

sem delaminar (CASTLE; GABE, 1999; YANG et al., 2010) 

Aços de médio carbono (0,1-0,3%C) quando cromizados vão formar um 

revestimento duplex com uma camada de carbonetos externa (10-15 µm) seguida por uma 

camada de Fe-Cr. São ideais para usos onde é necessária uma resistência ao desgaste leve, 

combinada com resistência à corrosão. 

Aços de alto carbono (>0,35%C) tendem a formar um revestimento de 

carbonetos de cromo, sem a camada de Fe-Cr que é frágil e dura, sendo usados geralmente 

no aumento da resistência à corrosão de aços ferramenta D2, por exemplo. 

Aços inoxidáveis austeníticos de alto Cr e Ni, como os AISI 310 e 310S, podem 

ser cromizados, mas a precipitação da fase sigma pode ser um problema (LEFERINK; 

BARTEN, 1993). 
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2.4. Desgaste 
 

 

Desgaste pode ser definido como uma perda progressiva de material da 

superfície de um corpo pela ação mecânica de agentes externos que estejam em contato com 

o mesmo. Ele consiste numa das principais causas de falhas e perdas de componentes 

mecânicos e estruturais no mundo, e sua atenuação apresenta grande interesse econômico 

para a maioria das indústrias (BAYER, 1994; STACHOWIAK; BATCHELOR, 2013; 

STACHOWIAK, 2006). 

 

 

 

Existem quatro tipos básicos de desgaste (BLAU, 1992): 

 

 Adesivo; 

 Abrasivo; 

 Reação Triboquímica; 

 Fadiga de Superfície; 

 

Na Figura 11 estão esquematizados esses tipos de desgaste. 
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Figura 11 - Esquemas dos principais tipos de desgaste 

 

O desgaste abrasivo ou por abrasão consiste na ação de corte de um material 

duro através da superfície de um material mais mole. Tende a formar sulcos profundos quando 

as partículas duras penetram na superfície, ocasionando deformação plástica e arrancando 

material. É o tipo mais comum nas indústrias  de mineração e movimentação de terra (BLAU, 

1992). 

Desgaste adesivo, também conhecido como por deslizamento, acontece 

quando duas superfícies deslizam entre si sob pressão suficiente para haver deformação 

plástica localizada e adesão (soldagem a frio) entre os picos microscópicos das superfícies 

em questão. O movimento relativo entre as superfícies quebra esses picos para continuar, o 

que faz o ciclo recomeçar. (BUDINSKI, 1988). 

O desgaste triboquímico se caracteriza por uma combinação de desgaste 

adesivo e abrasivo em um meio corrosivo. Reações químicas alteram a natureza da superfície 

dos corpos, que podem se soltam mais facilmente quando atritadas, revelando material fresco 

que pode voltar a sofrer mais corrosão, repetindo o processo. Esse desgaste é uma forma 

acentuada dos desgastes citados anteriormente (BUDINSKI, 1988). 

O desgaste por fadiga superficial acontece quando há um deslizamento ou 

rolamento repetitivo sobre uma superfície. Isso resulta em carregamentos cíclicos que 
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acabam causando fraturas superficiais ou internas no material, que acabam se propagando. 

É um desgaste característico de mancais de rolamento(ZUM GAHR, 1987). 

 

 

2.5. Corrosão 
 

 

Corrosão pode ser definida como uma degradação indesejada causada pela 

interação do metal com o ambiente, decorrente de processos eletroquímicos nos materiais, 

em especial os metais(UHLIG, 1948). A força motriz para esse fenômeno é a energia livre da 

reação do metal para a formação de óxidos (FRANKEL, 1998). O aço, por exemplo, ao ser 

exposto a uma atmosfera industrial, reage e forma ferrugem (Fe2O3.H2O), que por ser pouco 

aderente não forma uma barreira protetora que isola o material do ambiente(SHREIR; 

JARMAN; BURSTEIN, 1976). 

 

 

 

 

Existem vários tipos de corrosão, mas os principais são a generalizada ou 

uniforme e a por pites: 

 

 Corrosão generalizada é caracterizada pela perda gradual e uniforme de 

espessura da peça, ocorrendo em toda a superfície do material(MARCUS, 

2011); 

 Corrosão por pites é caracterizada por ser altamente localizada, resultando 

em pequenos pites que penetram no material. Está relacionada à quebra 

localizada do filme de passivação de alguns metais, como aços inoxidáveis 

e ligas de alumínio. É uma das formas de corrosão mais prejudiciais, pois 
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leva à perfuração do material e à consequente falha da peça. Em outros 

casos, pode resultar também em perda de aparência, o que é de grande 

importância para aplicações arquitetônicas decorativas(FRANKEL, 1998; 

FRANKEL et al., 1987; SHREIR; JARMAN; BURSTEIN, 1976). 

 

Para quantificar a resistência à corrosão de um material, vários tipos de ensaios 

estão disponíveis. Um dos mais comuns é a obtenção de curvas de polarização 

potenciodinâmicas. Elas envolvem a aplicação de um potencial variável numa amostra em 

contato com um eletrólito e o monitoramento da corrente produzida (MARCUS, 2011). 

Na Figura 12 apresenta-se uma curva de polarização esquemática, indicando 

as regiões catódica e anódica. A maioria dos estudos de corrosão se concentra na região (1), 

conhecida como região de Tafel, transição entre as regiões catódicas e anódicas. Em 

materiais que apresentam passivação, as demais regiões também são importantes, pois 

indicam a formação de filme passivo (2) e surgimento de pites (3). 

 

Figura 12 - Curva potenciodinâmica hipotética para um material que apresenta passivação 
(ROBERGE, 2012) 
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Um dos ambientes mais comuns onde a resistência à corrosão é importante é 

o marítimo, pois afeta plataformas de petróleo, usinas termonucleares e navios de transporte 

de carga e passageiros, além de habitações costeiras. Esse ambiente pode ser simulado 

usando-se como eletrólito uma solução de 3,5% de NaCl em água (ROBERGE, 2008, 2012). 

Esse eletrólito foi o utilizado no presente trabalho. 

São apresentados a seguir os vários procedimentos experimentais adotados 

para a realização deste trabalho. 
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3. MATERIAIS E MÉTODOS 

 

A composição química do aço utilizado está apresentada na Tabela 1. Ele foi 

fundido ao ar em um forno de indução da marca EMA da firma Engemasa – Engenharia e 

Materiais S.A., usando-se como materiais de carga alumínio comercial, manganês eletrolítico, 

silício metálico, grafite e sucata de aço AISI 1080. 

 

Tabela 3 - Composição química da liga utilizada 

Elementos 

Químicos 
Fe Mn Al Si C 

%em peso Bal. 31,2 7,5 1,3 0,9 

 

A partir de lingotes, com as dimensões de 50x50x500 mm, foram produzidos 

os corpos de prova utilizados nos diversos procedimentos. No diagrama da Figura 13 está 

esquematizada a sequência dos procedimentos realizados no trabalho. 

 

Recristalização

Nitrocementação Boretação Cromização

Preparação 
metalográfica

Dureza Rockwell C Microscopia ÓpticaDureza Vickers Desgaste Corrosão

Análise dos 
resultados

Fe-31,2Mn-7,5Al-1,3Si-0,9C

Laminação a frio
Tratamento Térmico de 

Envelhecimento/Precipitação
Tratamentos 

Termoquímicos

 

Figura 13 - Esquema dos procedimentos realizados no trabalho 
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3.1. Preparação das amostras 
 

 

Todas as amostras utilizadas foram cortadas do lingote utilizando-se um cut-

off. Aquelas que foram usadas nos tratamentos termoquímicos, passaram por lixamento com 

lixas na sequência 80→120→220→400→600 “mesh”. 

 

 

3.2. Deformação Mecânica 
 

 

Para se verificar o efeito da deformação sobre as durezas do aço, bem como 

sua influência no tratamento de nitrocementação, amostras com as dimensões de 10x10x50 

mm sofreram deformações mecânicas por meio de laminação a frio, sendo utilizado o 

laminador ilustrado na Figura 14. Foram realizadas reduções de espessuras de 20%, 40% e 

60%. 

 

 

Figura 14 - Laminador utilizado 
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3.3. Tratamentos Térmicos 
 

 

Para os tratamentos térmicos foi usado o forno da marca EDG, modelo F 7000, 

com o controlador de temperatura EDG3P-S mostrado na Figura 15.  

 

 

Figura 15 - Forno utilizado nos tratamentos térmicos 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



58 
 

 

Na Figura 16 apresenta-se o fluxograma dos tratamentos térmicos realizados. 

 

Amostras

Homogeneização 
1 hora a 1050 °C

Solubilização
2 horas a 1000 °C

Laminação

Tratamento de 
Precipitação

500 °C 550 °C 600 °C

Resfriamento ao ar

Recristalização 2 
horas a 1000 °C 

 

Figura 16 - Fluxograma dos tratamentos térmicos realizados 

 

 

Os tempos de permanência para os tratamentos de precipitação foram de 30, 

60, 120, 240, 480, 960, 1920, 3840, 7620 e 15360 min.  
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3.4. Tratamentos Termoquímicos 
 

 

3.4.1. Boretação 
 

 

Para o tratamento de boretação, foi utilizado um banho de sal fundido composto 

por bórax (borato de sódio P.A.: Na2B4O7.10H2O) e alumínio (10% em peso). Ele foi feito em 

um forno do tipo poço com aquecimento por resistência elétrica, utilizando-se um controlador 

de temperatura da marca Flyever, modelo FE50RP na temperatura de 900 °C, com um tempo 

de tratamento de 4h. O forno utilizado está ilustrado na Figura 17, e o controlador na Figura 

18. 

As amostras foram fixadas com arame e limpadas em álcool no ultrassom para 

retirada de quaisquer resíduos presentes. 

 

 

Figura 17 - Forno de poço utilizado 
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Figura 18 - Controlador de temperatura 

 

 

3.4.2. Nitrocementação a plasma 
 

 

O tratamento de nitrocementação a plasma foi realizado na câmara de 

tratamento a plasma de fabricação própria, ilustrada na Figura 19. As amostras foram 

introduzidas na câmara, realizando-se a evacuação com o auxílio de uma bomba mecânica, 

até o nível de pressão de 10-2 mbar. Foram feitas em seguida duas purgas com introdução e 

remoção de argônio. 
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Figura 19 - Esquema representativo da câmara empregada para o tratamento a plasma 
(FERNANDES, 2012) 

 
Em seguida à purga, as superfícies das amostras foram limpadas dentro da 

câmara de plasma por um processo de “sputtering” com argônio a uma pressão de 5,5 mbar, 

na temperatura de 500 °C durante 30 min. 

A mistura gasosa era então introduzida após esse processo. O tratamento a 

plasma foi realizado pelo método de corrente pulsada, de frequência 3000 Hz e ciclo de 

trabalho 92%, a uma pressão de 10 mbar, com temperatura de 550 °C, por um período de 5h. 

A mistura gasosa era composta por 77% H2, 20% N2 e 3% CH4. Ao final do tratamento, as 

amostras eram resfriadas dentro da câmara sob vácuo de 1 mbar. 
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3.4.3. Revestimento com cromo com o uso de pó (“pack 
cementation”) 

 

 

Para o revestimento com cromo foi produzido no laboratório uma mistura de 

pós com a composição descrita na Tabela 4.  

 

Tabela 4 - Composição do pó utilizado no tratamento de cromização 

 NH4Cl FeCr Al2O3 

Cromização 3% 25% Bal. 

 

Foi utilizado um pó com granulometria inferior a 106 μm. Amostras de Fe-Mn-

Al foram colocadas em cadinhos de aço inox, que foram preenchidos com o pó, e selados 

com cimento refratário, como demonstrado na Figura 20. Os cadinhos foram colocados no 

forno utilizado para os tratamentos térmicos ilustrado na Figura 15, à temperatura de 1000 °C 

e permaneceram na mesma por 2 e 3 horas. 

 

 

Figura 20 - Cadinho usado no tratamento de cromização 
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3.5. Preparação das amostras para análises metalográficas 
 

 

Todas as amostras passaram pelo seguinte procedimento de preparação 

metalográfica: 

 

 Corte da seção transversal à camada em um cut-off;  

 Embutimento em baquelite; 

 Lixamento em lixa de granulometria na sequência 

80→120→220→400→600→800→1200 “mesh”; 

 Polimento com alumina 0,3 μm; 

 Ataque em nital 10%. 

 

 

3.6. Aquisição de imagens 
 

 

As imagens fotomicrográficas foram obtidas por meio de uma câmera digital 

acoplada a um microscópio óptico Axiotech da Carl Zeiss 

 

 

3.7. Ensaios de Dureza 
 

 

Foram utilizados dois tipos de ensaios de dureza: Rockwell C para o caso  das 

amostras envelhecidas ou laminadas, e microdureza Vickers para as camadas boretadas, 

nitrocementadas e cromizadas 
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3.8. Microdurezas das camadas boretadas, nitrocementadas e 
cromizadas 

 

 

Os ensaios de microdureza foram realizados em um microdurômetro digital 

conforme norma ASTM E 384 (AMERICAN SOCIETY FOR TESTING AND MATERIALS, 

2010), com carga variando de 50 a 300 gf. O indentador utilizado apresenta ponta de diamante 

padrão Vickers, ilustrado na Figura 21. Foram feitas 10 medições em cada amostra para a 

obtenção da dureza média. 

 

 

Figura 21 - Microdurômetro usado para as medições de dureza Vickers 
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3.9. Ensaios de durezas das amostras envelhecidas e/ou laminadas 
 

 

Para os ensaios de durezas, foi utilizado um durômetro Buehler na escala 

Rockwell C, ilustrado na Figura 22, sendo feitas 10 medições em cada amostra.  

 

 

Figura 22 - Durômetro utilizado para as medidas de dureza na escala Rockwell C 

 

 

3.10. Ensaios de Desgaste microadesivos (“Calotest”) 
 

 

Nos ensaios de desgaste microadesivos utilizou-se corpos de prova com as dimensões 

de 25mm x 25mm x 12mm. As superfícies a serem ensaiadas foram lixadas até a lixa 600. 

Em seguida foi realizado o ensaio tipo “calotest”, sendo apresentado na Figura 23 o esquema 

do equipamento utilizado no mesmo. Uma esfera de aço AISI 52100 temperado e revenido, 
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com uma dureza de 63 HRc e com diâmetro de 25,4 mm, acionada pelo eixo motriz, deslizava 

contra a amostra, com uma carga de 1,23 N. A velocidade de rotação na esfera foi de 400 

rpm. Utilizou-se tempos de ensaios de 5, 10, 20, 40 e 80 min para cada material estudado, 

que resultaram em distâncias de deslizamento de 160, 320, 640, 1280 e 2560 m, 

respectivamente. Por meio da medição dos diâmetros das calotas geradas nos corpos de 

prova determinou-se a perda de volume de material durante o ensaio, para posterior 

comparação do desempenho dos revestimentos, utilizando-se a Equação 1. As profundidades 

das calotas foram obtidas de acordo com a Equação 2 (RUTHERFORD; HUTCHINGS, 1996, 

1997). Tais profundidades foram determinadas para verificar se os ensaios de desgaste 

ultrapassaram as espessuras das camadas. 

 

𝑉 =
𝜋𝑏

64𝑅
      para b<<R                     Equação 1 

ℎ ≈ √
𝑉

𝜋.𝑅
     para h<<R      Equação 2 

Onde; 

V: volume de material removido  

R: raio da esfera; 

b: diâmetro da calota produzida na amostra; 

h: profundidade da calota. 
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Figura 23 – Esquema do equipamento utilizado no ensaio tipo “calotest” 

 

 

3.11. Ensaios de corrosão 
 

 

A célula eletroquímica empregada para a obtenção das curvas de polarização 

potenciodinâmicas é composta por um eletrodo de referência de calomelano saturado (ER), 

um eletrodo auxiliar de platina (EA) e o eletrodo de trabalho que se trata da amostra a ser 

testada (ET). Foi usado como eletrólito uma solução aquosa de 3,5% de NaCl em massa. Na  

Figura 24 consta uma representação esquemática do sistema descrito. 
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Figura 24 - Desenho esquemático da célula eletroquímica usada para os ensaios de corrosão 

 

Os eletrodos eram conectados a um potenciostato da marca Autolab, modelo 

PGSTAT-302. Este equipamento aplicava a tensão e monitorava a corrente do sistema. Os 

experimentos foram realizados em temperatura ambiente. A amostra testada foi a que foi 

cromizada por pó. Ela foi limpada em um banho ultrassônico com acetona, etanol e água 

destilada, sucessivamente.  
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4. RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

 

4.1. Análises micrográficas 
 

 

Na Figura 25 está apresentada a fotomicrografia da liga no estado 

homogeneizado, atacada com Nital 10%. Verifica-se a presença de dendritas de austenita e 

de ferrita(branca), semelhante ao observado por (HOWELL et al., 2008; ISHIDA et al., 1990; 

LEE; LEE, 2014). 

 

 

Figura 25 - Fotomicrografia da liga no estado homogeneizada. 

 
Nas Figura 26 a Figura 28 são apresentadas as fotomicrografias da liga 

submetida a deformações crescentes. Esta série de microestruturas ilustra as mudanças que 

acompanharam os graus crescentes de redução a frio (20%, 40% e 60%) aplicados a uma 

amostra do aço em estudo, no estado homogeneizado. Verifica-se uma distorção gradual dos 
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grãos individuais com bandas de deslizamento em seus interiores (redução de 20% e 40%) e 

uma perda gradual no contraste do ataque e definição dos contornos de grãos. O contorno de 

grão deixa de aparecer como uma zona distinta em termos microestrutural e de reatividade 

química com o interior do grão. Os grãos são tão intensamente preenchidos com bandas de 

deformação interconectantes que o desajuste cristalino permeia totalmente o corpo.  

 

 
Figura 26 - Liga submetida a deformação de 20% 
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Figura 27 - Liga submetida a deformação de 40%. 

 

 
Figura 28 - Liga submetida a deformação de 60%. 
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Na Figura 29 apresenta-se os gráficos das durezas das amostras solubilizadas 

a 1000 °C e laminadas a frio com diferentes graus de redução. Percebe-se o aumento mais 

acentuado nas durezas com as reduções até 40%, e ligeira queda de aumento entre 40 e 

60%. 

 

 

Figura 29 - Gráficos das durezas das amostras em função do percentual de redução de espessura 

 

Nas Figura 30 e Figura 31 estão apresentadas as fotomicrografias da liga com 

graus de deformação de 20 e 60% e recristalizadas a 1050 °C. Verifica-se que a 

microestrutura é constituída de grãos austeníticos perfeitamente recristalizados e respectivas 

maclas. 
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Figura 30 - Liga de Fe-Mn-Al com 20% de deformação recristalizada a 1050 °C 

 

 
Figura 31 - Liga de Fe-Mn-Al com 60% de deformação recristalizada a 1050 °C 
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4.2. Ensaio de envelhecimento 
 

 

Na Figura 32 são apresentados os gráficos da evolução da dureza HRC em 

função do tempo de envelhecimento da liga previamente solubilizada a 1000°C. 

 

 

Figura 32 - Gráficos de dureza por tempo de envelhecimento da liga no estado solubilizado 

 

Devido ao rápido endurecimento da liga, os dados são apresentados também 

em escala logarítmica para melhor visualização, como mostrado na Figura 33. 
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Figura 33 - Gráficos de dureza por tempo de envelhecimento da liga no estado solubilizado em escala 
logarítmica 

 

Verifica-se o grande e rápido aumento nas durezas produzidos pelos 

tratamentos de envelhecimento. Como é possível a pré-presença dos precipitados 

endurecedores já na liga solubilizada (BENTLEY, 1986; LIN et al., 2010; SUTOU et al., 2010), 

o rápido aumento da dureza pode estar associado ao crescimento acelerado desses 

precipitados. Amostras envelhecidas em temperaturas mais elevadas alcançaram seu pico 

muito antes das tratadas com menores temperaturas, porém apresentaram queda de dureza 

muito antes também. Isto está associado ao crescimento e diminuição no número de 

precipitados, o que os torna incoerentes e menos dispersos na matriz, levando a essa queda 

na dureza. Uma menor temperatura de envelhecimento favorece uma maior nucleação de 

precipitados, o que resulta em uma dureza máxima maior, ao custo de maior tempo de 

tratamento (ASM INTERNATIONAL, 1991). 
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4.3. Tratamentos termoquímicos 
 

 

4.3.1. Boretação 
 

 

Na Figura 34 apresenta-se a camada formada no aço pelo tratamento de 

boretação e na Figura 35 o gráfico de perfil de microdurezas da amostra boretada. 

 

 

Figura 34 - Aço Fe-31,2Mn-7,5Al-1,3Si-0,9C boretado 

Camada 

de boretos 

Substrato 
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Figura 35 - Gráfico do perfil de microdureza Vickers da amostra boretada 

 
Verifica-se a presença de uma fina camada mais externa, de tom mais escuro, 

com alta dureza proveniente dos boretos formados na superfície durante o tratamento. Tal 

camada apresentou também fragilidade, ocorrendo uma queda contínua da dureza, 

proveniente da mudança de microestrutura da camada boretada, até o substrato, no qual ela 

se estabiliza. 

Na Figura 36 apresenta-se o gráfico referente ao desgaste da amostra 

boretada. O tratamento foi altamente efetivo no aumento da resistência ao desgaste em 

comparação com a do substrato, que ao final do ensaio apresentou um desgaste cerca de 5 

vezes superior em comparação com uma amostra apenas homogeneizada. 
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Figura 36 - Gráfico de desgaste da amostra boretada 

  

 

4.3.2. Nitrocementação 
 

 

Nos tratamentos de nitrocementação utilizou-se a temperatura de 550 0C para se 

verificar a possibilidade de se realizar esse tratamento concomitantemente com o tratamento 

de envelhecimento do substrato, visando-se a diminuição de custos.  

Na Figura 37 é mostrada a fotomicrografia da liga homogeneizada 

nitrocementada. Verifica-se a presença da camada de compostos formada sobre o substrato. 
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Figura 37 - Fotomicrografia da liga no estado homogeneizado nitrocementada por 5h a 550 °C 

 
Na Figura 38 é apresentada a micrografia da amostra submetida à deformação 

mecânica de 60%, recristalizadas e posteriormente nitrocementada. Não se verifica uma 

camada visível de compostos ou de difusão. Porém, os ensaios de microdurezas (Figura 42) 

mostraram que a dureza na região superficial praticamente dobrou, indicando a presença de 

uma camada de difusão. 
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Figura 38 - Fotomicrografia da liga deformada 60%, recristalizada a 1050 °C e nitrocementada por 5h 
a 550 °C 

 

Nas Figura 39 a Figura 41 são apresentadas as micrografias das regiões das 

bordas das amostras submetidas a deformações mecânicas de 20, 40 e 60% e 

nitrocementadas. Verifica-se a presença de camadas de compostos com 5 a 10 μm de 

espessuras, que diminuíram à medida que se aumentou a deformação. Elas apresentam altas 

durezas, na faixa de 1000 a 1500 HV. Tais camadas foram formadas preferencialmente 

nessas regiões devido provavelmente a concentração local de cargas. Na região central da 

peça, não se formou essas camadas, tendo um aspecto semelhante ao da matriz. Entretanto, 

mesmo sem essa camada de compostos, essa região apresentou dureza e resistência ao 

desgaste superiores ao da amostra sem tratamento, o que indica a presença de uma camada 

de difusão endurecedora. 
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Figura 39 - Fotomicrografia da liga deformada em 20%, não recristalizada e nitrocementada por 5h a 
550 °C 

 

Figura 40 - Fotomicrografia da liga deformada em 40%, não recristalizada e nitrocementada por 5h a 
550 °C 
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Figura 41 - Fotomicrografia da liga deformada em 60%, não recristalizada e nitrocementada por 5h a 
550 °C 

 
Na Figura 42 estão apresentados os perfis de microdurezas das amostras 

nitrocementadas. As camadas produzidas nas amostras apresentaram níveis iniciais de 

durezas semelhantes, com exceção da camada obtida na amostra deformada 60% e não 

recristalizada, que apresentou valores muito superiores, o que indica que este nível de 

deformação influenciou significativamente na formação da camada. Quanto à dureza do 

substrato, o tratamento concomitante de envelhecimento foi muito efetivo, tendo produzido 

um grande aumento nas durezas do substrato. Por exemplo, o substrato deformado 60% 

apresentava uma dureza inicial de 480 HV, e após o tratamento de nitrocementação a dureza 

atingiu valores próximos a 680 HV, isto é, ocorreu um aumento de aproximadamente 30% na 

dureza. Isto pode ser devido à precipitação de carbonetos κ. O grau de encruamento do 

substrato contribuiu para a produção do número de sítios adequados a precipitação, o que 

resultou nas maiores durezas obtidas nas ligas encruadas.  
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Figura 42 - Gráficos do perfil de microdureza Vickers das amostras nitrocementadas 

 

Na Figura 43 são apresentados os gráficos referentes aos ensaios de desgaste 

das camadas obtidas nos tratamentos de nitrocementação. As camadas produzidas nas 

amostras encruadas, bem como seus respectivos substratos, apresentaram níveis de durezas 

superiores aos das amostras recristalizadas. Consequentemente, obtiveram os melhores 

desempenhos nos ensaios de desgaste adesivos, tendo as camadas produzidas nas 

amostras deformadas 40 e 60% resistências ao desgaste cerca de 8X superiores à do 

substrato homogeneizado.  
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Figura 43 - Gráficos de desgaste das amostras nitrocementadas 

 

 

4.3.3. Cromização por pó 
 

 

Na Figura 44 apresenta-se uma micrografia da amostra que passou pelo 

tratamento de cromização por pó. Verifica-se a camada formada, sem a presença de uma 

camada de difusão aparente. 
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Figura 44 - Liga submetida ao tratamento de cromização por pó 

 
A Figura 45 representa o perfil de microdureza da amostra cromizada e a Figura 

46 a resistência ao desgaste das amostras cromizadas. Verifica-se que o tratamento 

aumentou em cerca de 50% a dureza e 5 vezes a resistência ao desgaste. Não houve 

diferença significativa entre as durezas e resistências ao desgaste das amostras para os 

diferentes tempos de tratamento. 

 

Camada cromizada 

Substrato 
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Figura 45 - Gráficos dos perfis de microdurezas Vickers das amostras cromizadas 

 

 

 

Figura 46 - Gráficos de desgaste das amostras cromizadas 
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Pela análise da curva de polarização da Figura 47, é verificado que o material 

cromizado por 3 horas apresenta um potencial de corrosão próximo ao do substrato. Quando 

se observa a região de ocorrência de pites para o substrato e para o material cromizado, 

conforme é mostrado na Figura 48, e que é indicado pelo aumento brusco da densidade de 

corrente, verifica-se que o potencial de pite do substrato que era de cerca de -221 mV aumenta 

para 1200 mV na camada cromizada, indicando que o tratamento aumentou acentuadamente 

a resistência à corrosão por pites da liga em estudo. 

 

 

Figura 47 - Curvas de polarização potenciodinâmicas em meio salino, para o substrato de Fe-Mn-Al-
Si-C e após cromização 
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Figura 48 - Curva de potencial – densidade de corrente, da região de pites, mostrando o aumento 

brusco da corrente, para o substrato de Fe-Mn-Al-Si-C e após cromização 

 

 

4.3.4. Considerações finais 
 

 

Na Figura 49 apresenta-se os gráficos com os melhores resultados de desgaste 

para todos os tratamentos termoquímicos realizados, bem como para a amostra apenas 

homogeneizada, para fins de comparação. 



89 
 

  

 

 

Figura 49 - Gráficos comparativos de desgaste das camadas obtidas com os tratamentos 
termoquímicos realizados e da amostra apenas homogeneizada 

 
Verifica-se que todos os tratamentos, em sua melhor condição, produziram 

desempenhos ao desgaste semelhantes e excelentes, cerca de 8X superior ao do substrato 

apenas homogeneizado. 

O tratamento de cromização produziu camadas com menores durezas (600 

HV). No entanto, essas amostras apresentaram resultados de desgaste semelhantes aos das 

boretadas, o que pode ser devido a maior fragilidade da camada boretada. 

Na Figura 50 apresenta-se os gráficos referentes às profundidades das calotas 

formadas nos ensaios de desgaste, obtidas usando-se a Equação 2. 
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Figura 50 - Profundidades das calotas de desgaste 

 

Comparando-se as medidas de profundidades das calotas, com as espessuras 

das camadas, obtidas a partir dos perfis de microdurezas, verifica-se que as camadas de 

difusão não foram perfuradas totalmente durante os ensaios, o que garantiu que os resultados 

obtidos foram devidos apenas às camadas produzidas, sem influência do substrato. 
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5. CONCLUSÕES 

 

 

Todos os tratamentos usados produziram camadas com características 

tribológicas muito superiores às do substrato. 

Todos os tratamentos, em sua melhor condição, produziram desempenhos ao 

desgaste semelhantes e excelentes, cerca de 8X superiores ao do substrato apenas 

homogeneizado. 

As camadas obtidas no tratamento de nitrocementação das amostras 

previamente encruadas, apresentaram os melhores desempenhos em termos de durezas e 

resistências ao desgaste. 

O tratamento concomitante de envelhecimento com a nitrocementação foi 

muito efetivo, tendo produzido um aumento significativo nas durezas do substrato, com um 

aumento aproximado de 40% nos valores das mesmas. 

A camada produzida no tratamento de cromização apresentou resistência à 

corrosão por pites muito superior à do substrato. 
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6. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

 

 Identificação de todas as fases presentes nas camadas por meio de ensaios de raios-

X; 

 Realização de ensaios de corrosão em todas as camadas; 

 Realização de tratamentos duplex, combinando os vários tipos de tratamentos usados; 

 Aprimoramento da técnica de nitrocementação a plasma para a produção de uma 

camada de compostos uniforme sobre toda a peça. 
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