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RESUMO 

RENZETTI, R. A. Estudo comparativo da recristalização de dois aços de atividade 
reduzida endurecidos por dispersão de óxidos (9%Cr e 13%Cr). 2011. 129 p. Tese 
(Doutorado em Ciências) – Escola de Engenharia de Lorena, Universidade de São Paulo, 
Lorena, 2011. 

 

O crescente interesse em novos métodos para a geração de energia limpa e sustentável 

contribui para o desenvolvimento de materiais avançados destinados a aplicações 

estruturais em reatores de fusão nuclear. Os principais resultados obtidos quanto à 

caracterização microestrutural de dois aços endurecidos por dispersão de óxidos, 

candidatos potenciais a este tipo de aplicação, são apresentados. Um dos aços contém 

9%Cr e o outro 13%Cr (% em massa). Os aços foram laminados até 80% de redução e 

recozidos até temperaturas próximas a 0,9 Tf, onde Tf é o ponto de fusão. A cinética de 

amolecimento foi acompanhada por meio de medidas de dureza Vickers em função da 

temperatura de recozimento e do tempo. Amostras representativas foram caracterizadas via 

microscopia eletrônica de transmissão e de varredura e por difração de elétrons 

retroespalhados. As temperaturas das transformações de fases foram determinadas por 

técnicas como dilatometria e análise térmica diferencial. Curvas de magnetização em 

função do campo magnético aplicado até 15 kOe foram obtidas para o aço com 9%Cr. 

Medidas de difração de raios X para determinar a densidade de discordâncias também 

foram realizadas em amostras representativas do aço com 9%Cr. Os resultados até o 

momento mostram que o engrossamento microestrutural destes aços só se torna 

significativo quando o recozimento é feito em temperaturas acima de 0,8 Tf. Em 

temperaturas mais baixas, ainda no campo ferrítico, a recuperação prevalece e a fração 

recristalizada é baixa. A resistência destes materiais à recristalização se deve à presença 

das partículas de óxido de ítrio dispersas na matriz que dificultam a movimentação e o 

rearranjo das discordâncias e contornos durante sua migração. Por outro lado, partículas 

grosseiras como as dos carbonetos M23C6 estimulam a recristalização atuando como sítios 

preferenciais para a nucleação. O recozimento em temperaturas elevadas no campo 

austenítico resultou no aumento considerável na dureza Vickers e na densidade de 

discordâncias para o aço com 9%Cr devido à transformação martensítica. No aço com 

13%Cr os resultados também sugerem a ocorrência da transformação martensítica. 

 

Palavras-chave: ODS-Eurofer. Recristalização. Propriedades magnéticas. Textura. Fusão 

nuclear. 



 

ABSTRACT 
 

RENZETTI, R. A. Comparative study of the recrystallization of two oxide dispersion 
strengthened reduced activation (9%Cr and 13%Cr) steels. 2011. 129 p. Thesis 
(Doctoral of Science) – Escola de Engenharia de Lorena, Universidade de São Paulo, 
Lorena, 2011. 
 

There is an increasing interest in the development of new, sustainable, clean and safe 

sources of energy. In view of these requirements, the development of advanced materials 

for future nuclear fusion reactors becomes essential. This work investigates the annealing 

behavior and the microstructural stability of two oxide dispersion strengthened steels with 

9%Cr and 13%Cr ODS steels. These materials are potential candidates for structural 

applications in future fusion reactors. The two ODS steels were cold rolled to 80% 

thickness reduction. Samples were annealed in vacuum at temperatures of about 0.9 Tm, 

where Tm is the melting point. The microstructural characterization was performed by 

Vickers hardness testing, transmission electron microscopy (TEM), scanning electron 

microscopy (SEM) and electron backscatter diffraction (EBSD) performed by a high-

resolution SEM. Important temperatures related to the phase transformations were 

determined with aid of dilatometry and differential thermal analysis (DTA). Magnetization 

curves as a function of applied magnetic fields up to 15 kOe were obtained for 9%Cr ODS-

Eurofer. X-ray diffraction experiments were also performed on 9%Cr steel to evaluate the 

dislocation density in several metallurgical conditions. Results show that microstructural 

coarsening becomes significant when annealing is performed above 0.8 Tm. Below 800°C, 

static recovery is the main softening mechanism of these steels and the volume fraction of 

recrystallized grains is quite low. The resistance of these steels to recrystallization can be 

explained by the strong interaction between boundaries and mobile dislocations with fine 

particles of Y-based oxides. Contrastingly, coarse M23C6 particles act as preferential 

nucleation sites through the well-known particle stimulated nucleation (PSN) mechanism. 

Samples annealed above 800oC (austenitic phase field) display larger dislocation densities 

in the 9%Cr ODS steel. Results concerning to 13%Cr steel suggest the occurrence of 

martensitic transformation.  

Keywords: ODS-Eurofer. Recrystallization. Magnetic properties. Texture. Nuclear fusion. 
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1. Introdução, objetivos e justificativas 
   

 

 A futura demanda de energia em todo o mundo não pode ser suprida pelas fontes 

convencionais de energia disponíveis atualmente, baseadas fortemente na dependência de 

combustíveis fósseis. O atual e inovador projeto do futuro reator de fusão nuclear ITER1 

visa obter energia limpa e sustentável por meio da fusão nuclear. Para a utilização como 

material estrutural em reatores de fusão nuclear, os aços ferrítico-martensíticos de 

atividade reduzida (RAFM)2  vêm sendo estudados, juntamente com outros candidatos 

potenciais tais como compósitos à base de carbono, carbeto de silício e metais refratários. 

Vale ressaltar que estes materiais não ficarão expostos diretamente ao plasma durante a 

operação destes reatores (plasma facing materials). Na primeira fase do projeto ITER, cuja 

geração do primeiro plasma é prevista para 2019, os aços ferrítico-martensíticos serão 

testados e avaliados para futura utilização no reator DEMO. Vale ressaltar que ainda não 

existem facilidades experimentais disponíveis à comunidade científica que permitam 

simular as reais condições de trabalho as quais os materiais serão submetidos em termos 

dos elevados fluxos térmicos e de nêutrons rápidos. 

Os aços RAFM foram escolhidos por apresentarem boa resistência mecânica em 

altas temperaturas, boa resistência à corrosão, boa conformabilidade e elevada tenacidade. 

Com o objetivo de melhorar as propriedades destes aços em altas temperaturas, partículas 

de óxidos estáveis são adicionadas à matriz. Os aços ODS3-Eurofer, pertencentes à família 

dos RAFM, apresentam uma fina dispersão de partículas de Y2O3 responsáveis pelo 

endurecimento. 

 A utilização dos aços ODS-Eurofer na indústria nuclear envolve a fabricação de 

componentes conformados plasticamente para a utilização em temperaturas elevadas (550-

650oC) por longos tempos de exposição. Deste modo, é de extrema importância avaliar a 

estabilidade microestrutural frente à recuperação e à recristalização para assegurar-se a 

integridade dos componentes durante a vida em serviço.  

                                                
1 ITER – “International Thermonuclear Experimental Reactor”, do latim “iter”, que quer dizer 
“caminho”. 
2 RAFM é a sigla correspondente a “Reduced Activation Ferritic Martensitic” usada para designar 
aços desta família. 
3 Termo oriundo do inglês “oxide particle dispersion strengthening”. 
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A recristalização em materiais endurecidos por dispersão de óxidos não ocorre de 

modo convencional. A cinética de recristalização está associada ao tamanho e ao 

espaçamento entre as partículas e, em geral, tende a ser retardada ou até mesmo suprimida 

em materiais endurecidos por dispersão de óxidos. Por outro lado, os aços ODS-Eurofer 

apresentam partículas grosseiras de carbonetos do tipo M23C6 (M = Cr, Fe) oriundos do 

processo de revenimento e que atuam como sítios preferenciais para o início da 

recristalização por meio da nucleação estimulada por partículas (PSN4). Deste modo, estes 

materiais constituem-se num estudo de caso relevante onde partículas finas e grosseiras 

coexistem na microestrutura interferindo, cada qual a seu modo, no comportamento global 

do material frente à recristalização. 

 No presente trabalho, investigou-se o comportamento de dois aços endurecidos por 

dispersão de óxidos frente ao recozimento, em especial os aspectos microestruturais 

ligados à recuperação e à recristalização. Um dos aços, aquele com 9%Cr, sofre 

transformação martensítica quando aquecido acima de Ac1 e resfriado ao ar. Este aço foi 

processado em escala industrial pela empresa austríaca Plansee AG e caracterizado do 

ponto de vista microestrutural e mecânico em diversos laboratórios em todo o mundo. O 

outro aço, com 13%Cr, foi processado em escala laboratorial visando uma estrutura 

ferrítica em todo o intervalo de temperatura. Os resultados mostram que apesar do teor de 

cromo mais elevado, há dúvidas, ainda, quanto à formação ou não de martensita neste aço 

e a sua uniformidade microestrutural. 

Apesar de o reator de fusão ter sido projetado para operar em regime estacionário, 

sempre existe a preocupação de ocorrerem picos de temperatura causados pela interação 

plasma-material e paradas inesperadas que possam levar ao resfriamento do sistema e, 

portanto, promover a formação de martensita no aço com 9%Cr. Esta foi a principal 

motivação que levou à produção das amostras do aço com 13%Cr. 

As técnicas de caracterização microestrutural utilizadas foram as medidas de dureza 

Vickers, microscopia eletrônica de transmissão (MET) e de varredura (MEV), difração de 

elétrons retroespalhados (EBSD), medidas de dilatometria, analise térmica diferencial 

(DTA), medidas de magnetização e difração de raios X. As técnicas de caracterização 

utilizadas se complementam e os resultados apresentados abordam as relações entre a 

microestrutura e as propriedades encontradas nos dois aços. 

 

                                                
4 PSN é a sigla correspondente a “Particle Stimulated Nucleation”. 
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2. Revisão da literatura 
 

2.1 Questões ambientais e o reator de fusão nuclear 
 

 A crescente demanda de energia e as questões ambientais associadas com a 

emissão de gases causadores do efeito estufa, em especial o CO2, são fatores que 

contribuem para o desenvolvimento de novas fontes e a substituição de sistemas de 

obtenção de energia dependentes de combustíveis fósseis. Antes da revolução industrial, a 

concentração de CO2 na atmosfera girava em torno de 280 ppm e em 2005 este valor 

aumentou para 380 ppm. A emissão de CO2 no ano de 2004 foi de mais de 26 bilhões de 

toneladas e para o ano de 2030 a previsão é de mais de 40 bilhões de toneladas de CO2, 

como mostra a Figura 1. Nesta figura também são mostrados os países que mais emitem 

CO2. Anualmente, mais de 8 bilhões de toneladas de combustíveis fósseis são consumidas. 

A estimativa é de que esse número aumente em 60% em 2030 e em 240% até 2100 

(SAITO, 2010). O consumo exagerado dos combustíveis fósseis pode contribuir para uma 

mudança climática, um tema ainda controverso. Para evitar um colapso ambiental, alguns 

países firmaram consórcios visando desenvolver outros métodos para a produção de 

energia em larga escala até a metade deste século. 

 

.  
Figura 1: Dados da emissão de CO2 por pais em bilhões de toneladas por ano (adaptado de 
SAITO, 2010). 
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Há cerca de 20 anos, a União Européia, Estados Unidos, Rússia e Japão se uniram 

em um projeto para desenvolver uma nova fonte de energia limpa e sustentável. 

Posteriormente, a China, Coréia do Sul e Índia aderiram ao grupo inicial. Assim, nasceu o 

projeto do consórcio ITER que será instalado em Cadarache (França). O acordo foi 

oficialmente assinado pelos sete membros em 2006 e o início de operação do reator está 

previsto para 2019. O ITER é um experimento científico em larga escala que visa 

demonstrar que é possível produzir energia para fins comerciais por meio da fusão 

termonuclear controlada. O objetivo é produzir 10 vezes mais energia que a consumida no 

processo de fusão. Nos reatores de fusão não há emissão de gases poluentes. O gás 

produzido é o hélio (gás inerte e não tóxico). Outra vantagem da fusão nuclear reside no 

fato de ser uma reação controlada. Isto significa que qualquer instabilidade no plasma pode 

levar à interrupção da operação do reator em uns poucos segundos. A fusão consiste em 

juntar dois núcleos atômicos para formar um. Os núcleos de elementos leves necessitam de 

menor energia para a fusão e a energia gerada é maior. Assim, o combustível a ser 

utilizado no ITER será uma mistura de dois isótopos de hidrogênio, o deutério (D) e o trítio 

(T) (D + T � He + nêutron + energia). Um quilograma desse combustível pode produzir 

energia equivalente a 10 milhões de litros de óleo. O deutério pode ser obtido por um 

processo de destilação da água. Para a obtenção de trítio é necessária a interação entre o 

lítio, que recobrirá as paredes internas do reator, com fluxo de nêutrons (ITER- the way..., 

2011).  

O complexo de prédios que abrigará o ITER, em Cadarache, já está em fase de 

construção. A previsão de término é para o final de 2012 e as primeiras peças do reator 

serão levadas ao complexo em 2013. No ano de 2014 é esperado um pico de atividade e 

mais de 4000 pessoas são previstas para participar do projeto. Atualmente, mais de 800 

pessoas trabalham nas diversas áreas do projeto (ITER- the way..., 2011). Durante o seu 

tempo de vida, o ITER testará as tecnologias necessárias para o próximo passo, o reator 

DEMO (DEMOnstration fusion power). Este novo reator mais potente tentará demonstrar a 

viabilidade comercial de se obter energia por fusão e sua operação está prevista para 2030. 

(MÖSLANG; ADELHELM; HEIDINGER, 2008; MÖSLANG et al., 2005; ITER- the 

way..., 2011).  

No reator ITER o combustível chegará a temperaturas superiores a 108 ºC, 

formando um plasma quente. Este será mantido afastado das paredes por meio da aplicação 

de um forte campo magnético gerado por magnetos supercondutores à base de Nb3Sn. As 

paredes que estarão próximas ao plasma serão dos componentes blanket e diversor. A alta 
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temperatura envolvida torna estes componentes críticos para o projeto (MÖSLANG; 

ADELHELM; HEIDINGER, 2008; ITER- the way..., 2011). Na Figura 2 é apresentada 

uma vista geral do ITER, estando em destaque o blanket (região superior) e o diversor 

(região inferior). Como materiais estruturais para o blanket e diversor são considerados os 

aços ferrítico-martensíticos de atividade reduzida (Eurofer-97). Entretanto, estes podem ser 

substituídos pelos ODS-RAFM que permitem um aumento substancial na temperatura de 

trabalho. A substituição dos aços RAFM pelos ODS-RAFM está prevista para ocorrer nas 

regiões do blanket e do divertor que estarão expostas às maiores temperaturas. Num 

primeiro momento, componentes formados por um aço RAFM reforçado com o ODS-

RAFM serão testados (RAFFRAY et al., 2002). A necessidade de se conformar 

plasticamente estes materiais para a obtenção destes componentes e a operação em 

temperaturas elevadas possibilitam a ocorrência de recristalização estática (EISELT et al., 

2009a). Deste modo, é de extrema importância investigar em qual faixa de temperatura a 

recristalização ocorre (se ocorrer) para garantir a estabilidade microestrutural e, portanto, a 

integridade dos componentes durante a vida em serviço. 

 

 

Figura 2: Vista geral do ITER com destaque para o blanket (região superior) e o diversor 
(região inferior) (ITER- the way..., 2011). 
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2.2 Aços ferríticos (RAF) e ferrítico-martensíticos de atividade reduzida (RAFM) 

 

A obtenção de energia por fusão apresenta características atraentes, tais como 

rápido decaimento radioativo dos resíduos, baixo risco de acidentes severos e a existência 

de combustíveis em grande quantidade (basicamente lítio e água do mar) (MÖSLANG; 

ADELHELM; HEIDINGER, 2008; ZEMAN et al., 2007). Entretanto, as futuras 

instalações devem atender a requisitos de segurança e economia. De acordo com esses 

requisitos, a natureza dos materiais utilizados nos componentes do reator torna-se de 

extrema importância (ZEMAN et al., 2007; EHRLICH, 2001). Dentre os possíveis 

candidatos, os aços ferrítico e ferrítico-martensítico de atividade reduzida têm atraído a 

atenção por apresentarem boa resistência mecânica em altas temperaturas, boa resistência à 

corrosão, boa conformabilidade e elevada tenacidade (EISELT et al., 2009a; 

KLIMIANKOU; LINDAU; MÖSLANG, 2005; SAKASEGAWA et al., 2008). A 

vantagem dos RAF, quando comparados com os RAFM, é que esses não apresentam 

transformação de fase durante a fabricação, soldagem ou qualquer condição de serviço. 

Porém, a presença de uma estrutura martensítica nos aços RAFM faz com que esses sejam 

menos susceptíveis à formação de defeitos (vacâncias) quando irradiados (KIMURA et al., 

2005). Os aços RAF e RAFM são modificações dos aços ferríticos e ferrítico-martensíticos 

convencionais. As modificações consistem principalmente na substituição de Mo, Nb e Ni 

por W e Ta para garantir-lhes baixa atividade (KLIMIANKOU; LINDAU; MÖSLANG, 

2005; SAKASEGAWA et al., 2008; SAKASEGAWA et al., 2002).  

Os aços ferrítico-martensíticos convencionais (9-12% peso de Cr) foram 

desenvolvidos durante a primeira metade do século passado e desde então são amplamente 

utilizados nas indústrias de geração de energia. Os aços originais eram baseados em 

composições com 12%Cr ou 9 - 12%Cr-Mo. A necessidade do aumento na eficiência dos 

processos de geração de energia, ou seja, o aumento na temperatura de trabalho contribuiu 

para o desenvolvimento de novas ligas. Isto garantiu um aumento na temperatura de menos 

de 450ºC para 620ºC. Estes aços só passaram a ser utilizados em aplicações nucleares nos 

anos 1970. Eles se tornaram atraentes para este tipo de aplicação devido à sua boa 

resistência ao inchamento (swelling), alta condutividade térmica e baixo coeficiente de 

expansão, quando comparados aos aços austeníticos. A princípio, os aços austeníticos eram 

utilizados devido ao fato de poderem operar em temperaturas mais elevadas e por não 

serem magnetizados (KLUEH; HARRIES, 2001).  
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O conceito de baixa atividade só foi introduzido nos programas nucleares na 

metade dos anos 1980. O objetivo era construir reatores com materiais que não fossem 

ativados quando irradiados com nêutrons ou, se ativados, desenvolvessem um baixo nível 

de radioatividade que fosse capaz de decair rapidamente. O conceito de baixa atividade não 

foi possível devido à própria transmutação dos átomos de ferro. Entretanto, materiais de 

atividade reduzida foram considerados viáveis e na metade dos anos 1980 e início dos 

1990 programas nucleares desenvolveram os aços ferríticos-martensíticos de atividade 

reduzida (KLUEH; HARRIES, 2001; KLUEH; NELSON, 2007). Um destes aços é 

conhecido como Eurofer e foi desenvolvido na União Européia (LINDAU et al., 2005; 

MÖSLANG et al., 2005). Na Figura 3, observa-se a influência dos elementos indesejáveis 

no nível de radiação. A diferença observada entre os aços F82H-modificado, RAFM de 

origem japonesa, e o Eurofer-97 (97 refere-se ao ano de obtenção) deve-se à presença de 

Nb, sendo 1 e 10 ppm, respectivamente. O aço Manet II é um aço ferrítico-martensítico 

comercial e o OPTIFER é um dos precursores do Eurofer. O aço Eurofer indicado com a 

legenda “ref” é aquele que contém os menores teores de elementos indesejáveis (Mo, Nb, 

Ni) (MÖSLANG; ADELHELM; HEIDINGER, 2008).  

Os aços RAF e RAFM podem ter suas propriedades melhoradas adicionando-se 

partículas de óxidos estáveis na matriz. As partículas de óxido de ítrio adicionadas 

possuem tamanho típico médio na faixa de 6 - 20 nm (KLIMIANKOU; LINDAU; 

MÖSLANG, 2005; MÖSLANG; ADELHELM; HEIDINGER, 2008; RAMAR; BALUC; 

SCHÄUBLIN, 2007). Além da fina dispersão de Y2O3, partículas maiores de carbonetos 

da família M23C6 (M = Cr, Fe) com tamanho de até 1 µm e fases de Laves são 

frequentemente reportados (MARUYAMA; SAWADA; KOIKE, 2001; SCHAEUBLIN et 

al., 2002; SAKASEGAWA et al., 2002). Estas partículas são preferencialmente 

encontradas nos contornos de baixo ângulo (MARUYAMA; SAWADA; KOIKE, 2001; 

SAKASEGAWA et al., 2002). As partículas de óxidos presentes dificultam a 

movimentação de discordâncias, melhorando a resistência à fluência e contribuindo para 

um comportamento não usual de recristalização (BHADESHIA, 1997; SAKASEGAWA et 

al., 2008). A recristalização desses materiais pode ocorrer apenas quando recozidos em 

altas temperaturas homólogas, da ordem de 0,9 Tf. Isto contrasta com a recristalização 

convencional que é aproximadamente 0,6 Tf (BHADESHIA, 1997). A influência das 

partículas na recristalização é abordada no item 2.3.  
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Figura 3: Dosagem calculada para aços ferrítico-martensíticos e para o ferro puro 
(adaptado de MÖSLANG; ADELHELM; HEIDINGER, 2008). 

 

 

De acordo com a literatura (LINDAU et al., 2005), a presença de partículas de 

Y2O3 no aço RAFM Eurofer permite um aumento substancial na temperatura de trabalho 

de aproximadamente 550ºC para 650ºC. Há também um aumento em torno de 35% no 

limite de resistência à tração até 700ºC e um aumento na tensão de fluência para esses aços. 

Os aços endurecidos por dispersão de óxido apresentam a mesma resistência à fluência que 

os aços sem adição das mesmas, mas em temperaturas 100ºC maior. (LINDAU et al., 

2005). Nas Figuras 4 e 5 observam-se curvas do limite de resistência à tração e da tensão 

de fluência, respectivamente.  
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Figura 4: Comparação do limite de resistência à tração em função da temperatura do 
Eurofer com diferentes aços ODS (adaptado de LINDAU et al. , 2005). 
 

 

 

Figura 5: Comparação de resistência à fluência do aço Eurofer com aços ODS-Eurofer 
(adaptado de LINDAU et al., 2005). 
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Atualmente, diversos trabalhos que visam determinar as propriedades mecânicas 

dos aços ODS-RAF (GUO et al., 2010; OKSIUTA; BOEHM-COURJAULT; BALUC, 

2010; PINTSUK et al., 2010) e dos aços ODS-RAFM (CHAOUADI et al., 2010; 

HASEGAWA et al., 2009; PETERSEN et al., 2009) estão em andamento. A China, por sua 

vez, vem desenvolvendo novos aços martensíticos para uso em fusão nuclear baseados em 

formulações já existentes, os chamados aços CLAM5 (HUANG et al., 2007; LI et al., 2007; 

ZHAO et al., 2008).  

Os aços ODS-RAF investigados possuem teor de Cr variando entre 13 e 20% e nos 

aços ODS-RAFM o teor de Cr está entre 8 e 9%. As propriedades mecânicas e a 

microestrutura também estão sendo investigadas nos aços ODS-RAF e ODS-RAFM 

irradiados com nêutrons ou íons (ARBUZOV et al., 2010; CERTAIN et al., 2010; 

POUCHON et al., 2010; ROGOZHKIN et al., 2010). O estudo dos aços irradiados é de 

extrema importância, pois estes ficam expostos a fluxo de nêutrons de alta energia nos 

reatores. Os danos que são comumente reportados em aços irradiados incluem a 

fragilização, a redução da vida em fluência, a diminuição da resistência à corrosão e o 

surgimento de trincas nos contornos de grão (POUCHON et al., 2010).  

Com relação à obtenção dos aços ODS-RAF e ODS-RAFM, esta não pode ser feita 

por processos convencionais de fusão (metalurgia de panela convencional), pois as 

partículas de óxido tenderiam a se agregar e engrossar na fase líquida. Assim, o material só 

pode ser obtido por meio de metalurgia do pó e consolidação via prensagem isostática ou 

extrusão a quente, o que garante uma fina dispersão das partículas de óxido na matriz. 

Entretanto, a prensagem isostática a quente é uma alternativa para a extrusão a quente a 

fim de evitar a presença de forte anisotropia no material (CASTRO et al., 2009). Uma 

terceira técnica seria a oxidação interna, entretanto, esta tecnologia não é aplicável à escala 

de produção desejada. 

 

 

2.2.1 Aços ODS-Eurofer 9%Cr e ODS 13%Cr 
 

Eiselt et al. (2009a) investigaram a microestrutura dos aços ODS-Eurofer 9%Cr e 

do aço ODS 13%Cr obtidos por metalurgia do pó com o auxílio de microscopia eletrônica 

de transmissão. A microestrutura descrita para o aço ODS 9%Cr é mais homogênea e 

                                                
5 CLAM é a sigla correspondente a “China Low Activation Martensitic”. 
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formada por grãos equiaxiais com tamanhos entre 2 e 8 µm (Figura 6a). Para o aço 13%Cr, 

a microestrutura foi descrita como sendo mais heterogênea (Figura 6b), em especial quanto 

à distribuição das partículas na matriz. Este aço foi descrito como possuindo uma 

distribuição de tamanho de grão bimodal. Algumas regiões apresentavam grãos com 

tamanhos entre 1 e 8 µm e regiões com grãos nanométricos, com tamanhos na faixa de 20-

500 nm. Os grãos nanométricos são equiaxiais, enquanto que os grãos micrométricos 

apresentam-se mais alongados. O aço 9%Cr pertence à família dos aços ferrítico-

martensíticos de atividade reduzida, enquanto que o 13%Cr é considerado um aço ferrítico 

de atividade reduzida.   

Eiselt et al. (2009a) também reportaram a distribuição do tamanho das partículas de 

óxido de ítrio nestes aços. De acordo com os resultados apresentados para os materiais, há 

uma distribuição de partículas desde muito finas (~ 4 nm) até aproximadamente 40 nm. 

Entretanto, a maior fração das partículas possui tamanho mais próximo ao menor extremo. 

Os resultados por eles obtidos são apresentados nas Figuras 7a e 7b para os aços 9%Cr e 

13%Cr, respectivamente. Uma distribuição das partículas concentradas mais próxima dos 

contornos de grão também foi reportada. As partículas de Y2O3 no aço 9%Cr foram 

recentemente caracterizadas por APT (do inglês atom-probe tomography) (ALEEV et al., 

2010; WILLIAMS et al., 2010). Esta técnica consiste, basicamente, em aplicar uma 

corrente elétrica em uma amostra na forma de uma agulha fina (dimensões micrométricas). 

A corrente elétrica aplicada deve ser suficiente para promover a ionização dos átomos da 

superfície e os íons formados são direcionados para um detector (KELLY; MILLER, 2007; 

MARQUIS; HYDE, 2010; MILLER; FORBES, 2010). Nas Figuras 8a e 8b é possível 

observar a distribuição dos átomos de ítrio e oxigênio em 3-D, respectivamente. Os átomos 

de ítrio e oxigênio estão concentrados em determinadas regiões que são as partículas de 

Y2O3. A estequiometria das partículas, como sendo 2 átomos Y e 3 átomos O foi 

confirmada por Williams et al. (2010) e Aleev et al. (2010). Eles reportaram a presença de 

uma casca envolvendo as partículas de Y2O3. Esta casca contém óxido de Cr e V, como 

pode ser observado na Figura 8c, que mostra a composição em função da distância. O 

centro da partícula corresponde á posição de 20 nm, onde a concentração de Y é maior. A 

concentração de Cr em torno de 10% é devido à presença de Cr na matriz.  
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(a) 

 
 

 
(b) 

Figura 6: Micrografias (MET) dos aços de atividade reduzida: (a) ODS-Eurofer 9%Cr e (b) 
ODS 13%Cr (EISELT et al., 2009a) 
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(a) 

 
 
 

 
(b) 

Figura 7: Distribuição do tamanho das partículas de Y2O3 para os aços: (a) ODS-Eurofer 
9%Cr e (b) ODS 13%Cr (adaptado de EISELT et al., 2009a). 
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            (a)    (b) 

 

(c) 

Figura 8: (a) e (b) Reconstituição em 3-D dos átomos de Y e O, respectivamente. (c) 
composição em função da distância para uma região com partícula. Informações obtidas 
por APT (adaptado de WILLIAMS et al., 2010).  
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Resultados de ensaios mecânicos para determinação do limite de resistência à 

tração são reportados para os aços ODS com 9 %Cr (ODS-Eurofer) e 13%Cr (EISELT et 

al., 2009b). Na Figura 9 são apresentados os resultados do limite de resistência à tração em 

função da temperatura. Na figura ainda são apresentados os valores obtidos para os aços 

sem a adição das partículas de óxido. Comparando os aços ODS-Eurofer e Eurofer, foi 

observado um aumento no limite de resistência à tração para o aço ODS-Eurofer. Este 

comportamento é atribuído à presença das partículas de óxido no aço ODS-Eurofer. 

Comportamento semelhante é observado quando os aços com 13%Cr com e sem (Fe 

13%Cr) a adição de óxido são comparados. Com relação apenas aos aços ODS, não há 

uma diferença significativa no limite de resistência à tração, especialmente para 

temperaturas superiores à 500ºC.  

 

 

 

 

 

 

 

Figura 9: Comparação do limite de resistência à tração em função da temperatura do 
Eurofer, ODS-Eurofer, Fe-13%Cr e ODS 13%Cr (adaptado de EISELT et al., 2009b).  
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2.3 Efeito das partículas na recristalização 
 

A recristalização envolve a formação de novos grãos livres de deformação e um 

subseqüente crescimento dos mesmos consumindo regiões deformadas ou recuperadas. O 

potencial termodinâmico para a recristalização é a energia elástica armazenada na 

deformação na forma de lacunas e, especialmente, discordâncias (COTTERILL; MOULD, 

1976; DOHERTY et al., 1997; HUMPHREYS; HATHERLY, 2004). A quantidade de 

energia armazenada na deformação é influenciada pela presença de partículas dispersas na 

matriz. Em geral, um aumento na quantidade de partículas aumenta a densidade de 

discordâncias e, conseqüentemente, o potencial termodinâmico para a recristalização. 

Porém, a distribuição das discordâncias varia consideravelmente de acordo com o tamanho 

das partículas. Durante a deformação, partículas grandes (em geral, maiores que 1 µm) 

contribuem para uma distribuição heterogênea das discordâncias. Estas se concentram na 

interface matriz-partícula que são sítios preferenciais para o início da recristalização (PSN). 

A nucleação por partículas ocorre não somente pela concentração de discordâncias ao 

redor das partículas, mas, principalmente, pelo desenvolvimento de subgrãos com elevada 

diferença de orientação em relação à matriz. Por outro lado, partículas finas propiciam uma 

distribuição mais homogênea das discordâncias e, como conseqüência, o número de sítios 

de nucleação da recristalização diminui (CHEN; TATLOCK; JONES, 2009; COTTERILL; 

MOULD, 1976; DOHERTY et al., 1997; HUMPHREYS; HATHERLY, 2004).  

Outro fator que influencia a recristalização é o espaçamento entre as partículas. 

Este retarda ou até inibe a recristalização se for muito pequeno. Neste caso, os contornos 

de baixo ângulo são bloqueados pelas partículas antes de se tornarem contornos de alto 

ângulo, mais móveis e mais difíceis de serem bloqueados por elas. Para espaçamentos 

maiores a recristalização é facilitada e o tamanho de grão recristalizado é maior 

(COTTERILL; MOULD, 1976; DOHERTY et al., 1997; HAYAMA et al., 2004; 

HUMPHREYS; HATHERLY, 2004). As Figuras 10a e 10b mostram a influência do 

tamanho e espaçamento de partículas na recristalização de ligas de Al, respectivamente. O 

espaçamento e o tamanho a partir dos quais a recristalização é acelerada dependem do 

sistema em estudo e das condições de deformação, especialmente da quantidade de 

deformação. Um estudo comparando Fe e Al, com o mesmo grau de deformação, mostrou 

que o espaçamento crítico para o Fe é menor que para o Al (CAHN; HAASEN, 1996). 

Portanto, os estudos de diferentes sistemas em diferentes condições de deformação ainda 

são relevantes e necessários.  
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(a) 

 

(b) 

Figura 10: Efeito na recristalização (a) do tamanho e (b) espaçamento entre partículas em 
ligas de Al (adaptado de HUMPHREYS; HATHERLY, 2004). 
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O espaçamento entre as partículas incoerentes também está relacionado com o 

endurecimento de acordo com o mecanismo de Orowan. Neste caso, as discordâncias se 

curvam entre as partículas que atuam como barreiras à sua movimentação. A discordância 

pode envolver completamente a partícula deixando um anel ao redor da mesma e continuar 

seu movimento. O perímetro do anel de discordâncias deixado ao redor das partículas 

explica o encruamento sofrido por estes materiais. Para tanto, o espaçamento entre as 

partículas deve ser maior que 100 nm (DIENST, 1978).  A Figura 11 mostra o 

endurecimento causado por partículas dispersas em alumínio em função do diâmetro da 

partícula. Observa-se que o endurecimento causado por partículas grosseiras, acima de 100 

nm (0,1 µm) é muito pequeno. Entretanto, o endurecimento torna-se significativo á medida 

que o diâmetro das partículas diminui. A Equação 1 descreve o endurecimento de acordo 

com o mecanismo de Orowan: 

 

λ
σσ

Gb
o +=                                                         (1) 

 

onde, G é o módulo de cisalhamento do material, b o módulo do vetor de Burgers, λλλλ o 

espaçamento entre as partículas e σσσσo é a tensão de escoamento do material sem partículas. 

O espaçamento entre as partículas pode ser estimado de acordo com a Equação 2.  

f

r
=λ                                                                   (2) 

 

Logo: 

r

fGb
o += σσ                                                          (3) 

 

onde, f é a fração volumétrica das partículas e r o raio da partícula (DIENST, 1978; 

HORNBOGEN; WARLIMONT, 2001). 

 Com relação à dispersão de partículas de Y2O3 no aço com 9%Cr, Klimiankou; 

Lindau e Möslang (2004) reportaram a existência de coerência com a matriz em partículas 

bastante finas, com tamanhos de uns poucos nanômetros, utilizando microscopia eletrônica 

de transmissão de alta resolução. Os autores puderam ainda identificar as relações de 

orientação entre a matriz (M) e as partículas de óxido (YO): [110]YO || [111]M e )111(
−−

YO || 
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)011(
−

M. estes resultados mostram que ainda não há certeza sobre quais mecanismos 

efetivamente contribuem para o endurecimento destes materiais. 

Com relação ao comportamento dos materiais endurecidos por dispersão de óxidos 

(ODS) durante o recozimento, alguns trabalhos reportam a ocorrência de recristalização 

primária seguida de recristalização secundária para obter microestruturas grosseiras 

(CAPDEVILA, 2005; CASTRO et al., 2009; CHEN; TATLOCK; JONES, 2009; 

GROSDIDIER; SUZON; WAGNER, 2004; HAESSNER, 1978; HAYAMA et al., 2004; 

HUPALO et al., 2004a, HUPALO et al., 2004b; LU et al., 2009; SANDIM; HAYAMA; 

RAABE, 2006; SUZOM; WAGNER; GROSDIDIER, 2003).  

Há pelo menos dois fatores que atuam na recristalização desses materiais com 

partículas: (i) a energia armazenada na forma de defeitos que favorece a recristalização e 

(ii) a resistência imposta aos contornos pelas partículas que a inibe. As partículas de óxido 

finamente distribuídas na matriz causam uma força retardadora (Zener pinning) nas 

discordâncias livres e nos contornos, especialmente os de caráter de baixo ângulo. A 

migração dos contornos de alto ângulo é possível em altas temperaturas, onde a alta 

energia de ativação necessária para suprimir o efeito da força retardadora das partículas 

pode ser obtida (CHEN; TATLOCK; JONES, 2009; HUPALO et al., 2004b; RAABE; 

LÜCKE, 1992; SANDIM; HAYAMA; RAABE, 2006). A energia armazenada para a 

recristalização (E) pode ser estimada de acordo com a Equação 4:, 

 

ρ
2

2
Gb

E =                                                                     (4) 

 

onde, ρ é a densidade de discordâncias. A energia retardadora devido às partículas (EP) 

pode ser estimada de acordo com a Equação 5,  

 

r

f
EP 2

3 γ
=                                                                       (5) 

 

onde, γ é a energia dos contornos de grão. A energia retardadora é calculada assumindo 

uma distribuição homogênea de partículas na matriz. Quando a energia armazenada para a 

recristalização iguala-se a energia retardadora, a recristalização tende a ser suprimida 

(HAESSNER, 1978; HAYAMA et al., 2004; HUMPHREYS; HATHERLY, 2004).  
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Figura 11: Endurecimento para o Al em função do diâmetro das partículas (adaptado de 
HORNBOGEN; WARLIMONT, 2001). 
 

 

2.4 Magnetismo 
 

 Materiais ferromagnéticos, como o ferro α, são espontaneamente divididos em 

domínios magnéticos. Cada domínio possui uma magnetização espontânea que pode estar 

orientada aleatoriamente. Os domínios são separados por paredes de domínio. Sob a 

influência de um campo magnético, estas paredes tendem a se movimentar de modo a 

aumentar o volume dos domínios energeticamente favoráveis ao campo aplicado. Ou seja, 

quando um material ferromagnético que se encontra desmagnetizado é submetido a um 

campo, a distribuição dos domínios é modificada, dando origem à curva de magnetização 

inicial (linha cheia, Figura 12). A movimentação das paredes prossegue até a saturação, 

resultando na magnetização de saturação (Ms).  

A magnetização é um processo irreversível, ou seja, se o campo aplicado for 

diminuído a curva não retornará ao seu trajeto inicial. Assim, sob ausência de campo, o 

material apresenta uma magnetização remanente (MR). Para que o material esteja 

novamente desmagnetizado, um campo Hc (campo coercivo) deve ser aplicado, como 
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mostra a Figura 12 (CHEN, 1986; LACHEISSERIE; GIGNOUX; SCHLENKER, 2005; 

PADILHA, 1997; RENZETTI, 2008). 

O campo coercivo, Hc, está relacionado com a microestrutura e variáveis como a 

densidade de discordâncias (ρ) e o tamanho médio dos grãos (d) o afetam. O campo 

coercivo Hc é proporcional à raiz quadrada da densidade de discordâncias (Equação 6). As 

discordâncias atuam como centros de aprisionamento para as paredes de domínio, 

impedindo a sua movimentação. Com relação ao tamanho de grão, quando este diminui, o 

aprisionamento das paredes aumenta. Grãos mais finos estão relacionados a uma maior 

quantidade de contornos que se constituem em obstáculos para a movimentação das 

paredes de domínio. O campo coercivo Hc é proporcional ao inverso do tamanho médio de 

grão, como descreve a Equação 7 (DUPRÉ et al., 2002; MARTÍNEZ-DE-GUERENU et al., 

2004; RENZETTI, 2008; SABLIK, 2001; SABLIK; YONAMINE; LANDGRAF, 2004). 

Nas Equações 6 e 7 as grandezas k1 e k2 são constantes, respectivamente. 

 

2

1

1ρkH C ≈                                                                  (6) 

 

d

k
HC

2≈                                                                    (7) 

 

 A influência da microestrutura no campo coercivo é um fator de interesse no estudo 

de processos como a recuperação e recristalização. Estes processos causam mudanças na 

microestrutura dos materiais que, no caso de materiais ferromagnéticos, podem ser 

estudadas a partir de suas propriedades magnéticas (MARTÍNEZ-DE-GUERENU et al., 

2004). 
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Figura 12: A linha cheia representa a curva de magnetização inicial de um material 
desmagnetizado. A linha pontilhada representa o laço de histerese. Hc, campo coercivo, MS, 
magnetização de saturação e MR, magnetização remanente (LACHEISSERIE; GIGNOUX; 
SCHLENKER, 2005). 
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3. Materiais e métodos 
 

3.1 Materiais 
 

 Os materiais investigados neste trabalho são dois aços endurecidos por dispersão de 

óxidos de estrutura ferrítico-martensítica e ferrítica, respectivamente, com 9%Cr e 13%Cr 

em peso. O aço com 9%Cr foi processado pela Plansee AG (Áustria) e o aço com 13%Cr 

foi processado em escala laboratorial no Karlsruhe Institute of Technology (KIT, Karlsruhe, 

Alemanha). Nos dois casos, a rota escolhida envolveu a consolidação de uma mistura de 

pós (matriz metálica + dispersão de Y2O3) via prensagem isostática a quente. O aço com 

9%Cr foi laminado a quente (laminação cruzada no campo austenítico) e revenido em 

750ºC por 2 h. Os materiais em questão serão referenciados no texto desta Tese como 9Cr 

e 13Cr e sua composição química encontra-se descrita na Tabela 1.  

 

Tabela 1 - Composição química dos aços utilizados neste trabalho (% massa). 
 Cr W Ta V C Mn Y2O3 

9Cr 8,920 1,000 0,080 0,200 0,070 0,400 0,300 

13Cr 13,010 0,900 0,015 0,020 0,056 - 0,300 

 

 

3.2 Laminação a frio 
 

 Os aços 9Cr e 13Cr foram laminados a frio em múltiplos passes até cerca de 80% 

de redução da espessura. O aço 9Cr possuía dimensões iniciais de cerca de 200 mm de 

comprimento, 80 mm de largura e 6,25 mm de espessura. As dimensões iniciais do aço 

13Cr eram 60 mm de comprimento, 16 mm de largura e 4 mm de espessura. Após cada 

passe, a espessura das chapas foi medida e esses valores encontram-se na Tabela 2. Para a 

laminação foi utilizado um laminador tipo two-high/four-high modelo 4-105 da Fenn 

instalado no LOM/EEL-USP.  
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Tabela 2 - Seqüência de redução durante o processo de laminação para os aços 9Cr e 13Cr. 
Passes 9Cr (mm) 13Cr (mm) 

1º 6,13 3,68 

2º 5,65 3,41 

3º 5,13 3,34 

4º 4,85 3,10 

5º 4,55 3,04 

6º 4,00 2,79 

7º 3,75 2,68 

8º 3,50 2,40 

9º 3,30 2,32 

10º 3,05 1,90 

11º 3,00 1,83 

12º 2,20 1,30 

13º 1,84 1,17 

14º 1,30 1,01 

15º 1,20 0,90 

16º - 0,80 

 

 

3.3 Dilatometria 
 

Medidas de dilatometria foram realizadas para a determinação de temperaturas de 

transformação nos aços 9Cr e 13Cr. Para tanto, foram retiradas amostras em forma de 

cilindros com 2 mm de diâmetro e 20 mm de comprimento anteriormente ao processo de 

laminação. As medidas foram realizadas em um dilatômetro da Adamel Lhomargy LK02 

instalado no CETEC (Minas Gerais). As taxas de aquecimento utilizadas foram 1, 5, e 

30ºC/s e as taxas de resfriamento foram estimadas em 10ºC/s. A temperatura de patamar 

máxima foi de 1100ºC com duração de 1 min. Os ensaios foram realizados em vácuo a 

13,33 Pa. 
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3.4 Análise térmica diferencial (DTA) 
 

Medidas de análise térmica diferencial (DTA) foram realizadas nos aços 9Cr e 13Cr. 

O equipamento utilizado foi um DTA Labsys da Setaram instalado no LOM/EEL-USP. 

Dois experimentos foram realizados para cada aço. Um com taxa de aquecimento de 

10ºC/min e outro de 20ºC/min e em ambos a taxa de resfriamento foi 20ºC/min. As massas 

das amostras para as medidas foram de aproximadamente 80 mg. Os experimentos foram 

realizados em fluxo de argônio e em cadinhos de alumina. 

 

 

3.5 Tratamento térmico das amostras 
 

Após a laminação a frio, amostras das chapas do aço 9Cr e 13Cr foram retiradas 

descartando-se as bordas. Para isso foi utilizada uma cortadeira ISOMET 1000 da Buehler 

de baixa velocidade e disco diamantado. As amostras foram limpas no ultrassom com 

acetona e em seguida encapsuladas em vácuo em tubos de quartzo. Posteriormente, as 

amostras foram tratadas termicamente durante 1 h entre 200 e 800ºC num forno Lindberg-

Blue. Amostras também foram tratadas em 800ºC entre 5 e 86400 min (60 dias) para 

avaliação da estabilidade microestrutural. Foram realizados tratamentos térmicos isócronos 

(1 h) em temperaturas superiores a 800ºC até 1350ºC. As amostras tratadas no campo 

austenítico (acima de 800ºC) para o aço 9Cr foram revenidas em 550ºC e 750ºC por 2 h. 

 

 

3.6 Preparação metalográfica 
 

 As amostras no estado recozido tiveram a face paralela à direção de laminação 

preparadas metalograficamente. Para tanto, as amostras foram embutidas a quente em 

resina fenólica e posteriormente lixadas e polidas mecanicamente. A etapa de polimento 

foi realizada em uma politriz automática da Leco, Spectrum System 1000, utilizando-se 

feltro OP-CHEM e solução de polimento OP-U (Struers). Para melhor revelar a 

microestrutura do material, as amostras foram submetidas a um ataque químico utilizando-

se 50 % álcool etílico comercial, 12,5% HNO3 e 37,5% HCl. Após o ataque as amostras 

foram lavadas em água corrente e posteriormente submetidas à limpeza no ultrassom.  
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3.7 Medidas de dureza Vickers  
 

 Após a preparação metalográfica, foram feitas medidas de dureza Vickers nas 

amostras dos estados deformado e recozido. Foram realizadas aproximadamente 10 

medidas de dureza com cargas de 200 e 300 g para os aços 9Cr e 13Cr durante 30 s, 

respectivamente. As medidas foram realizadas utilizando-se um microdurômetro Buhler 

modelo Micromet 2004. 

 

 

3.8 Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 
 

 A caracterização microestrutural das amostras dos aços 9Cr e 13Cr recozidas foi 

realizada utilizando-se um microscópio eletrônico de varredura com filamento de 

tungstênio LEO modelo 1450VP instalado no LOM/EEL-USP. As imagens foram geradas 

no modo de elétrons retroespalhados (BSE) com uma tensão de 20 kV.  

 

 

3.9 Difração de elétrons retroespalhados (EBSD) 
 

 O mapa de orientações e a microtextura de amostras representativas dos aços 9Cr e 

13Cr recozidas a 800, 1100 e 1350ºC por 1 h foram determinados com o auxílio da técnica 

de difração de elétrons retroespalhados (EBSD- Electron Bakscatter Diffraction) em 

amostras polidas e sem ataque químico.  

Para tanto, foi utilizado um sistema de EBSD acoplado a um microscópio 

eletrônico de varredura de alta resolução (canhão de emissão de campo) JEOL modelo 

JSM-6500F instalado no MPI-E (Alemanha). O step size utilizado nos mapeamentos variou 

entre 20 e 1000 nm.Os dados das medidas de EBSD foram indexados e analisados com o 

auxílio de um software da TSL versão 5.0. Os resultados foram tratados mediante a 

aplicação do critério de limpeza CI < 0,1 (CI – confidence index) para remoção de pontos 

não-indexados. 
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3.10 Microscopia eletrônica de transmissão (MET) 
 

 Chapas do aço 9Cr recozidas em 800ºC por 48 h e 1100ºC por 1 h e chapas do aço 

13Cr recozidas em 800ºC e 1100ºC por 1 h foram observadas via microscopia eletrônica de 

transmissão. Duas chapas do aço 9Cr recozidas em 1100ºC foram revenidas por 2 h, uma 

em 550ºC e a outra em 750ºC, para posterior observação no MET. Após os recozimentos, 

as chapas foram lixadas até espessura de 100 µm. Discos com 3 mm de diâmetro sofreram 

polimento eletrolítico final com uma solução de 80% de metanol e 20% H2SO4 (em 

volume) a 20ºC e posterior desbaste iônico (ion milling). Os discos foram analisados no 

plano DL-DT (DL - direção de laminação e DT - direção transversal) utilizando-se dois 

microscópios, um Philips CM30 com tensão de aceleração de 200 kV e um Philips FEI 

TECNAI-20F, ambos instalados no KIT. 

 

 

3.11 Ensaios de magnetização 
 

 Amostras do aço 9Cr no estado deformado e recozidas em diversas temperaturas 

foram cortadas com dimensões de aproximadamente 5 x 3 x 1,2 mm³. As amostras foram 

cortadas de dois modos distintos: (i) com a direção de laminação paralela à direção de 

aplicação do campo magnético e (ii) com a direção de laminação perpendicular à direção 

do campo magnético. Ambas com a maior dimensão (lado de 5 mm) paralela à direção do 

campo magnético aplicado. Foram obtidas curvas de magnetização para campo aplicado de 

até 15 kOe, em temperatura ambiente. O número de contagem de pontos durante a medida 

variou com o campo aplicado. No intervalo de 15 a 5 kOe o número total de pontos 

coletados foi de 10 pontos. De 5 a 0,5 kOe foram coletados 25 pontos. De 0,5 a -0,5 kOe 

(inversão no sentido do campo aplicado) o número total de pontos coletados foi de 25 

pontos. A razão para tal metodologia deve-se ao fato de que ela melhora a definição das 

curvas facilitando a determinação de Hc. As medidas foram realizadas utilizando-se um 

magnetômetro de amostra vibrante (VSM – vibrating sample magnetometer) instalado no 

Instituto de Física da USP em São Paulo. 
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3.12 Difração de raios X 
 

A técnica de difração de raios X foi utilizada para a determinação da textura 

cristalográfica das chapas e na determinação da densidade de discordâncias.  

Amostras do aço 9Cr no estado deformado e recozido foram lixadas e polidas até a 

metade da espessura e posteriormente foram realizadas medidas de difração de raios X de 

alta resolução (Síncrotron). Os experimentos foram realizados no Laboratório Nacional de 

luz Síncrotron, LNLS (Projeto no 9761/2010). As medidas foram realizadas utilizando um 

feixe de luz monocromático com comprimento de onda, λ, igual a 0,11258 nm. Um 

monocristal de Ge (111) foi utilizado para aumentar a resolução em ± 5 eV. Varreduras 

rápidas com passo angular de 0,02º e tempo de contagem de 1 s foram efetuadas entre 

ângulos 30° ≤ 2θ ≤ 115° para determinar as posições dos picos. Posteriormente, foram 

realizadas varreduras lentas com passo angular de 0,02º e tempo de contagem de 40 s em 

torno de cada pico. Pelo menos 7 picos individuais foram medidos para cada amostra. A 

parcela da largura do pico correspondente ao equipamento foi corrigida por meio de um 

padrão LaB6. Os difratogramas foram analisados com o auxílio do programa Profile-Fit 1.0.  

A difração de raios X num goniômetro de textura MPD Philips, instalado no 

Instituto de Física de Rosário (Argentina), foi realizada para a obtenção da textura para o 

aço 9Cr nos estados deformado e recozido. Para as medidas de textura, as chapas foram 

lixadas até a metade da espessura para assegurar que estas fossem realizadas em uma 

região de deformação homogênea. Para tanto, utilizou-se uma radiação CuKα (40 kV, 20 

mA) com passo de 5º. O processamento das figuras de pólo e as funções distribuição de 

orientação (ODF) foi realizado utilizando-se o software popLA.  
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4. Resultados e discussão 
 

4.1 Curvas dilatométricas  
 

 Os valores das temperaturas de transformação de fase, Ac1, Ac3 e Ms para o aço 9Cr 

e 13Cr em função da taxa de aquecimento encontram-se na Tabela 3. Nas Figuras 13 e 14 

são apresentadas as curvas dilatométricas com taxa de aquecimento de 5ºC/s para os aços 

9Cr e 13Cr, respectivamente. Ac1 é a temperatura de transição na qual o material deixa o 

campo ferrítico para o campo bifásico α + γ. Ac3 corresponde à temperatura na qual o 

material transita do campo bifásico para o monofásico (γ).  

Os resultados mostram que a máxima temperatura de estabilidade da estrutura 

ferrítica para o 9Cr é aproximadamente 850ºC. Durante o resfriamento, toda a austenita 

formada transformou-se em martensita. A temperatura de início da transformação 

martensítica, Ms, é aproximadamente 350°C. O aço 13Cr apresentou uma discreta mudança 

no comportamento da curva dilatométrica. A temperatura Ac1 e Ms para este aço é 

aproximadamente 940°C e 340°C, respectivamente.  

A mudança observada no comportamento do aço 13Cr foi inesperada, uma vez que 

sua formulação foi calculada de modo a possuir uma estrutura ferrítica. É importante 

mencionar que para aços baixo carbono a transformação de ferrita para austenita é 

acompanhada por uma significante contração no comprimento da amostra e esta aumenta 

com a diminuição no teor de carbono (GARCÍA de ANDRÉS et al., 2002). Possíveis 

explicações para a discreta mudança no comportamento da curva dilatométrica serão 

abordadas nos item 4.3 e 4.4. 

As temperaturas de início da transformação martensítica (Ms) obtidas 

experimentalmente para os aços 9Cr e 13Cr foram comparadas com os valores obtidos por 

meio das Equações 8 e 9 (BHADESHIA; HONEYCOMBE, 2006; MAGNER et al., 2002). 

No caso do aço 13Cr, admite-se a ocorrência de transformação martensítica. Vale a 

ressalva que existem diversas equações empíricas como estas reportadas na literatura. Os 

valores da concentração dos elementos são dados em % mássica.  

 

Ms (ºC) ≅ 539 - 423%C - 30,4%Mn - 17,7%Ni - 12,1%Cr - 7,5%Mo              (8) 

Ms ≅≅≅≅ 388ºC para o aço 9Cr 

Ms ≅≅≅≅ 356ºC para o aço 13Cr 
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Ms (ºC) ≅ 561 - 474%C - 33%Mn - 17%Ni - 17%Cr - 21%Mo                 (9) 

Ms ≅≅≅≅ 361ºC para o aço 9Cr 

Ms ≅≅≅≅ 305ºC para o aço 13Cr 

 

Os valores obtidos experimentalmente para os aços 9Cr e 13Cr, 350ºC e 340ºC, 

respectivamente, apresentam uma boa concordância com os valores obtidos nas equações. 

Deve-se ressaltar que existem, ainda, artigos na literatura que reportam a dependência de 

Ms com o tamanho de grão austenítico (GUIMARÃES, 2008; LEE; LEE, 2005). As 

Equações 8 e 9 tratam apenas da influência dos elementos ferritizantes (Cr e Mo) e 

austenitizantes (C, Ni e Mn) na estimativa de Ms. As composições química detalhadas dos 

aços 9Cr e do aço 13Cr encontram-se nas Tabelas 4 e 5, respectivamente. 

 

 

 

Tabela 3 - Temperaturas de transformação de fases Ac1, Ac3 e Ms, dos aços 9Cr e 13Cr em 
função da taxa de aquecimento. 

Aço Taxa (ºC/s) Ac1 (ºC) Ac3 (ºC) Ms (ºC) 

9Cr 

1 835 915 345 

5 850 940 350 

30 875 985 360 

13Cr 

1 920 940 340 

5 940 960 340 

30 990 1010 340 
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Figura 13: Dilatação em função da temperatura para o aço 9Cr com taxa de aquecimento 
de 5°C/s. 

 
Figura 14: Dilatação em função da temperatura para o aço 13Cr com taxa de aquecimento 
de 5°C/s. 
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Tabela 4 - Composição química nominal fornecida pelo KIT do aço 9Cr em % mássica. 
Ferro complementa a composição. 

Elemento % em massa Elemento % em massa 

Cr 8,92000 ± 0,03000 Y 0,19200 ± 0,00500 

C 0,07100 ± 0,00050 Nb 0,00021 ± 0,00001 

Mn 0,40800 ± 0,00500 Mo 0,00370 ± 0,00010 

Si 0,11100 ± 0,00050 Ni 0,05120 ± 0,00030 

P 0,01050 ± 0,00100 Cu 0,01270 ± 0,00040 

S 0,00310 ± 0,00010 Al 0,00360 ± 0,00020 

V 0,19300 ± 0,00050 Ti 0,00070 ± 0,00005 

W 1,11000 ± 0,03000 Co 0,01110 ± 0,00005 

Ta 0,08100 ± 0,00050 O 0,14400 ± 0,00200 

B 0,00090 ± 0,00010 N 0,02780 ± 0,00020 

 
 
 
Tabela 5 - Composição química nominal fornecida pelo KIT do aço 13Cr em % mássica. 
Ferro complementa a composição. 

Elemento % em massa Elemento % em massa 

Cr 12,9800 Y 0,19200 ± 0,00500 

C 0,05600 ± 0,00100 Nb < 0,00200 

Mn 0,05220 ± 0,00060 Mo 0,02540 ± 0,00010 

Si - Ni 0,03090 ± 0,00010 

P < 0,01000 Cu 0,01150 ± 0,00030 

S < 0,00150 Al 0,00200 ± 0,00010 

V 0,01930 ± 0,00020 Ti 0,22400 ± 0,00600 

W 0,89600 ± 0,01900 Co 0,17600 ± 0,00300 

Ta < 0,01500 O 0,14400 ± 0,01300 

B < 0,00500 N 0,02700 ± 0,00050 
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4.2 Análise térmica diferencial (DTA) 
 

 Nas Figuras 15 e 16 são mostrados os resultados das medidas de DTA para os aços 

9Cr e 13Cr com taxa de aquecimento de 10ºC/min. Na legenda das figuras, exo e endo 

correspondem às reações exotérmicas e endotérmicas, respectivamente. Os pontos 

marcados com 1, 2 e 3 na Figura 15 correspondem, respectivamente, a temperatura de 

Curie6, transformação de ferrita para austenita e ao ponto de fusão. A temperatura de Curie 

para o aço em questão é aproximadamente 753ºC. Este valor é próximo ao reportado para o 

ferro puro, 771ºC (OGUCHI; TERAKURA; HAMADA, 1983). A partir do ponto 2, os 

valores de Ac1 e Ac3 foram determinados como sendo iguais a 840 e 910ºC, 

respectivamente. Estes valores apresentaram boa concordância com os valores obtidos nas 

medidas de dilatometria. O valor encontrado para a temperatura de fusão do aço 9Cr foi de 

aproximadamente 1532ºC. Para o aço 13Cr a temperatura de fusão foi de aproximadamente 

1512ºC (ponto 1 da Figura 16).  

Nas Figuras 17 e 18 são mostrados os resultados das medidas de DTA com taxa de 

aquecimento de 20ºC/min para os aços 9Cr e 13Cr, respectivamente. A seta na Figura 17 

indica a temperatura na qual ocorre a transformação em ferrita delta (Fe-δ), 

aproximadamente 1340ºC, temperatura esta bem próxima da máxima temperatura de 

tratamento térmico investigada nesta Tese. Nesta figura também estão presentes os picos 

relacionados com a temperatura de Curie e de transformação ferrita para austenita. Para o 

aço 13Cr (Figura 18), apenas o pico correspondente à temperatura de Curie (~ 717ºC) é 

observado. Estes resultados sugerem que o aço 13Cr apresentou estrutura ferrítica em toda 

a faixa de temperatura. Deve-se ressaltar que nas medidas de DTA, eventuais 

transformações de fases envolvem quantidades de calor liberadas ou absorvidas muito 

pequenas, difíceis de serem detectadas. Além disso, no presente caso, a fração volumétrica 

de martensita no aço 13Cr deve ser baixa (ver item 4.4), dificultando sua detecção via 

DTA. Os resultados, tanto para o aço 9Cr quanto para o 13Cr, indicam que as 

transformações ocorridas nos materiais são reversíveis. Na curva de DTA do aço 13Cr 

(Figura 16) observa-se um pico durante o resfriamento. Entretanto, este não foi observado 

na curva da Figura 18, que corresponde a uma mesma taxa de resfriamento (20ºC/mim). 

Isto pode ter ocorrido por alguma perturbação no sistema durante a realização da medida. 

                                                
6 A temperatura de Curie é aquela onde o material deixa de ter comportamento ferromagnético e 
passa a ser paramagnético. 
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Figura 15: Curvas de DTA com taxa de aquecimento 10ºC/min para o aço 9Cr. Os pontos 
marcados com 1, 2 e 3 correspondem, respectivamente, à temperatura de Curie, AC1 e 
fusão. 
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Figura 16: Curvas de DTA com taxa de aquecimento 10ºC/min para o aço 13Cr. O ponto 
marcado com 1 corresponde à temperatura de fusão. 
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Figura 17: Curvas de DTA com taxa de aquecimento 20ºC/min para o aço 9Cr. A seta 
indica a transformação em ferrita delta (Fe-δ). 
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Figura 18: Curvas de DTA com taxa de aquecimento 20ºC/min para o aço 13Cr. 
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4.3 Curvas de amolecimento 
 
 Amostras dos aços 9Cr e 13Cr foram recozidas no campo ferrítico em temperaturas 

variando de 300 a 800ºC durante 1 h para avaliar a estabilidade microestrutural e o 

comportamento frente ao amolecimento. Após cada tratamento foram realizadas medidas 

de dureza Vickers e esses valores são mostrados na Figura 19. Para o aço 9Cr, os valores 

de dureza Vickers nas temperaturas de 25 e 800ºC são iguais a 425 e 396 HV-0,2, 

respectivamente. Isto resulta em um amolecimento total de aproximadamente 7%. Com 

relação ao aço 13Cr, o amolecimento foi ainda menor, aproximadamente 4%. Os valores 

de dureza Vickers para o aço 13Cr nas temperaturas de 25 e 800ºC são 428 e 412 HV-0,3, 

respectivamente. O pequeno amolecimento obtido para as amostras é conseqüência da 

presença de partículas que dificultam a movimentação dos contornos.  

 A partir dos resultados da Figura 19, a temperatura de 800ºC foi escolhida para os 

recozimentos utilizados para avaliar a cinética de amolecimento. Os resultados de dureza 

Vickers dos tratamentos realizados nesta temperatura para os aços 9Cr e 13Cr são 

mostrados na Figura 20. É possível observar que mesmo para tempos longos de tratamento, 

14400 min (10 dias), não houve amolecimento significativo para os dois aços. Os altos 

valores do desvio-padrão do aço 13Cr, observados nas Figuras 19 e 20, são resultados de 

uma microestrutura mais heterogênea. Amostras deste aço foram obtidas apenas em escala 

laboratorial (massa inferior a 500 g). De um modo geral, regiões com grãos mais grosseiros 

coexistem com regiões mais refinadas, contribuindo para aumentar a dispersão dos 

resultados (EISELT et al., 2009a). No item 4.4 serão apresentadas de forma mais 

elucidativa as microestruturas dos aços após tratamentos térmicos. Para o aço 9Cr foram 

realizados recozimento isotérmicos em 800ºC até 86400 min (60 dias). Os resultados 

referentes a esses tratamentos térmicos adicionais são mostrados na Figura 21. Para as 

amostras tratadas em tempos longos, também não houve um amolecimento significativo. 

Entretanto, é possível observar uma maior dispersão dos valores em torno da média, maior 

desvio padrão. Isto pode indicar um aumento na presença de regiões que sofreram um 

maior amolecimento.  

Com base nos resultados apresentados, foram realizados recozimentos no campo 

austenítico para o aço 9Cr para avaliar o amolecimento em temperaturas mais altas. O aço 

13Cr também foi recozido em temperaturas elevadas. Para tanto, amostras foram tratadas 

termicamente durante 1 h em até 1350ºC (Figura 22). Nesta figura observa-se um aumento 

na dureza Vickers das amostras do aço 9Cr tratadas em temperaturas acima de 800ºC. Isto 
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se deve ao fato da formação de martensita neste aço. A martensita formada neste caso é 

macia (pequena distorção devido ao baixo teor de carbono no aço), explicada pelo aumento 

não tão elevado no valor de dureza Vickers. Na temperatura de 1350ºC observou-se uma 

queda brusca no valor de dureza.  

Para o aço 13Cr tratado em temperaturas acima de 800ºC, observou-se também um 

aumento no valor da dureza Vickers nas amostras resfriadas até a temperatura ambiente. A 

hipótese mais provável seria a formação de martensita durante o resfriamento ao ar. Como 

já mencionado anteriormente, este aço foi processado para possuir uma estrutura 

perfeitamente ferrítica. Entretanto, os resultados de dureza e de dilatometria sugerem que 

há uma mudança de fase. Este resultado também é compatível com as microestruturas 

previstas no diagrama de Schaeffler (Figura 23) para o aço 13Cr, que possui teores de 

cromo (Creq) e níquel (Nieq) equivalentes iguais a 13% e 1,7%, respectivamente. De acordo 

com o diagrama, o aço 13Cr (ponto marcado em azul) estaria em uma região onde 

coexistem as estruturas ferrítica e martensítica.  

O diagrama de Schaeffler prevê uma microestrutura totalmente martensítica para o 

aço 9Cr (ponto marcado em vermelho na Figura 23). Os teores de Creq e Nieq para este aço 

são iguais a 9% e 2,4%, respectivamente. É importante mencionar que o diagrama de 

Schaeffler foi construído originalmente para prever microestruturas em aços oriundas do 

processo de soldagem, onde taxas de resfriamento relativamente altas estão presentes. Em 

todo o caso, os resultados são comparáveis, uma vez que a taxa de resfriamento nas 

amostras recozidas pode ser relativamente alta devido ao pequeno tamanho das mesmas. 

Existem versões modificadas do diagrama de Schaeffler com diferentes formas empíricas 

de cálculo dos valores de Nieq e Creq (WOO; KIKUCHI, 2002; GINZBURG; BALLAS, 

2000). Nestes dois casos adicionais, para a composição dos aços investigados, os 

resultados foram mantidos, ou seja, previsão de microestrutura martensítica para o aço 9Cr 

e ferrítico-martensítica para o aço 13Cr.  

O amolecimento significativo em 1350ºC para os dois aços está de acordo com o 

descrito na literatura para os aços endurecidos por dispersão de óxido (0,9 Tf) 

(BHADESHIA, 1997). Nesta temperatura os contornos de alto ângulo poderiam, mais 

facilmente, superar a barreira imposta pelas partículas de Y2O3. Outra razão para o 

amolecimento seria o crescimento do grão austenítico. Neste caso, os grãos austeníticos 

seriam maiores com o aumento da temperatura, resultando em ripas de martensita maiores 

e consequentemente mais macias.  



54 
 

0 200 400 600 800
360

380

400

420

440

460

 

 

 ODS-EUROFER 9 Cr (200 g)

 ODS 13 Cr (300 g)

D
u

re
z
a
 V

ic
k

e
rs

 (
H

V
)

Temperatura (ºC)  
Figura 19: Curvas de amolecimento para os aços 9Cr e 13Cr recozidos entre 300 e 800ºC 
por 1 h. 
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Figura 20: Curvas de amolecimento para os aços ODS 9Cr e 13Cr tratados 
isotermicamente em 800ºC. 
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Figura 21: Curvas de amolecimento para os aços ODS 9Cr e tratados isotermicamente em 
800ºC. 
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Figura 22: Curvas de amolecimento para os aços 9Cr e 13Cr recozidos entre 300 e 1350ºC 
por 1 h. 
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Figura 23: Diagrama de Schaeffler. Marcados em vermelho está o ponto referente ao aço 
9Cr e azul ao 13Cr (adaptado de BEDDOES; PARR, 1999). 
 

 

As amostras do aço 9Cr recozidas em temperaturas acima de 800ºC foram 

posteriormente revenidas em 750ºC por 2 h. Algumas amostras também foram revenidas 

em 550°C por 2 h. A Figura 24 mostra os resultados de dureza Vickers obtidos para as 

amostras revenidas. Nesta figura também são mostrados os resultados dos tratamentos 

térmicos realizados entre 300 e 1350ºC para o aço 9Cr. A escolha para essas temperaturas 

de revenimento se deve ao fato de que estas são as comumente utilizadas para o aço em 

questão. Um estudo baseado na temperatura de transição dúctil-frágil mostrou que um 

revenimento em 750°C por 2 h é o ideal neste caso (LU et al., 2009). 

Nas amostras revenidas há a decomposição da martensita e o amolecimento torna-

se mais pronunciado. O amolecimento foi maior para as amostras revenidas em 750ºC. O 

amolecimento obtido, neste caso, para a temperatura de 1350ºC foi bastante significativo, 

aproximadamente 54%. Resultado semelhante foi observado por Lu et al. (2009) em um 

aço com composição muito próxima a do aço 9Cr. Eles avaliaram a influência da 

temperatura de têmpera na dureza e no tamanho de grão. Para tanto, realizaram 

recozimentos entre 980 e 1350ºC por 30 min e posterior revenimento em 700ºC por 2 h. O 

amolecimento significativo citado foi para a amostra tratada em 1350ºC.  
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Figura 24: Curvas de amolecimento para o aço 9Cr recozido entre 300 e 1350ºC por 1 h e 
revenido em 550°C e 750oC por 2 h para as amostras recozidas no campo austenítico.  
 

 

Nesta temperatura os autores também reportaram um aumento no tamanho de grão, até 

então inexistente nas demais temperaturas. Estes fatores indicam que as partículas de 

óxidos não são efetivas em barrar a movimentação dos contornos de alto ângulo nesta 

temperatura (LU et al., 2009). 

 

 

4.4 Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 
 

 As Figuras 25a e 25b mostram a microestrutura do aço 9Cr recozido em 800ºC por 

24 h. O aço em questão apresenta uma estrutura de grãos bastante fina que, mesmo em 

maiores aumentos (Figura 25b), é difícil de ser resolvida. Entretanto, o aço 13Cr, tratado 

nas mesmas condições, apresenta uma microestrutura heterogênea, como mostram as 

Figuras 26a e 26b. Neste aço é possível observar a presença de regiões recristalizadas em 

meio às regiões apenas recuperadas. As regiões recristalizadas apresentam-se em uma 



58 
 

estrutura de grãos alinhados com a direção de laminação. De acordo com a literatura 

(UKAI et al., 1998), este tipo de estrutura deve ser evitado uma vez que pode contribuir 

com a anisotropia mecânica do material. Esta estrutura pode ser mais bem visualizada na 

região em destaque da Figura 27 que se refere ao aço 13Cr tratado em 800ºC por 48 h. A 

direção de laminação nas micrografias é paralela à barra de escala. Na Figura 28 observa-

se a microestrutura para o aço tratado em 900ºC. Trabalhos recentes (EISELT et al., 2009a; 

EISELT et al., 2009b) sobre o aço 13Cr relataram que este apresenta uma estrutura 

bimodal de tamanho de grãos após processamento. Esta estrutura de grãos recristalizados 

alinhados com a direção de laminação pode ser resultante de dois mecanismos: efeitos de 

orientação e a existência de uma estrutura bimodal de tamanho de grão no aço 13Cr. A 

literatura reporta que grãos com orientações cristalográficas pertencentes à chamada fibra 

gama 7  acumulam mais discordâncias durante a deformação plástica e, portanto, 

recristalizam primeiro (HUTCHINSON, 1999). A recristalização também depende do 

tamanho de grão de partida no material. Como o aço 13Cr possui regiões com grãos 

bastante refinados, estas regiões tendem a acumular mais discordâncias uma vez que o 

número de interfaces para barrar a movimentação das mesmas é grande. A ação combinada 

ou independente destes dois mecanismos explicaria a formação destas bandas 

recristalizadas. 

 Ainda com relação ao aço 13Cr, foram feitas medidas de EDS (espectroscopia de 

energia dispersa) para verificar o teor de Cr. As medidas foram realizadas em duas 

diferentes amostras num total de 10 medidas por amostra. O que se observou nas amostras 

foi uma variação no teor de Cr. A concentração máxima de Cr encontrada foi de 13,7 % e a 

concentração mínima foi de 11,6 %. A média dos valores da concentração de Cr é 12,6 ± 

0,6. De acordo com o valor mínimo da concentração de Cr, o aço 13Cr poderia ser passivo 

de uma transformação martensítica. Ou seja, a região que apresenta o teor de Cr baixo está 

sujeita á formação de austenita acima de Ac1 e posteriormente, quando resfriada, martensita. 

As regiões que apresentam o teor de Cr mais elevado seriam regiões ferríticas em qualquer 

temperatura. A possibilidade de uma transformação de fase em apenas algumas regiões do 

aço 13Cr está de acordo com o que foi observado nos resultados de dilatometria.  

 

 

                                                
7 Grãos da fibra gama (γ) são aqueles onde a direção normal é perpendicular à {111}. 
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(a) 

 

 
(b) 

Figura 25: Micrografias do aço 9Cr recozido em 800ºC por 24 h: (a) aumento 1000x e (b) 
2000x. A direção de laminação é paralela a barra de escala. As setas em (b) indicam alguns 
carbonetos.  
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(a) 

 
(b) 

Figura 26: Micrografias do aço 13Cr recozido em 800ºC por 24 h: (a) aumento 1000x e (b) 
2000x. A direção de laminação é paralela a barra de escala. As setas em (b) indicam alguns 
dos carbonetos. 



61 
 

 
 
Figura 27: Micrografia do aço 13Cr recozido em 800ºC por 48 h evidenciando grãos 
recristalizados em regiões alinhadas com a direção de laminação. A direção de laminação é 
paralela a barra de escala. 
 

 
 
Figura 28: Micrografia do aço 13Cr recozido em 900ºC por 1 h. A direção de laminação é 
paralela a barra de escala. 
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Nas micrografias dos aços 9Cr e 13Cr observa-se a presença de carbonetos 

grosseiros. Alguns carbonetos ou os prováveis locais onde eles seriam encontrados 

(removidos durante a preparação metalográfica) estão indicados com setas nas Figuras 25b 

e 26b. A fração máxima de carbonetos do tipo M23C6 foi estimada para os dois aços a partir 

da composição. A princípio considerou-se que todo o carbono presente nos aços se 

combinaria formando o carboneto. Considerando o Cr23C6 (23 mols de Cr e 6 mols de C) 

obteve-se 1267,97 g/mol. Para o aço 9Cr que contém 0,07% em peso de C o teor do Cr23C6 

foi de aproximadamente 1,2% peso. O teor obtido para o aço 13Cr, que contém 0,056% C 

foi de aproximadamente 1% peso. Sendo a densidade do Cr23C6 igual a 6,97 g/cm3 e a dos 

aços de aproximadamente 7,6 g/cm3, as frações volumétricas obtidas foram iguais a 0,013 

e 0,011 para o aço 9Cr e 13Cr, respectivamente. O carboneto M23C6 pode dissolver até 

45% de ferro, Fe10Cr13C6 (MARSHALL, 1984). Neste caso os valores obtidos para os aços 

9Cr e 13Cr foram praticamente os mesmos, algo em torno de 1,1%. Isto se deve ao fato da 

massa atômica do ferro (55,847 g/mol) ser muito próxima a do cromo (51,996 g/mol). 

 

 

4.5 Difração de elétrons retroespalhados (EBSD) 
 

 Amostras do aço 9Cr tratadas termicamente em 800, 1100 e 1350ºC por 1 h foram 

mapeadas por EBSD. Nos mapeamentos, os contornos de alto ângulo (> 15º) estão 

marcados em preto e os de baixo ângulo (< 15º) em branco. Na Figura 29 é apresentado o 

resultado do mapeamento de orientações do material recozido em 800ºC por 1 h. Nela 

nota-se a presença de uma estrutura de grãos alongados paralelos à direção de laminação. 

Para esta temperatura, há uma baixa fração de regiões recristalizadas. A microestrutura se 

caracteriza em sua grande maioria por regiões deformadas e recuperadas. 

Nas Figuras 30 e 31 são mostrados os resultados do mapeamento de orientações 

para as amostras tratadas em 1100 e 1350ºC por 1 h, respectivamente. Para estas amostras 

não se observa a presença de uma estrutura de grãos alongados como a observada na 

amostra recozida em 800°C. A microestrutura destas amostras é formada por grãos na 

forma de ripas típicas de uma estrutura martensítica. O tamanho de grão para as amostras 

tratadas em 1100 e 1350°C são 1,2 µm and 1,7 µm, respectivamente (RENZETTI et al., 

2011). Os grãos são ainda maiores para a amostra tratada em 1350ºC e apresentam razão 

de aspecto mais próxima de 1. Uma estrutura de grãos mais grosseira, como a da amostra 



63 
 

tratada em 1350ºC, pode explicar o amolecimento significativo observado nas medidas de 

dureza Vickers. O número de núcleos de martensita formados depende da quantidade de 

contornos da austenita. Em grãos maiores a área total de contornos é menor. Assim, grãos 

maiores estão relacionados com uma menor quantidade de núcleos, os quais possuem uma 

região maior para crescerem antes de terem seu crescimento barrado por outro. Como 

conseqüência, os grãos martensíticos formados são maiores e mais macios (GUIMARÃES, 

2008; PORTER; EASTERLING, 2000). 

 Com base nos mapeamentos de EBSD, determinou-se a microtextura do aço 9Cr 

recozido em 800, 1100 e 1350ºC por 1 h, como mostram as Figuras 32a, 32b e 32c, 

respectivamente. As componentes mais intensas pertencem às fibras α e γ. A componente 

de textura fibra α tem <110> paralela à direção de laminação. As componentes dessas 

fibras para ϕ2 constante e igual a 45° encontradas em materiais de estrutura cúbica de 

corpo centrado estão destacadas na Figura 33. Estas fibras são algumas das componentes 

de textura mais comuns reportadas em aços de estrutura cúbica de corpo centrado 

laminados e recristalizados (LÜCKE; HÖLSCHER, 1991). Para a amostra tratada em 

800°C as componentes da fibra α são mais intensas que as da fibra γ. A máxima 

intensidade está associada com a componente . O que se observa é um 

espalhamento em torno desta componente. A fibra γ para esta temperatura está incompleta 

e a sua componente mais intensa é . A microtextura das amostras tratadas em 

1100 e 1350°C também apresenta componentes das fibras α e γ; contudo, houve um 

enfraquecimento das componentes da fibra α. A componente de textura {100}<110>, cubo 

girado, também foi observada em todas as temperaturas de tratamento. Esta componente é 

mais intensa para a amostra recozida em 800°C por 1 h.  

 Um mapeamento por EBSD também foi realizado na amostra recozida em 1100°C 

por 1 h e revenida em 750°C por 2 h. O mapeamento de orientações e a microtextura para a 

amostra são mostrados nas Figuras 34 e 35, respectivamente. De acordo com o mapa de 

orientações, os grãos da amostra revenida possuem morfologia similar a da amostra não-

revenida (Figura 30). A morfologia da estrutura martensítica se mostrou estável para essa 

temperatura de revenimento. De acordo com a literatura (TOKIZANE et al., 1982) para 

que os grãos percam a morfologia de ripas são necessários longos tempo de tratamento em 

temperaturas mais elevadas. A microtextura da amostra revenida também se mostrou 

semelhante à da amostra sem revenimento (Figura 32b). As componentes de textura com 

intensidades máximas são as mesmas para ambas as amostras.  
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Figura 29: Mapeamento de orientações (OIM) do aço 9Cr recozido em 800ºC por 1 h. 
 
 

 
Figura 30: Mapeamento de orientações (OIM) do aço 9 Cr recozido em 1100ºC por 1 h. 
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Figura 31: Mapeamento de orientações (OIM) do aço 9 Cr recozido em 1350ºC por 1 h. 
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(a) 
 

 
(b) 

 

 
(c) 

 
Figura 32: Microtextura, função de distribuição de orientações, do aço 9Cr recozido em: 
(a) 800ºC por 1 h, (b) 1100ºC por 1 h e (c) 1350ºC por 1 h. 
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Figura 33: Principais componentes das fibras α e γ para materiais cúbicos de corpo 
centrado (adaptado de HUTCHINSON, 1999). ϕ2 = 45°. 
 
 

 
 
Figura 34: Mapeamento de orientações (OIM) do aço 9Cr recozido em 1100ºC por 1 h e 
revenido em 750ºC por 2 h. 
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Figura 35: Microtextura, função de distribuição de orientações, do aço 9Cr recozido em 
1100ºC por 1 h e revenido em 750ºC por 2 h. 
 

 

Com o objetivo de comparar as microestruturas e microtexturas dos aços estudados 

(9Cr e 13Cr), foram realizados mapeamentos de EBSD para o aço 13Cr tratado 

termicamente nas mesmas condições que o 9Cr. Os mapas de orientação para o aço 13Cr 

recozido em 800, 1100 e 1350°C são apresentados nas Figuras 36, 37 e 38, 

respectivamente. Na amostra tratada em 800°C é possível observar uma distribuição 

bimodal de tamanho de grãos. A região superior da Figura 36 apresenta grãos muito finos, 

enquanto que a região inferior possui grãos grosseiros. A fração de regiões livres de 

deformação, recristalizadas, é baixa para esta condição de tratamento. Regiões 

recristalizadas são facilmente observadas na amostra tratada em 1100°C. Os grãos 

recristalizados podem ser identificados no mapeamento de orientações por não 

apresentarem um gradiente de coloração. Ou seja, os grãos apresentam uma coloração 

única e geralmente não estão associados aos contornos de baixo ângulo em seu interior. A 

fração de grãos recristalizados aumenta para a amostra tratada em 1350°C. Esse aumento 

na fração recristalizada explica o amolecimento sofrido por esta amostra. A Figura 38a 

apresenta uma vista geral da microestrutura, onde grãos grosseiros coexistem com grãos 

finos. Os grãos grosseiros, em sua grande maioria, são livres de deformação. Uma região 

desta amostra foi mapeada mais detalhadamente, Figura 38b. Nesta figura é possível 

observar a presença de regiões recuperadas ou deformadas em meio a regiões 

recristalizadas. Contornos de baixo ângulo ainda estão presentes no interior destas regiões. 

Isto, pois os contornos de baixo ângulo têm sua mobilidade dificultada pelas partículas. 

Enquanto que a migração dos contornos de alto ângulo é possível para altas temperaturas, 

onde a alta energia de ativação necessária para suprimir o efeito da força retardadora das 

partículas pode ser obtida (CHEN; TATLOCK; JONES, 2009; HUPALO et al., 2004b; 
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SANDIM; HAYAMA; RAABE, 2006). Por meio dos mapas de orientação do aço 13Cr 

recozido em 1100 e 1350°C não é possível afirmar se ocorreu uma transformação 

martensítica no mesmo. 

Com relação à microtextura do aço 13Cr recozido em 800, 1100 e 1350°C, esta 

apresenta componentes das fibras α e γ para todas as condições de tratamento, como 

mostrado nas Figuras 39a, 39b e 39c. Com o aumento na temperatura de tratamento 

térmico houve uma diminuição na intensidade das componentes da fibra α, enquanto que 

as componentes da fibra γ se intensificaram. Este fator é devido ao aumento significativo 

na fração recristalizada da amostra recozida em 1350°C do 13Cr. Assim como para o aço 

9Cr, a componente de textura cubo girado também foi observada em todas as temperaturas 

de tratamento térmico. Esta componente é pouco intensa para o aço 13Cr recozido em 

1350°C.  
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Figura 36: Mapeamento de orientações (OIM) do aço 13 Cr recozido em 800ºC por 1 h. 
 

 
 
Figura 37: Mapeamento de orientações (OIM) do aço 13 Cr recozido em 1000ºC por 1 h. 
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(a) 

(b) 
Figura 38: Mapeamento de orientações (OIM) do aço 13 Cr recozido em 1350ºC por 1 h: 
(a) vista geral e (b) região detalhada. 
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(a) 

 

 
(b) 

 

 
(c) 

Figura 39: Microtextura, função de distribuição de orientações, do aço 13Cr recozido em: 
(a) 800ºC por 1 h, (b) 1000ºC por 1 h e (c) 1350ºC por 1 h. 
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4.6 Microscopia eletrônica de transmissão (MET) 
 

 O aço 9Cr recozido no campo ferrítico em 800ºC por 48 h foi caracterizado via 

microscopia eletrônica de transmissão. De acordo com as Figuras 40a e 40b, é possível 

observar a presença de regiões com baixa densidade de discordâncias circundadas pela 

matriz recuperada (maior densidade de discordâncias). Estas regiões, em geral, estão 

associadas à presença de partículas grosseiras (carbonetos M23C6), maiores que 100 nm, 

caracterizando a ocorrência de recristalização pelo mecanismo PSN. Assim, durante a 

deformação há um acúmulo de discordâncias ao redor da partícula e estas regiões tornam-

se mais susceptíveis à nucleação da recristalização. Em geral, as estruturas formadas ao 

redor destas partículas grosseiras são formadas por subgrãos que podem crescer 

rapidamente, tanto em tamanho como na diferença de orientação acumulada, atuando como 

núcleos de recristalização quando a diferença de orientação fica superior a 15º 

(HUMPHREY; HATHERLY, 2004).  

As Figuras 41a e 41b mostram algumas partículas de Y2O3 presentes no aço 9Cr 

recozido em 800ºC por 48 h. Pode-se observar nestas figuras que o tamanho das partículas 

está de acordo com a faixa reportada na literatura (6-12 nm) (EISELT et al., 2009a; 

KLIMIANKOU; LINDAU; MÖSLANG, 2005; MÖSLANG; ADELHELM; HEIDINGER, 

2008; RAMAR; BALUC; SCHÄUBLIN, 2007). Mesmo após este tratamento mais severo, 

não foi observado o coalescimento das partículas. 

O rearranjo das discordâncias e a movimentação dos contornos de baixo e alto 

ângulo durante o tratamento tornam-se difíceis devido à força retardadora imposta pelas 

partículas. A Figura 42 mostra a interação partícula-contorno para o aço tratado 

termicamente em 800ºC por 48 h. Esta interação dificulta a movimentação do contorno e, 

assim, retarda os processos de recuperação e de recristalização.  
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(a) 

 
(b) 

Figura 40: (a) e (b): Micrografias do aço 9Cr recozido em 800ºC por 48 h (MET, campo 
claro).  
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(a) 

 

 
(b) 

Figura 41: (a) e (b): Micrografias obtidas via MET de alta resolução das partículas de 
Y2O3 (indicadas pelas setas em (a)) do aço 9 Cr tratado em 800ºC por 48 h (MET, campo 
claro). 
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Figura 42: Micrografias do aço 9Cr recozido em 800ºC por 48 h. Interação partícula-
contorno (MET, campo claro). 
 

 

 As Figuras 43a e 43b mostram a estrutura martensítica obtida no aço 9Cr recozido 

em 1100ºC por 1 h. Pode-se observar a presença de blocos de martensita subdividos por 

ripas com orientações próximas. Este arranjo de ripas de martensita em blocos é reportado 

na literatura para aços com baixo teor de carbono (KRAUSS, 1999; MORITO et al., 2006). 

As ripas de martensita apresentam orientações próximas, sendo separadas por contornos de 

baixo ângulo (KRAUSS, 1999; MORITO et al., 2006). Nas micrografias, os blocos 

diferem entre si quanto aos tons de cinza devido à diferença de orientação. Para o 

tratamento em 1100ºC, não foi observada a presença de carbonetos, uma vez que o carbono 

encontra-se dissolvido na matriz. Com relação à distorção causada pela formação da 

martensita, esta introduz uma grande quantidade de discordâncias no material. Um 

aumento na densidade de discordâncias contribui para aumentar o potencial termodinâmico 

para a recristalização. Entretanto, a formação da martensita causa uma distribuição 
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razoavelmente uniforme das discordâncias, o que dificulta a formação de núcleos para a 

recristalização (TOKIZANE, et al., 1982).  

O aço 9Cr recozido em 1100ºC foi revenido em 550ºC por 2 h e as micrografias são 

apresentadas nas Figuras 44a e 44b. Pode-se observar que a morfologia de ripas ainda está 

presente. Carbonetos já podem ser visualizados na amostra revenida (Figura 44b). 

 As micrografias para o aço 9Cr revenido em 750ºC por 2 h são apresentadas nas 

Figuras 45a e 45b. Na Figura 45b observam-se carbonetos grosseiros nos contornos. Antes 

de ser laminado a frio até a redução de 80% da espessura, o material foi submetido a esta 

mesma condição de revenimento. Ou seja, o aço na condição inicial já conteria carbonetos 

grosseiros que durante a laminação acumulariam discordâncias ao seu redor. Deste modo, 

estes locais atuariam como sítios preferenciais para o inicio da recristalização, 

caracterizando a ocorrência de PSN. Os carbonetos encontrados para esta condição de 

revenimento são mais grosseiros que os encontrados para a amostra revenida em 550ºC por 

2 h.  

 Com relação ao aço 13Cr, a amostra tratada em 800ºC por 1 h apresentou uma 

distribuição bimodal de tamanho de grão (Figura 46a). Nesta figura os grãos recristalizados 

se encontram alinhados com a direção de laminação. As regiões com grãos finos possuem 

uma grande quantidade de discordâncias em seu interior. Estas regiões podem ser mais 

bem observadas na Figura 46b. 

 O aço 13Cr tratado em 1100ºC por 1 h também apresentou uma distribuição 

bimodal de tamanho de grão, como mostra a Figura 47a. Nesta temperatura de tratamento 

não foi possível confirmar a presença de grãos com morfologia de ripas, que 

caracterizariam a formação de martensita (Figuras 47a e 47b). Embora os resultados de 

MET não indiquem a presença de martensita, não se pode inferir que esta não esteja 

presente, pois em microscopia de transmissão a área analisada é pequena e pode não ser 

representativa (estatística precária). Como discutido anteriormente, embora este aço tenha 

sido projetado para possuir uma estrutura perfeitamente ferrítica, os resultados de dureza, 

dilatometria e as microestruturas previstas no diagrama de Schaeffler (Figura 23) sugerem 

a ocorrência da transformação martensítica.  
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(a) 

 
(b) 

Figura 43: (a) e (b): Micrografias do aço 9Cr recozido em 1100ºC por 1 h. Blocos de 
martensita estão indicados em (a) (MET, campo claro). 
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(a) 

 

 
(b) 

Figura 44: (a) e (b): Micrografias  do aço 9Cr recozido em 1100ºC por 1 h e revenido em 
550ºC por 2 h. Os carbonetos estão indicados por setas em (b) (MET, campo claro). 
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(a) 

 

 
(b) 

Figura 45: (a) e (b): Micrografias  do aço 9Cr recozido em 1100ºC por 1 h e revenido em 
750ºC por 2 h. Os carbonetos estão indicados por setas em (b) (MET, campo claro). 
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(a) 

 

 
(b) 

Figura 46: (a) e (b): Micrografias  do aço 13Cr recozido em 800ºC por 1 h. A micrografia 
(b) é uma ampliação da região com grãos mais finos em (a) (MET, campo claro). 
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(a) 

 
(b) 

Figura 47: (a) e (b): Micrografias do aço 13Cr recozido em 1100ºC por 1 h (MET, campo 
claro). 
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Ainda com relação ao aço 13Cr tratado em 1100°C por 1 h, este possui partículas 

grosseiras nos contornos de grão, como pode ser observado nas Figuras 48a e 48b. A 

composição de diversas partículas semelhantes foi determinada e um exemplo do espectro 

de energia característico é mostrado na Figura 48c. Nesta figura, os picos correspondentes 

ao Cr e Fe são oriundos da matriz e os picos de Ti e O são das partículas. Estas partículas, 

muito provavelmente, são de TiO2 e não foram observadas no aço com 9Cr. Isto se deve ao 

fato do teor de Ti no aço 13Cr ser muito superior ao do 9Cr, 0,2240% e 0,0007% massa, 

respectivamente. O oxigênio proveniente para esta reação provém da ligeira oxidação na 

superfície dos pós moídos. 

 

 

 

 
(a) 

 
(b) 

(c) 
Figura 48: (a) e (b): Partícula de TiO2 obtida no aço 13Cr recozido em 1100ºC por 1 h e 
(c) espectro de energia da partícula. 

200 nm 200 nm 
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Uma partícula de ítria também foi analisada de acordo com o espectro de energia 

característico obtido. Entretanto, para esta foi feito um mapeamento da concentração de Y, 

Ti, Ar e Cr na linha marcada de 0 a 1 na Figura 49a. Nas Figuras 49b a 49e tem-se os 

resultados das concentrações dos elementos Y, Ti, Ar e Cr, respectivamente. De acordo 

com as figuras, a partícula é constituída majoritariamente de Y e Ti. Ukai e Fujiwara (2002) 

também reportaram a presença de partículas complexas do sistema Y-Ti-O. De acordo com 

eles, as partículas de Y2O3 durante os processos de moagem de alta energia e posteriores 

tratamentos térmicos resultam em partículas estáveis do sistema Y-Ti-O. A presença de Ar 

na partícula é resultado do processo de moagem que é realizado em atmosfera inerte de Ar. 

O Ar não faz parte do complexo Y-Ti-O, ele está presente em forma de bolha ao redor da 

partícula, região mais escura indicada com a seta na Figura 49a. A indicação da presença 

de Cr no espectro é resultado da matriz. 

A partícula do sistema Y-Ti-O analisada possui tamanho em torno de 50 nm. Esta 

partícula é considerada grande quando comparada com os valores obtidos neste mesmo aço 

por Eiselt et al. (2009a), os quais foram apresentados na Figura 7b. Contudo, é possível 

observar também a presença de partículas menores na Figura 49a. As partículas mais finas 

que puderam ser observadas nesta figura possuem tamanho em torno de 10 nm. A 

quantidade das partículas menores é maior quando comparada com a de partículas de 

tamanho maior. A distribuição dessas partículas no aço 13Cr é heterogênea, conforme 

reportado por Eiselt et al. (2009a). Tal fator pode ter contribuído para a distribuição 

bimodal de tamanho de grão observada. Este aço foi processado por moagem de alta 

energia com um tempo de moagem de 28 h. Entretanto, o tempo de moagem não foi 

suficiente para a obtenção de um material com uma distribuição homogênea de partículas. 

Novos processamentos estão sendo realizados no KIT para aços ODS com 14%Cr com um 

tempo de moagem maior, passando de 28 h para algo em torno de 100 h para aumentar a 

homogeneidade (informação pessoal)8. 

 

 

 

 

 

 

                                                
8 Comunicação pessoal com Dr. Michael Rieth (KIT) em 24/11/2010. 
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(a) 

 
Y 

(b) 

 
Ti 
(c) 

 
Ar 
(d) 

 
Cr 
(e) 

 
Figura 49: (a): Partícula do complexo Y-Ti-O obtida no aço 13Cr recozido em 1100ºC por 
1 h, a seta indica a bolha de Ar. (b), (c), (d) e (e) concentrações dos elementos Y, Ti, Ar e 
Cr, respectivamente, ao longo da linha de 0 a 1 marcada em (a). 
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4.7 Textura 

 

 A textura do aço 9Cr laminado até 80% de redução da espessura é mostrada na 

Figura 50. As componentes mais intensas para esta condição são as pertencentes às fibras α 

e γ e a cubo girado, típicas de aços ferríticos. Essas componentes de textura também estão 

presentes no aço 9Cr recozido em 800, 1100 e 1350°C por 1 h, como mostrado nas Figuras 

51, 52 e 53, respectivamente. Os resultados da textura cristalográfica para a chapa recozida 

em 800°C mostram o enfraquecimento da componente cubo girado. A componente mais 

intensa é a  que é 12 vezes mais intensa que em um material de textura 

aleatória. Nas chapas tratadas em 1100 e 1350°C houve um enfraquecimento da textura 

devido à ocorrência da transformação martensítica no resfriamento. A intensidade máxima 

obtida foi de aproximadamente 4.  

 Comparando-se os resultados de textura do aço 9Cr com os de microtextura 

discutidos no item 4.5, observa-se uma boa concordância entre os mesmos. Ou seja, as 

componentes de textura observadas são as mesmas e o enfraquecimento da textura devido 

à transformação martensítica também foi observado.  

 

 

 

 

Figura 50: Textura (ODF) do aço 9Cr laminado até 80% de redução da espessura. ODFs 
com ϕ2 constante e igual e 0° e 45°.  
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Figura 51: Textura (ODF) do aço 9Cr laminado até 80% de redução da espessura e 
recozido em 800°C por 1 h. ODFs com ϕ2 constante e igual e 0° e 45°. 
 

 

Figura 52: Textura (ODF) do aço 9Cr laminado até 80% de redução da espessura e 
recozido em 1100°C por 1 h. ODFs com ϕ2 constante e igual e 0° e 45°. 
 

 

Figura 53: Textura (ODF) do aço 9Cr laminado até 80% de redução da espessura e 
recozido em 1350°C por 1 h. ODFs com ϕ2 constante e igual e 0° e 45°. 
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4.8 Ensaios de magnetização 
 

 Curvas de magnetização em função do campo aplicado (M x H) foram obtidas para 

amostras do aço 9Cr no estado deformado e recozido. As curvas foram obtidas para 

amostras com a direção de laminação paralela e perpendicular à direção do campo aplicado. 

As Figuras 54a e 54b mostram as curvas de magnetização para as amostras com a direção 

de laminação paralela ao campo aplicado. O campo máximo aplicado foi de 15 kOe e o 

laço de histerese completo para as diferentes condições de tratamento térmico pode ser 

observado na Figura 54a. Uma ampliação de uma das curvas M x H para campos baixos é 

mostrada na Figura 54b. Os valores de campo coercivo utilizados neste trabalho foram 

determinados pela média aritmética dos valores de Hc obtidos no laço de histerese como os 

mostrados na figura (campo aplicado quando a magnetização é zero). 

 Na Figura 55 são mostrados os valores de Hc obtidos em função da temperatura de 

tratamento para as amostras com a direção de laminação paralela e perpendicular à direção 

do campo aplicado. Nesta figura, os valores do campo coercivo estão em Oe. Comparando 

os valores do campo coercivo para as duas condições, não se observou nenhuma mudança 

significativa nos valores de Hc, principalmente para as amostras tratadas no campo 

austenítico. Tal comportamento pode ser relacionado com a textura do aço, pois a 

magnetização é uma propriedade que está ligada à orientação cristalográfica (RENZETTI 

et al., 2011). Como discutido anteriormente, o aço possui uma textura fraca, de modo que 

nenhuma mudança no laço de histerese e consequentemente no comportamento de Hc 

relacionada à textura era esperada. Os valores de Hc das amostras com o campo paralelo à 

direção de laminação foram comparados aos valores de dureza Vickers (HV), como pode 

ser observado na Figura 56. Os valores de Hc e da dureza Vickers têm como fator comum 

uma dependência mais clara com ρ  e apresentam comportamentos semelhantes 

(RENZETTI et al., 2011). 

A diminuição nos valores de Hc e HV medidos nas amostras tratadas até 800ºC 

indica a redução na densidade de discordâncias. Esta redução causa um aumento na 

mobilidade das paredes de domínio. A redução do valor de Hc foi de aproximadamente 

65% e de 7% para o HV. Para temperaturas de tratamento térmico mais elevadas (campo 

austenítico), houve um aumento nos valores de Hc e HV. Isto é em decorrência da 

formação de martensita que introduz carbono em condição supersaturada na matriz e mais 

discordâncias no material e dificulta a movimentação das paredes de domínio. Os valores 

de Hc e HV se mantiveram constantes até 1200ºC. Entretanto, houve uma diminuição 
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nestes valores para a amostra tratada em 1350ºC por 1 h. Tal comportamento está 

relacionado com o aumento no tamanho de grão austenítico, que resulta em um aumento 

no tamanho da martensita e uma diminuição em sua dureza.  

Ainda com relação às amostras tratadas no campo austenítico, estas foram 

revenidas em 550 e 750ºC por 2 h e os valores de campo coercivo foram determinados 

(Figura 57). Nesta figura também foram acrescentados os valores de campo coercivo antes 

do revenimento e os valores de dureza para todas as condições investigadas. O campo 

magnético foi aplicado paralelamente à direção de laminação. Os valores de Hc e HV para 

as amostras revenidas diminuíram e a diminuição foi maior para a amostra revenida em 

750ºC por 2 h. A microestrutura obtida após o revenimento consiste de uma martensita 

revenida (ferrita + carbonetos). Os valores de Hc e HV apresentaram praticamente a mesma 

tendência, porém, o comportamento difere para as amostras tratadas em 1350ºC e 

revenidas. Este comportamento de Hc para as amostras revenidas pode ser atribuído à 

formação de carbonetos oriundos da decomposição da martensita. Ou seja, a formação de 

carbonetos exerce um papel mais importante nos valores Hc do que o aumento no tamanho 

de grão, que é o responsável pela queda no valor de Hc para a amostra não revenida. De 

acordo com a literatura (MERGIA; BOUKOS, 2007), a presença de uma pequena fração 

de precipitados ou solutos intersticiais ou substitucionais aumenta drasticamente o valor de 

campo coercivo.  
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Figura 54: Curvas de M x H obtidas para o aço 9Cr nos estados deformado e recozido: (a) 
laço de histerese completo e (b) ampliação de uma das curvas M x H para campos baixos (-
0,1 kOe< H < 0,1 kOe). 
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Figura 55: Valores do campo coercivo, Hc, em função da temperatura de recozimento para 
amostras com a direção de laminação paralela e perpenducilar à direção do campo aplicado. 
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Figura 56: Valores do campo coercivo, Hc, e de dureza Vickers em função da temperatura 
de recozimento. 
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Figura 57: Valores do campo coercivo, Hc, e de dureza Vickers em função da temperatura 
de recozimento para as amostras revenidas em 550 e 750ºC por 2 h. 
 

 

Outras informações relevantes também podem ser obtidas a partir das curvas do 

ciclo de histerese, tais como o valor da magnetização de remanência. A MR, tanto para o 

campo aplicado perpendicularmente como para o campo aplicado paralelamente à direção 

de laminação, apresentou comportamento semelhante ao Hc (Figura 58). Os valores foram 

comparados qualitativamente, uma vez que os valores de MR são influenciados pelo fator 

de desmagnetização. O fator de desmagnetização está relacionado com a forma da amostra 

e tem um importante efeito no valor de MR, mas não altera o valor de Hc (MERGIA; 

BOUKOS, 2007). Contudo, como as amostras para o ensaio de magnetização foram 

cortadas aproximadamente nas mesmas dimensões, o fator de desmagnetização pouco se 

diferenciará de uma amostra para outra. Assim, o comportamento da curva será o mesmo 

observado para os valores sem o fator de correção. O comportamento de MR semelhante ao 

de Hc tem sido reportado para alguns aços (BYEON; KWUN, 2003; MERGIA; BOUKOS, 

2007; VORHAUER et al., 2006). Para as amostras tratadas no campo austeníticos e 

revenidas em 550 e 750°C por 1 h. os resultados de MR também apresentaram um 

comportamento semelhante ao de Hc, Figura 59.   
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Figura 58: Valores do campo coercivo, Hc, e da magnetização de remanência, MR, em 
função da temperatura de recozimento. Os dados correspondem às amostras com o campo 
aplicado tanto paralelamente como perpendicularmente à direção de laminação.  
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Figura 59: Valores do campo coercivo, Hc, e da magnetização de remanência, MR, em 
função da temperatura de recozimento para as amostras revenidas em 550 e 750°C por 1 h. 
Os dados correspondem as amostras com o campo aplicado paralelamente à direção de 
laminação. 
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4.9 Difratometria de raios X 
 

 Chapas do aço 9Cr laminadas a frio até 80% de redução e recozidas em 400, 800, 

1100 e 1350°C por 1 h foram avaliadas por meio de medidas de difração de raios X de alta 

resolução (luz síncrotron). Os difratogramas das chapas laminadas com 80% de redução e 

recozidas em 800 e 1100°C por 1 h são apresentados nas Figuras 60, 61 e 62, 

respectivamente. Nas Figuras 60 e 61 a fase ferrítica foi identificada. A fase ferrítica 

também está presente na chapa recozida em 400°C. Para a amostra tratada em 1100°C 

(Figura 62) e 1350°C, a fase predominate é a martensita. Nestas condições de recozimento 

ainda foram observados picos referentes à austenita retida. Os picos referentes à austenita 

retida para a amostra recozida em 1100°C são mostrados na Figura 62. Os índices de 

Miller para a ferrita ou para a martensita estão identificados nas figuras. Comparando um 

dos picos dos difratogramas do aço com estrutura ferrítica com o de estrutura martensítica 

(Figura 63), observa-se uma distorção na posição dos picos. O pico em questão é o (200) e 

esta distorção na posição foi observada para os demais picos. A distorção pode ser 

explicada pela formação de martensita que causa uma distorção na rede, neste caso, 

pequena, devido à baixa concentração de carbono. A distorção na rede é realmente muito 

pequena, pois quando um ajuste linear da distância interplanar (d) para uma estrutura 

cúbica é feito o valor do coeficiente de correlação do ajuste é próximo a 1 (Figura 64). Na 

figura, o ajuste linear (reta vermelha) coincide com todos os pontos experimentais. Tal 

comportamento é geralmente observado para estruturas perfeitamente cúbicas (KING; 

PAYZANT, 1993). A distância interplanar é calculada de acordo com a lei de Bragg e o 

plano de reflexão:  

 

                                                    (10) 

 
sendo θ o ângulo de difração e λ o comprimento de onda. O parâmetro de rede foi obtido 

pelo coeficiente angular da reta de ajuste. O parâmetro de rede para as demais condições 

foi determinado com o mesmo método descrito para a chapa recozida em 1100°C. Os 

valores dos parâmetros de rede para todas as condições são apresentados na Tabela 6. 

Praticamente não foram observadas diferenças entre os valores de parâmetro de rede. A 

diferença observada na terceira casa decimal não pode ser interpretada como uma distorção 

na rede, uma vez que esta diferença também pode estar associada à precisão do 

equipamento.    
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Figura 60: Difratograma de raios X da chapa laminada com 80% de redução.  
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Figura 61: Difratograma de raios X da chapa laminada com 80% de redução e recozida 
em 800ºC por 1 h. 
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Figura 62: Difratograma de raios X da chapa laminada com 80% de redução e recozida 
em 1100ºC por 1 h. 
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Figura 63: Comparação da posição dos picos (200) para as chapas laminada com 80% de 
redução e recozida em 1100°C por 1 h.  
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Figura 64: Pontos experimentais da distância interplanar em função do plano de reflexão 
para a determinação dos parâmetros de rede para a amostra recozida em 1100°C por 1 h. A 
reta vermelha é um ajuste linear.  
 

 

Tabela 6 - Parâmetros de rede estimados por meio das medidas de difração de raios X em 
diferentes temperaturas de tratamento térmico.  

Temperatura (ºC) Parâmetro de rede (Å)    

25 2,874 

400 2,872 

800 2,873 

1100 2,874 

1350 2,873 
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A partir dos difratogramas obtidos para a amostra laminada e para as amostras 

recozidas em 400, 800, 1100 e 1350ºC por 1 h foi calculada a densidade de discordâncias. 

A literatura reporta diversos métodos para quantificar a densidade de discordâncias 

utilizando medidas de raios X, incluindo o modelo modificado de Williamson-Hall e o 

modelo de Warren-Averbach (SCHAFLER; ZEHETBAUER; UNGÁR, 2001; UNGÁR et 

al., 1999; UNGÁR et al., 2000). Ambos os métodos são baseados na medida da largura dos 

picos de difração. A largura dos picos obtidos por raios-X está relacionada com o tamanho 

de grão, ou do domínio cristalino, e com as microtensões elásticas causadas pela presença 

das discordâncias. Um erro de origem instrumental também está associado à largura dos 

picos, a chamada “largura de origem do equipamento”. A correção é feita subtraindo-se do 

valor da largura do pico obtido para uma determinada posição (∆θi) o valor obtido para o 

padrão de LaB6 cristalino (∆θp): 

 

                                       (11) 

 

O valor de ∆θ (corrigido) foi utilizado para determinar a densidade de 

discordâncias (relacionado com as microtensões). O modelo modificado de Williamson-

Hall foi utilizado para tal propósito (SCHAFLER; ZEHETBAUER; UNGÁR, 2001; 

UNGÁR et al., 1999; UNGÁR et al., 2000): 

 

                                       (12) 

 

onde K = 2sinθ/λ, ∆K = 2cosθ∆θ/λ. Na Equação 12, D, b e ρ são o tamanho médio de grão, 

o módulo do vetor de Burgers e a densidade de discordância, respectivamente. A é uma 

constante que depende da discordância e O indica um termo de alta ordem sem 

interpretação. C é um fator de contraste médio das discordâncias para cada reflexão em 

particular. O valor de C para diferentes reflexões é definido como: 

 

                                               (13) 

 

sendo Ch00 o fator de contraste correspondendo a reflexão h00. Pequenas variações no 

valor de Ch00 não produzem grandes mudanças no valor final. Deste modo, o valor 
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utilizado foi Ch00 = 0.20 (UNGÁR et al., 1999). O parâmetro q foi determinado pela 

minimização da diferença entre os valores de ∆K medidos e os calculados por meio do 

ajuste linear da Equação 13. O melhor ajuste linear foi encontrado para um q = 2,1. O valor 

de q está associado ao tipo de discordância, cunha ou hélice, presente no material. Um 

valor de q = 2,1 indica que o material possui mais discordâncias em hélice do que em 

cunha (UNGÁR et al., 2000). Os dados do modelo modificado de Williamson-Hall (∆K x 

KC1/2) que correspondem às amostras laminada e recozidas são mostrados na Figura 65.  

 O modelo modificado de Williamson-Hall fornece duas informações importantes 

sobre a microestrutura. A primeira é a intersecção da regressão linear (K = 0) que fornece a 

informação sobre o tamanho de grão, 1/D, ou tamanho do domínio difratado. A segunda é 

o coeficiente angular da curva que está relacionada com a densidade de discordâncias, 

((πAb²/2)ρ)1/2. Para o aço ODS-Eurofer foi utilizado um valor de b = 0,2861.10-9 m e o 

valor de A = 0,3. 

O valor da densidade de discordâncias estimado pelo método modificado de 

Williamson-Hall em função da temperatura de recozimento da chapa é mostrado na Figura 

66. O aço na condição laminado com 80% de redução na espessura apresenta uma alta 

densidade de discordâncias, 2,4.1016 m-2. Durante o recozimento no campo ferrítico a 

densidade de discordância diminuiu. Para a chapa tratada em 800°C o valor da densidade 

de discordâncias encontrado é de 1/6 do valor obtido para a chapa deformada. A 

diminuição na densidade de discordâncias está relacionada com os processos de 

recuperação e recristalização. Para o aço investigado a recristalização é dificultada devido 

à presença da fina dispersão das partículas de óxidos (RENZETTI et al., 2011; SANDIM et 

al., 2010).  

Com relação às amostras tratadas termicamente em 1100 e 1350°C, a densidade de 

discordâncias aumenta significativamente. A transformação martensítica aumentou a 

densidade de discordâncias para aproximadamente 3,5.1016 m-2. A transformação 

martensítica introduz uma grande quantidade de discordâncias no material (KEHOE; 

KELLY, 1970; TOKIZANE et al., 1982). A densidade de discordâncias na estrutura 

martensítica tem sido estuda em alguns trabalhos envolvendo aços (KEHOE; KELLY, 

1970; TAKEBAYASHI et al., 2010). No trabalho de Kehoe e Kelly (1970), eles avaliaram 

por meio de MET a influência do teor de carbono no valor da densidade de discordâncias 

na martensita. O valor por eles obtido para um aço com 0,07 %C (mesmo teor de C para o 

ODS-Eurofer) foi de aproximadamente 1,0.1015 m-2. Este valor é menor que os valores 

encontrados para o aço ODS-Eurofer após a transformação martensítica. Um fator 



100 
 

importante que contribui para esta diferença é a presença das partículas de Y2O3. A 

composição química dos aços é outro fator que contribui para uma diferença na densidade 

de discordâncias. Recentemente, Takebayashi et al. (2010) reportaram ρ = 2,0.1016 m-2 

para um aço com 0,3 %C na condição temperado. Eles utilizaram o modelo modificado de 

Williamson-Hall para tal determinação.  

A evolução da densidade de discordâncias em função da temperatura de 

recozimento foi comparada com a evolução da dureza Vickers e do campo coercivo, 

(Figuras 67 e 68, respectivamente). Os valores de dureza e da densidade de discordâncias 

são qualitativamente semelhantes. A diminuição ou o aumento de uma das variáveis é 

espelhado pela diminuição ou aumento da outra. Resultado semelhante foi observado para 

a comparação feita entre campo coercivo e a densidade de discordâncias. As três técnicas 

de medidas utilizadas foram sensíveis ao amolecimento do aço recozido no campo ferrítico 

e à transformação martensítica do aço recozido no campo austenítico. 
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Figura 65: Modelo modificado de Williamson-Hall para os picos de difração. Os índices 
de Miller referentes aos picos estão indicados na figura. 
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Figura 66: Valores de densidade de discordâncias obtidos pelo modelo modificado de 
Williamson-Hall em função da temperatura de recozimento.  
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Figura 67: Valores da densidade de discordâncias e da dureza Vickers em função da 
temperatura de recozimento. 
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Figura 68: Valores da densidade de discordâncias e do campo coercivo em função da 
temperatura de recozimento. 

 

 

 Alguns dos resultados apresentados e discutidos nesta Tese de Doutorado foram 

publicados e os artigos estão no Anexo A (“Annealing behavior of ferritic-martensitic 

9%Cr-ODS-Eurofer steel” e “Annealing effect on microstructure and coercive field of 

ferritic-martensitic ODS Eurofer steel”). 
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5. Conclusões 
 

 Dois aços endurecidos por dispersão de óxidos e de atividade reduzida com teores 

de cromo iguais a 9 e 13% (em peso) foram laminados e recozidos numa ampla faixa de 

temperaturas. Os principais resultados obtidos são os seguintes: 

 

• O aço 9Cr apresentou temperaturas de transição de fase bem definidas (Ac1, Ac3 e Ms), 

ao passo que no aço 13Cr estas temperaturas foram mais difíceis de serem identificadas em 

virtude do sinal menos pronunciado obtidos nas curvas de dilatometria. Variações locais no 

teor de cromo, detectadas por análise de energia dispersiva (EDS), poderiam explicar a 

ocorrência da transformação martensítica neste aço. 

 

• Os aços exibiram comportamento semelhante e não apresentaram amolecimento 

significativo quando recozidos isotermicamente até 800ºC; entretanto, quando tratados em 

temperaturas maiores, o comportamento não foi o mesmo. O aço 9Cr apresentou um 

endurecimento mais pronunciado devido à formação de martensita no material tratado 

entre 900 e 1300ºC. O endurecimento para o aço 13Cr foi bem mais discreto entre 900 e 

1100oC.  

 

• O aço 13Cr apresentou uma microestrutura menos uniforme que a do aço 9Cr após os 

recozimentos. Os resultados do mapeamento de orientações obtidos por meio de EBSD 

para as amostras do aço 9Cr tratadas em 1100 e 1350ºC por 1 h mostram a ocorrência de 

engrossamento microestrutural com o aumento da temperatura. Contudo, contornos de 

baixo ângulo ainda se mostram presentes no interior dos grãos. Isto se deve ao fato de os 

contornos de baixo ângulo terem sua mobilidade dificultada pelas partículas. Para o aço 

13Cr não foi observada a presença de uma estrutura martensítica nas amostras recozidas 

em 1100 e 1350°C. Com o aumento da temperatura de recozimento neste aço a fração 

recristalizada aumentou. As microtexturas dos aços 9Cr e 13Cr tratados em diversas 

condições metalúrgicas apresentam as componentes de textura das fibras α e γ comumente 

observadas em aços ferríticos de baixo carbono. Essas mesmas componentes também 

foram observadas na macrotextura (textura) do aço 9Cr. A transformação martensítica no 

aço 9Cr provocou um enfraquecimento na textura. 

 



104 
 

• As partículas de Y2O3 mostraram-se estáveis durante os tratamentos térmicos, enquanto 

que os carbonetos do tipo M23C6 sofreram engrossamento. A recristalização ou não nestes 

aços depende do balanço entre as forças de aprisionamento devido às partículas finas de 

Y2O3 dispersas na matriz e o potencial para recristalização encontrado ao redor das 

partículas grosseiras por meio do mecanismo de nucleação estimulada por partículas. Nos 

recozimentos realizados até temperaturas de 800ºC, a recuperação estática prevalece como 

principal mecanismo de amolecimento. A fração volumétrica recristalizada é baixa nos 

dois aços. No aço 13Cr observou-se, ainda, a formação de partículas de TiO2 grosseiras 

dispersas na matriz. 

 

• As curvas de magnetização em função do campo aplicado para o aço 9Cr mostraram 

que os valores do campo coercivo Hc guardam boa correlação qualitativa com os valores 

encontrados nas medidas de dureza Vickers e a densidade de discordâncias (ρ). Os valores 

de Hc encontrados foram capazes de acompanhar a transformação martensítica, tendo seu 

valor aumentado em função do aumento do teor de carbono supersaturado na matriz e o 

aumento da densidade de discordâncias. O amolecimento significativo observado em 

1350ºC devido ao engrossamento microestrutural causou uma diminuição no valor de Hc. 

Para as amostras tratadas no campo austenítico e revenidas, o campo coercivo Hc foi muito 

mais sensível à presença de carbonetos que a dureza Vickers. 

 

• Nos resultados obtidos via difração de raios X para o aço 9Cr nota-se uma diferença na 

posição dos picos após a transformação martensítica. Nos difratogramas obtidos para as 

amostras recozidas no campo austenítico e resfriadas ao ar há picos correspondentes à 

austenita retida. Os valores de densidade de discordâncias obtidos para este aço foram altos 

e próximos aos reportados na literatura. Estas diferenças podem ser explicadas pela 

presença das partículas de Y2O3 e pela diferença de composição química. 

 

Com base nos principais resultados da caracterização microestrutural destes dois 

aços, algumas conclusões foram estabelecidas quanto à aplicabilidade dos aços nos futuros 

reatores de fusão nuclear: 

 

• Fatores como microestrutura mais homogênea e mais estável quanto ao processo de 

recristalização tornam o aço 9Cr um melhor candidato para aplicações em altas 
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temperaturas. A microestrutura do aço 9Cr mostrou-se estável em temperaturas bem 

superiores àquelas projetadas para sua vida em serviço (600°C). Esta constatação despertou 

um grande interesse em investigar as propriedades desse aço em temperaturas mais 

elevadas.  

 

• Embora a quantidade do aço 13Cr fornecida pelo KIT não tenha sido suficiente para a 

utilização de todas as técnicas de caracterização empregadas no aço 9Cr, os resultados são 

suficientes para mostrar que o processamento deste aço ainda precisa de ajustes, como em 

todo o desenvolvimento de novos materiais. O processo de moagem deve ser mais efetivo 

no que diz respeito à homogeneização do material. Uma distribuição mais uniforme das 

partículas de Y2O3 e um teor de Cr também mais homogêneo na matriz aumentariam o 

interesse em aplicar este aço. 
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6. Trabalhos em andamento derivados desta Tese de Doutorado  

 

 Com base nos resultados obtidos e discutidos até o momento, diversos trabalhos 

continuam em andamento com o aço ODS-Eurofer (9Cr) e não puderam ser incluídos 

nesta Tese de Doutorado:  

 

• Medidas de magnetostricção. No reator de fusão o plasma ficará afastado das paredes 

por meio de confinamento magnético. A interação do campo magnético com os aços 

ferríticos provoca uma contração e/ou expansão nas dimensões do material. A variação 

dimensional ocasionada pela aplicação de um campo magnético pode ser determinada com 

medidas de magnetostricção. 

 

• Recozimento em tempos longos. Os materiais estruturais ficarão expostos durante o 

tempo de operação do reator a temperaturas em torno de 600°C. Desta forma, a 

investigação da estabilidade microestrutural das amostras recozidas durante longos tempos, 

em temperaturas próximas às previstas durante a vida em serviço, está sendo realizada.  

 

• Espectroscopia Mössbauer. Os carbonetos grosseiros presentes no aço contribuem para 

o amolecimento do material. Para determinar a natureza dos carbonetos, medidas de 

espectroscopia Mössbauer estão sendo realizadas no IF-USP em amostras em diferentes 

condições metalúrgicas.  
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