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RESUMO

Este trabalho tem como caráter científico estudar os fenômenos da evolução microestrutural
durante os tratamentos de Têmpera e Revenimento (T&R) e Têmpera e Partição (T&P)
em um aço AISI 52100 (100Cr6) modificado com adição de 1,8% p. Si e 1,0%p. Mn. O
aço AISI 52100, comumente utilizado em componentes de rolamento, é temperado a partir
de uma temperatura de solubilização parcial e revenido a baixa temperatura (≈ 200 ◦C),
produzindo uma microestrutura composta de martensita revenida, cementita proeutetóide
esferoidizada e uma pequena fração volumétrica de austenita retida (γR) (< 0,05). Já
o tratamento T&P , ainda não aplicado nesse tipo de aço devido a maior complexidade
em comparação com aços de baixo carbono, é similar ao tratamento T&R, onde o aço
é total ou parcialmente solubilizado e em seguida temperado até uma temperatura TT

entre a temperatura de início (MS) e fim da transformação martensítica (Mf ), a fim de se
produzir uma fração controlada de γR. O material é então mantido na mesma temperatura
ou aquecido até uma temperatura TP e mantido por um tempo tP para que o carbono
particione da martensita supersaturada em carbono para a γR. A principal diferença entre
os tratamentos T&R e T&P é quanto ao produto formado e quanto a temperatura de
têmpera usada. A TT utilizada no tratamento T&R é abaixo ou próxima a Mf , a fim de
se reduzir o percentual volumétrico de γR, enquanto que no T&P , busca-se manter certa
fração volumétrica de γR. Enquanto T&P evita a formação de carbonetos para o maior
enriquecimento em carbono da γR, nos tratamentos T&R essa precipitação de carbonetos é
desejada. O enriquecimento em carbono da γR no tratamento T&P se torna possível graças
a adição de elementos de liga que retardam a cinética de precipitação da cementita, tais
como o Si e o Al, possibilitando o enriquecimento da γR em carbono, e assim, aumentando
sua estabilidade térmica e mecânica. O aumento da estabilidade da austenita melhora
algumas propriedades do material, tais como ductilidade, tenacidade e até mesmo desgaste.
No entanto, algumas reações competem com o enriquecimento em carbono da austenita,
tais como a transformação bainítica e a precipitação de carbonetos. Com o aumento do teor
em carbono nos aços, a tendência para a precipitação de carbonetos se torna ainda maior,
onde esses consomem parte do carbono disponível para o enriquecimento da austenita
retida. Diante disso, busca-se nesse trabalho entender os fenômenos que ocorrem durante
os tratamentos T&R e T&P no aço AISI 52100 modificado, tendo como fase proeutetóide
a cementita esferoidizada, essencial para as propriedades finais do aço comercial. Esse
trabalho é então dividido de forma a melhor se estudar o efeito dos diferentes parâmetros
do tratamento térmico T&P . Para isso, foram utilizadas as técnicas de microscopia
eletrônica de varredura e de transmissão, difração de elétron retroespalhados (EBSD),
difração síncrotron de raios X (DSRX), dilatometria, atom probe tomography (APT),
microdureza e simulação da cinética de partição do carbono. Primeiramente, é apresentado
um estudo de diferentes rotas de esferoidização que produzem uma estrutura de partida



similar ao do aço comercial, isto é, cementita esferoidizada em uma matriz martensítica.
Em seguida, é realizado um estudo detalhado do efeito da temperatura de revenimento na
evolução microestrutural do material temperado, mostrando que a austenita é enriquecida
em carbono na faixa de temperaturas entre 250-350 ◦C, enquanto que a precipitação de
cementita nas interfaces α′/γ se inicia em 400 ◦C, levando à desestabilização e decomposição
da γR para revenimentos a temperaturas mais elevadas. Também é realizado um estudo
detalhado do efeito do tempo de partição à 250 ◦C, mostrando que o silício evita a
formação de cementita para tratamentos de revenimento de até 7200 s, mesmo que haja a
precipitação de carbonetos do tipo η. Com base nos resultados obtidos, analisa-se o efeito
da temperatura de têmpera no revenimento à 250 ◦C, mostrando que a γR é termicamente
estabilizada após 300 s para a condição previamente temperada até 85 ◦C, enquanto que
na condição temperadas a 115 ◦C há apenas uma estabilização parcial devido ao curto
tempo para difusão e homogenização do carbono dentro dos blocos austeníticos. Ainda é
mostrado que o tipo de carboneto influencia na cinética de partição de carbono, acelerando
a cinética quanto maior for a energia do carboneto presente na martensita. Por fim,
avalia-se a decomposição da γR durante aquecimento a 10 ◦C s−1, mostrando as faixas de
temperaturas em que a austenita é decomposta em bainita, enriquecida e empobrecida em
carbono e decomposta no produto eutetóide de ferrita + cementita.

Palavras-chave: aço hipereutetóide. aço AISI 52100. têmpera e revenimento. têmpera e
partição. decomposição da austenita.



ABSTRACT

The present work has the scientific purpose of studying the microstructural evolution
during Quenching and Tempering (Q&T) and Quenching and Partitioning (Q&P) heat
treatments in an AISI 52100 steel (100Cr6) modified with 1.8 wt.% Si and 1.0 wt.% Mn
alloying. The AISI 52100 steel, commonly used in bearing components, is usually quenched
from an intercritical temperature and tempered at a low temperature (≈ 200 ◦C), producing
a microstructure composed of tempered martensite, spheroidized cementite and a small
volumetric fraction of retained austenite (γR) (< 0.05). The Q&P heat treatment, which
has not yet been applied to this type of steel due to the higher complexity when compared
with low carbon steels, is similar to the Q&T heat treatment, where the steel is totally
or partially annealed and then quenched to a temperature TQ between martensite start
and finish temperature, in order to produce a controlled fraction of retained austenite.
The material is then held at the same temperature or heated to a temperature TP and
isothermaly heat treated for a time tP to allow the carbon partitioning from the carbon
supersaturated martensite to the retained austenite. The main difference between Q&T

and Q&P is regarding to the quenching temperature used and the phase decomposition
product. The TQ used in the Q&T is below or near Mf , in order to reduce austenite
volume fraction, while in the Q&P certain austenite volume fraction is essential to allow
its stabilization via carbon enrichment. While Q&P avoids the formation of carbides to
improve the austenite carbon enrichment, in Q&T the carbide precipitation is desired. The
austenite carbon enrichment in the Q&P treatments become possible thanks to the addition
of elements that delay the cementite precipitation kinetics, such as Si and Al, increasing the
thermal and mechanical stability of austenite. The increased stability of austenite improves
material’s properties such as ductility, toughness and even wear behavior. However, some
competetive reactions, such as bainitic transformation and carbide precipitation, decrease
the austenite fraction and stability. With increasing carbon content in steels, the affinity
for carbide precipitation becomes even greater, becoming more difficult to control the use
of the carbon available to the retained austenite. Therefore, this work aims to understand
the phenomena that occur during the Q&T and Q&P treatments in the modified AISI
52100 steel, having spheroidized cementite as the proeutectoid phase, essential for the final
properties of commercial steel. The work is then divided in order to better study the effect
of Q&P parameters. For this, scanning and transmission electron microscopy, electron
backscattered diffraction (EBSD), synchrotron X-ray diffraction (SXRD), dilatometry,
atom probe tomography (APT), microhardness and simulation of the carbon partition
were carried out. First, a study of different spheroidization routes that produce a starting
microstructure similar to the one used for commercial steels is presented, i.e., spheroidized
cementite homogeneously dispersed in a martensitic matrix. Then, a detailed study on
the effect of tempering temperature in the microstructural evolution of tempered steel



is carried out, showing that austenite is enriched in carbon in the temperature range
between 250-350 ◦C, while cementite precipitation at the α′/γ interfaces starts at 400 ◦C,
leading to destabilization and decomposition of retained austenite for tempering at higher
temperatures. A detailed study of the effect of tempering time at 250 ◦C is also carried
out, showing that silicon prevents cementite formation for tempering treatments up to
7200 s, even with η carbide precipitation ocurring. Based on the results obtained, the
effect of tempering temperature on tempering at 250 ◦C is analyzed, showing that retained
austenite is thermally stabilized after 300 s for the condition previously quenched at 85 ◦C,
while in the one quenched to 115 ◦C, there is only a partial stabilization of austenite due
to the short time for carbon diffusion and homogenization within the austenitic blocks.
It is also shown that the type of carbide influences the kinetics of carbon partitioning:
with a higher carbide Gibbs energy, the carbon partition kinetics acelerates. Finally, the
austenite decomposition during heating at 10 ◦C s−1 is analyzed, showing the temperature
ranges in which austenite is decomposed into bainite, enriched and depleted in carbon and
decomposed in the eutectoid product of ferrite + cementite.

Keywords: hypereutectoid steel. AISI 52100 steel. quenching and tempering. quenching
and partitioning. austenite decomposition.
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1 INTRODUÇÃO

As ligas Fe-Cr-C têm sido amplamente aplicadas na fabricação de rolamentos para
a indústria automotiva devido a suas excelentes propriedades de resistência mecânica e ao
desgaste. Para isso, essas ligas são submetidas ao tratamento de têmpera e revenimento
(T&R), proporcionando a elevada resistência da martensita, porém com menor fragilidade
devido ao revenimento.

Apesar de há muito estudada, esta liga apresenta tenacidade ainda muito baixa, o
que levou ao estudo de diferentes tratamentos térmicos e modificações em sua composição
química que pudessem melhorar esta propriedade sem que se perdesse resistência mecânica
e ao desgaste. Mais recentemente têm sido explorados tratamentos que procuram criar uma
fina dispersão de austenita estabilizada à temperatura de trabalho graças à partição de
carbono. Dentre estes tratamentos está o de T&P proposto por Speer et al. (2004) e o de
austêmpera para formação de bainita, como já estudado por Silva, Cumino e Goldenstein
(1996) e Cumino (2005) e nanobainita isenta de carbonetos proposta por Caballero et al.
(2002) e Caballero e Bhadeshia (2004). O presente trabalho foca no estudo do tratamento
T&P e T&R.

Speer et al. (2004) propôs um tratamento que visa a estabilização da austenita
retida através de uma ciclo térmico similar ao de têmpera e revenimento. Esse tratamento
consiste de duas etapas: na primeira, denominada de têmpera, o material é austenitizado
parcialmente na zona intercrítica ou austenitizado completamente e temperado até uma
temperatura entre temperatura de início da transformação martensítica (MS) e temperatura
de fim da transformação martensítica (Mf), proporcionando uma estrutura consistindo
de martensita supersaturada em carbono + austenita retida na proporção desejada. Na
segunda etapa, denominada de partição, o aço é mantido na temperatura de têmpera ou
aquecido à uma temperatura em que a migração do carbono da martensita supersaturada
para a austenita retida é favorecida e nenhuma transformação de fases ocorra. Com o
maior teor em carbono, a austenita se torna mais estável, melhorando as propriedades de
tenacidade e ductilidade.

No Brasil, os aços para rolamento são produzidos a partir de têmpera e revenimento,
processo no qual o aço parte de uma estrutura esferoidizada e é parcialmente austenitizado
na zona intercrítica para controle da morfologia, tamanho e quantidade de carbonetos.
A seguir, o material é temperado em óleo para se formar martensita e aquecido até a
temperatura de revenimento para precipitação de carbonetos, aliviando o estresse na rede
da martensita e diminuindo sua fragilidade.

Analisando a viabilidade da aplicação do tratamento T&P em aços para rolamento
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no Brasil, deparamo-nos com algumas dificuldades no que se refere a rota de processo
já existente. A presença de carbonetos proeutetóides muda a cinética de precipitação
de fases, diminuindo o teor de carbono da austenita e introduzindo sítios de nucleação
que favorecem a precipitação de bainita durante T&P. Dessa forma, a bainita é formada
em tempos de tratamento muito menores do que aqueles observados por Bhadeshia e
seu grupo. Adicionalmente, o tratamento T&P desenvolvido por Speer leva em conta a
presença de apenas duas fases: austenita e martensita. Entretanto, a presença de cementita
proeutetóide esferoidizada afeta o comportamento e controle da migração de carbono entre
a martensita e a austenita devido a afinidade da cementita pelo elemento intersticial em
questão.

Como o tratamento térmico de têmpera e revenimento está mais próximo do de
têmpera e partição do que do de austêmpera, no que se refere ao processo e parâmetros de
tratamento, T&P se torna um melhor candidato à substituição da rota de processo por se
utilizar de parâmetros próximos aos já utilizados nos processos de fabricação no Brasil e
podendo garantir melhores propriedades de tenacidade e ductilidade do que os alcançados
por T&R. Ademais, o custo de fabricação pode ser reduzido com a redução do tempo e
da temperatura de tratamento, características do tratamento de têmpera e partição.

Diante disso, nota-se a importância do estudo do tratamento de têmpera e partição
de aços para rolamento, buscando-se assimilar os parâmetros de T&P aos utilizados na
rota de fabricação destes materiais no Brasil. Frente a este desafio, busca-se entender
os fenômenos que ocorrem durante a têmpera e partição de um aço para rolamento com
alto teor em silício, e assim, possibilitar a escolha dos parâmetros que proporcionem a
melhor combinação de propriedades para sua aplicação. Além da aplicação industrial, a
compreensão da partição de carbono nesse aço com presença de carbonetos esferoidizados
possibilita a aplicação deste tipo de tratamento a uma gama de outros materiais de
estrutura complexa, assunto ainda em discussão na comunidade científica.
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA

Neste capítulo será apresentada a fundamentação teórica para a melhor compreensão
do tema em termos conceituais e históricos. Inicialmente será apresentado uma breve
descrição sobre aços para rolamento (Seção 2.1), abrangendo os aspectos mais básicos do
aço em questão. Em seguida, serão apresentados, na Seção 2.2, os principais aspectos do
tratamento térmico de têmpera e revenido que é o tratamento mais comum em aços para
rolamento de elevado teor em carbono. Além disso, serão expostas suas características
e fenômenos envolvidos no tratamento. Com esta base, o leitor será direcionado para a
Seção 2.4, onde serão apresentados os trabalhos já realizados em aços para rolamento pelo
grupo de pesquisa do Laboratório de Transformação de Fases da Escola Politécnica da USP,
coordenado pelo professor Dr. Hélio Goldenstein. Estes trabalhos compreendem uma parte
muito importante no desenvolvimento de novas composições do aço para rolamento que
levaram a proposta da presente tese. Em seguida, serão apresentados ao leitor os principais
aspectos do tratamento térmico de têmpera e partição (Seção 2.5), sendo este o tratamento
térmico proposto para a nova liga em estudo. Por fim, um histórico do desenvolvimento
do tratamento térmico de têmpera e partição é apresentado na Seção 2.5.1, partindo desde
sua proposta em 2003 por Speer et al. Speer et al. (2003) até os trabalhos mais recentes,
publicados pelas principais revistas científicas voltadas para materiais metálicos.

2.1 Aços para rolamento: uma breve descrição
Rolamento é definido como "uma peça ou mecanismo utilizados para guiar um

movimento de rotação, a fim de reduzir o atrito de deslizamento e diminuir as perdas
de energia, como em rolamento de esferas, de agulhas, de cilindros, etc.". Dentre outras
funcionalidades, estes componentes também atuam como transmissores de cargas e per-
mitem a precisa localização de componentes. Dessa forma, um rolamento deve suportar
carregamento estático e cíclico severo, servindo de forma confiável em ambientes agressivos.
Os aços servem bem a esses propósitos, e em diferentes formatos, composições químicas e
processamentos, se apresentam como a escolha usual para tais aplicações (BHADESHIA,
2012).

Um breve histórico sobre os aços para rolamento foi publicado por Zaretsky (2012).
Em seu artigo, o autor comenta sobre os principais desenvolvimentos que ocorreram desde
1920, dando ênfase ao desenvolvimento do processamento das ligas e suas aplicações.
Dentre os diferentes tipos de ligas, chamamos a atenção para as ligas 1C-1,5Cr (% p.),
que são utilizadas em temperaturas menores que 150 °C, geralmente endurecidas por meio
de tratamentos térmicos, e que serão o principal foco da presente tese. O elevado teor em
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carbono destas ligas permite a formação de martensita de alto carbono, e consequentemente,
elevada dureza e resistência ao desgaste. Porém, isso leva a problemas de fragilidade do
material, sendo necessário um bom controle dos tratamentos térmicos a fim de se evitar a
falha prematura do rolamento.

Uma das principais ligas metálicas para rolamento de composição base 1C-1,5Cr
(% p.), segundo a classificação SAE, é o aço SAE 52100. O tratamento térmico mais
comum para esse aço e que fornece as propriedades desejadas para sua aplicação é o de
têmpera e revenido. O material é temperado a partir de uma temperatura intercrítica, isto
é, no campo em que as fases γ + cementita (Fe3C) se encontram em metaequilibrio, e em
seguida é revenido em temperaturas próximas a 200 °C por aproximadamente 2 h. Dessa
forma, a estrutura final é constituída de cementita esferoidizada e martensita revenida (α′

R),
podendo ou não apresentar γR. A etapa de revenimento pode provocar a fragilização
devido a decomposição da austenita retida em filmes de θ intra e interripas ou intra e
interplacas de martensita. A precipitação nestes contornos atua como ponto crítico à
propagação de trinca, diminuindo a tenacidade do material. Quanto maior a temperatura
de revenimento, maior é a energia para a decomposição da austenita retida. Dessa forma,
estes aços são geralmente revenidos a baixas temperaturas (próximas a 200 °C), evitando
a formação dos filmes de cementita. Entretanto, tempos maiores são necessários para se
atingir o grau de revenimento desejado.

Recentemente, essa classe de aços tem ganhado nova atenção devido a possibilidade
de se atingir diferentes microestruturas e propriedades com a adição de elevados teores em
silício. Este elemento retarda ou até mesmo inibi a formação de cementita, possibilitando
o desenvolvimento de novas rotas de tratamento térmico para que as propriedades sejam
melhoradas. Dentre as principais novas rotas de tratamento térmico, duas se destacam: (i)
têmpera e partição, originalmente proposta por Speer et al. (2003), que visa a estabilização
da austenita retida formada no processo de têmpera através do enriquecimento em carbono;
e (ii) austêmpera a baixa temperatura, que visa a formação de αB e austenita retida
ambas em ripas de tamanho nanométrico (CABALLERO et al., 2002; CABALLERO;
BHADESHIA, 2004), sendo recentemente explorada por Sourmail et al. (2017b), Sourmail
et al. (2017a) para aplicações em rolamentos. Ambos os tratamentos térmicos serão
mencionados com mais detalhes neste trabalho, com ênfase para o tratamento de têmpera
e partição.

2.2 Têmpera e Revenido
Segundo Smith (1993, p.65) o revenimento é um processo em que o aço martensítico

é aquecido a uma temperatura abaixo da faixa de transformação austenítica, isto é, abaixo
da temperatura A1, para tornar o material mais dúctil. Esse tratamento térmico de
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revenido permite a formação de martensita revenida de acordo com a reação mostrada na
Equação (2.1):

α′
f → α + Fe3C (2.1)

onde fresh martensite (α′
f ), ou martensita fresca, é a martensita que se formou a partir da

etapa de têmpera, de estrutura tetragonal de corpo centrado (TCC), apresentando alta
densidade de discordâncias e tensões internas. ferrita (α) possui estrutura CCC, enquanto
que a Fe3C é uma fase de estrutura cristalina ortorrômbica, muitas vezes simbolizada
com o símbolo grego θ (ABDALA, 2018, 319-320p).

Em resumo, o aço é aquecido até uma temperatura de solubilização completa ou
intercrítica, temperado até uma determinada temperatura para formação de martensita, e
posteriormente aquecido até uma temperatura de revenimento onde a reação da Equa-
ção (2.1) ocorre. Apesar de bem simplificada, as explicações de Abdala (2018), Smith
(1993) não mostram o quão complexo este tipo de tratamento térmico pode ser. Dentre os
parâmetros envolvidos neste tipo de tratamento, destacam-se:

• Temperatura de solubilização: determina quais fases estarão presentes inicialmente
e sua fração volumétrica, se considerado que o tempo de solubilização é suficiente
para se atingir o equilíbrio1;

• Temperatura de têmpera: determina a fração de martensita formada na etapa de
têmpera;

• Temperatura de revenimento: Determina a cinética e os tipos de produtos gerados
da decomposição da microestrutura de têmpera;

• Tempo de revenimento: Limita o período de tratamento e, consequentemente, o
quanto as reações de revenido ocorrerão.

Estes parâmetros afetam os fenômenos característicos que ocorrem no revenido,
podendo prolongar, encurtar ou até mesmo omitir alguns desses fenômenos. Cheng et al.
(1988) citam os 4 fenômenos característicos do revenido como:

1 Em aços hipoeutetóides, temperaturas acima da A3 levam à completa austenitização, enquanto
temperaturas de solubilização entre A1 e A3 levam a uma determinada fração de ferrita proeutetóide
que não se transformará na etapa seguinte. Em aços hipereuteóides, completa austenitização é alcançada
a temperaturas acima da Acm, enquanto que cementita proeutetóide é formada se a solubilização
ocorre entre as temperaturas A1 e Acm
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a) Redistribuição de carbono, podendo essa estar relacionada à: (i) segregação de
carbono para defeitos de rede, tais como as discordâncias; e/ou (ii) formação de
clusters de carbono na matriz martensítica;

b) Precipitação de carbonetos de transição, tais como carbonetos ϵ e η, a partir de
clusters de átomos de carbono na matriz martensítica. Esse fenômeno também é
conhecido como primeiro estágio do revenido;

c) Decomposição da austenita retida em ferrita e cementita, também conhecido como
segundo estágio do revenido;

d) Evolução dos clusters de carbono e carbonetos de transição para cementita;

Durante a têmpera de uma aço que possui MS acima da temperatura ambiente,
átomos de carbono se redistribuem durante um breve período. Esse processo é também
chamado de auto-revenimento (SPEICH; LESLIE, 1972). Inicialmente, a martensita
formada durante a têmpera possui elevada densidade de discordâncias, que por sua vez
apresentam campos de tensões ao redor das mesmas, criando sítios de mais alta energia
que atraem átomos de carbono a fim de diminuir a energia do sistema. A segregação
do carbono como etapa inicial do processo de revenimento já foi há muito estudada por
Miller, Beaven e Smith (1981). Os autores realizaram têmpera seguida de revenimento por
24 h à temperatura ambiente em um aço com 3,47 % at. C (0,78 % p. C) 2. Através da
técnica APT, os autores identificaram uma matriz martensítica de 2,7 %at. C enquanto
clusters de 6,9 %at. C foram encontrados nas interfaces das maclas da martensita. Esses
clusters se enriquecem cada vez mais, até atingirem concentrações tão elevadas quanto
24 % at. em tratamentos de revenido de 1 h a 160 °C. Neste último caso, provavelmente há
formação de cementita, pois sua fórmula estequiométrica Fe3C indica uma concentração
de 25 %at. C. Isso leva à outra constatação: mesmo a temperaturas muito baixas, há a
formação de cementita em aços de alto carbono sem adição de silício para um curto tempo
de revenimento. A formação de cementita diminui o carbono disponível para difusão
para a austenita, consequentemente diminuindo seu potencial para estabilização. Logo,
sua formação na etapa inicial do processo se torna indesejável quando o objetivo é o
enriquecimento da austenita retida no mesmo elemento.

Olson e Cohen (1983) propõem a ocorrência de dois estágios, nomeado pelos
autores, de envelhecimento, anterior aos conhecidos estágios do revenido. O primeiro
estágio envolve a formação de aglomerados de átomos de carbono em sítios octaédricos

2 Neste trabalho, será de fundamental importância o uso e/ou comparação dos resultados obtidos
por técnicas e equações empíricas que fornecem composição em percentual atômico ou em massa.
Assim, sempre que disponível, será discriminado ambas as composições para melhor compreensão e
comparação.
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orientados. Essa observação é semelhante a afirmada anteriormente por Speich e Leslie
(1972). A segunda etapa de envelhecimento, dita por Olson e Cohen (1983), é associada
com a modulação da martensita maclada contendo regiões de elevado teor em carbono,
que podem ser interpretadas como aglomerados de carbono em estágio de evolução em
carbonetos de transição ou aos próprios carbonetos de transição de interface coerente. Os
fenômenos descritos por Speich e Leslie (1972) e por Olson e Cohen (1983) parecem se
referir ao mesmo fenômeno que antecede o primeiro estágio de revenido. Em trabalho sobre
análise dilatométrica e calorimétrica durante o revenido, Cheng et al. (1988) encontrou que,
enquanto a segregação dos átomos de carbono para as discordâncias e contornos de macla
leva a uma leve contração do material (aproximadamente -0,05 %), durante formação de
clusters de carbono não há a ocorrência de aparente mudança de comprimento.

O primeiro estágio do revenido envolve a precipitação de carbonetos de transição tais
como ϵ e η (CHENG et al., 1988). Esse fenômeno tende a ocorrer em baixas temperaturas
(80-180 °C) e causa uma contração no material de aproximadamente -0,54 % (JUNG; LEE;
LEE, 2009). Sua precipitação em aços de alto carbono ocorre na estrutura modulada
da martensita, substituindo essa estrutura de forma gradual (NAGAKURA et al., 1983;
TAYLOR et al., 1989). Quanto aos aços de baixo carbono, a formação de tais carbonetos
de transição nem sempre ocorre. Speich e Leslie (1972) mostram que as discordâncias da
martensita atuam como sítios, para onde migram os átomos de carbono, os quais saturam
com teor de aproximadamente 0,2 %p. C. Dessa forma, aços com teor menor do que esse
não apresentam precipitação devido à partição total do carbono para as discordâncias.
Isso também é uma explicação possível do por que a tetragonalidade da martensita não é
detectada para aços com teores menores do que 0,2 %p. C.

O segundo estágio do revenido se refere à decomposição de austenita retida e,
logicamente, está restrita aos aços que possuem alguma fração volumétrica desta fase
após a etapa de têmpera (SPEICH; LESLIE, 1972). Tal fenômeno ocorre a temperaturas
maiores do que as do estágio 1, e tende a causar uma expansão do material visto que a
austenita se decompõe em fases de menor densidade (ferrita + cementita) (CABALLERO;
GARCÍA-MATEO; García De Andrés, 2005; JUNG; LEE; LEE, 2009). Em análise
calorimétrica, Cheng et al. (1988) mostraram que o valor encontrado para a energia de
ativação da decomposição da austenita indicaria que a taxa de decomposição é controlada
pela difusão de carbono na austenita. Assim, quanto maior a temperatura, mais rápida
será a decomposição desta fase.

Por fim, mas não menos importante, o terceiro estágio do revenido está relacionado
à conversão dos carbonetos de transição em cementita (SPEICH; LESLIE, 1972). Esse
processo é acompanhado por uma grande contração do material. Segundo Mittemeijer et
al. (1986), tanto a difusão dos átomos de ferro pelas discordâncias (pipe diffusion) como a
difusão volumétrica controlam a taxa de formação de cementita.
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De forma resumida, esses são os estágios do revenido e que serão frequentemente
abordados ao longo do texto. Apesar de bem definidos, a ocorrência de mais de um
fenômeno de forma simultânea ocorre frequentemente. Entretanto, o conhecimento dos
estágios e a ordem frequentemente observada ajudam no entendimento dos fenômenos que
ocorrem em novas rotas de tratamentos térmicos.

2.3 Carbonetos de transição no sistema Fe-C
A influência dos carbonetos no sistema Fe-C não está ligada somente à presença da

cementita. Carbonetos considerados de transição, tais como η, χ e ϵ também podem ser
encontrados nesse sistema. Cada um desses carbonetos possui sua própria estequiometria
aproximada e estrutura cristalina, como mostrado na Tabela 1. Segundo Jack e Jack
(1973), a sequência de transformação dos carbonetos no revenido se dá de acordo com a
Equação (2.2), enquanto Dirand e Afqir (1983 apud BHADESHIA; CHINTHA; LENKA,
2019, p. 1301) inserem o carboneto η na sequência de transformação dos carbonetos no
revenido (Equação (2.3)).

Tabela 1 – Carbonetos de Ferro

Carboneto
Composição

aproximada
Grupo espacial

Cementita Fe3C Ortorrômbico - Pnma
Carboneto-ϵ Fe2,4C Hexagonal P63/mmc ou P6322
Carboneto-χ Fe2,2C Monoclínico - C2/c
Carboneto-η Fe2C Ortorrômbico - Pnnm

Fonte: (BHADESHIA; CHINTHA; LENKA, 2019)

α′ → ϵ + α′ → χ + α′ → θ + α (2.2)

α′ → ϵ + α′ → η + α′ → χ + α′ → θ + α (2.3)

De acordo com a Tabela 1 e as Equação (2.2) e Equação (2.3), Bhadeshia, Chintha
e Lenka (2019) citam que o primeiro tipo de carboneto que se forma (ϵ) possui estrutura
hexagonal e uma estequiometria com a maior concentração de carbono dentre os carbo-
netos citados: dois átomos de ferro para um de carbono. Com o decorrer da reação de
revenido, ocorre uma redução do carbono dissolvido no carboneto, seguindo a sequência de
transformação em carboneto η, χ e por fim, θ. Entretanto, diversos autores não concordam
quanto a formação de alguns tipos de carbonetos de transição ou até mesmo em sua
estequiometria, pois além da dificuldade de se detectar esses carbonetos devido ao seu
tamanho muito pequeno, suas estequiometrias também são muito próximas.
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Morra, Böttger e Mittemeijer (2001) afirmam que concentrações de carbono acima
de 1 %p. leva à precipitação do carboneto η diretamente a partir da martensita supersatu-
rada e que o carboneto ϵ é observado apenas nos primeiros estágios do revenimento em
aços com concentrações menores do que 1 %p. Barrow, Kang e Rivera-Díaz-Del-Castillo
(2012) encontraram carboneto ϵ após revenimento de 15 minutos a 160 °C em um aço
100Cr6 (1 %p. de C), enquanto que o carboneto η só foi encontrado após revenimento
por 2 horas na mesma temperatura. A preferência à formação do carboneto ϵ frente ao η

é justificável, pois em seu experimento os autores solubilizaram o material no campo de
fases γ + θ, ou seja, a composição da austenita é menor do que 1 %p., estando de acordo
com o proposto por Bhadeshia, Chintha e Lenka (2019).

Song et al. (2013) encontraram clusters de carbono com morfologia e composição
semelhantes a carbonetos de transição em um aço 100Cr6 austemperado a 260 °C por 2500 s,
como mostra a Figura 1. Nota-se que de uma mesma agulha de APT foi encontrado tanto
clusters de composição química correspondente à cementita como de carbonetos de transição
(no caso identificado como sendo carboneto ϵ). A região identificada como carboneto ϵ

(Region of interest 2 - ROI 2) apresenta composição máxima de aproximadamente 30 % at.,
correspondendo a uma estequiometria aproximada de Fe2,3C. Não é possível observar a
variação nos elementos substitucionais, mostrando que a 260 °C a precipitação ocorre
em modo de paraequilíbrio3. Em austêmpera a 500 °C por 1200 s, Song et al. (2013)
encontraram bainita superior com carboneto do tipo θ. Nessa temperatura, foi identificado
um maior teor de substitucionais na região da interface martensita/cementita. A interface é
altamente enriquecida em silício, impedindo o posterior crescimento da cementita. Chegou-
se a conclusão que foi atingido o non-partitioning local equilibrium/negligible partitioning
local equilibrium4 (equilíbrio local insignificante) a 500 °C.

Em aços com alto teor em carbono, os contornos de macla da martensita, que
consistem de uma série de discordâncias em hélice, são enriquecidos em carbono para
reduzir as deformações de rede com a matriz e acabam atuando como um reservatório
de soluto que ajuda na precipitação e crescimento do carboneto ϵ (MILLER; BEAVEN;
SMITH, 1981). No estado inicial de revenimento, carbono é removido da matriz, levando a
uma diminuição da resistência mecânica. Porém, esse fenômeno é contrabalanceado com a
formação dos carbonetos, que tendem a proporcionar um pequeno aumento na resistência
mecânica. Com a continuação do revenimento, tais partículas crescem e ficam cada vez
mais espaçadas e posteriormente evoluem em carbonetos metaestáveis – cementita, no caso

3 Modo de transformação de fases que assume que somente os elementos intersticiais se redistribuem por
difusão de longo alcance, enquanto os elementos de liga substitucionais são considerados a estarem
congelados na rede.

4 Modo de transformação de fase no qual os elementos intersticiais particionam de acordo com o equilíbrio
local e os elementos substitucionais se redistribuem apenas a curto alcance.
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Figura 1 – (a) Mapa atômico de carbono com iso-superfície de 13 %at. em bainita inferior
do aço 100Cr6 austemperado a 260 °C por 2500 s; Perfil de concentração na
(b) região de interesse 1 (ROI1) e (c) região de interesse 2 (ROI2); αB: Ferrita
bainítica, θ: cementita, ϵ: carboneto ϵ afirmado pelos autores como Fe2,4C.

Fonte: (SONG et al., 2013).

do aço AISI 52100. Os carbonetos θ, incoerentes com a matriz, aumentarão a resistência
por meio do mecanismo de Orowan. Os carbonetos ϵ e η, entretanto, possuem certo grau
de coerência com a matriz e aumentarão a resistência por meio de mecanismos de coerência
(GLADMAN, 1999).

Cálculos utilizando o modelo Ab initio são geralmente utilizados como ferramentas
indicativas da ordem de estabilidade termodinâmica dos carbonetos. A Tabela 2 5 lista a
mudança na energia interna quando cada um dos carbonetos é formado a partir do ferro e
do carbono. Para efeito de comparação da estabilidade dos carbonetos, temos que quanto
maior a variação da energia interna (∆U), menor será a estabilidade do carboneto. Dessa
forma, percebemos que, ao menos na temperatura do zero absoluto, a cementita não será
o carboneto de equilíbrio.

Como veremos na próxima seção, o tipo de carboneto e sua cinética de formação e

5 Esses são cálculos que consideram a formação de carbonetos como fases isoladas, a partir do constituinte
atômico.
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Tabela 2 – Variação da energia interna ∆U à 0 K e pressão zero para a equação ∆U =
[UF enCm − nUF e − mUC/(n + m)], considerando o sistema Fe-C.

Carbonetos ∆U/kJ mol−1 Referencia

Cementita Fe3C 5,38
(JANG; KIM; BHADESHIA, 2009)
(JANG; KIM; BHADESHIA, 2010)

(KIM et al., 2010)
Cementita Fe3C 5,89 (HALLSTEDT et al., 2010)
Cementita Fe3C 5,60 (KONYAEVA; MEDVEDEVA, 2009)
Cementita Fe3C 5,21 (KONYAEVA; MEDVEDEVA, 2009)
Cementita Fe3C 2,51 (FANG; HUIS; ZANDBERGEN, 2011)
Carboneto - ϵ 6,23 (JANG; KIM; BHADESHIA, 2010)
Carboneto - ϵ 4,26 (LIU et al., 2017b)
Carboneto - η 4,00 (LIU et al., 2017b)
Carboneto - η 1,68 (FANG; HUIS; ZANDBERGEN, 2011)
Carboneto - χ 2,45 (FANG; HUIS; ZANDBERGEN, 2011)

Fonte: (BHADESHIA; CHINTHA; LENKA, 2019)

dissolução afetará de forma direta nos fenômenos de partição de carbono. Entretanto, dados
termodinâmicos sobre esses carbonetos ainda são escassos e, algumas vezes, controversos.
Esforço será dado a fim de que os mesmos sejam identificados e que sua influência nos
fenômenos de partição e revenimento seja explicada da forma mais coerente possível.

2.4 Histórico dos recentes desenvolvimentos nos aços AISI 52100
Com o objetivo de retardar a cinética de precipitação da cementita nesses aços,

elevando a temperatura para ocorrência da fragilização da cementita revenida e assim
estender a gama de aplicações para esse material, o grupo de pesquisas do Laboratório
de Transformações de Fases do Departamento de Engenharia Metalúrgica e de Materiais
da Universidade de São Paulo, coordenado pelo professor Dr. Hélio Goldenstein, iniciou
estudos com a liga SAE 52100, similar ao aço DIN 100Cr6, e modificações desta a partir
da adição de silício e manganês.

Cumino (2005) realizou um estudo comparativo das características mecânicas e
microestruturais do aço para rolamento DIN 100Cr6 tratado pelos processos de têmpera e
revenido e também austêmpera. Partindo de uma estrutura previamente esferoidizada,
Cumino realizou austenitização no campo de fases γ + Fe3C, à 860 ◦C por 30 min,
seguido de: (i) têmpera em óleo e revenimento a diferentes temperaturas e tempos; ou
(ii) austêmpera à diferentes temperaturas e tempos. A Figura 2 apresenta alguns dos
resultados de dureza obtidos por Cumino, mostrando que a dureza diminui conforme a
temperatura de revenimento aumenta. Segundo o critério de dureza mínima de 60 hard
Rockwell C (HRC) que Cumino expõe para a aplicação deste aço como componente de
rolamento, temperaturas de revenimento maiores que 250 °C devem ser evitadas em
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revenimentos de 2 h, enquanto que essa temperatura crítica diminui para 230 °C quando o
revenimento é realizado em 4 h. Um resultado interessante de Cumino é que houveram
parâmetros de austêmpera que propiciaram dureza acima de 60 HRC, pois em geral, o
tratamento de austêmpera propicia menor dureza e maior ductilidade em comparação com
tratamentos de têmpera e partição. Devido a similaridade na microestrutura resultante,
não foi possível relacionar as características das fases presentes com a dureza. Dessa
forma, seria preciso técnicas mais sofisticadas, tais como difração de raios-X (DRX) in-situ,
microscopia/microscópio eletrônica(o) de transmissão (MET) e APT6 para avaliar as
pequenas mudanças na microestrutura e seu efeito na dureza e outras propriedades do
material.

Figura 2 – Resultados de dureza Rockwell C obtidos por Cumino (2005) para dois tipos de
tratamentos térmicos no aço rolamento DIN 100Cr6: (i) têmpera e revenimento
(por 2h e 4h); e (ii) austêmpera à 220 °C.

Fonte: Adaptado de Cumino (2005).

Além dos ensaios de dureza, Cumino (2005) realizou ensaios de resistência ao
impacto Charpy, resistência à fadiga por flexão rotativa e de resistência à flexão 3 pontos
com entalhe Chevron. Para corpos de prova Charpy em acordo com a norma de ensaios,
os valores obtidos se mostraram muito baixos e de pequena variação entre os tratamentos
térmicos. Assim, foram realizados corpos de prova sem entalhe. Entretanto, a grande
dispersão dos resultados levou a impossibilidade de comparação entre as variáveis dos

6 A partir daqui, o leitor pode relacionar o termo "técnicas mais sofisticadas"às técnicas: microscopia
eletrônica de transmissão, difração de raios X in situ e atom probe tomography
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tratamentos térmicos. Os resultados de resistência à fadiga por flexão rotativa mostraram
que quanto menor a temperatura de revenimento, maior o número de ciclos até a ruptura,
ao passo que os corpos de prova tratados por austêmpera mostraram maior vida em fadiga
que os tratados por têmpera e revenimento. Quanto aos resultados de resistência à flexão
3 pontos, apesar de terem apresentado grande dispersão, houve uma tendência do aumento
da força máxima para ruptura com o aumento da temperatura de revenimento. Esse
comportamento pode ser explicado pelo efeito que o revenimento tem na tenacidade dos
aços, reduzindo as tensões internas na martensita e assim diminuindo sua fragilidade.

Em trabalho de dissertação de mestrado, Ramos (2010) investigou rotas de trata-
mento térmico não convencionais em um aço 52100, com o objetivo de otimizar a tenacidade
à fratura e manter a dureza na faixa especificada para rolamentos. A estratégia usada por
Ramos foi de refinar os carbonetos presentes na matriz martensítica e de reduzir o teor
de carbono da mesma, tornando-a menos frágil. Os tratamentos térmicos propostos por
Ramos, assim como os resultados de tenacidade à fratura obtidos, são apresentados na
Seção 2.4.

Figura 3 – (a) Esquemático do ciclo térmico utilizado por Ramos para o estudo sobre
a influência dos carbonetos na tenacidade à fratura da liga AISI 52100. (b)
Influência do tempo de revenimento à elevada temperatura e da temperatura
de austenitização na tenacidade à fratura do aço AISI 52100 comercial.

Fonte: Adaptado de Ramos (2010).

O início do ciclo térmico proposto por Ramos (2010) (Figura 3a) consiste de
austenitização completa à 1050 °C seguida de têmpera em óleo, revenido à 230 °C por
2 horas para alívio de tensões, e resfriamento ao ar. Ao fim desse ciclo, espera-se que a
estrutura seja composta de martensita revenida + austenita retida. A partir de então,
o ciclo térmico segue para um revenimento à 700 °C em duas condições: 30 min; e
60 min. Logo após, é realizada a austenitização na temperatura de: 800 °C; 820 °C; e
840 °C, seguido de têmpera e por fim, revenimento à 180 °C por 2 horas. Observa-se
que o ciclo térmico utilizado por Ramos é uma tentativa bem sucedida de obtenção de



Capítulo 2. Revisão Bibliográfica 15

carbonetos esferoidizados à um menor tempo de tratamento térmico, quando comparado
aos tratamentos convencionais de esferoidização, pois após a primeira têmpera, espera-se
que o carbono esteja bem distribuído na matriz, fazendo com que o revenimento à 700 °C
promova a precipitação de carbonetos de forma homogênea na matriz martensítica. A
temperatura de austenitização, por sua vez, atua como controladora tanto da fração de
carbonetos como da composição da austenita, pois quanto maior a temperatura na zona
intercrítica de um aço hipereutetóide, menor é a fração de carbonetos e maior a composição
da austenita em carbono. Vale ressaltar que um dos tratamentos comumente utilizado
nesse aço quando aplicado como rolamento consiste em austenitização parcial (realizada à
840 °C por 25 min), seguida de têmpera e revenimento à baixa temperatura (realizado a
180 °C) por 2 horas, o que também foi realizado por Ramos para efeito de comparação.

Os tratamentos propostos por Ramos proporcionaram tamanho de carbonetos
menores do que 0,4 µm, enquanto que o tratamento convencional proporcionou a formação
de carbonetos com diâmetro médio de 0,9 µm. Todos os tratamentos resultaram em valores
de dureza dentro da faixa requerida para aplicação em rolamento. Logo, as discussões se
concentram nos resultados de tenacidade, mostrada na Figura 3b.

A Figura 3b mostra que apenas as duas condições austenitizadas à 800 °C apresen-
taram valores de tenacidade acima do aço comercial. Nota-se também que o maior tempo
de revenimento a 700 °C proporciona um aumento no valor de tenacidade à fratura quando
realizada subsequente austenitização à 820 °C ou 840 °C por 25 min. A condição de
solubização a 800 °C não apresenta diferença significativa entre os tempos de revenimento
à 700 °C, logo, não há como afirmar que houve um comportamento contrário aos obtidos
para as outras temperaturas de austenitização (RAMOS, 2010). Ramos afirmou que o
refino dos carbonetos levou a um aumento na tenacidade à fratura quando comparado ao
tratamento convencional do aço 52100, entretanto, seus resultados mostram que apenas na
condição austenitizada a 800 °C houve esse aumento. Quando compara-se o tratamento
convencional com as condições propostas de austenitização à 840 °C previamente revenido
à 700 °C por 30 ou 60 min, nota-se que houve uma redução no valor da tenacidade à fratura.
Essas duas condições se diferenciam apenas no tamanho do carboneto, fortalecendo a
conclusão contrária à apresentada por Ramos.

Marcomini (2012) comparou a liga comercial SAE 52100 com uma modificação
da mesma. A composição dos dois aços é apresentada na Tabela 3. Em seu trabalho, o
autor construiu curvas de revenimento com o objetivo de avaliar a influência tanto da
temperatura de solubilização quanto da temperatura de revenimento para ambos os aços.

Marcomini utilizou têmpera à temperatura criogênica a fim de reduzir a quantidade
de austenita retida à zero, evitando-se assim o fenômeno de decomposição da austenita
retida durante o revenimento. Entretanto, devido ao elevado teor de carbono, trincas de
têmpera poderiam ser desenvolvidas no resfriamento. Para evitá-las, o autor temperou o
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Tabela 3 – Composição química dos aços estudados por Marcomini em %p. Os termos
mod e com se referem a modificado e comercial, respectivamente.

Aço C Si Mn P S Cr Ni Mo Cu Al
52100 mod 1,06 1,74 0,96 0,002 0,001 1,49 0,13 0,05 0,06 0,05
52100 com 1,00 0,25 0,32 0,006 0,0056 1,35 0,04 0,01 0,01 0,019

Fonte: Adaptado de Marcomini (2012).

material até 200 °C e em seguida o temperou em nitrogênio líquido, como mostrado no
esquemático do ciclo térmico utilizado pelos autores (Figura 4a). A Figura 4b apresenta
os resultados de dureza e tenacidade em função da temperatura de revenimento. A adição
de manganês e silício proporciona ao aço modificado maior dureza para qualquer uma das
temperaturas de revenimento utilizadas. Essa evidência é justificada pelo endurecimento
por solução sólida substitucional de ambos os elementos. Quanto à tenacidade ao impacto,
foi constatado um decréscimo na energia absorvida após revenimento à 350 °C para o aço
comercial, enquanto que para o aço modificado tal fenômeno não ocorreu.

Figura 4 – (a) Esquemático do ciclo térmico utilizado por Marcomini para o estudo sobre
a fragilização da martensita revenida. (b) Influência da tenacidade e dureza do
aço SAE 52100 comercial e modificado.

Fonte: Adaptado de Marcomini (2012).

Por difração de raios-X, Marcomini (2012) constatou que houve a decomposição da
austenita retida de aproximadamente 12 % para 2 % durante o revenimento. Com a ajuda
da fractografia dos corpos de prova de ensaio charpy, o autor chegou à conclusão de que a
queda de tenacidade à 350 °C ocorreu devido à fragilização da martensita revenida. A
mesma não foi observada no aço modificado. A explicação do autor para tal ausência de
fragilização foi que o silício estabiliza o carboneto ϵ mesmo a elevadas temperaturas.

Apesar dos resultados quantitativos claramente mostrarem que a liga modificada
apresenta propriedades melhores do que a liga comercial, não foram mostradas evidências
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microestruturais que justificassem tais afirmações. Tais evidências: precipitação da
cementita em filmes intra ou interripas; a presença de carboneto ϵ e sua estabilização; ou
mesmo a segregação de impurezas nos contornos de grão, somente poderiam ser identificadas
com o uso de técnicas avançadas de caracterização. Entretanto, mesmo com a ausência de
tais técnicas, o autor conseguiu correlacionar os resultados experimentais de propriedades
mecânicas com resultados e fenômenos microestruturais já discutidos na literatura por
outros autores.

O presente trabalho é uma continuação do projeto em que os trabalhos citados
nesta seção fazem parte. Utilizando o aço com composição química similar ao do trabalho
de Marcomini (2012) e tendo como ênfase o estudo cinético da evolução microestrutural
durante o processo de têmpera e revenido e têmpera e partição, busca-se entender a nível
microestrutural os diferentes fenômenos envolvidos nesses processo.

2.5 Têmpera e Partição
Speer et al. (2003) propuseram um tratamento térmico que objetivava a estabilização

da austenita retida. Esse tratamento, conhecido como Têmpera e Partição (T&P), é
dividido em duas etapas: primeiramente a austenita é temperada até uma temperatura
entre o início e o fim da transformação martensítica (MS e Mf , respectivamente) para
produzir uma mistura de α′ + γR; na sequência, o material é mantido isotermicamente
a uma temperatura igual ou maior que a temperatura de têmpera, a fim de favorecer a
difusão do carbono da martensita supersaturada para a austenita retida, estabilizando
esta última, etapa denominada de partição. O ciclo térmico é apresentado na Figura 5.
A partir dessa figura é possível notar que durante a etapa de partição, a temperatura
MS da austenita decresce continuamente. Esse comportamento é decorrente da contínua
estabilização da austenita retida em carbono. Dessa forma, a estrutura final é composta por
martensita não saturada em carbono + austenita retida de mais alto teor em carbono. Os
tratamentos de têmpera e partição são similares na questão do ciclo térmico. Entretanto, a
principal diferença entre estes reside nos fenômenos envolvidos e no tempo de tratamento.
Ciclos térmicos de têmpera e partição em que há decomposição da austenita e precipitação
de carbonetos são frequentemente denominados como revenido. Enquanto a martensita
proporciona elevada resistência mecânica, a austenita estabilizada em tratamentos T&P
fornece boa ductilidade devido ao efeito de transformação martensítica induzida por
deformação, do inglês transformation induced plasticity (TRIP) (MOOR et al., 2008).
Assim, proporcionando distintas propriedades quando comparado a tratamentos T&R .

Vários são os fatores que podem influenciar o produto final em um tratamento de
têmpera e partição. Para melhor entendê-lo, a seguir é descrito os desenvolvimentos e
aplicações desse tipo de tratamento térmico desde a proposta realizada por Speer et al.
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(2003) até atualmente. O histórico dá ênfase aos fenômenos de transformações de fases, e
não entra em detalhes quanto aos valores das propriedades mecânicas desenvolvidas, sendo
citado apenas de forma qualitativa.

Figura 5 – Figura esquemática do tratamento de Têmpera e Partição (T&P). TA , TT

e TP , representam as temperaturas de austenitização, têmpera e de partição,
enquanto Ci, Cγ e Cα′ representam os teores iniciais das fases e os teores finais
da austenita e da martensita, respectivamente.

Fonte: Edmonds et al. (2006 apud NISHIKAWA, 2018).

2.5.1 Histórico do tratamento de Têmpera e Partição

No início da década de 60, Matas e Hehemann (1960) publicaram um artigo em
que mostrava a grande importância da austenita durante o primeiro estágio de revenido.
Nesse estágio, foi evidenciado que parte do carbono perdido pela martensita difundiu para
a austenita retida. Essas observações podem ser consideradas como um ponto inicial ao
que deu origem ao tratamento de têmpera e partição.

Proposto nos anos de 2003 e 2004, o tratamento térmico de têmpera e partição
começou a ser largamente estudado em aços de baixo carbono onde reações competitivas
a partição de carbono, tais como precipitação de carbonetos e transformação bainítica,
podiam ser melhor controladas com a adição de silício ao aço. O silício tende a retardar a
cinética de precipitação dos carbonetos, abrindo uma janela de processo em que o fenômeno
de partição de carbono da martensita para a austenita pode ocorrer. Com o passar do
tempo, outros grupos de pesquisas começaram a contribuir para o desenvolvimento deste
tipo de tratamento, destacando-se os grupos da Delft University of Technology (TU-Delft),
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na Holanda, comandados pelos professores Maria Santofimia e Jilt Sietsma, e o grupo dos
professores Tadashi Furuhara e Goro Miyamoto, do Institute for Materials Research (IMR)
da Tohoku University - Japão. O grupo de Santofimia tem enorme contribuição no
desenvolvimento de modelos termodinâmicos de partição de carbono, considerando a
ocorrência de fenômenos que Speer não considerou em seu modelo original. Além disso,
esse grupo desenvolveu modelos cinéticos para a partição de carbono. O grupo de Furuhara,
por outro lado, tem enorme presença na aplicação deste tipo de tratamento em aços de
elevado teor em carbono, com ênfase em caracterização e influência de carbonetos de
transição nas etapas de partição e revenido dos aços.

Juntamente com o desenvolvimento do tratamento de têmpera e partição, ocorreu
também o desenvolvimento dos aços chamados nanobainíticos. Estes aços também se
aproveitam do elevado teor em silício visando retardar ou até mesmo evitar a precipitação
de carbonetos durante a etapa de austêmpera. A comparação entre aços nanobainíticos
e aços temperados e particionados é por vezes inevitável, sendo em alguns casos, até
mesmo necessária. Assim, ao longo das seguintes seções, veremos que diversos autores os
comparam, seja em propriedades atingidas ou até mesmo em fenômenos observados.

2.5.1.1 O Primeiro modelo - A proposta da Têmpera e Partição

O tratamento térmico de têmpera e partição foi originalmente proposto por Speer
et al. (2003). Em seu artigo, esses autores propunham um modelo que descreve o ponto
final da partição de carbono entre a martensita supersaturada e a austenita retida. O
modelo assume uma interface estacionária α′/γ e requer um potencial químico uniforme
para o carbono (mas não para o ferro) nas duas fases, levando a uma condição de equilíbrio
metaestável identificada por Speer como CPE, no português: Paraequilíbrio Constrito.

Sendo a martensita uma fase que se forma adifusionalmente através de uma trans-
formação que envolve movimento atômico ordenado ao invés de movimento difusional dos
átomos de ferro (transformação displaciva), supõe-se que, durante a transformação, não
há qualquer difusão de carbono ou de qualquer outro elemento intersticial (BHADESHIA,
1983) 7. Dessa forma, a martensita de estrutura CCC pode ser substancialmente super-
saturada com carbono. Anteriormente à proposta de Speer, a partição de carbono entre
a martensita e a austenita já era observada (MATAS; HEHEMANN, 1960), entretanto,
por conta da baixa temperatura para que ocorra quantidade substancial de difusão e
também por conta da supersaturação de carbono ser normalmente eliminada por processos
competitivos, pouco enfoque foi dado na produção de estruturas com austenita retida
estabilizada pelo enriquecimento em carbono (SPEER et al., 2003).

7 Como já vimos, durante a etapa de têmpera pode haver a difusão de carbono para as discordâncias e
formação de aglomerados de carbono, fenômeno denominado auto revenimento.
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É importante mencionar que Speer propôs um modelo que não previa a cinética de
partição. Apenas o ponto final ao qual a partição se completa a uma dada temperatura
de partição pode ser obtido pelo modelo. Em seu modelo, os autores consideram a
microestrutura inicial, isto é, a fração inicial de austenita e martensita, como um input
para seu modelo. Essa variável é controlada pela temperatura a que o material é resfriado
abaixo da temperatura MS.

Speer et al. (2003) propõem este novo modelo devido a incapacidade dos modelos
de ortoequilíbrio8 e paraequilíbrio de conseguirem descrever com precisão o que ocorre
a baixas temperaturas, onde há supressão da formação de carbonetos. Se a condição de
ortoequilíbrio é aplicada, então as frações das fases e composições α′ e γ se ajustariam
entre si até que um equilíbrio α′/γ metaestável fosse atingido, ou seja, até o ponto
em que o potencial químico de cada componente (Fe e C) seriam iguais em ambas as
fases ferrita (martensita)9 e austenita. Por outro lado, na presença de difusão lenta de
substitucionais, a minimização da energia livre seria modificada para representar uma
condição de paraequilíbrio em que as razões Fe/X são fixadas e os potenciais de carbono
são iguais nas fases, onde X representa um elemento substitucional qualquer. Em ambos
os modelos a condição ideal para a mínima energia livre requer uma interface móvel para
ajustar as frações de fases apropriadamente. Assim, devido a consideração de uma interface
imóvel, Speer propõe a condição de paraequilíbrio constrito que tem como características:

• A inexistência de movimento atômico substitucional;

• A liberdade para o carbono, ou qualquer outro elemento intersticial, de migrar como
necessário;

• Não há migração da interface α′/γ.

A Figura 6 apresenta um esquemático das frações, energias livre e potencial químico
da ferrita e austenita para os modelos de ortoequilíbrio e paraequilíbrio constrito. Na
Figura 6a é observado que quando o equilíbrio é atingido, há apenas uma combinação α′/γ

de composição química e que o potencial químico do ferro, assim como o do carbono, será
igual em ambas austenita e ferrita. Por outro lado, no modelo de paraequilíbrio constrito
há diferentes combinações de composição da γ e da α′ para que o potencial de carbono
seja o mesmo em ambas as fases. Entretanto, para isso, o potencial químico do ferro não
será o mesmo nas fases α′ e γ, como visto na Figura 6b.

8 Termo usado para designar o estado de equilíbrio, seja ele global ou local (HILLERT; ÅGREN, 2004).
9 Frequentemente são utilizados os dados da ferrita ao invés da martensita nos cálculos termodinâmicos.

Logo, nos momentos em que as duas fases forem citadas durante o texto, sendo uma envolta de
parênteses, o leitor deve considerar que foram utilizados os dados da fase fora dos parênteses, mas que
a presença é da fase que se encontra em parênteses.
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(a) (b)

Figura 6 – Esquemático da condição de (a) Orto-equilíbrio e (b) Para-equilíbrio constrito.

O modelo pode ser usado para ligas Fe-C a partir de dados termodinâmicos já
publicados. Entre as equações disponíveis até então que relacionam o coeficiente de
atividade com a composição da austenita, o autor escolheu uma forma simplificada
publicada por Bhadeshia (1981), como mostrado na Equação (2.4):

RT ln Γα
C

Γγ
C

= 76.789 − 43, 8T − (169.105 − 120.4T )Xγ
C (2.4)

onde as definições são: coeficiente de atividade Henriano para o carbono na ferrita (Γα
C),

coeficiente de atividade Henriano para o carbono na austenita (Γγ
C), composição da ferrita

em mol (Xγ
C), temperatura em Kelvin (T ) e constante universal dos gases (R). Como a

atividade do carbono em cada fase é dado pelo produto do coeficiente de atividade e da
fração molar de carbono, isto é, µϕ

C = Γϕ
CẊϕ

C , a condição para que µα
C = µγ

C seja satisfeita
é dada por:

Xγ
C = Xα

C exp
(

76.789 − 43, 8T − (169.105 − 120.4T )Xγ
C

RT

)
(2.5)

Essa equação descreve a relação entre a composição em carbono da austenita e da
ferrita para qualquer temperatura. Entretanto, segundo Speer, dois parâmetros adicionais
deveriam ser levados em consideração no cálculo do modelo CPE para resolver a questão do
equilíbrio de massa: a concentração total de carbono; e as frações de martensita e austenita
retida na condição temperada. Para uma condição inicial em que nenhuma partição de
carbono tenha ocorrido, ou seja, onde a composição da austenita e da martensita são
constantes, e que a fração molar de cada fase é dada por fα

i e fγ
i , respectivamente, o

balanço de massa para o carbono é dado por:

fγ
CP E(1 − Xγ

CCP E
) = fγ

i (1 − Xalloy
C ) (2.6)

onde as definições são dadas por: fração de austenita após a partição segundo o modelo
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CPE (fγ
CP E) e composição molar em C da austenita após a partição segundo o modelo

CPE (Xγ
CCP E

). Para o Fe, a concentração é sempre dada por Xγ
F e = 1 − Xγ

C para ligas
binárias. Apesar do ferro não sofrer difusão neste modelo, Speer justifica a mudança da
fração molar devido a difusão do carbono pela interface entre as fases, envolvendo um
pequeno ajuste no número total de átomos em ambas as fases, mudando assim as suas
frações molares.

O teor total de carbono é dado pela soma de sua quantidade em cada fase, de
acordo com:

fα
CP EXα

CCP E
+ fγ

CP EXγ
CCP E

= Xalloy
C (2.7)

A relação entre as frações das fases é simplesmente:

fα
CP E + fγ

CP E = 1 (2.8)

Dessa forma, Speer descreve seu modelo como a solução das Equações (2.5) a (2.8)
com respeito aos parâmetros que indicam o final da etapa de partição: Xα

CCP E
, Xγ

CCP E
,

fα
CP E e fγ

CP E. Por fim, Speer et al. (2003) mostram que a concentração de carbono na
ferrita, calculada pelo modelo CPE, aumenta com o aumento da temperatura para uma
dada condição inicial, enquanto que a concentração de carbono na austenita diminui
levemente com o aumento da temperatura. Alguns resultados de Speer mostram que o
teor de carbono na austenita pode exceder 6,7% p. de carbono, o que é maior que o teor
da cementita, tornando-se difícil imaginar condições sobre as quais reações competitivas,
tais como a formação de carboneto possa ser suficientemente suprimida a fim de se atingir
a condição de paraequilíbrio constrito. Apesar deste fato, o modelo desenvolvido por Speer
mostra claramente que um significante enriquecimento da austenita retida em carbono pode
ser possível através do controle da etapa de partição após a transformação martensítica.

2.5.2 Subsequente Desenvolvimento dos tratamentos térmicos T&P

Apesar de a proposta de Speer et al. (2003) ter proporcionado uma maior compre-
ensão sobre os fenômenos de partição que ocorrem entre a martensita e a austenita retida
a baixas temperaturas, alguns fatores ainda não estavam bem claros ou nem mesmo foram
mencionados. Dentre esses fatores, a transformação bainítica é explorada por Clarke et
al. (2008). Em seu trabalho, os autores propõem dois mecanismos de enriquecimento em
carbono da austenita retida: um se refere à partição de carbono da martensita supersatu-
rada para a austenita retida; outro, referente ao enriquecimento em carbono da austenita
devido a formação de ferrita-bainítica.
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Através do cálculo do balanço de massa, os autores determinaram as frações de
austenita e ferrita bainítica que estariam associadas com a formação da bainita durante
a partição. Para isso, os autores aplicaram a regra das alavancas usando dados da
concentração em carbono da ferrita e da concentração inicial e final de carbono da
austenita obtidos pela técnica APT e DRX. A expressão desenvolvida pelos autores é
mostrada na Equação (2.9) e Equação (2.10).

f b
α =

(
Cγ − CIC

γ

Cγ − Cα

)
fQT

γ (2.9)

f b
γ =

(
CIC

γ − Cα

Cγ − Cα

)
fQT

γ (2.10)

onde f b
α e f b

γ , são as frações de ferrita e austenita associada com a formação de bainita livre
de carbonetos, respectivamente. Quanto as demais variáveis temos que: Cγ é determinado
experimentalmente; CIC

γ é o teor de carbono inicial da austenita, ou seja, da temperatura
de solubilização, anterior à etapa de têmpera; Cα é o teor de carbono da ferrita bainítica;
e o fQT

γ é a fração de austenita presente à uma dada temperatura de têmpera.

Foi realizada uma série de experimentos variando dois parâmetros: a temperatura
de têmpera, ou quantidade de austenita retida; e o tempo de tratamento isotérmico de
partição. Os resultados mostraram que ocorreu uma diminuição na quantidade de γR com
o tempo de tratamento, enquanto que o teor em carbono na austenita aumentou até atingir
um máximo à 100 segundos, a partir do qual diminuiu para tempos tão longos quanto 1000
segundos. A diminuição em ambas quantidade de austenita e composição da austenita
em carbono foram justificadas pela precipitação de carboneto, pois carbono é retirado
de γR para formá-los. Os resultados experimentais se mostraram em um meio termo
entre a condição de completa partição de carbono entre α′ e γR e a condição de formação
de ferrita bainítica livre de carbonetos. Dessa forma, os autores mostram claramente
que a formação da ferrita bainítica não é o processo primário para o enriquecimento de
carbono da austenita no processo T&P , e que a formação desta fase diminui o grau de
enriquecimento que γR pode atingir.

Outro fator muito estudado e de difícil assimilação durante o tratamento térmico
é a mobilidade da interface entre as fases. Um dos primeiros modelos a considerar tal
fator foi proposto por Santofimia et al. (2009). Em seu trabalho, os autores comparam
a influência da energia de ativação para a migração do átomo de ferro na mobilidade
da interface austenita-martensita. O modelo considera três situações: interface imóvel;
interface coerente ou semicoerente; e interface incoerente. A primeira situação é semelhante
a proposta por Speer et al. (2003), enquanto as outras duas se referem a novas condições
propostas por Santofimia. Os autores diferenciam as condições de interface coerente
e incoerente através da energia de ativação para mobilidade do ferro. A interface é
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considerada coerente/semicoerente quando essa energia é maior que a energia de ativação
típica para a transformação reconstrutiva γ → α, e considerada incoerente quando essa
energia é menor. Para uma interface coerente o perfil de carbono em ambas austenita e
martensita são similares durante o estágio inicial da etapa de partição. Entretanto, os perfis
de carbono e fração volumétrica das fases evoluem para uma condição de equilíbrio para
tempos de tratamento térmico elevados. Por outro lado, para uma transformação γ → α

envolvendo interfaces incoerentes, partição de carbono da martensita para a austenita e
migração de interface competem entre si durante o tratamento isotérmico, levando a um
movimento bidirecional da interface antes do equilíbrio ser atingido, ou seja, primeiro a
interface se movimenta no sentido γ → α (partição de carbono), seguido de um movimento
no sentido α → γ (crescimento da martensita isotermicamente). Além dessas conclusões, os
autores indicaram através da mobilidade da interface o fenômeno da expansão volumétrica
na etapa de partição.

Dois anos depois, Santofimia et al. (2011) apresentaram uma completa caracteriza-
ção em um estudo de desenvolvimento de uma liga baixo carbono através de tratamentos
T&P . A Figura 7 mostra alguns resultados encontrados por Santofimia et al. (2009). As
Figuras 7a e 7b mostram as dilatações que ocorrem durante a etapa isotérmica para o ciclo
térmico de austêmpera e T&P , respectivamente. A análise das duas figuras mostra que
há correlação entre os dois tratamentos, em que na temperatura de 350 °C é atingido um
valor de dilatação maior que nas outras duas condições, enquanto que à 450 °C uma menor
dilatação é atingida. Atribuiu-se a expansão à 350 °C como sendo devido a formação de
bainita, observada por micrografia eletrônica de varredura, e também devido a MS do
material ser de 338 °C (menor que a menor temperatura de tratamento). A 400 °C, bainita
se forma somente em tempos relativamente elevados, concluindo-se que a 400 e 500 °C
não ocorre transformação bainítica. Nessas últimas condições, a expansão foi justificada
como sendo devido à mobilidade da interface α′/γR.

As Figuras 7c e 7d mostram análises de EBSD para uma condição de tratamento
de partição por 10 s à 450 ◦C. A Figura 7c mostra quão pequenas são as ripas de austenita
(em vermelho) e de que forma elas estão distribuídas na matriz martensítica (em azul).
A Figura 7d apresenta a mesma região de análise da Figura 7c com contraste de banda
para a estrutura CCC e um contraste de orientação cristalográfica para a austenita retida.
É possível identificar várias austenitas retidas com a mesma orientação, provavelmente
pertencentes ao mesmo grão austenítico prévio. Além disso, o contraste de banda10 permite

10 A qualidade dos padrões de EBSD é normalmente quantificada pelo contraste de banda (band contrast,
que é derivado da intensidade média das bandas de Kikuchi com relação a intensidade total dentro de
um padrão de EBSD. Essas informações são geralmente representadas em um mapa de intensidades
utilizando escala de cinza, onde preto é atribuído ao padrão de intensidade ruim, e branco é atribuído
à um bom padrão de intensidade (KANG et al., 2013). O contraste de banda também é conhecido
como image quality (SUZUKI, 2013) ou quality pattern.
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separar a martensita formada anteriormente ao processo de partição (em tons de cinza mais
claros) da martensita formada na última têmpera (tons de cinza mais escuros). Devido ao
processo de partição, a primeira martensita perde carbono e diminui ao mesmo tempo
em que sofre um processo de recuperação, enquanto que a última martensita a se formar
possui elevada densidade de discordâncias e assim seu padrão se torna mais difícil de ser
identificado por meio de EBSD.

(a) (b)

(c) (d)

Figura 7 – Dilatação x Tempo de tratamento isotérmico à 350 ◦C, 400 ◦C e 450 ◦C em: (a)
Austêmpera a partir de recozimento à 900 ◦C por 600 s; e (b) Partição à partir
de têmpera de 900 ◦C até 275 ◦C. Análise de EBSD da microestrutura obtida
após completa austenitização, têmpera até 275 ◦C e partição à 450 ◦C por 10 s
mostrando: (c) Contraste de fases; e (d) Contraste de banda para a estrutura
CCC e contraste de orientação para a austenita retida.

Fonte: (SANTOFIMIA et al., 2011)

No ano de 2012, Takahama et al. (2012) apresentaram resultados de simulações
microestruturais em 2D do tratamento de têmpera e partição aplicado a um aço de
baixo carbono austenitizado parcialmente no campo intercrítico. O trabalho dos autores
possibilitou analisar as interfaces γR/α, e γR/α′. Durante a primeira têmpera, isto é,
durante o resfriamento a partir da temperatura de austenitização parcial, ocorre a formação
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de ferrita, transformação a qual os autores consideraram e ajustaram em sua simulação.
Além disso, o processo de resfriamento proporcionou um gradiente composicional de carbono
dentro da ferrita, sendo o interior da mesma uma região de menor concentração deste
elemento. Quanto à interface, a mesma se move tanto na direção γR → α′ (sugerindo um
enriquecimento em carbono de γR) como no sentido oposto (sugerindo uma decomposição de
γR) durante a etapa de partição, afetando a evolução das frações de fases na microestrutura.
Takahama et al. também mostraram, através de simulação, que a concentração de carbono
dentro da austenita não é homogênea para tempos curtos de partição, proporcionando
uma variação na estabilidade mecânica entre os grãos de austenita.

Por outro lado, Yuan et al. (2012) submeteram um aço Fe-13,6Cr-0,44C a tratamen-
tos de têmpera e revenimento. Os autores obtiveram a formação de austenita revertida para
temperaturas de revenimento de apenas 400 °C por 30 min, sendo o aumento volumétrico
de γ de 8-20% para ≈ 40% de austenita retida. Durante a primeira têmpera, a estrutura é
composta por martensita + austenita retida, sendo o carbono segregado nos contornos da
fase martensítica devido à sua elevada difusividade na estrutura CCC. Durante o reveni-
mento, o carbono migra da martensita para a austenita retida, homogeneizando-se na fase
austenítica com o aumento do tempo de revenimento. Ao mesmo tempo, em contornos
α′/α′, o carbono segrega em ambos os lados do contorno, atingindo uma composição crítica
que favorece a reversão da austenita. Além disso, por EBSD in situ, os autores mostraram
o aumento de blocos de austenita retida em interfaces do tipo α′/γR. Esses fenômenos
foram explicados pelos autores como decorrentes do efeito kinetic freezing do carbono, ou
seja, o carbono sofre rápida difusão no interior da martensita quando está a sair desta,
porém sua difusão é baixa quando está entrando na austenita (YUAN et al., 2012). Apesar
da diferença na explicação dos fenômenos por Yuan et al. (2012) e Takahama et al. (2012),
o tratamento de têmpera e revenimento, ou também podendo-se assim chamar têmpera e
partição, aumentou a ductilidade sem que ocorresse a redução na resistência mecânica
para curtos tempos de tratamento isotérmico.

Os primeiros 10 anos do desenvolvimento do tratamento de têmpera e partição
mostram que muitos fenômenos envolvidos ainda não foram completamente entendidos. A
complexidade na consideração de todas as reações competitivas no tratamento T&P fez
com que vários modelos fossem aplicados considerando cada fenômeno individualmente,
ou seja, considerando somente uma reação competitiva por vez. O maior avanço alcançado
nesse período se dá nos trabalhos sobre movimento da interface durante a etapa de
partição, realizados por Speer e pelo grupo da universidade de Delft, Jilt Sietsma e
Maria Santofimia. Até então, é considerado que o carbono se difunde de forma rápida
da martensita supersaturada para dentro da austenita. Inicialmente a austenita junto à
interface possui menor concentração em carbono do que na condição de paraequilíbrio,
fazendo com que a ferrita cresça em razão da austenita. Para tempos de partição mais
elevados a concentração de carbono na austenita junto à interface aumenta para valores
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maiores que o de equilíbrio, proporcionando uma força motriz para o movimento da
interface em direção à ferrita. O efeito combinado da migração da interface, da partição
de carbono e da homogeneização do carbono na austenita reduz o teor de carbono nesta
junto à interface, o que leva a migração da interface no sentido contrário (SANTOFIMIA
et al., 2011). Esse processo continua a intensidades cada vez menores, até que a condição
de paraequilíbrio seja alcançada.

Em 2014, Gao et al. (2014) mostraram que uma bainita formada durante o primeiro
resfriamento em um tratamento de têmpera e partição aumenta a tenacidade e a ductilidade
do material por promover um refino do grão austenítico. Além disso, a bainita possibilitou
o aumento da fração da austenita em filmes em relação à austenita em blocos, promovendo
maior enriquecimento da austenita, e assim, maior estabilização térmica e mecânica. No
mesmo trabalho, os autores mostraram o grande potencial do tratamento de têmpera
e partição aplicado a aços avançados de alta resistência (advanced high-strength steels
(AHSSs)) pois os mesmos apresentaram os maiores valores de produto da resistência pela
ductilidade, assim como os maiores valores de tenacidade, quando comparado aos processos
de austêmpera e têmpera e revenimento. O aumento da ductilidade e tenacidade com
ainda elevada resistência mecânica decorre do aumento do encruamento a deformações
mais elevadas, pois o enriquecimento dos filmes de austenita possibilitam a ocorrência do
efeito TRIP nessas condições.

Ainda na tentativa do uso do tratamento de têmpera e partição sem a ocorrência
da formação de bainita ou austenita, Toji et al. (2014) usaram de microscopia eletrônica de
transmissão seguido de APT com o objetivo de identificar a ocorrência ou não da formação
de bainita, bem como da posição exata da austenita retida na mesma ponta de análise
por APT em liga Fe-0,59C-2Si-2,9Mn-0,038Al. Os autores encontraram aglomerações
de carbono nas condições temperadas, justificada pela elevada difusividade do carbono
na ferrita e na interface ferrita-austenita, como mostrado na Figura 8. Apesar de a
amostra ser temperada até uma temperatura entre a MS e Mf do material, ou seja, haver
a presença de austenita retida, esta não foi detectada por MET devido a instabilidade da
fase, que se transforma em martensita quando exposta à superfície durante a preparação
da amostra. Esta explicação dada pelos autores leva ao questionamento do quão severa foi
a preparação das amostras que levou a transformação da austenita em martensita, visto
que o enriquecimento em carbono tende a aumentar a energia de falha de empilhamento
da austenita, podendo esse aumento inibir sua transformação em martensita (XIONG et
al., 2014; De Cooman, 2017). Elevado enriquecimento em carbono foi conseguido com
tempos de partição de até 300 s, chegando à 6-10 % at. de carbono, enquanto a liga
possui composição nominal de 2,7 % at. Além disso, nenhuma transformação bainítica
foi detectada durante a têmpera nem na etapa de partição. Quanto à precipitação de
carbonetos, esta não foi evitada apesar do elevado teor de silício de 2 % p. (TOJI et al.,
2014).
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(a)

(b)

Figura 8 – (a) Mapa tridimensional de átomos de C, Fe, Mn e Si das amostras como
temperadas, e (b) Perfis de concentração de C, Mn, Si ao longo das setas
indicadas no mapa do carbono em (a). As setas vermelhas no mapa do carbono
em (a) e no perfil de concentração em (b) indicam a mesma posição. As barras
de erro em (b) representam o erro estatístico one-sigma.

O primeiro trabalho a modelar o tratamento de têmpera e partição considerando
a precipitação de carbonetos foi desenvolvido por Toji, Miyamoto e Raabe (2015). O
modelo desenvolvido, chamado de CPEtheta!, tem como base o modelo de Speer et al.
(2003) (CPE). No novo modelo, a precipitação de cementita dentro da martensita durante
a etapa de partição é levada em consideração. Como a cementita possui uma composição
estequiométrica, a mesma é descrita como um ponto no diagrama de energia livre de Gibbs,
como descrito na Figura 9b. Esse ponto é relacionado à curva de energia livre da ferrita,
local de precipitação dos carbonetos. O sistema ferrita-cementita é então relacionado à
curva de energia livre da austenita, encontrando-se o ponto de igual potencial químico de
carbono entre as três fases. Assim, o modelo considera um potencial químico de equilíbrio
entre ferrita, austenita e cementita (TOJI; MIYAMOTO; RAABE, 2015).

A condição de equilíbrio proposta por Toji pode ser expressa pela Equação (2.11)
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(a) (b)

Figura 9 – (a) Comparação entre (a) o modelo CPE original e (b) o modelo CPEtheta!,
onde: α, ferrita; γ, austenita; θ, cementita; C, elemento carbono, Fe, elemento
ferro; X, elemento substitucional; µα

C , µγ
C e µθ

C são os potenciais químicos do
carbono na ferrita, austenita e cementita, respectivamente (TOJI; MIYAMOTO;
RAABE, 2015).

a seguir:

3µα
F eCP Eθ

+ µα
CCP Eθ

= G(Fe3C) (2.11)

Como a austenita e a martensita possuem o mesmo potencial químico do carbono
na condição de equilíbrio:

µα
CCP Eθ

= µγ
CCP Eθ

(2.12)

onde os termos das equações são: potencial químico do ferro na ferrita segundo o modelo
CPEθ (µα

F eCP Eθ
), potencial químico do ferro na ferrita segundo o modelo CPEθ (µα

F eCP Eθ
),

potencial químico do ferro na ferrita segundo o modelo CPEθ (µγ
F eCP Eθ

) e energia livre de
Gibbs da cementita (G(Fe3C)). Como esse modelo, assim como o de Speer et al. (2003),
considera uma interface imóvel entre a ferrita e a austenita, a Equação (2.8) é utilizada
para o cálculo da fração de austenita. Entretanto, na equação do balanço de massa de
carbono (Equação (2.6)), um termo deve ser adicionado a fim de se levar em conta a
presença de cementita. Dessa forma:

fα
CP EθX

α
CCP Eθ

+ fγ
CP EθX

γ
CCP Eθ

+ f θ
CP EθX

θ
CCP Eθ

= Xalloy
C (2.13)

em que:

fα
CP Eθ + fγ

CP Eθ + f θ
CP Eθ = 1 (2.14)
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onde fα
CP Eθ, fγ

CP Eθ, e f θ
CP Eθ representam a fração molar de ferrita, austenita e cementita

sob a condição de CPEtheta!, respectivamente. Xα
CCP Eθ

, Xγ
CCP Eθ

, e Xθ
CCP Eθ

representam
a fração molar de carbono na ferrita, austenita e cementita, respectivamente.

Uma das conclusões de Toji, Miyamoto e Raabe (2015) é a de que a energia livre da
cementita possui uma influência significativa na concentração de carbono na austenita sob
CPEtheta!, e que a presença de elementos substitucionais também afetam a energia livre
do carboneto de forma significativa, podendo provocar comportamentos distintos durante
a etapa de partição. Como a substituição do Fe por outros elementos substitucionais pode
influenciar a energia livre da cementita, sua composição torna-se de suma importância
nesse modelo, assim como a temperatura de partição utilizada, visto que a cinética a
temperaturas mais elevadas pode favorecer a formação de diferentes tipos de carbonetos,
quando comparado a temperaturas mais baixas. No processo de revenimento dos aços,
por exemplo, rota de tratamento térmico similar ao utilizado por Toji, há frequentemente
a precipitação de carbonetos de transição, tais como o carbonetos ϵ e η, como mencionado
anteriormente. Nishikawa et al. (2019) mostraram, como será discutido mais a frente, que
o tipo de carboneto de transição afeta de forma significativa a cinética de partição do
carbono em ligas ferrosas de alto carbono, provando a importância deste parâmetro nos
tratamentos de T&P .

A condição CPEtheta! difere das condições de orto e paraequilíbrio, pois nestas
condições de equilíbrio o carbono nunca particiona para a austenita sem que ocorra
transformação γ → α (TOJI; MIYAMOTO; RAABE, 2015). Um dos maiores produtos
do artigo de Toji é a possibilidade de se calcular a fração martensítica máxima para que
não ocorra a precipitação de carbonetos, entretanto, pouca precisão se tem nos dados
termodinâmicos de carbonetos de equilíbrio para aços ligados, assim como para carbonetos
de transição.

A caracterização de carbonetos de transição formados em tratamentos de T&P
torna-se difícil devido ao seu tamanho muito pequeno e também ao fato de que os padrões
de difração se sobrepõem para vários tipos de carbonetos. Pierce et al. (2015a), em estudo
de caracterização pela técnica de espectroscopia Mössbauer, conseguiram não só detectar
o carboneto de transição η, como também quantificar seu percentual volumétrico na
estrutura e sua composição química em carbono, sendo a identificação dos carbonetos η

confirmada por microscopia eletrônica de transmissão. Carbonetos η foram detectados
já após a primeira etapa de têmpera e partição, isto é, após têmpera até 225 °C seguido
de tratamento isotérmico na mesma temperatura por 10 s e têmpera até a temperatura
ambiente. Para esta condição, 26 % do carbono da liga se encontrava nos carbonetos
η. Na etapa de partição à 400 °C, não foi constatado aumento na fração de carbonetos,
porém, o teor em carbono presente nos mesmos aumentou para 41 % do total de carbono
da liga. Também foi constatado que nos tratamentos T&P foram produzidos muito menos
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carbonetos η do que em tratamentos de T&R ((PIERCE et al., 2015a)). Apesar da
técnica de espectroscopia Mössbauer possibilitar a detecção de carbonetos de transição, a
quantificação da austenita retida é imprecisa devido a transformação que ocorre durante a
preparação da amostra.

Alguns autores mostram que o tratamento de têmpera e partição pode ainda ser
aplicado em conjunto com outros tipos de tratamentos a fim de se melhorar determinadas
propriedades. Gao et al. (2015) propuseram um tratamento de austêmpera incompleta
seguido de têmpera e partição. Para isso, o aço é austenitizado e logo após temperado até a
temperatura de austêmpera, a partir do qual é isotermicamente tratado. A microestrutura
formada após esta etapa consiste de bainita com austenita retida em filmes e em blocos. O
material é então submetido a uma têmpera com o objetivo de formar martensita + filmes
de austenita a partir da austenita em bloco. Por fim, o aço é submetido a uma etapa
de partição, onde ocorre o enriquecimento em carbono da austenita retida a partir da
martensita formada na etapa anterior. O novo tratamento térmico, em comparação com
o de austêmpera convencional, proporcionou maiores valores de alongamento uniforme
com resistência mecânica maior ou similar. Esse comportamento foi relacionado ao maior
enriquecimento da austenita retida, a qual proporcionou maior contribuição do efeito
TRIP. Maclas mecânicas distribuídas paralelamente, assim como a formação de maclas
em formato de V na austenita, atuaram como barreira ao movimento das discordâncias
durante o ensaio mecânico, proporcionando melhores propriedades mecânicas (GAO et al.,
2015).

HajyAkbary et al. (2016), em estudo de têmpera e partição no aço Fe-0,3C-
1,6Si-3,5Mn (%p.) com distribuição não-homogênea de elementos de liga, mostrou que
regiões ricas em manganês atraem carbono mais facilmente, devido ao manganês diminuir
o potencial químico do carbono na austenita. O mesmo autor realizou um trabalho
extensivo, levando-se em conta dois parâmetros da têmpera e partição: temperatura de
têmpera; e tempo de partição. Foi constatado por microscopia eletrônica de transmissão
que carbonetos do tipo ϵ precipitam já durante a primeira têmpera. A presença de
carbonetos de transição na martensita dificultam o enriquecimento da austenita retida pois:
(i) a martensita possui menor teor em carbono devido a precipitação; e (ii) o carboneto ϵ

possui lenta dissolução, necessitando de tempos maiores para o máximo enriquecimento
da austenita (HAJYAKBARY et al., 2016). A necessidade de prolongar o tempo de
partição aumenta as chances de formação de bainita, o que reduziria a quantidade de
austenita retida. Entretanto, quando houve formação de bainita, HajyAkbary et al. (2016)
constataram que a mesma se mostrou isenta de carbonetos. Dessa forma, a ferrita bainítica
supersaturada em carbono enriqueceu a austenita retida próxima, estabilizando-a, e assim,
reduzindo a quantidade de martensita formada na têmpera final.

Em estudo sobre o efeito da temperatura de têmpera, HajyAkbary et al. (2016)
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constataram que houve um maior enriquecimento da austenita retida quando utilizado
temperaturas mais baixas. Entretanto, pouca menção foi feita quanto à morfologia das
fases na etapa final. Maior temperatura de têmpera proporciona maior quantidade de
austenita retida, porém, tem menos martensita disponível para enriquecer uma maior
quantidade de austenita retida. Santofimia et al. (2009) já haviam mostrado que para
tempos curtos de tratamento há o enriquecimento da austenita próximo à interface e que
tempos maiores de partição proporcionavam a homogeneização da mesma.

Uma ótima continuação ao trabalho de Santofimia et al. (2009) pode ser encontrado
no artigo de Kim et al. (2016), os quais caracterizaram e modelaram a dilatação térmica
durante a etapa isotérmica de T&P . A relação entre estes dois trabalhos reside na estreita
relação entre o movimento da interface γR/α′ modelado por Santofimia e a consequente
(ou não) expansão na curva dilatométrica na etapa isotérmica de partição proposta por
Kim. Em resumo, Kim et al. (2016) atribuíram a dilatação observada a mudanças na
composição e densidade das fases devido à decomposição da austenita e à partição de
carbono. Devido ao enriquecimento de carbono da austenita, seu volume aumenta durante
o processo de partição, levando a uma expansão na curva de dilatação. Entretanto, o
simultâneo empobrecimento em carbono da martensita supersaturada contrai a mesma,
levando a uma contração na curva de dilatação. Essas características opostas dificultam
a relação entre a expansão geralmente notada na etapa de partição e o movimento da
interface devido ao enriquecimento da austenita. Assim, Kim et al. simularam a dilatação
para tratamentos de têmpera e partição temperados a diferentes temperaturas, com e
sem o modelo de variação de densidade de fase. Os resultados estão apresentados na
Figura 10, mostrando que a existência da martensita influencia a cinética para posterior
transformação e partição de carbono, afetando a composição e densidade de fase. Os
próprios autores citam que a consideração da presença da bainita pode aumentar a precisão
do modelo, levando-o mais próximo dos valores obtidos experimentalmente.

O comportamento dos elementos substitucionais na partição de carbono voltou a
ser discutido no início de 2016, desta vez por Seo, Cho e De Cooman (2016). Esses autores
obtiveram austenita enriquecida em carbono após tratamento térmico de têmpera e partição
em um aço Fe-0,21C-4,0Mn-1,6Si-1,0Cr (% p.). A composição química da austenita foi
estimada por DRX e medida por APT. Além do enriquecimento em carbono, foi notado
que manganês, silício e cromo também difundem através da interface austenita/martensita,
sendo que o manganês e o cromo difundem para a austenita e o silício para a ferrita. Ao
fim do tratamento térmico, os maiores e menores teores de Mn medidos por APT foram
de 5,09 e 2,71 %p., enquanto que os teores de silício foram de 1,69 e 0,81 %p, sendo que
foi detectado acúmulo de silício na interface entre a austenita retida e a martensita.

Para modelar a cinética de partição de elementos substitucionais, os autores
consideraram que o carbono atinge sua concentração de equilíbrio antes que os elementos
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Figura 10 – Curvas de dilatação para tratamentos de têmpera e partição utilizando dife-
rentes temperaturas de têmpera. As três curvas em cada gráfico se referem ao
obtido experimentalmente, calculado com o uso do modelo de densidade de
fase e calculado sem a consideração da variação da densidade de fases.

Fonte: (KIM et al., 2016).

de liga substitucionais começassem a difundir. Essa suposição possibilita assumir que
a concentração de carbono é constante e possui valor igual a concentração de equilíbrio
no início da partição dos elementos substitucionais. No modelo de partição de carbono,
a concentração de equilíbrio de carbono para a composição estudada é atingida em
3 s à 450 °C. Somente a partir de então a partição dos substitucionais seria levada em
consideração (SEO; CHO; De Cooman, 2016). Os resultados obtidos por APT confirmam a
previsão do modelo dos autores, mostrando que a distância de partição dos substitucionais
foi menor do que 10 nm durante partição à 450 °C por 300 s. Essa distância não é
insignificante quando a partição se dá da martensita para a austenita retida em filmes,
pois a pequena espessura desta faz com que elementos como o manganês promovam uma
maior estabilidade da austenita.

Seo et al. (2016) continuaram na linha de pesquisa com aplicação do tratamento de
têmpera e partição em aço baixo carbono-médio manganês (4 %p. Mn), dessa vez avaliando
a evolução da microestrutura, durante a deformação, quando o aço é temperado a diferentes
temperaturas de têmpera. Entretanto, ao contrário do trabalho anterior, os autores não
consideraram a partição de manganês ou qualquer outro elemento substitucional durante
a etapa de partição. Seo et al. (2016) mostram que a fração de austenita retida aumenta
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até uma temperatura crítica, a partir da qual diminui com o aumento da temperatura.
Até então esse fator já tinha sido muito explorado por outros autores, entretanto, Seo
quantificou a fração volumétrica de martensita fresca11, levando-a em conta em todas
as simulações onde esta pudesse estar presente. Os autores então propõem um modelo
para previsão das propriedades mecânicas, assumindo que a tensão aplicada é igualmente
particionada entre os constituintes (austenita retida, martensita revenida e martensita
fresca), chegando a um modelo que descreve com bastante precisão as propriedades
mecânicas.

Seo et al. (2016) obtiveram maiores valores de limite de escoamento para a austenita
retida do que para a martensita, esta última já revenida devido à etapa de partição.
Entretanto, devido a sua fração volumétrica relativamente baixa, o limite de escoamento
é regido pela martensita. Para as temperaturas de têmpera em que há formação de
martensita fresca, esta apresenta limite de escoamento e de resistência maior que a da
austenita retida, ao passo em que nas temperaturas em que nas temperaturas mais baixas,
o maior enriquecimento da γR em carbono levou a um maior efeito de encruamento. Seo et
al. (2016) também simula a curva tensão deformação para um terceiro tipo de martensita,
a que se forma durante a deformação do material, obtendo valores de limite de escoamento
e de resistência mecânica maiores do que os obtidos para os microconstituintes já citados.
Os autores concluem que há três fatores que governam as propriedades mecânicas do aço
baixo carbono temperado e particionado:

• Evolução da densidade de discordâncias nas fases constituintes;

• Cinética da transformação da martensita induzida por deformação;

• Fração volumétrica de martensita fresca.

Os autores ainda encontraram a formação de maclas de deformação dentro da
austenita retida. Essa presença de maclas foi relacionada ao aumento da energia de falha
de empilhamento (EFE) que ocorreu devido ao aumento do teor de carbono na γR (SEO
et al., 2016). Diversos trabalhos relacionam o mecanismo de deformação da austenita
com sua EFE, entretanto, o uso da EFE é mais comum em aços que apresentam matriz
austenítica (CURTZE; KUOKKALA, 2010; XIONG et al., 2015; De Cooman, 2017). O
uso de tal ferramenta aplicada na austenita retida não é comum, mas mostrou razoável
concordância com os resultados experimentais.

11 Martensita que se forma por último. Termo frequentemente utilizado quando há dois tipos de martensita
devido a algum fenômeno metalúrgico. No presente caso, a primeira martensita sofre revenimento,
levando à redução de seu teor de carbono e também redução na densidade de discordâncias. Após a
etapa de partição do tratamento T&P , forma-se martensita com um teor mais elevado de carbono e
também de discordâncias. Esta última fase a se formar é chamada de martensita fresca.
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Esse mesmo tipo de análise foi realizada por Liu et al. (2017a), que também
utilizaram do cálculo da energia de falha de empilhamento da austenita retida para
explicar a presença ou não do efeito TRIP em um aço Fe-0,12C-4,89Mn-1,57Al (%p.)
processado por multiestágios de tratamento térmico. Os autores obtiveram razoável
concordância entre o comportamento mecânico da austenita retida e sua EFE calculada
a partir da composição da austenita retida. Para tanto, austenita rica em carbono e
manganês foi formada em uma solubilização intercrítica de 6 h à 650 °C e em seguida
temperada. A região pobre nestes elementos foi novamente enriquecida em carbono e
parcialmente enriquecida em manganês através de um ciclo rápido até 900 °C chamado de
flash process. Esse ciclo proporcionou um aumento da estabilidade no centro da austenita
retida, pois o flash process possibilitou a diffusão de elementos austenitizantes para o centro
da austenita. Assim, o cálculo da EFE na austenita retida se apresenta importante na
avaliação de sua estabilidade. Entretanto, surge a dificuldade de medir teores de elementos
leves para o cálculo da EFE, tais como o carbono, em regiões tão pequenas.

Fugindo um pouco dos aços carbono, Wendler et al. (2017) mostraram que trata-
mentos T&P tem uma aplicação muito mais abrangente ao aumentar ambas a resistência
mecânica e a ductilidade de um aço inoxidável austenítico de composição Fe-15Cr-3Ni-
3Mn-0,5Si-0,12N-0,16C (% p.) em comparação com seu estado solubilizado. Como a MS

do material é abaixo da temperatura ambiente, os autores temperaram o aço em nitrogênio
líquido, atingindo 58 % em volume de martensita. Esse valor foi muito próximo ao obtido
ao temperar o material até -130 °C (temperatura Néel). Em seguida o aço foi revenido à
450 °C por 3 min. Com este tratamento, obteve-se um aumento do parâmetro de rede
da austenita, aumento o qual os autores relacionaram a um enriquecimento de 0,1 % p.
de intersticiais (carbono + nitrogênio). Os resultados de ensaio de tração mostraram um
aumento simultâneo da resistência mecânica e da ductilidade com a diminuição da tempe-
ratura do ensaio de tração. Esse comportamento pode ser atrelado à mudança da EFE,
que como discutida anteriormente, é fortemente afetada pela temperatura, diminuindo
quando a temperatura decresce. Como no estado solubilizado Wendler et al. encontraram
EFE de 18 mJ/m2, e como o enriquecimento da austenita em carbono e nitrogênio durante
o processo de T&P aumenta esse valor, espera-se que a austenita retida não apresente
efeito TRIP durante a deformação. Entretanto, à -40 °C esse valor diminui, fazendo com
que seja possível a formação de martensita ϵ e martensita α′ durante a deformação, como
foi evidenciado pelos autores.

Já em 2018, Nishikawa et al. (2018) apresentaram um modelo de cinética de
partição de carbono que considera a ocorrência simultânea de (i) partição de carbono
entre a martensita e a austenita e (ii) a decomposição da austenita em ferrita bainítica. A
Figura 11a mostra um esquemático de uma das morfologias estudadas pelos autores. Apesar
do modelo considerar o movimento da interface γ/αB, a interface γ/α′ foi considerada
imóvel.
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(a) (b)

(c)

Figura 11 – (a) Esquemático da morfologia considerada na simulação por Nishikawa et al.
(2018) de um aço Fe-0,8C com 50% de γ e 50% de α′. (b) Esquemático das
energias livres e composições das fases no modelo de cinética de partição de
carbono com transformação bainítica quando o estado estacionário é atingido.
(c) Evolução da posição da interface γ/αB (linha sólida) superposta com a
composição da austenita na mesma interface (linha tracejada).

Fonte: (NISHIKAWA et al., 2018).

Nishikawa et al. mostraram que assumir o coeficiente de difusão do carbono na
austenita (Dγ

C) como um valor constante propicia um atraso na completa descarbonetação
da martensita, sendo esse tempo 20 vezes mais lento do que assumindo Dγ

C dependente do
teor de carbono local. Na austenita, a homogeneização é atingida 10 vezes mais rápida
quando Dγ

C varia com a composição de carbono. Para a condição em que Dγ
C varia com

a composição, a martensita empobrece em carbono rapidamente na região da interface,
enquanto que para Dγ

C constante, o teor de carbono decresce de forma homogênea ao longo
de toda a ripa ou placa de martensita. Dessa forma, enquanto que a partição de carbono
é controlada pela difusão na austenita para Dγ

C constante, ela é controlada pela difusão na
martensita quando Dγ

C varia com a composição. A Figura 11b apresenta um esquemático
das energias livres e composições das fases no modelo de cinética de partição de carbono
com transformação bainítica quando o estado estacionário é atingido.

Na simulação com a presença de ferrita bainítica, Nishikawa et al. (2018) mostrou
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que inicialmente a interface γ/αB avança consumindo γ. Entretanto, com o passar do
tempo, o acúmulo de carbono que entra na austenita pela interface γ/α′ faz com que a
interface γ/αB avance no sentido de consumir a ferrita bainítica (Figura 11c). Entretanto,
segundo os próprios autores, essa αB deve se formar próxima o suficiente da interface γ/α′,
a fim de que a partição de carbono influencie no movimento da interface γ/αB.

Nishikawa et al. (2018) notaram que o tempo de descarbonetação da martensita será
influenciado apenas pelas dimensões da martensita e pelo seu teor inicial de carbono. Isso,
junto ao fato de que a consideração que a cinética de partição de carbono é determinada
pela difusão na martensita, mostra que um fator importante e ainda não modelado é a
influência dos carbonetos de transição na martensita, visto que eles afetariam diretamente
a difusão de carbono na mesma.
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3 OBJETIVOS

3.1 Objetivos Gerais
O presente trabalho tem por objetivo compreender a evolução microestrutural

durante e após o tratamento térmico de Têmpera e Partição e Têmpera e Revenimento
no aço para rolamento AISI/SAE 52100 com adição de Mn e Si. Busca-se esclarecer as
transformações de fases presentes e a evolução das principais fases – martensite e austenita
retida. Atualmente, não há, do conhecimento do autor, estudo detalhado que forneça
informações para um melhor entendimento das transformações de fases em aços alto
carbono com adição de silício e que possibilite uma boa escolha de parâmetros de tempo e
temperatura no que tange a estabilização da austenita retida por meio do enriquecimento
em carbono.

3.2 Objetivos específicos

• Determinar uma rápida rota de esferoidização como microestrutura de partida para
os tratamentos de revenimento e partição ;

• Avaliar a influência da temperatura de revenimento nos fenômenos de partição de
carbono e decomposição de fases;

• Compreender os fenômenos de revenimento que ocorrem a 250 ◦C, temperatura usada
durante o revenimento do AISI/SAE 52100 comercial;

• Avaliar a influência da temperatura de têmpera no comportamento de enriquecimento
e empobrecimento em carbono da austenita retida durante o revenimento;

• Determinar parâmetros de tratamento térmico que maximizem o enriquecimento em
carbono da austenita retida com o mínimo de influência de reações competitivas,
tais como: transformação bainítica e precipitação de carbonetos.
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4 DIVISÃO DOS RESULTADOS

A estrutura dos resultados do presente trabalho consiste em uma divisão do
mesmo em capítulos, onde cada capítulo apresentará sua própria motivação, introdução,
metodologia (ou materiais e métodos), resultados, discussão e conclusões. A motivação
visa a ser um breve resumo do tema abordado, citando os motivos para o desenvolvimento
do capítulo, a metodologia desenvolvida e alguns resultados prévios. A introdução de cada
capítulo tem por objetivo proporcionar ao leitor um olhar mais detalhado da literatura
referente ao tema abordado, e por vezes, será comum a repetição de informações contidas
na revisão bibliográfica, porém, com informações mais específicas, concentradas e objetivas
ao capítulo em questão.

Optou-se que cada capítulo contivesse sua própria metodologia, visto que além das
diferentes matrizes experimentais utilizadas nos diferentes capítulos, resultados de uma
mesma técnica também foram obtidos utilizando diferentes parâmetros experimentais e
também a partir de diferentes preparações de amostra. Como exemplo, medidas de Atom
Probe Tomography foram realizadas em diferentes institutos de pesquisa, sendo que os
métodos de preparação de amostra realizados em cada laboratório foi diferente. Enquanto
em um foi utilizado a preparação por Focused Ion Beam (FIB), no outro foi utilizado
o método de eletropolimento. Os métodos utilizados possuem diferenças significativas.
Através de preparação metalográfica e ataque químico, é possível localizar a melhor região
a ser retirada a amostra por FIB, podendo-se obter regiões de contornos de grão e de fases
que geralmente são de maior interesse em medidas de APT. Entretanto, tanto o maior
tempo de preparação como a dificuldade de realização dessa preparação em amostras com
elevada tensão residual, levaram à utilização do método de preparação por eletropolimento
para determinada matriz experimental. Mais detalhes poderão ser encontrados ao longo
da metodologia de cada capítulo.

A seguir, é mostrado uma visão geral sobre os temas a serem abordados em cada
capítulo e o objetivo do mesmo. O presente trabalho é dividido nos seguintes capítulos:

1. Estudo de diferentes rotas de esferoidização em um aço com alto teor em silício;

2. Efeito da temperatura de revenimento nos fenômenos de partição de carbono e
precipitação de carbonetos;

3. Evolução da microestrutura temperada durante revenimento a baixa temperatura;

4. Influência da temperatura de têmpera no revenimento à 250 ◦C;
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5. Evolução da austenita retida durante revenimento em aquecimento contínuo via
difração síncrotron de raios X de alta energia;

O material inicial apresenta estrutura perlítica, sendo necessário buscar uma rota
de esferoidização que proporcione a presença de partículas de cementita homogeneamente
dispersas. Para isso, propõe-se o estudo de diferentes rotas de esferoidização tendo como
microestrutura de partida diferentes combinações de fases, a fim de se buscar o menor
tempo de tratamento possível aliado com boa qualidade da esferoidização. Esse estudo é
apresentado no Capítulo 5.

Em seguida, busca-se estudar o efeito da temperatura de revenimento na parti-
ção de carbono e evolução da microestrutura durante o revenimento. Para tal, foram
utilizadas as técnicas de difração de raios X in situ e ex situ, microscopia eletrônica de
varredura, comportamento dilatométrico, APT e microdureza. Esse estudo é apresentado
no Capítulo 6.

Um completo detalhamento do desenvolvimento microestrutural durante o reve-
nimento a 250 ◦C é mostrado no Capítulo 7. A temperatura de 250 ◦C foi escolhida de
acordo com os resultados do Capítulo 6 e por ser uma temperatura próxima à temperatura
comumente utilizada para revenimento em aços para rolamento AISI/SAE 52100. Apesar
de 200 ◦C ser uma temperatura mais condizente com o comumente utilizado para reveni-
mento em aços para rolamento, estudos prelimináres não mostraram mudança na austenita
retida para um tempo de revenimento de 1800 s. Assim, optou-se pelo revenimento a
250 ◦C. Detalhes das transformações de fases são mostrados nesse capítulo a uma maior
resolução temporal.

Com o objetivo de se estudar a influência da temperatura de têmpera, e assim,
da fração de austenita retida na partição de carbono e decomposição de fases durante o
revenimento, foi utilizada uma matriz experimental variando a temperatura de têmpera
antes do tratamento de revenimento/partição12, apresentado no Capítulo 8. Ensaios de
difração síncrotron de raios X in situ foram realizados na linha de difração P07 do PETRA
III, em Hamburgo - Alemanha. Micrografias eletrônicas de varredura e análise a partir do
comportamento dilatométrico auxiliam nas análises do desenvolvimento microestrutural.

Por fim, avalia-se no Capítulo 9, a evolução da austenita retida durante revenimento
em aquecimento contínuo. O objetivo deste capítulo é explicitar as faixas de temperatura
em que a austenita retida sofre enriquecimento e empobrecimento em carbono, relacionando
à sua estabilização térmica/mecânica e também decomposição.

12 Devido a similaridade entre esses tratamentos térmicos, por vezes serão postos juntos. Caso esteja
evidente a distinção entre eles, optará-se pela escolha de um dos dois.
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5 ESTUDO DE DIFERENTES ROTAS DE ESFEROIDIZAÇÃO
EM UM AÇO COM ALTO TEOR EM SILÍCIO E ADIÇÃO DE
MANGANÊS

5.1 Resumo
Aços para rolamento de alto carbono são normalmente utilizados em aplicações

que requerem alta resistência à fadiga de contato de rolamento e bom comportamento ao
desgaste. Os principais microconstituintes encontrados nesses aços compreendem cementita
esferoidizada homogeneamente distribuída na matriz martensítica com ou sem presença de
austenita retida. Enquanto a martensita e a austenita são produzidas durante a etapa
de têmpera, a cementita esferoidizada é formada em ciclos térmicos de esferoidização
que ocorrem anteriormente ao processo de têmpera e revenido. O tratamento térmico
mais comum de esferoidização da cementita é caro e demorado, aumentando o custo de
produção destes aços. Recentemente, aços alto carbono alto silício tem sido desenvolvidos
visando melhorar a ductilidade e tenacidade através do retardo na cinética de precipitação
e crescimento da cementita durante o processo de revenimento. Entretanto, trabalhos
vêm mostrando que o mesmo elemento retarda o processo de esferoidização, que precisa
estar completo antes da etapa de revenimento. Assim, diferentes rotas de esferoidização
foram estudadas em um aço AISI/SAE 52100 modificado com adição de 1,82 %p. de
silício. Foi utilizado microscopia eletrônica de varredura e microdureza com o objetivo de
encontrar um bom balanço entre uma distribuição homogênea de cementita e um tempo
de esferoidização.

5.2 Introdução
Aços para rolamento com alto teor em carbono apresentam excelente dureza

superficial, resistência ao contato de rolamento, resistência ao desgaste, assim como
estabilidade mecânica (BHADESHIA, 2012; CIRUNA; SZIELEIT, 1973; SMITH et al.,
2007; MARTIN; BORGESE; EBERHARDT, 1966). Estas boas propriedades permitem
sua aplicação em componentes mecânicos de rolamento e maquinário industrial (GUK;
HOPPACH; KAWALLA, 2017; KIM; LEE; LEE, 2012; HAMADA; KARJALAINEN;
SOMANI, 2007). Enquanto a martensita revenida e a austenita retida são obtidas em ciclos
térmicos relativamente curtos de 2-3 horas consistindo de recozimento intercrítico seguido
por têmpera e revenimento a baixas temperaturas, a esferoidização da cementita necessita
de tempos longos (> 10 h) a temperaturas próximas à AC1 (GUK; HOPPACH; KAWALLA,
2017). Dessa forma, o processo de esferoidização se torna de grande importância em
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tratamentos térmicos anteriores ao ciclo térmico de revenimento para estes aços, pois sua
rota de tratamento afeta diretamente no custo do material.

Hwang e De Cooman (2016) estudaram a influência de diferentes microestruturas
iniciais na esferoidização do aço para rolamento AISI/SAE52100. Eles encontraram que a
martensita e a bainita como microestruturas iniciais podem fortemente reduzir o tempo
de esferoidização. Jia et al. (2019) obtiveram uma distribuição uniforme de partículas
de cementita em uma esferoidização rápida, de pouco mais que 3 h, a partir da adição
de nióbio na liga. Li et al. (2019) mostraram que em uma estrutura inicial consistindo
de perlita será mais facilmente esferoidizada e apresentará uma melhor distribuição de
partículas de cementita quanto mais fina for a perlita. Por outro lado, Verhoeven (2000)
mostrou que a transformação do eutetóide divorciado produz partículas de cementita em
um tempo muito mais curto comparado com a esferoidização a partir da estrutura perlítica.
Ciclos alternados de aquecimento e resfriamento ao redor de A1 também propiciaram uma
maior velocidade de esferoidização da cementita, como mostrado por Tschiptschin (1981),
Tschiptschin (1987), Lü et al. (2016). No trabalho de Lü et al. (2016), o mesmo nível
de esferoidização alcançado com recozimento de 10 h foi obtido com 12 ciclos de 5 min
alternando entre uma alta e uma baixa temperatura próximo a AC1.

Recentemente novos aços para rolamento contendo silício têm sido propostos.
Alguns destes novos design de aços dependem do uso de elevados teores de silício que
tem por objetivo diminuir ou até mesmo inibir a precipitação da cementita durante a
etapa de revenimento, pois o silício não dissolve na cementita. Estudos já mostram que
maiores teores de silício permitem o revenimento da matriz inteiramente martensítica a
temperaturas mais elevadas sem que haja aumento do risco de fragilização ao revenido
(MARCOMINI; GOLDENSTEIN, 2012; MARCOMINI; GOLDENSTEIN, 2014). Outra
abordagem objetiva obter uma quantidade limitada de austenita retida estabilizada
distribuída na matriz martensítica através de um ciclo térmico similar ao de revenimento;
ainda outra, usa de tratamento térmico de austêmpera logo acima da temperatura MS

para obter uma nanoestrutura consistida de bainita isenta de carbonetos + austenita
(CABALLERO et al., 2002; CABALLERO; BHADESHIA, 2004). A abordagem de se
estabilizar a austenita retida distribuída na matriz martensítica foi proposta por Speer et
al. (2003), Speer et al. (2004) e é agora conhecido como T&P. Este ciclo térmico consiste
de têmpera a partir de uma temperatura de solubilização parcial ou completa para uma
temperatura entre o início e o fim da transformação martensítica, temperaturas MS e Mf ,
respectivamente. Em seguida, o aço é tratado isotermicamente a mesma temperatura
de têmpera ou maior para que o carbono difunda da martensita supersaturada para a
austenita retida. Este ciclo térmico também melhora a ductilidade e tenacidade na medida
em que a austenita é estabilizada em carbono.

Apesar do silício propiciar uma janela de processo para evitar a precipitação da
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cementita e permitir o enriquecimento da austenita retida em carbono durante o tratamento
T&P, este é desfavorável quanto ao processo de esferoidização, aumentando o tempo de
tratamento térmico e/ou temperatura quando rotas convencionais de esferoidização são
utilizadas (GUK; HOPPACH; KAWALLA, 2017; KIM; LEE; LEE, 2010; LUZGINOVA;
ZHAO; SIETSMA, 2008). No presente capítulo, um aço para rolamento com alto teor em
silício foi submetido a diferentes ciclos de esferoidização com o objetivo de otimizar o tempo
de tratamento térmico. Baixos tempos de tratamentos foram realizados considerando que
o aço irá passar por uma solubilização intercrítica como primeira etapa do ciclo térmico
T&P. Dessa forma, diferentes microestruturas iniciais e rotas de ciclo térmico foram
exploradas. A obtenção de cementita esferoidizada é de suma importância para o estudo
da aplicação do tratamento térmico T&P neste aço, a fim de se entender a influência
dos carbonetos no fenômeno de partição de carbono, como será explorado nos próximos
capítulos.

5.3 Materiais e Métodos
O aço para rolamento de alto silício foi produzido através de fusão por indução

a vácuo em lingote de 150x150 mm e 50 kg, e subsequentemente laminado a quente em
barras de 25 mm de diâmetro. A composição química do aço estudado é dada na Tabela 4.
A microestrutura inicial é composta de perlita com cementita proeutetóide em contornos
de grão, como apresentado na Figura 12.

Tabela 4 – Composição química do aço AISI/SAE 52100 modificado com adição de silício.

C Cr Mn Si Mo Ni Cu Al
52100mod 0.99 1.50 1.00 1.82 0,05 0,14 0,05 0,044

As micrografias foram obtidas com o uso de um microscopia/microscópio eletrô-
nica(o) de varredura (MEV) equipado com um field emission gun (FEG). A voltagem
utilizada foi de 20 kV com distância de trabalho de aproximadamente 10 mm em modo
de elétrons secundários. Microdureza Vickers foi realizada em microdurômetro Vickers
Shimadzu HMV2 com carga HV0.3 e tempo de 15 s. Média e desvio padrão de 20 medidas
foram realizadas para cada amostra. Foi utilizado o software Thermocalc com o uso do
banco de dados TCFE9 com o objetivo de se obter as temperaturas de equilíbrio A1 e Acm.

Diferentes ciclos térmicos foram usados para se obter cementita esferoidizada.
Primeiramente, a influência do tempo de revenimento a elevada temperatura foi estudada.
A Figura 13 mostra o esquemático dos diferentes ciclos térmicos utilizados. As amostras
foram completamente solubilizadas a 960 °C por 30 min, temperadas até a temperatura
ambiente e em seguida revenidas a 700 ◦C por: 0.5, 1, 2, 4 e 8 h. As temperaturas de
solubilização de de revenimento foram escolhidas de acordo com as temperaturas Acm e
A1, como será mostrado posteriormente.
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(a) (b)

Figura 12 – Microestrutura do material no estado como recebido. As figuras correspondem
a diferentes magnificações.

Figura 13 – Ciclos de revenimento usados para promover a dispersão de carbonetos antes
da solubilização intercrítica. Os revenimentos foram realizados a 700 ◦C por
períodos de: 0,5, 1, 2, 4 e 8 h.

Fonte: Própria do autor
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Posteriormente, outra matriz experimental foi realizada com o objetivo de se estudar
a influência dos diferentes tipos de microestrutura inicial. Quatro diferentes microestruturas
iniciais foram consideradas: A- estrutura perlítica; B - martensita revenida + austenita
retida obtidas a partir de têmpera incompleta seguido de revenimento a 700 ◦C por 1800 s; C
- martensita + austenita retida obtidas a partir de têmpera incompleta em óleo a 25 ◦C; D -
martensita + baixo volume de austenita retida obtida por têmpera em nitrogênio líquido a
−196 ◦C. Essas condições são sumarizadas na Tabela 5. Cada condição foi posteriormente
submetida a recozimento intercrítico, i.e, no campo de fases γ + θ, pelo tempo de 1800 s,
seguido de têmpera até a temperatura ambiente. A temperatura intercrítica escolhida a
partir do trabalho de Valdebenito et al. (2017) foi de 865 ◦C, proporcionando cerca de
2,9 %.vol de cementita, segundo o método CALPHAD.

Tabela 5 – Microestruturas de partida para a posterior recozimento intercrítico à 865 ◦C
por 1800 s.

Condição
Microestrutura

de Partida
Obtida a partir de

A Perlita + cementita
primária ou

proeutetóide (θP )

Microestrutura do material no estado como
recebido

B α′
R + γR Têmpera incompleta seguido de revenimento

a 700 ◦C x 1800 s

C α′
f + γR Têmpera incompleta

D α′
f Têmpera em nitrogênio líquido

5.4 Resultados e Discussão
A Figura 14 apresenta a fração mássica de fases em equilíbrio para o aço em estudo

calculada usando o método CALPHAD. Apenas quatro fases estão presentes na faixa de
temperatura entre 400-1600 °C: ferrita, austenita, cementita e líquido. A temperatura A1

calculada foi de 750 °C, enquanto a Acm foi de 910 °C. A temperatura de revenimento
escolhida foi de 50 °C abaixo da temperatura A1. Essa diferença é razoável, pois variações
de temperatura dentro do forno ou presença de segregação podem levar à indesejável
austenitização em determinadas regiões da microestrutura.

A Figura 15 apresenta as microestruturas obtidas após o ciclo de têmpera até a
temperatura ambiente e revenimento a 700 ◦C por diferentes tempos, enquanto a Figura 16
apresenta as micrografias eletrônicas nas mesmas condições, porém com maior magnificação.
Nota-se nessas figuras que a condição temperada apresenta estrutura composta de austenita
retida (cinza claro) e placas de martensita (cinza escuro). Nenhum carboneto ou qualquer
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Figura 14 – Diagrama de fração mássica de fases calculado por meio do método CALPHAD
com o uso do software Thermocalc, banco de dados termodinâmicos TCFE9 e
composição química do aço dada na Tabela 4.

Fonte: Própria do autor

outra fase foi observada. Devido à elevada fração volumétrica de austenita retida e à
fragilidade da martensita supersaturada em carbono, tal microestrutura não é comumente
usada para essa classe de aços.

A Figura 15b apresenta a microestrutura após a condição da Figura 15a ser revenida
por 0,5 h a 700 ◦C, onde se nota pequenos carbonetos decorando os contornos da martensita
enquanto dentro da martensita eles aparecem com menor tamanho e com morfologia
acicular. Estes carbonetos começam a perder sua morfologia acicular e crescem com o
aumento do tempo de revenimento até 4 h (Figuras 15e e 16e), entretanto, ainda é visível
que eles continuam a decorar as placas de martensita e interfaces da austenita retida. Após
revenimento por 8 h (Figuras 15f e 16f), a cementita coalesce e sua morfologia acicular
praticamente desaparece. Apesar do crescimento das partículas de cementita, outros
carbonetos de menor tamanho ainda podem ser vistos se aglomerando em determinados
locais.

Embora o silício retarde a precipitação de cementita e consequentemente o processo
de esferoidização (KIM; LEE; LEE, 2010; KIM; LEE, 2012), os resultados mostram que
a cementita se forma em curto tempo a 700 ◦C. Nayak et al. (2008) já havia encontrado
que alto teor de cromo em aços de alto carbono leva à formação de grandes partículas
de cementita durante o processo de esferoidização. Contrariamente, Zhang et al. (2013)
afirmaram que adições de cromo e silício retardam a esferoidização da cementita a partir de
uma estrutura lamelar, porém os autores não consideraram o efeito isolado dos elementos
Cr e Si. Os resultados encontrados aqui mostram que mesmo a curto período de tempo, a



Capítulo 5. Estudo de diferentes rotas de esferoidização em um aço com alto teor em silício e adição de
manganês 48

(a) Temperado (b) 700 °C por 30 min

(c) 700 °C por 1 h (d) 700 °C por 2 h

(e) 700 °C por 4 h (f) 700 °C por 8 h

Figura 15 – Microestruturas das condições (a) temperada, e temperada e revenida à 700 ◦C
por: (b) 30 min; (c) 1 h; (d) 2 h; (e) 4 h; (f) 8 h
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(a) Temperado (b) 700 °C por 30 min

(c) 700 ◦C por 1 h (d) 700 ◦C por 2 h

(e) 700 ◦C por 4 h (f) 700 ◦C por 8 h

Figura 16 – Microestruturas das condições (a) temperada, e temperada e revenida à 700 ◦C
por: (b) 30 min; (c) 1 h; (d) 2 h; (e) 4 h; (f) 8 h
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cementita precipita na martensita. Entretanto, foram necessárias 8 h para a cementita
apresentar morfologia esferoidizada com apenas o tratamento de revenimento a alta
temperatura.

A Figura 17 apresenta a microdureza Vickers (em hard Vickers (HV)) após reveni-
mento a diferentes tempos. Devido ao alto teor em carbono, a condição temperada levou
à valores de dureza de ≈ 770 HV. Após revenimento por 0.5 h, a dureza cai para valores
de aproximadamente 380 HV e continua a diminuir suavemente até a ≈ 300 HV após
revenimento por 8 h. A menor dureza após o revenimento está relacionada à perda de
tetragonalidade da martensita ou diminuição da supersaturação em carbono da mesma,
diminuição de sua densidade de discordâncias e por fim, à sua recristalização em ferrita
(NAYAK et al., 2008).

Figura 17 – Microdureza Vickers após têmpera e têmpera e revenimento a 700 ◦C por
diferentes tempos de tratamento.

Fonte: Própria do autor

A Figura 18 apresenta micrografias eletrônicas de diferentes microestruturas iniciais
(figuras à esquerda) e de cada condição após ser submetida a recozimento intercrítico a
865 ◦C por 1800 s (figuras a direita). As Figuras 18a e 18b se referem à condição A antes
e após o tratamento intercrítico, respectivamente. Nota-se que a estrutura lamelar não
foi completamente decomposta após o tratamento e que algumas partículas de cementita
aparecem em formato acicular. Também, partículas de maior tamanho estão presentes
nos antigos contornos de grão, regiões onde havia presença de cementita proeutetóide. As
Figuras 18c e 18d mostram a microestrutura da condição B antes e após o tratamento
intercrítico, respectivamente. Nota-se que esta condição apresenta boa distribuição e
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dispersão de cementita, mostrando que se atingiu um bom nível de esferoidização.

As Figuras 18e e 18f, por outro lado, se referem à condição C antes e após
tratamento intercrítico. Nota-se que embora parte da estrutura apresente excelente nível
de esferoidização com esféricas partículas de cementita em tamanho pequeno, há regiões
onde não houve precipitação da mesma. Estas regiões estão relacionadas à austenita retida
anteriormente na etapa de têmpera. Como essa fase apresenta elevada solubilidade em
carbono, durante o rápido aquecimento, pouca ou nenhuma precipitação de carboneto
ocorre, ao contrário do que ocorre na martensita. Após a têmpera que sucede o revenimento,
esta região de austenita retida parcialmente se transforma, dividindo-se em novas e menores
porções de austenitas retidas e placas de martensitas. Para se evitar essa heterogeneidade,
têmpera em nitrogênio líquido foi usada, ao invés da têmpera em óleo, com o objetivo
de reduzir a fração volumétrica de austenita retida antes da solubilização intercrítica
(condição D). Nota-se das Figuras 18g e 18h que a estrutura apresenta cementita mais
homogeneamente distribuída após tratamento intercrítico. Além disso, as partículas de
cementita mostraram morfologia mais próxima ao formato esférico. Assim, esta aparenta ser
a melhor rota de esferoidização na questão tempo de tratamento. Entretanto, microtrincas
foram observadas na estrutura, como mostrado na Figura 19. Estas microtrincas são
formadas devido a dois fatores: (i) o alto teor em carbono na austenita dá origem a uma
martensita supersaturada com alta tensão residual; (ii) a maior fração volumétrica de
martensita formada com o tratamento subzero aumenta a tensão residual.

Outro fator comumente observado em relação a formação de trincas é quando
componentes de maior volume são temperados. Nesse caso, formam-se trincas superficiais,
que são geradas devido ao gradiente térmico formado no componente. A superfície resfria
mais rapidamente, formando-se martensita e comprimindo a austenita presente no núcleo
do componente. Quando o núcleo atinge a temperatura de transformação martensítica,
esta gera uma expansão, que se contrapõe à tensão aplicada pela martensita da superfície,
podendo-se causar a nucleação de trincas superficiais. A fim de se evitar esse tipo de
problema, o material é comumente mantido a uma temperatura ligeiramente superior a
MS com o objetivo de se atingir a homogeneização da temperatura, seguido da finalização
da têmpera.

Considerando a posterior solubilização intercrítica, todas as condições apresentaram
algum grau de esferoidização, diferente do que foi encontrado nas amostras revenidas a
700 ◦C. Têmpera em nitrogênio líquido é claramente a rota mais rápida que promove um
bom nível de esferoidização, entretanto, as microtrincas encontradas com o uso deste ciclo
tornam sua aplicação impraticável. Marcomini (2012) utilizou de resfriamento interrompido
a 200 ◦C por 60 s para diminuir o gradiente térmico e assim evitar a formação de trincas
durante resfriamento em nitrogênio. Entretanto, o uso de nitrogênio para tal finalidade
aumenta demasiado o custo do tratamento térmico, levando a problemas não apenas
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

Figura 18 – Micrografia eletrônica antes (esquerda) e após (direita) recozimento intercrítico
a 865 ◦C por 1800 s. a) e b) condição A; c) e d) condição B; e) e f) condição
C; e g) e h) condição D.
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Figura 19 – Micrografia eletrônica de varredura da amostra temperada em nitrogênio
líquido mostrando as microtrincas formadas durante a têmpera.

Fonte: Própria do autor

laboratoriais, como industriais.

A introdução de um tratamento térmico de recuperação ou diminuição da taxa de
têmpera não está no escopo do presente capítulo. Estas duas rotas levam à diminuição
na densidade de discordâncias e rearranjo dos átomos de carbono (SPEICH; LESLIE,
1972), os quais diminuem a homogeneidade da distribuição das partículas de cementita.
A condição C mostra que uma microestrutura heterogênea leva a uma distribuição de
cementita também heterogênea. Portanto, a melhor rota de tratamento térmico para
esferoidização consiste de têmpera até a temperatura ambiente, revenimento a 700 ◦C por
0,5 h, seguido de solubilização intercrítica como primeira etapa do tratamento de têmpera e
revenido ou têmpera e partição, obtendo-se a microestrutura mostrada na Figura 18d. Esta
rota fornece um bom nível de esferoidização, com boa distribuição de cementita durante
um curto tempo de tratamento (≈ 1,5 h), possibilitando o posterior estudo da aplicação
da têmpera e partição neste aço a partir de uma estrutura de cementita esferoidizada.
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5.5 Conclusão
O presente capítulo estudou a influência de diferentes rotas de tratamento para

esferoidização da cementita do aço AISI/SAE 52100 com adição de 1,82 %p. Si. As
principais conclusões são:

1. Tempos de revenimento a 700 ◦C tão longos quanto 8 h são necessários para se obter
uma boa distribuição de cementita esferoidizada apenas com ciclo de revenimento.
Curtos tempos de revenimento levam à precipitação de cementita ao redor das placas
de martensita, gerando uma distribuição heterogênea;

2. Recozimento intercrítico a partir de uma estrutura perlítica não é capaz de dissolver
completamente a estrutura lamelar durante 30 min a 865 ◦C. Partículas de cementita
em formato acicular continuam presentes devido a decomposição incompleta da
cementita lamelar;

3. Têmpera em nitrogênio líquido seguido de tratamento intercrítico fornece a melhor
distribuição e morfologia de partículas esféricas de cementita, entretanto, microtrincas
de têmpera foram formadas devido à alta taxa de têmpera, aliada à elevada fração
volumétrica de martensita formada. Esta martensita também apresenta elevada
tensão residual devido ao alto teor em carbono presente;

4. Regiões livres de cementita foram encontradas após revenimento de amostras previa-
mente temperadas em óleo a temperatura ambiente. Estas regiões estão relacionadas
a austenita retida e sua presença antes do processo de recozimento intercrítico leva à
formação de regiões livres de cementita, proporcionando uma estrutura heterogênea
e indesejável;

5. Têmpera a temperatura ambiente seguido de revenimento a 700 ◦C por 30 min e
recozimento intercrítico mostrou ser a melhor rota de esferoidização, sendo obtido
finas partículas de cementita, distribuídas de forma homogênea em curto tempo de
tratamento.
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6 EFEITO DA TEMPERATURA DE REVENIMENTO NOS FENÔ-
MENOS DE PARTIÇÃO DE CARBONO E PRECIPITAÇÃO DE
CARBONETOS

6.1 Motivação
A escolha da temperatura de partição é de grande importância devido a velocidade

de enriquecimento em carbono que a austenita pode apresentar, entretanto, isso pode levar
a diferentes reações competitivas que dificultam ou mesmo impedem a estabilização da
austenita por meio desse enriquecimento. A aplicação de T&P em aços de elevado teor
em carbono é ainda mais complexa devido a sua alta afinidade de formação de carbonetos.
Neste trabalho, os diferentes fenômenos de revenimento durante o tratamento térmico
T&P aplicado a um aço alto carbono alto silício são investigados a partir de tratamentos
isotérmicos a diferentes temperaturas (200-500 ◦C). Caracterização microestrutural foi
realizada por meio de microscopia eletrônica de varredura, enquanto que a cinética
de formação das fases e das reações competitivas foram estudadas utilizando análise
dilatométrica e difração síncrotron de raios X in situ e ex situ. Foi observado que a
formação de ferrita bainítica ocorre durante a etapa isotérmica de revenimento. Em adição,
a martensita tetragonal perde sua tetragonalidade, aproximando-se da estrutura cúbica
após o fim do tratamento. Ao mesmo tempo, o parâmetro de rede da austenita aumenta
com a diminuição do parâmetro de rede da martensita, indicando uma relação direta entre
o enriquecimento em carbono da austenita e a rejeição de carbono da martensita. Os
resultados mostraram ainda que a cinética de partição de carbono e de decomposição da
austenita e da martensita são dependentes da temperatura de revenimento. Para baixas
temperaturas, a condição de partição é atingida ao longo de muitos minutos sem significativa
decomposição da austenita, enquanto que para altas temperaturas de revenimento, ambas
austenita e martensita se decompõem. Foi encontrado que 350 °C é uma temperatura
de transição, em que o fenômeno de partição de carbono para a austenita prevalece para
temperaturas de revenimento menores, enquanto que o fenômeno de decomposição da
austenita prevalece para temperaturas maiores. Além disso, temperaturas acima de 400 ◦C
levam a formação de cementita nos contornos α′/γR e posterior decomposição de γR e
formação de perlita.

6.2 Introdução
Aços para rolamento com alto teor em carbono (%p. C > 0,8%) são conhecidos

por sua boa resistência ao desgaste, porém baixa tenacidade e ductilidade, alcançadas a
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um baixo custo de produção (BHADESHIA, 2012; CIRUNA; SZIELEIT, 1973; MARTIN;
BORGESE; EBERHARDT, 1966, 1966; GUO; LIU, 2002). Sua microestrutura típica
consiste de cementita esferoidizada em uma matriz de martensita revenida13 + uma
pequena quantidade de austenita retida (usualmente < 5% em volume), conseguida através
de têmpera a partir do campo intercrítico γ + Fe3C, seguido de revenimento à baixa
temperatura (LUZGINOVA; ZHAO; SIETSMA, 2008). O aço SAE 52100 é um dos
mais conhecidos aços para rolamento de alto carbono (Fe-1C-1,5Cr-0,2Mn-0,2Si). Seu
baixo teor de elementos de liga permite um rápido processo de revenimento e também
de decomposição da austenita retida na etapa de revenimento a baixas temperaturas.
Apesar do ciclo de tratamento térmico usado e de os fenômenos envolvidos serem bastante
conhecidos, a microestrutura final ainda apresenta baixa tenacidade e ductilidade. Logo,
novos tratamentos térmicos e design de ligas têm sido desenvolvidos com o objetivo de
melhorar tais propriedades (LAI et al., 2019; LUZGINOVA; ZHAO; SIETSMA, 2007;
SOURMAIL et al., 2017a).

Speer et al. (2003) e Speer et al. (2004) propuseram um tratamento térmico
chamado de T&P, que consiste de têmpera a uma temperatura entre o início e fim da
temperatura de formação da martensita (Ms e Mf , respectivamente), seguida de um
tratamento isotérmico (partição) a uma mesma temperatura ou superior. A etapa de
têmpera objetiva a formação de martensita supersaturada em carbono (α′

f) e austenita
retida (γR). Na etapa de partição, o carbono difunde-se de α′ para γR, diminuindo a
fragilidade da martensita e aumentando a estabilidade da austenita. Logo, são quatro os
principais parâmetros envolvendo T&P: temperatura de solubilização (TS) (KANG et
al., 2020), que determina a fração e composição inicial das fases; TT (PENG et al., 2019),
que determina a fração volumétrica de martensita e austenita retida; TP (SEO; CHO; De
Cooman, 2015), que afeta as condições de equilíbrio e a taxa de decomposição das fases; e
o tempo de partição (tP ) (SEO; CHO; De Cooman, 2016), que estabelece o tempo para
que as reações citadas anteriormente ocorram. Este tratamento térmico tem sido aplicado
a muitos tipos de aços, tais como aços baixo carbono (SANTOFIMIA et al., 2011; SEO et
al., 2016), alto carbono (TOJI; MIYAMOTO; RAABE, 2015; TOJI et al., 2014) e aços
inoxidáveis (WENDLER et al., 2017) com o objetivo de melhorar as propriedades em
aplicações na industria automotiva, de rolamento (KIM; LEE; LEE, 2012) ou até mesmo
para serem usados em ambientes corrosivos.

A proposta de Speer et al. (2003) não considera qualquer transformação de fases,

13 Apesar da martensita revenida apresentar precipitação de carbonetos, aqui distingui-se dois tipos de
cementita: i) a esferoidizada, proveniente de um tratamento térmico de esferoidização e controle da
fração volumétrica de cementita por meio de uma solubilização no campo intercrítico γ + Fe3C; e
ii) a precipitada devido ao revenimento da martensita, apresentando tamanho muito menor do que a
esferoidizada.
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difusão de elementos substitucionais, migração de interface ou qualquer caminho de difusão
do carbono diferente do caminho α′ → γR. A suposição deles se torna imprecisa para
aços com baixa temperabilidade e para aqueles que apresentam baixa energia de formação
de carbonetos, tais como os aços alto carbono. Objetivando-se predizer a cinética de
partição de carbono em tratamentos T&P, muitos trabalhos tem sido desenvolvidos nesse
campo. Clarke et al. (2008) considerou a transformação bainítica em seu modelo cinético,
mostrando que o enriquecimento da austenita atinge um máximo a baixos tempos de
partição, e é decomposta em bainita para maiores tempos de tratamento. Além disso,
os autores mostraram que a formação de bainita diminui o teor máximo de carbono na
austenita. Santofimia et al. (2009) mostraram o movimento bidirecional da interface
durante o fenômeno de partição através de simulação computacional. Eles mostraram
que a interface γR/α′ se move em direção à martensita, possivelmente devido à partição
em carbono da martensita para a austenita. Logo após, uma inversão deste movimento
é observada e a austenita é decomposta em bainita para longos tempos de revenimento.
Esta formação de bainita durante o tratamento T&P é comumente livre de carbonetos
devido ao elevado teor de silício de aços T&P, o qual retarda a precipitação e crescimento
da cementita (BHADESHIA, 2019).

A precipitação de carbonetos é outro fenômeno que compete com a partição de
carbono da martensita para a austenita. Toji et al. (2014) mostraram através da técnica
de APT que carbonetos η se formaram durante o estágio de têmpera do aço Fe-0,59C-
2,00Si-2,90Mn-0,04Al (% p.), e que os mesmos continuaram presentes até a etapa de
revenimento. Embora aços T&P tenham alto teor em silício, a precipitação de carbonetos
pode não ser evitada e sua presença afeta a difusão do carbono em certo grau. A mesma
precipitação do carboneto de transição η, durante a etapa de têmpera, foi encontrada por
Pierce et al. (2015b) através das técnicas de espectroscopia Mössbauer e microscopia de
transmissão. Como mostrado por eles, o carboneto η pode influenciar a cinética de partição
de carbono. Mais tarde, Toji, Miyamoto e Raabe (2015) desenvolveram um novo modelo
matemático que considerava a precipitação de cementita durante a partição de carbono
entre martensita e austenita. Este modelo indicou que a composição da cementita afeta
fortemente a migração do carbono. Por outro lado, Nishikawa et al. (2019) mostraram
a influência de diferentes tipos de carbonetos no fenômeno de partição de carbono. Eles
mostraram que elevadas temperaturas de partição permitem a formação de carbonetos
mais estáveis. Dessa forma, maiores frações de elementos de liga podem substituir o ferro
dentro dos carbonetos, influenciando o fenômeno de partição como Toji, Miyamoto e Raabe
(2015) encontraram para a cementita.

Pesquisas no campo da partição de carbono mostram que o controle dos parâmetros
ainda é mais complexo em aços alto carbono devido à elevada força motriz para precipitação
de carbonetos e também devido a ainda não bem estabelecida relação entre o tipo e
composição dos carbonetos e o fenômeno de partição de carbono. Estes fatores podem
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afetar a decomposição da austenita durante a etapa de partição e levar a um enriquecimento
ou empobrecimento, dependendo da temperatura de partição. A decomposição da austenita
e da martensita durante o revenimento é fortemente influenciada por finos parâmetros,
tais como os teores de silício e carbono inicial da austenita, a fração inicial de austenita
retida, temperatura de revenimento, e o tempo de revenimento (SANTOFIMIA et al.,
2009; STEWART et al., 2019; DAI et al., 2020)

O presente capítulo pretende discutir a relação entre a temperatura de partição e
os fenômenos envolvidos. A estabilidade das fases foi acompanhada por meio de DSRX in
situ e ex situ e dilatometria. APT foi usada com o objetivo de de quantificar e relacionar os
fenômenos observados por DSRX e analisar o arranjo dos átomos na interface γR/α′. O uso
de microscopia eletrônica de varredura mostrou as diferentes microestruturas obtidas para
diferentes temperaturas de revenimento, que correspondem bem com a dureza obtida e os
fenômenos observados por DSRX. Os resultados mostram uma melhor visão dos fenômenos
envolvidos durante o revenimento do aço para rolamento alto carbono alto silício. Para
baixas temperaturas, apenas partição de carbono foi observada, caracterizando um regime
de difusão de para-equilíbrio. Entretanto, para maiores temperaturas, a precipitação de
carbonetos se torna presente na austenita, além de que o manganês difunde em direção à
austenita, compensando seu empobrecimento em carbono.

6.3 Materiais e Métodos

6.3.1 Material

A Tabela 6 apresenta a composição química do aço em estudo. O mesmo foi
tratado no campo intercrítico a 865 ◦C por 1800 s e temperado até a temperatura ambiente.
A escolha da temperatura de tratamento intercrítico foi feita com base no trabalho
de Valdebenito et al. (2017). De acordo com cálculos termodinâmicos, utilizando o
método CALPHAD por meio do software Thermocalc® e base de dados TCFE9, a fração
volumétrica de austenita e cementita em equilíbrio é 97,1% vol e 2,9% vol., respectivamente.
A composição química da austenita em equilíbrio com cementita na temperatura de 865 ◦C
também é mostrada na Tabela 6.

Tabela 6 – Composição química do aço para rolamento alto carbono alto silício e composi-
ção da austenita calculada supondo equilíbrio termodinâmico com cementita a
865 ◦C em % p. (% at.).

C Cr Mn Si
52100mod 0,99 (4,404) 1.50 (1,526) 1.00 (0,963) 1.82 (3,428)
γ – 865 °C 0,834 (3,692) 1,266 (1,295) 0.987 (0,956) 1.873 (3,546)

Fonte: Própria do autor.
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6.3.2 Ciclos térmicos

Os ensaios foram realizados a partir do material no estado como temperado e
os ciclos térmicos utilizados são mostrados na Figura 20. Foram utilizados dois tipos
de ciclo térmicos: o primeiro consistindo em aquecimento contínuo até 960 °C a uma
taxa de 0,833 °C/s (50 °C/min), seguido de têmpera (vide Fig. 20a); e o segundo tipo
consistindo de aquecimento até o patamar isotérmico de revenimento a 10 °C/s, tratamento
isotérmico na faixa de temperaturas entre 200 e 500 °C por 1800 s e finalmente têmpera
até a temperatura ambiente (vide Fig. 20b). Como será visto posteriormente, o primeiro
ciclo térmico visa a escolha das temperaturas de revenimento utilizadas no segundo tipo
de tratamento térmico. A partir dos resultados obtidos do ciclo térmico da Fig. 20a, foram
escolhidas temperaturas de revenimento entre 200 ◦C e 500 ◦C.
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Figura 20 – Ciclo térmico do tratamento de: (a) aquecimento contínuo; e (b) revenimento
por 1800 s a diferentes temperaturas.

Fonte: Própria do autor.

6.3.3 Análise microestrutural

O material foi usinado em cilindros de 4 mm de diâmetro por 10 mm de altura por
eletroerosão a fio e ensaiados em dilatômetro de têmpera Bähr 805, com precisão térmica
de ± 0,1 °C. As amostras são aquecidas por meio de uma bobina indutora e o controle do
resfriamento se dá pelo uso de um fluxo de gás He.

Após os ensaios de dilatometria, análise microestrutural e de dureza foram realizadas
na secção longitudinal do cilindro. Para isso, a superfície foi preparada metalograficamente
através de lixamento, polimento mecânico com suspensão de diamante e polimento químico
com solução de sílica coloidal. As amostras foram então atacadas com a solução Nital 2%
(98% Álcool etílico + 2% Ácido Nítrico).
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As microestruturas foram analisadas por microscopia eletrônica de varredura, com
feixe a 20 keV, distância de trabalho de ≈ 10 mm, spot size de 3,5, com o uso do modo
de contraste por elétrons secundários no MEV-FEG. Medidas de microdureza foram
realizadas nas amostras, em uma matriz de 4x5 identações, calculando-se a média e o
desvio padrão das 20 medidas de cada amostra.

6.3.4 Difração de raios X

Dois tipos de difração foram realizadas para as amostras analisadas neste capítulo:
difração síncrotron in situ de baixa energia (12 keV); e difração síncrotron ex situ de alta
energia (≈ 87,1 keV).

Os ensaios in situ foram realizados na linha X-ray Scattering and Thermo-Mechanical
Simulation (XTMS) do Laboratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS), o qual estava
inserido no Centro Nacional de Pesquisas em Energia e Materiais (CNPEM)14. A linha
XTMS utilizava de uma máquina de ensaio universal Gleeble acoplada com a linha de luz
síncrotron, que permitia a realização de ensaios termomecânicos ao mesmo tempo em que
imagens de difração eram coletadas.

As imagens de difração foram obtidas por meio de um detector 2D a uma taxa de
aquisição de 5,9 s por imagem na faixa angular que compreende os picos {111}γ, {200}γ,
{110}α e {110}α. As imagens de difração correspondem a uma fração dos anéis de difração,
que são plotados em coordenadas polares, transformados em coordenadas cartesianas e
por fim integrados em um difratograma de intensidades, como mostrado na Figura 21.
Esse processamento de dados foi realizado com o auxílio do programa Dracon, escrito em
MatLab e disponibilizado pelos engenheiros da linha XTMS.

Quanto aos ensaios de difração síncrotron ex situ, esses foram realizados na linha
de difração de alta energia P07 do anel síncrotron PETRA III, inserido no Deutsches
Elektronen-Synchrotron (DESY), Hamburgo, Alemanha. Essa linha possui um dilatômetro
têmpera modificado, do tipo Bähr DIL 805 A/D, acoplado com a linha de luz síncrotron.
A energia do feixe de raios X é de 87,1 keV (0,14235 Å), que possibilita a realização da
difração em geometria de transmissão em sólidos metálicos cilíndricos de 4 mm de diâmetro,
gerando imagens dos anéis de difração do material. As imagens dos anéis de difração
geradas foram convertidas em difratogramas de intensidade a partir da integração dos anéis
de difração em 360°. Para isso, utilizou-se o software livre Fit-2D. A Figura 22 mostra um
exemplo dos anéis de difração obtidos, de sua conversão em difratogramas de intensidade

14 A linha XTMS foi desmontada junto a antiga fonte de luz síncrotron. Atualmente (Janeiro de 2023), a
nova fonte de luz síncrotron, chamada de Sirius, ainda não possui linha de difração que se assemelhe à
XTMS. Dessa forma, ainda não é possível realizar experimentos em metais envolvendo ciclos térmicos
e deformação.
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(a) (b)

(c)

Figura 21 – Resultado de difração síncrotron mostrando: (a) imagem obtida pelo detector
2D Raionix; (b) conversão da imagem em coordenadas cartesianas; e (c)
esquemático de um difratograma obtido a partir da integração da imagem em
(b).

Fonte: Própria do autor.
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e o poder de resolução a partir desta técnica, destacando os picos de intensidade muito
baixa, dificilmente visíveis ao se utilizar difração de baixa energia na geometria de reflexão.

(a)

(b) (c)

Figura 22 – Resultado de difração síncrotron de alta energia mostrando: (a) Imagem
obtida pelo detector 2D; (b) Difratograma esquemático obtido a partir da
integração da imagem em (a); (c) Difratograma esquemático mostrado em (b)
destacando os picos de intensitade muito baixas.

Fonte: Própria do autor.

Ambos os difratogramas obtidos nos ensaios in situ e ex situ foram refinados, e
deles foram extraídos: posição 2θ; área; e largura a meia altura (FWHM) de cada um dos
picos observados, sendo que do FWHM de cada pico foi subtraído o FWHM da amostra
padrão de Hexaboreto de Lantânio (LaB6). Para o refinamento, foi utilizado o software
HighScore Plus®, do qual se utilizou de uma função pseudo-voigt para o refinamento dos
difratogramas. A quantificação da fração de austenita retida foi calculada utilizado a
Equação (6.1) e a Equação (6.2), que são baseadas no método de intensidades integradas,
enquanto os parâmetros de rede foram calculados a partir da equação de Bragg.
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em que p é a fase de interesse, Fp é a fração volumétrica da fase p, ni é o número de
picos da fase i, A{hkl}i

é a área abaixo do pico da família de planos {hkl} da fase i e
R{hkl}i

é um fator que leva em consideração fatores como: f 2
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, fator de estrutura da
família de planos hkl da fase i; V 2

i , volume da célula unitária da fase i; e M{hkl}i
, fator de

multiplicidade da família de planos hkl da fase i.

Quanto maior a energia do feixe, menor é o seu comprimento de onda, o que faz
com que os picos das fases presentes no material se aproximem entre si e se desloquem
para ângulos 2θ cada vez menores. Isso dificulta a comparação entre os resultados de
difração obtidos a partir de diferentes comprimentos de onda, como pode ser visto entre
as Figuras 21c e 22b. Afim de facilitar a comparação entre os resultados obtidos por
diferentes comprimentos de onda do feixe, foi preferível apresentar as posições dos picos
como a distância interplanar, ao invés do ângulo 2θ.

6.3.5 Atom Probe Tomography

Atom Probe Tomography foi utilizado para determinar o teor e distribuição de
carbono das condição de tratamento de revenimento a 300 ◦C e 400 ◦C. A preparação e as
medidas de APT foram realizadas no Max Planck Institut Für Eisenforschung (Düsseldorf),
Germany. Amostras em formato de agulha foram preparadas usando um equipamento
FEI Helios Nanolab 600i dual-beam FIB/SEM. As amostras foram extraídas da superfície
do material usando procedimento lift-out por FIB, sugerido por Thompson et al. (2007).
As amostras foram montadas no topo de micro-pontas de Si e afinadas por ion milling
anular. APT foi realizado em um equipamento LEAP 5000 XS a uma temperatura base
de 60 K, em modo de laser pulsado com energia de pulso de 40 pJ. O comprimento
de onda, taxa de pulso e taxa de detecção do laser foram de 355 nm, 500 kHz e 1,5%,
respectivamente. A reconstrução das pontas de APT foram realizadas em um software
comercial (Cameca IVAS®) seguindo o protocolo introduzido por Geiser et al. (2009).
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6.4 Resultados

6.4.1 Caracterização do estado como temperado

A Figura 23 mostra a cinética da transformação γ → α′ durante a têmpera a
partir de 865 ◦C obtida por dilatometria (curva sólida preta)15. A curva preta e tracejada
representa o ajuste com a equação de Kostinen-Marburger (KM) (KOISTINEN; MARBUR-
GER, 1959)16, também usada para quantificar a fração volumétrica de austenita (curva
vermelha). A temperatura MS medida foi de ≈ 133 ◦C. A transformação martensítica
não se completou, indicando que a Mf se encontra abaixo da temperatura ambiente. De
acordo com a Figura 23, uma fração volumétrica de aproximadamente 0,19γR é esperada
a 25 ◦C.

O desvio na curva de transformação martensítica, a aproximadamente 80 ◦C,
corresponde a um artefato do ensaio dilatométrico, uma vez que o gás He é incapaz de
manter a taxa de resfriamento constante quando o material se aproxima da temperatura
ambiente. A geometria do corpo de prova é de um cilindro sólido (não vazado), o que
dificulta a extração de calor durante o resfriamento. O uso do cilíndro não vazado foi
escolhido devido a maior facilidade de confecção dos corpos de prova e por não proporcionar
diferença significativa nos resultados. Esse desvio na curva de dilatometria a ≈ 80 ◦C,
considerado um artefato, foi ignorado no ajuste da curva de resfriamento com a equação
KM e nada afeta nos resultados e discussões.

A microestrutura, após têmpera até a temperatura ambiente, é mostrada na
Figura 24a em diferentes aumentos. As regiões em cinza escuro correspondem à mistura
entre austenita e martensita fresca. O ataque com reagente químico não foi capaz
de diferenciar estas duas fases neste estado. As regiões em cinza claro correspondem à
cementita esferoidizada. A cementita apresenta morfologia arredondada e homogeneamente
dispersa na matriz, com tamanho de aproximadamente 250 nm.

A Figura 25 mostra o padrão de difração obtido por difração síncrotron de alta
energia do material no estado temperado. Muitas convoluções de picos foram detectadas e
indicadas por setas pretas na figura. Foi observada convolução tripla dos picos {111}γR,
{110}α′ e {101}α′ a aproximadamente 2,05 Å, enquanto convoluções entre os picos {002}α′

e {200}α′ e também entre {112}α′ e {211}α′ foram observadas a 1,42 Å e 1,18 Å de

15 Foi utilizado o método das alavancas, também descrito por Nishikawa et al. (2019), onde a amostra é
imersa em nitrogênio líquido e mantida por 24 h após a têmpera e posteriormente reaquecida para a
obtenção da curva de expansão da martensita. A curva de expansão da austenita é aproximada com a
extrapolação da curva de resfriamento durante a têmpera. Apesar da amostra apresentar a mistura de
austenita e cementita durante esse resfriamento, essa última foi ignorada durante o cálculo devido a
seu baixo percentual volumétrica.

16 A equação de Kostinen-Marburguer descreve a extensão da transformação γ → α′ com a temperatura
durante o resfriamento.
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Figura 23 – Curva de transformação martensítica para o resfriamento a partir de 865 ◦C
a 30 °C/s. Linha sólida está relacionado a curva martensítica experimental
enquanto as linhas tracejadas preta e vermelha correspondem a fração de
martensita e austenita pela temperatura, respectivamente, de acordo com a
equação de Kostinen-Marburguer.

Fonte: Própria do autor.

espaçamento interplanar, respectivamente. Picos de austenita retida foram observados
a 1,8, 1,28 e 1,12 Å. Presença de picos de baixa intensidade foram detectados próximos
ao background, como destacado na figura inserida. Nenhuma evidência clara sobre a
identidade da fase pertencente a estes picos foi observada.

6.4.2 Decomposição microestrutural durante aquecimento contínuo

A decomposição microestrutural da complexa microestutura composta de mar-
tensita, austenita retida e cementita foi observada através de dilatometria e difração in
situ durante aquecimento contínuo. A Figura 26 apresenta a curva de dilatação linear
durante o aquecimento até as temperaturas de revenimento estudadas, a uma taxa de
aquecimento de 10 °C/s. Espectros de difração de raios X coletados durante o processo
de aquecimento, entre 2,2 e 1,9 Å de distância interplanar, também são mostrados na
Figura 26. A decomposição dos picos {111}γ , {101}α′ e {110}α′ pode ser observada durante
o aquecimento, onde a perda de tetragonalidade causou o movimento do pico {101}α′ para
a direita, isto é, menores distâncias interplanares. Enquanto isso, o contrário ocorreu para
o pico {111}γ . A aproximadamente 200 °C é possível notar a completa separação dos picos
da martensita e da austenita, porém, não é mais possível visualizar o pico {101}α′ .

A Figura 27 destaca os picos da martensita antes e após a etapa de revenimento. A
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(a) (b)

Figura 24 – Microestrutura obtida após revenimento a 700 °C por 30 min seguido de
solubilização parcial a 865 ◦C por 30 min e têmpera a temperatura ambiente.
Esta é a mesma condição escolhida como melhor rota no capítulo anterior. As
figuras (a) e (b) apresentam a mesma microestrutura com diferentes magnifi-
cações. A microestrutura consiste de martensita αf ’, cementita esferoidizada
e austenita retida (γR). O ataque não foi capaz de proporcionar contraste
entre a austenita retida e a martensita.

Fonte: Própria do autor.

Figura 27a mostra a posição dos picos {111}γ e {110}α′ . Enquanto na condição temperada
e revenida à 350 °C por 1800 s esses dois picos encontram-se separados e bem resolvidos,
o mesmo não ocorre na condição temperada. Além do pico da austenita e martensita
estarem muito próximos, há a presença de um terceiro pico entre esses dois. Esse pico se
trata do {011}α′ (ou {101}α′), um pico da martensita tetragonal que devido ao elevado
teor de carbono, apresenta distância interplanar maior do que o da família de planos
{110}α′ devido a menor simetria da estrutura cristalina quando comparado à estrutura
CCC. Para eliminar a influência da austenita na análise da tetragonalidade da martensita,
a posição do pico {200}α é destacado na Figura 27b, em que não há a presença de nenhum
pico austenítico. Nota-se também que há a presença de um pico à esquerda do {200}α′

para a condição temperada ({002}α′), e que após o revenimento, esse pico desaparece.
Esse fenômeno ocorre em todas as posições do pico da martensita, mas apenas para a
condição temperada.

Uma observação mais detalhada e com melhor resolução temporal da decomposição
das fases α′ e γR foi realizada, utilizando taxa de aquecimento de 0,833 °C/s (50 °C/min).
A Figura 28 apresenta um mapa de intensidade da evolução dos picos de difração durante o
aquecimento contínuo até a temperatura de 960 °C. Para melhor visualização dessa figura,
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Figura 25 – Difratograma de alta resolução da condição temperada (Figura 24). A figura
interior corresponde a região com tracejado verde. As linhas verticais coloridas
se referem a posição dos picos das fases indicadas na legenda de acordo com a
literatura.

Fonte: Própria do autor.

o leitor pode considerar como se cada difratograma simples pudesse ser colocado um atrás
do outro e os mesmos fossem vistos de cima, sendo a cor mais próxima ao amarelo as
regiões de maior intensidade, ou seja, onde se encontram os picos, enquanto as regiões mais
próximas ao azul apresentam intensidade mais próxima ao background do difratograma.

Pela Figura 28, nota-se um pico largo entre 2,1 e 2,0 Å a temperatura ambiente.
Como visto na Figura 25, nesta região há a convolução dos picos {111}γ , {101}α′ e {110}α′ .
Com o aumento da temperatura, o pico da austenita se move para a esquerda, enquanto
o pico da martensita tende a ficar cada vez mais fino. Também é possível notar que o
pico {200}γ se move para maiores valores de distância interplanar com o aumento da
temperatura, porém, nem sempre de forma linear, o que seria o esperado se nenhum
outro fenômeno além da expansão térmica linear da austenita estivesse presente. Essa
deconvolução de picos será detalhada mais a frente. A aproximadamente 600 °C, os
picos de austenita desaparecem, enquanto outros picos aparecem em várias posições do
difratograma, indicados pela letra C. Foi suposto que estes picos sejam dos carbonetos
que se formam devido ao revenimento e também devido a decomposição da austenita à
elevada temperatura. Sua visualização foi possível devido ao tipo de radiação e também
ao uso da escala logarítmica na intensidade do mapa, que ressalta os picos menos intenso.
Esses picos desaparecem junto com os picos da martensita a temperaturas próximas a
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Figura 26 – Evolução dos picos de difração da austenita {111} e martensita {110} junta-
mente com a dilatação relativa durante o aquecimento de 25 °C à 500 °C

Fonte: Própria do autor.

(a) (b)

Figura 27 – Difratogramas obtidos anteriormente e após o tratamento de revenimento
à 350 °C por 1800 s mostrando os picos: (a) {111}γ, {101}α′ e {110}α′ ; e
(b) {200}α′ e {200}α. Os difratogramas foram normalizados em relação a
intensidade máxima de cada um e foram obtidos à temperatura ambiente.

Fonte: Própria do autor.
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Figura 28 – Evolução dos picos {111}γ , {110}α′ e {200}γ durante o tratamento de aqueci-
mento contínuo a partir da temperatura ambiente até 960 °C. A amostra foi
previamente tratada à 865 ◦C e temperada até a temperatura ambiente.

Fonte: Própria do autor.

800 °C, ao mesmo tempo em que os picos de austenita voltam a se formar.

A quantificação dos resultados de difração mostrados na Figura 28 é mostrado na
Figura 29. Nessa figura são apresentadas a evolução da fração volumétrica da austenita
retida, assim como dos parâmetros de rede da martensita e da austenita na faixa de
temperatura entre 200 e 960 °C. Cálculos abaixo de 200 °C não são apresentados devido a
imprecisão gerada com a convolução dos picos previamente citada. Nota-se dessa figura,
que a fração volumétrica de austenita (curva preta) diminui a partir de ≈ 400 ◦C, sendo
totalmente dissolvida a pouco mais de 600 ◦C. Com a continuação do aquecimento, nota-se
a precipitação da austenita a aproximadamente 790 ◦C. Quanto ao parâmetro de rede da
austenita (triângulos verdes), nota-se que o mesmo cresce linearmente até aproximadamente
300 ◦C. Na faixa de 300-350 ◦C, há um aumento da taxa de expansão da austenita. Entre
400-500 ◦C, ocorre outra mudança na taxa de expansão, tratando-se de uma contração
da austenita. Quanto ao parâmetro de rede da martensita (quadrados vermelhos), dois
fenômenos podem ser destacados: i) na faixa de temperatura entre 200-250 ◦C, ocorre uma
diminuição da taxa de expansão do parâmetro de rede; e ii) na faixa entre 400-500 ◦C,
outra diminuição é observada. Diante destes fenômenos observados, foram escolhidas as
temperaturas entre 200-500 ◦C, com intervalos de 50 ◦C, para se realizar os tratamentos de
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revenimento. Essa matriz experimental possibilita avaliar a evolução microestrutural de
forma in situ durante o revenimento da microestrutura no estado como temperado. As
temperaturas escolhidas estão destacadas na Figura 29 como linhas verticais pontilhadas.

Figura 29 – Evolução da fração volumétrica da austenita e dos parâmetros de rede da
austenita e da martensita. A fração volumétrica de austenita foi calculada
com base nos picos {111}γ, {200}γ, {110}α′ e {200}α′ . O parâmetro de rede
da austenita foi calculado com base no pico {111}γ , enquanto o da martensita
foi calculado com base no pico {110}α′ .

Fonte: Própria do autor.

6.4.3 Decomposição microestrutural durante revenimento isotérmico

A decomposição microestrutural durante a etapa isotérmica foi estudada separada-
mente. Foi utilizada dilatometria de contato e DSRX durante a simulação de ciclos de
revenimento na faixa de temperaturas entre 200-500 °C. A Figura 30 apresenta as curvas
de dilatação relativa durante as etapas de aquecimento e isotérmico do revenimento, assim
como durante a etapa isotérmica de revenimento separadamente. A Figura 30a mostra
a que ponto da curva de dilatação no aquecimento começa cada uma das isotermas de
revenimento (maiores detalhes podem ser vistos na Figura 26). Nota-se que revenimentos
de até 250 ◦C, a etapa isotérmica começa quando o desvio na dilatação durante o aqueci-
mento ainda não finalizou, enquanto que na faixa de temperaturas entre 300-450 ◦C, esse
fenômeno já acabou. Nota-se ainda que no aquecimento até 500 ◦C, o material sofre uma
contração pouco antes de se atingir a temperatura isotérmica.
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O ponto de dilatação zero na Figura 30b foi estabelecido como o ponto em que a
amostra chegou na temperatura de interesse, tendo como objetivo focar apenas a evolução
microestrutural na etapa isotérmica.

(a) (b)

Figura 30 – Dilatação relativa para (a) os estágios de aquecimento e isotérmico do reveni-
mento; e (b) apenas a etapa isotérmica do revenimento. A etapa isotérmica
corresponde as temperaturas de 200, 250, 300, 350, 400, 450 e 500 °C. O
tempo de revenimento foi de 1800 s. O ponto zero na dilatação relativa de (b)
corresponde ao tempo e comprimento quando a temperatura isotérmica foi
atingida.

Fonte: Própria do autor.

Nota-se da Figura 30b que a curva a 200 °C mostra uma rápida contração inicial,
e posteriormente, estabilização do comprimento após ≈ 500 s. A 250 °C, foi notada
contração durante os primeiros 35 s, seguido por leve expansão durante o restante da
etapa isotérmica. Durante revenimento a 300 °C, o material expande durante toda a
etapa, enquanto que a 350 °C, a expansão ocorre durante os primeiros 250 s, a partir do
qual o material não mostra mudanças em seu comprimento. A 400 °C é notada uma leve
expansão durante os primeiros 100 s, a partir do qual o material sofre contração. Acima
dessa temperatura, volta a ser notado o fenômeno de contração, ocorrendo em ≈ 1000 s a
450 °C e em ≈ 55 s a 500 °C. Enquanto o material praticamente não sofre mudanças em
seu comprimento após a contração a 450 °C, foi notada uma leve expansão a 500 °C.

As Figuras 31 e 32 mostram mapas de difração, normalizados com relação a
intensidade máxima de cada difratograma, obtidas durante o tratamento de revenimento.
Nesses mapas, cada linha horizontal corresponde a uma difração obtida a um dado momento
do tratamento, sendo a intensidade dos picos demonstrada pela coloração correspondente
à barra de intensidade. Para melhorar a visualização dos picos de difração, foram inseridos
pontos brancos nas posições dos picos {111}γ e pretos nas posições dos picos {110}α′ de
cada difratograma. Esses pontos são visualizados como linhas contínuas, visto que os picos
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não desaparecem ao longo do tratamento isotérmico.

(a) 200 °C (b) 250 °C

(c) 300 °C (d) 350 °C

Figura 31 – Mapas de difração obtidos durante a etapa isotérmica de revenimento na faixa
de temperaturas de 200-350 °C.

Fonte: Própria do autor.

Na temperatura de revenimento de 200 °C é possível notar que a posição do pico
{111}γ praticamente não muda, enquanto que o {110}α se move para menores valores
de distância interplanar (Figura 31a). Para a temperatura de 250 °C, entretanto, o
pico {111}γ move gradativamente para maiores distâncias interplanares, enquanto o pico
{110}α tem comportamento contrário (Figura 31b). A 300 °C, o pico {111}γ se move
rapidamente para maiores distâncias interplanares (Figura 31c), enquanto que a 350 °C e
400 °C (Figuras 31d e 32a) esse pico praticamente não muda de posição. É importante
mencionar que nos tratamentos realizados entre 400-500 °C foi utilizado o detector Mythen
da linha de difração XTMS do LNLS, o qual proporcionou dados com razão sinal/ruído
menor do que os tratamentos realizados com o detector Raionix (200-350 °C). A 450 e
500 °C (Figura 32b e Figura 32c, respectivamente) a distância interplanar do pico {111}γ

diminui com o aumento do tempo de revenimento.

A quantificação da fração volumétrica de austenita retida e variação do parâmetro
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(a) 400 °C (b) 450 °C

(c) 500 °C

Figura 32 – Mapas de difração obtidos durante a etapa isotérmica de revenimento na faixa
de temperaturas de 400-500 °C.

Fonte: Própria do autor.

de rede da martensita e da austenita nos difratogramas mostrados nas Figuras 31 e 32 são
mostrados na Figura 33. Mais uma vez, o ponto zero foi estabelecido como o ponto em
que o material atingiu a temperatura de tratamento isotérmico.

Para temperaturas de revenimento entre 200 e 400 ◦C, a fração volumétrica de
austenita retida (Figura 33a) mostra pouca ou nenhuma variação durante o tratamento
isotérmico. Por outro lado, notável decomposição da austenita retida ocorreu para
temperaturas de revenimento acima de 400 ◦C. A 500 ◦C, quase toda a austenita retida se
decompõe durante o isotérmico. A descontinuidade a ≈ 800 s foi causada pelo completo
desaparecimento do pico {200}γ . Isso afeta a determinação da fração volumétrica de fases,
mudando de 4 para 3 o número de picos considerados para o cálculo ({111}γ, {110}α e
{200}α).

A evolução do parâmetro de rede da austenita (Figura 33b) claramente varia
dependendo da temperatura de revenimento. A 200 °C nenhuma variação significante
da austenita foi observada. Entretanto, a 250 ◦C e 300 ◦C foram notados aumentos no
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(a) (b)

(c)

Figura 33 – Quantificação dos difratogramas obtidos durante a etapa de revenimento
in situ mostrando: (a) fração volumétrica de austenita retida; (b) Variação
do parâmetro de rede da austenita; e (c) variação do parâmetro de rede da
martensita. O cálculo dos parâmetros de rede da austenita e da martensita
foram realizados a partir dos picos {110}α e {111}γ, respectivamente. Para
o cálculo da austenita retida foram considerados os picos {110}α, {200}α,
{111}γ e {200}γ.

Fonte: Própria do autor.

parâmetro de rede da austenita, sendo a maior expansão ocorrendo durante os primeiros
400 s no revenimento a 300 °C. Foi observado um comportamento de diminuição do
parâmetro de rede nos tratamentos a 350 e 400 ◦C. A 450 e 500 ◦C, o parâmetro de rede
diminui durante toda a etapa isotérmica.

A evolução do parâmetro de rede da martensita (Figura 33c), por outro lado,
apresenta comportamento similar entre as diferentes condições de tratamento térmico. O
parâmetro de rede diminui com o aumento no tempo de revenimento, sendo esta diminuição
um pouco maior para o tratamento a 200 ◦C.
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6.4.4 Análise microestrutural após o revenimento

6.4.4.1 Análise da partição de carbono por Atom Probe tomography

A análise de distribuição elemental através da interface α′/γR após 1800 s de
revenimento a 300 ◦C e 400 ◦C é mostrada nas Figuras 34 e 35, respectivamente. Figura 34a
mostra a distribuição de íons de C, onde as regiões ricas e pobres em carbono correspondem
às fases γR e α′, respectivamente. A Figura 34b apresenta a análise composicional em
1D para os elementos C, Si, Mn e Cr. Este perfil é relativo a total extensão horizontal
da ponta, atravessando a interface α′/γR. Uma forte partição de carbono para γR é
notada, atingindo um teor máximo de ≈ 8% at. na interface α′/γR. Este valor diminui
continuamente em direção ao centro da austenita, atingindo um valor de ≈ 5% at. Não foi
observada partição dos elementos Cr e Mn entre as fases. Também é possível observar uma
maior concentração de Si em α′. Por fim, apesar da distribuição heterogênea em carbono,
não foi observado indícios de carbonetos, como pode ser observado na Figura 34c.

Figura 34 – Análise de APT obtida após revenimento à 300 ◦C por 1800 s mostrando: a)
Mapa de carbono na região de interface α′/γ; b) Proxigrama ao longo da
ponta de APT mostrado em a) para os elementos C, Si, Mn, e Cr; c) Mapa
de intensidade para o teor em carbono da área selecionada em a) (demarcada
por uma linha tracejada).

Fonte: Própria do autor.

Os resultados de APT após revenimento a 400 ◦C são mostrados na Figura 35. A
distribuição de íons de carbono, assim como, iso-superfícies com concentração de 8% at. C17

17 A iso-superfície mencionada por ser interpretada como arranjo de regiões com concentração igual ou
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ressaltando regiões ricas em carbono são mostradas na Figura 35a. Nesse caso, uma região
de austenita está localizada entre duas placas de martensita no centro da ponta de APT.
A Figura 35 apresenta a análise composicional 1D através da interface α′/γR, indicada
como um cilindro na Figura 35a. A austenita analisada apresenta heterogeneidade na
distribuição de carbono. Concentrações tão elevadas quanto ≈ 7% at. C foram encontradas
próximo a interface α′/γR, enquanto no centro, a concentração diminui para ≈ 5% at. C.

Figura 35 – Análise de APT obtida após revenimento à 400 ◦C por 1800 s mostrando:
a) Mapa de carbono da ponta número 1, apresentada com iso-superfície de
concentração de carbono de 8% at. na região de interface α′/γR; b) Proxigrama
para os elementos C, Si, Mn, e Cr ao longo da região de interesse demarcada
como um cilindro azul na imagem a); c) Segunda ponta de APT mostrando
um mapa qualitativo de carbono e iso-superfície de carbono de 20% at. d)
Proxigrama obtido a partir da análise das partículas ricas em carbono em c);
e) Mapa de intensidade para o teor em carbono da ponta 2 mostrada em c),
realçando a presença dos carbonetos.

Fonte: Própria do autor.

Similar à microestrutura após revenimento a 300 ◦C, a partição de Cr e Mn entre
α′ e γR é mínima, se ainda existente, e pode ser desconsiderada, enquanto o Si também se
apresenta em maior concentração na fase α′. Entretanto, à 400 ◦C, ocorre precipitação de
carbonetos em tamanho nanométrico, como mostrado na Figura 35c pelas iso-superfícies
de 20% at. C. Um proxigrama, avaliando a média composicional das partículas ricas em
carbono, é mostrado na Figura 35d. A presença de 25% at. C indica que estas partículas
de carbonetos possuem a mesma composição da cementita. Ademais, o Si se apresenta

maior a determinado valor. No presente caso, regiões com concentração de carbono maior ou igual a
8% at. foram arranjadas como partículas.
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em menor concentração na região das partículas. No mapa de intensidades, mostrado na
Figura 35e, a cementita é observada dentro da martensita e também nas interfaces α′/γR.

6.4.4.2 Morfologia e características microestruturais dos microconstituintes observados

A Figura 36 apresenta os picos de difração obtidos antes e após o revenimento a
várias temperaturas. Nota-se que apenas a condição temperada apresenta picos convolutos.
Para todos os tratamentos de revenimento, é possível distinguir os picos {111}γ e {110}α.
Além disso, os picos de martensita se deslocam para menores valores de distância interplanar
conforme a temperatura de revenimento aumenta, enquanto que os picos de austenita
se deslocam para maiores valores até 350 °C, acima da qual se deslocam para menores
valores. Os picos de austenita diminuem em intensidade quanto maior a temperatura
de revenimento, chegando até mesmo a desaparecer para alguns planos cristalinos. Isso
indica que em temperaturas mais elevadas, há a decomposição da austenita durante o
ciclo térmico de revenimento.

Figura 36 – Difratogramas obtidos anterior e após o tratamento de revenimento. Os
difratogramas foram normalizados em relação a intensidade máxima de cada
um e foram obtidos à temperatura ambiente.

Fonte: Própria do autor.

Além da evolução microestrutural da austenita e martensita obtida pela difração in
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situ, difração síncrotron de alta resolução possibilitou a visualização da evolução dos picos
de carbonetos com o aumento da temperatura. A Figura 37 apresenta esses difratogramas
na faixa entre 2,35 e 1,40 Å de distância interplanar. Os difratogramas foram plotados
próximos ao background para detalhar os picos de carbonetos. Nota-se que esses picos
aumentam em intensidade com o aumento da temperatura. Um revenimento a 700 °C
por 8 h (RET - revenido à elevada temperatura) foi realizado a fim de maximizar a
fração de cementita e eliminar qualquer fração de carbonetos de transição e de austenita
retida, facilitando-se a comparação com os resultados de evolução dos carbonetos para as
diferentes temperaturas de revenido. Isso foi de grande valia para auxiliar na interpretação
dos resultados quanto a evolução dos carbonetos.
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Figura 37 – Difratogramas obtidos à 25 °C antes e após os tratamentos de revenimento.
As setas em preto indicam as posições dos picos de carbonetos que não estão
convoluídos com outras fases. As barras verticais na base do gráfico indicam
as posições calculadas das fases: α′ - amarelo; γ - vermelho; θ - preto; η - azul.
As barras verticais foram normalizadas seguindo as intensidades dos picos de
cada fase, ou seja, a barra mais alta da fase η corresponde ao pico de maior
intensidade desta fase.

Fonte: Própria do autor.

As Figuras 38 e 39 mostram as micrografias eletrônicas obtidas após revenimento
por 30 min a diferentes temperaturas. Todas as condições de revenimento mostram a
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presença de partículas de cementita esferoidizada com diâmetro médio de aproximadamente
249 ± 78 nm, original da condição temperada. Esse tipo de carboneto será designado como
θ a fim de diferenciar estes dos provenientes da decomposição da martensita e austenita
retida. Revenimento na faixa de temperatura entre 200 e 300 °C (Figuras 38a a 38c)
promovem similar microestrutura, com presença de austenita retida, martensita e cementita
esferoidizada. Revenimento a 350 e 400 ◦C (Figuras 38c e 39a), pequenas partículas são
notadas em regiões próximas a martensita. A 450 ◦C (Figura 39b), entretanto, a fração de
austenita retida diminui drasticamente e já não é mais possível identificá-la com clareza.
Pequenos filmes de cementita se formaram, enquanto as pequenas partículas notadas
anteriormente, parecem ter coalescido. Com revenimento a 500 °C (Figura 39c), essas
partículas apresentam tamanho ainda maior, e tomam parte da microestrutura por inteiro.
A austenita retida também não é mais notada. Um único bloco de austenita ao centro
da figura é notado, mostrando-se parcialmente transformada em uma estrutura lamelar
correspondente ao microconstituinte perlita (ferrita + lamelas de cementita).

A Figura 40 apresenta os resultados de microdureza, fração volumétrica de austenita
e teor em carbono na austenita em função da temperatura de revenimento. A condição
temperada apresenta o mais alto valor médio de dureza (837 ± 12 HV) e fração volumétrica
de austenita de 0,25. Este valor foi calculado excluindo a presença dos picos {111}γ , {110}α

e {101}α devido a complexa convolução entre eles. Isso pode resultar em valores sub ou
superestimados de fração volumétrica de fase, assim, foi plotado com símbolo de estrela
vazada. O teor de carbono da austenita, obtido por média e desvio padrão da posição dos
picos de difração (Dyson DJ; Holmes B, 1970) (também excluindo o pico {111}γ devido a
convolução), mostrou valor abaixo do teor de carbono da austenita em equilíbrio a 865 ◦C,
valor este representado por uma linha horizontal azul tracejada.

Uma leve redução na dureza é observada após revenimento a 200 ◦C, chegando
a 794 ± 13 HV. Adicionalmente, ocorre aumento na fração volumétrica de austenita
(0,3) e no teor em carbono na austenita (2,34 ± 0,25 at.%). O aumento na temperatura
de revenimento de 250 para 350 ◦C resultou em adicional amolecimento da estrutura,
chegando ao valor de 729 ± 8 HV. Aqui, uma leve redução na fração volumétrica de
austenita foi acompanhada por enriquecimento da mesma em carbono, atingindo valor
de 5,19 ± 0,11 % at. Revenimentos acima de 400 °C levam a um notável amolecimento
da estrutura, chegando a 580 ± 6 HV após revenimento a 500 ◦C. O teor de carbono da
austenita nas condições de revenimento a 450 ◦C e 500 ◦C não foram calculados devido
a intensidade do pico austenítico ser muito baixa, o que poderia ser confundido com os
picos de carbonetos presentes.

Os símbolos "X" azuis referem-se aos teores máximo (interface da austenita) e
mínimo (centro da austenita) de carbono medidos por APT após revenimento a 300 e
400 ◦C. A interface da austenita mostra teor em carbono muito maior que o obtido por
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(a) (b)

(c) (d)

Figura 38 – Micrografia eletrônica de varredura após revenimento por 1800 s a: (a) 200 °C;
(b) 250 °C; (c) 300 °C; e (d) 350 °C.

Fonte: Própria do autor.



Capítulo 6. Efeito da TR nos fenômenos de partição de carbono e precipitação de carbonetos 81

(a) (b)

(c)

Figura 39 – Micrografia eletrônica de varredura após revenimento por 1800 s a: (a) 400 °C;
(b) 450 °C; e (c) 500 °C.

Fonte: Própria do autor.



Capítulo 6. Efeito da TR nos fenômenos de partição de carbono e precipitação de carbonetos 82

Figura 40 – Microdureza, fração volumétrica de austenita e teor em carbono na austenita
como função da temperatura de revenimento. O símbolo de estrela vazado
refere-se a condição temperada que possui imprecisão no valor calculado
devido a omissão do pico {111}γ , {110}α e {101}α devido a convolução entre
estes picos, além da convolução entre os outros picos de martensita. Os
símbolos "x" vazados na figura se referem ao máximo (interface da austenita)
e mínimo (centro da austenita) medido por APT.

Fonte: Própria do autor.

difração de raios X, entretanto, os valores medidos no centro se mostram próximos.

6.5 Discussão

6.5.1 Decomposição microestrutural durante o aquecimento

De acordo com Bohemen (2012) e usando a composição química da austenita a
865 ◦C dada na Tabela 6, juntamente com os parâmetros de ajuste β e MS obtidos da
equação de Kostinen-Marburger, obtemos uma fração volumétrica de austenita retida de
aproximadamente 0,20. Esse valor é um pouco abaixo do obtido por DSRX (0,25, quando
calculado a partir do difratograma mostrado na Figura 25). A aplicação da equação
KM não leva em consideração o tamanho de grão da austenita nem a presença de outras
fases, que no presente caso é a cementita esferoidizada. Como a diminuição no tamanho
de grão austenítico leva a diminuição da temperatura MS (CELADA-CASERO et al.,
2019), maiores frações volumétricas de austenita retida estarão presentes quando realizada
têmpera a uma mesma temperatura.
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Ao fim do tratamento de têmpera, a microestrutura consiste de martensita, aus-
tenita retida e cementita, como mostrado nas Figuras 24 e 25. Apesar de os carbonetos
esferoidizados serem claramente cementita, não é possível identificar se carbonetos de
transição se formaram durante a têmpera devido a sobreposição dos picos das fases cemen-
tita e carboneto η. Assim como o carboneto η, outros carbonetos de transição tais como
ϵ e χ também podem se formar durante a têmpera, fenômeno também conhecido como
auto-revenimento (SPEICH; LESLIE, 1972). O tipo destes carbonetos de transição pode
influenciar a cinética da partição de carbono durante o revenimento (NISHIKAWA et al.,
2019), além de afetar as propriedades do aço (GAO et al., 2014; MATSUDA et al., 2013).
Entretanto, a previsão de seu tipo ou cinética é ainda difícil devido à escassa quantidade
de dados termodinâmicos desses carbonetos (BHADESHIA; CHINTHA; LENKA, 2019).
Embora a identificação de carbonetos de transição não seja o escopo deste capítulo, eles
não serão desconsiderados na discussão a seguir.

6.5.2 Decomposição microestrutural da estrutura temperada durante aqueci-
mento contínuo

A decomposição da estrutura temperada durante o lento e contínuo aquecimento
apresenta vários fenômenos de revenido na faixa de temperatura entre 200 e 500 °C
(Figura 29). A austenita retida permanece estável até temperaturas próximas a 400 °C.
Enquanto isso, a expansão linear do parâmetro de rede da martensita diminui em dois
momentos: a 200 °C e a 400 °C. Como não foram observadas mudanças na fração
volumétrica de austenita e nem com seu parâmetro de rede a 200 °C, é razoável assumir
que a mudança no parâmetro de rede da martensita é decorrente da migração dos átomos
de carbono para as discordâncias da martensita, deixando os sítios octaédricos da mesma.
Esses átomos de carbono podem difundir para as discordâncias ou formar clusters, que
posteriormente darão origem a carbonetos (SPEICH; LESLIE, 1972).

Apenas a 300 °C, a austenita retida apresenta algum comportamento diferente,
pois sua taxa de expansão linear aumenta. Agora, é razoável assumir que os átomos de
carbono estão difundindo da martensita para a austenita, expandindo o parâmetro de
rede desta última. Outro fator que pode estar causando esse fenômeno no parâmetro de
rede da austenita é a dissolução dos carbonetos de transição previamente formados na
etapa de têmpera, entretanto, essa é apenas uma hipótese. Matas e Hehemann (1960) há
muito já haviam citado que o enriquecimento da austenita em carbono durante o processo
de revenimento e o teor de carbono na martensita devem ser atribuídos ao equilíbrio
metaestável envolvendo o carboneto ϵ, ao invés daquele envolvendo a austenita, e que
a dissolução do carboneto ϵ ajuda no processo de partição de carbono da α′ para γR.
Adicionalmente, de acordo com Nishikawa et al. (2019), a energia livre dos carbonetos
pode levar à dissolução ou crescimento do próprio carboneto durante o processo de
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revenimento. Entretanto, essa predição baseada no tipo de carboneto, como já mencionado,
ainda é imprecisa. Portanto, o aumento na taxa do parâmetro de rede da austenita
observado pode estar ligado ao enriquecimento da austenita em carbono, originado tanto
do empobrecimento da martensita neste elemento como da dissolução dos carbonetos de
transição.

Ainda na Figura 29, próximo a 400 °C, temperatura onde o parâmetro de rede da
martensita apresenta outra diminuição em sua taxa de expansão linear, é notado que a
fração volumétrica de austenita também começa a diminuir, ao mesmo tempo em que a
taxa de expansão linear de seu parâmetro de rede diminui. Este novo ponto está relacio-
nado à decomposição da austenita retida devido a sua desestabilização, caracterizando o
segundo estágio do revenido. Portanto, em aquecimento lento e contínuo, temperaturas
maiores que 400 °C permitem maior velocidade de difusão e energia para a austenita
se decompor. Embora o segundo estágio do revenido seja normalmente reportado na
faixa de temperatura de 200-350 °C, dois fatores podem influenciar a maior temperatura
de decomposição da austenita encontrada: (i) o aço está em contínuo aquecimento e
não em um revenimento a uma temperatura fixa; e (ii) o maior teor em silício pode
ter retardado a decomposição da austenita retida devido ao retardo na precipitação de
cementita, facilitando o enriquecimento da austenita em carbono, e assim, estabilizando-a
(WANG et al., 2011).

A diminuição na taxa de expansão térmica linear observada na austenita e na
martensita após 400 °C pode estar relacionada à combinação do segundo e terceiro
estágio de revenido. Para a austenita, o parâmetro de rede diminui junto com sua fração
volumétrica. A contração da austenita devido à perda de carbono a torna instável e
a transformação γ → α + Fe3C ocorre, caracterizando o segundo e o terceiro estágio
do revenido. Além disso, a alta temperatura permite a formação de cementita a partir
dos possíveis carbonetos de transição dentro da martensita (terceiro estágio de revenido)
(SPEICH; LESLIE, 1972). Isso diminui a taxa de expansão linear da martensita devido ao
ainda maior empobrecimento em carbono.

6.5.3 A tetragonalidade da martensita e sua diminuição durante a redistribui-
ção de carbono

A dureza da martensita formada durante a têmpera em um aço carbono depende
do teor de carbono da austenita que a antecedeu. Quanto maior o teor de carbono da
austenita, maior será a dureza da martensita. Considerada na maioria das vezes como
cúbica de corpo centrado devida a baixa tetragonalidade da estrutura martensítica em
aços com baixo teor em carbono, a tetragonalidade se torna mais pronunciada em aços
de alto carbono. Entretanto, os picos tetragonais nem sempre são mostrados devido ao
auto-revenimento ou ao tratamento de revenimento/partição, que permite que o carbono
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difunda da martensita e, consequentemente, diminua a tetragonalidade da martensita.
Figura 26 mostra que, apesar do revenimento, os picos da martensita tetragonal ainda
são visíveis a temperatura ambiente. Esses padrões de difração estão bem combinados
com a curva de dilatometria durante o aquecimento, mostrando que a primeira contração
durante o aquecimento é devido ao primeiro estágio de revenimento da martensita, ou
mais especificamente, devido à perda da tetragonalidade da martensita decorrente da
redistribuição de carbono.

Cheng et al. (1988) já haviam inferido, por resultados de dilatometria e calorimetria,
que a pequena contração observada durante baixas temperaturas de revenimento está
relacionada à redistribuição de carbono para as discordâncias e contornos de macla da
martensita. Através de espectroscopia Mössbauer, Vieira et al. (2017) mostrou tanto que
carbonetos de transição se formam rapidamente durante a têmpera de um aço 0.4 wt.% C,
como que o aumento da fração desses carbonetos durante o revenimento é estatisticamente
irrelevante. Logo, o fênomeno de contração também observado por Vieira et al. foi
atribuído a redistribuição de carbono e formação de aglomerados. Essa redistribuição
pode ser inferida também no presente trabalho. O carbono deixa os sítios octaédricos da
martensita e preenchem os sítios das discordâncias. Isso faz com que a tetragonalidade
da martensita diminua, de forma que o parâmetro c diminui até se atingir o mesmo
comprimento do parâmetro a da célula cristalina CCC. Dessa forma, por exemplo, o
pico de difração {101}α′ se move para menores distâncias interplanares e atinge a posição
de difração do pico {110}α′ . Quando os parâmetros de rede c e a se tornam iguais, a
martensita se torna cúbica.

A relação (c/a) calculada a partir dos picos {002}α′ e {200}α′ é de 1,0313. De
acordo com a equação de Nishyiama para determinação da relação (c/a)M

18 de aços com
teor de carbono acima de 0,25 %p (GROUP; DIVISION, 1972) e usando a composição
química da austenita em equilíbrio dada na Tabela 6, chegamos a uma relação (c/a)N ,
prevista teoricamente, de 1,0375. Esse valor é muito alto comparado com o valor medido
por difração. A redistribuição de carbono que ocorre durante a têmpera diminui o teor
de carbono na martensita, que por sua vez faz com que as tensões internas diminuam e
menores valores de (c/a) sejam observados por difração de raios X. Considerando o valor de
(c/a) medido e usando a equação de Nishyiama para se obter o teor de carbono, chegamos
a um teor de 0,696 %p. C na martensita. Esse teor é 0,138 %p. C menor do que o teor de
carbono na austenita em equilíbrio a 865 ◦C. Logo, é razoável assumir que 0,138 %p. C
da martensita foram redistribuídos durante a têmpera. De acordo com Speich e Leslie
(1972), as discordâncias na martensita saturam com teor de carbono de aproximadamente

18 Diferenciamos os valores da relação (c/a) medidos por difração de raios X e calculados pela equação
de Nishyiama como sendo (c/a)M e (c/a)N , respectivamente.
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0,2 %p. C. Portanto, 0,062 %p. C ainda pode se redistribuir para as discordâncias, isto é,
1/3 do teor de saturação das discordâncias.

Durante o posterior aquecimento até a temperatura de revenimento (Figura 26),
um leve desvio na expansão linear do material é observado na curva de dilatometria. A
faixa de temperatura em que esse desvio ocorre é a mesma em que as famílias de planos
da martensita, relacionados ao parâmetro c, se movem para menores valores de distância
interplanar. Cheng et al. (1988) mostrou que a pequena contração observada antes do
primeiro estágio de revenido da martensita está relacionado a redistribuição de carbono.
Como vimos que 0,062 %p. C ainda pode difundir para as discordâncias após a têmpera,
temos que o leve desvio na curva de dilatação durante o aquecimento pode estar fortemente
relacionado a essa redistribuição.

Em resumo, foi mostrado que, primeiramente, ocorre uma redistribuição dos átomos
de carbono, levando a um pequeno desvio na taxa de expansão térmica linear da martensita
durante o aquecimento da estrutura temperada, que é corroborado com o desvio na taxa de
dilatação térmica e diminuição da relação (c/a) da martensita tetragonal. Essa diminuição
é seguida pela perda total da tetragonalidade na faixa de temperatura 150-250 °C. A
austenita enriquece em carbono a 300 °C e desestabiliza devido à perda de carbono a
≈ 400 ◦C, levando ao início de sua decomposição.

6.5.4 Decomposição microestrutural durante a etapa isotérmica de reveni-
mento

A Figura 30 mostra o comportamento da dilatação do material tanto no aquecimento
como apenas na etapa isotérmica. Observa-se que as etapas isotérmicas nos revenimentos
a 200 e 250 °C se iniciam quando a redistribuição de carbono, e possível precipitação
de carbonetos de transição, ainda não se completou. Dessa forma, o material contrai
durante os primeiros segundos de tratamento isotérmico, o que mostra ser a finalização da
dissolução da tetragonalidade e precipitação dos carbonetos de transição na martensita.
Cheng et al. (1988) calcularam a variação volumétrica para os diferentes estágios de
revenimento e encontrou que a redistribuição e segregação de carbono apresentam a menor
variação dentre todas os outros estágios, similar ao observado aqui. Nota-se ainda que
a intensidade da contração no revenimento a 250 °C é menor do que a 200 °C, o que é
razoável visto que no aquecimento entre 200 e 250 °C, uma maior quantidade de carbono
se difunde, fazendo com que o teor de carbono na martensita no início do revenimento a
250 °C seja menor do que o inicial no revenimento a 200 °C.

Temperaturas de revenimento acima de 250 °C mostram que a redistribuição e
segregação de carbono já está completa quando a temperatura de revenimento é alcançada.
A decomposição da austenita em bainita ou martensita isotérmica leva à expansão na
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curva de dilatometria. Santofimia, Zhao e Sietsma (2012) mostraram que a migração da
interface γ/α′ pode levar a essa expansão na dilatação. Entretanto, caso seja considerado
que a expansão esteja relacionada apenas a migração da interface, é esperado que a fração
volumétrica de austenita também aumente (SANTOFIMIA et al., 2011). Os resultados
observados para revenimento a 300 °C, entretanto, mostraram que apesar do aumento no
parâmetro de rede da austenita, a fração volumétrica de austenita diminuiu durante os
primeiros segundos do tratamento isotérmico de revenimento (Figuras 30a e 30b). Dessa
forma, transformação bainítica ou martensítica isotérmica ocorreu durante o revenimento
nesta temperatura.

O revenimento a 350 °C apresenta fenômenos muito interessantes. Além da
expansão na curva de dilatação e pequena diminuição na fração de austenita retida nos
primeiros segundos da etapa isotérmica, o parâmetro de rede da austenita aumenta. Essas
observações levam a suposições da ocorrência de migração da interface e formação de
bainita. Ambas indiretamente indicam que há o enriquecimento da austenita retida em
carbono. A 400 °C, entretanto, o material primeiramente expande e segue em contração
até o fim do revenimento, ao passo que tanto o parâmetro de rede da austenita como sua
fração volumétrica decrescem. Esse comportamento é um indicativo do empobrecimento
em carbono e consequente desestabilização da austenita retida. Resultados similares foram
encontrados por Wang e Huang (2020) para a faixa de temperaturas entre 400-500 °C.

Durante revenimento a 450 ◦C, foi observada grande contração na curva de dilato-
metria. Seguindo os eventos observados até essa temperatura no que se refere à fração
volumétrica e parâmetro de rede da austenita retida, é razoável inferir que a formação de
cementita está a ocorrer durante a contração a 450 ◦C a partir da martensita. Segundo
Jung, Lee e Lee (2009), a precipitação de cementita (terceiro estágio do revenido) leva a
uma grande contração na curva dilatométrica. Esta cementita é principalmente formada a
partir de clusters ou da evolução de carbonetos de transição previamente formados na etapa
de têmpera e/ou na etapa de aquecimento até o patamar isotérmico de revenimento. A
formação de cementita diminui a deformação na rede da martensita, reduzindo o tamanho
da célula e consequentemente gerando a contração da curva dilatométrica.

Similar contração foi observada a 500 ◦C, que apesar de ser mais rápida que a 450 ◦C,
apresenta intensidade menor. Após a rápida contração, o material expande a 500 ◦C. Como
o parâmetro de rede e fração volumétrica de austenita diminuem rapidamente durante a
etapa isotérmica, estima-se que perlita esteja sendo formada a partir da desestabilização
da austenita. Esta transformação de decomposição da austenita já foi anteriormente
mencionado por Wang e Huang (2020). Ayenampudi et al. (2019) também obteve compor-
tamento dilatométrico similar em revenimentos acima de 450 ◦C, relacionando a expansão
que ocorre após a contração à formação de perlita.

Em resumo, os resultados do estágio isotérmico de revenimento mostram que, a
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baixas temperaturas (200-250 ◦C), a redistribuição e segregação de carbono ainda ocorrem
durante os primeiros segundos de revenimento e não há indícios de formação de cementita.
Com o aumento na temperatura, ocorre a migração da interface devido à partição de
carbono da martensita para para a austenita ou devido a formação de bainita (250-350 ◦C).
Com temperaturas ainda mais altas, a austenita desestabiliza e se decompõe em perlita
(350-450 ◦C), além de que ocorre precipitação de cementita dentro da martensita (500 ◦C).

6.5.5 Efeito da temperatura de têmpera na microestrutura final

A partir daqui é dado foco na microestrutura resultante do tratamento de reve-
nimento. As microestruturas após revenimento entre 200 ◦C e 300 ◦C (veja Figuras 38a
a 38c) não mostram qualquer diferença. As diferenças associadas a estas temperaturas de
revenimento poderiam apenas serem observadas a uma menor escala. O teor de carbono
medido por DSRX para a condição temperada mostra que os resultados não estão apenas
relacionados a influência na partição de carbono. O teor de carbono calculado a partir a
partir do aγ (Fig. 40) mostra valores menores do que os valores calculados na temperatura
intercrítica. Era esperado que a austenita retida e a martensita apresentassem a mesma
composição química a temperatura ambiente, i.e., a composição da austenita calculada a
865 ◦C (vide Tabela 6). Duas possíveis hipóteses para esta observação são: (i) a austenita
perde carbono devido a alguma instabilidade ou decomposição durante a têmpera; ou
(ii) algum fenômeno, não considerado no cálculo a partir do parâmetro de rede, não é
considerado, levando à imprecisão da determinação do teor em carbono.

Cheng et al. (1990) mostrou que maiores frações de martensita formada causam
maior redução no parâmetro de rede da austenita medido por DRX. Os autores explicaram
esse fenômeno como resultante da compressão hidrostática que a martensita aplica na
austenita retida. Assim, quanto mais martensita se forma, maior a componente hidrostática
a que a austenita remanescente irá ser submetida. Epp (2014) usou DSRX para mostrar a
influência da compressão da austenita na determinação do teor de carbono da mesma. Eles
encontraram que o aγ diminui linearmente até se atingir a temperatura MS. Uma vez que
a MS é atingida, aγ diminui a uma maior taxa, significando que valores do teor em carbono
da austenita (cγ) menores dos que os esperados, são obtidos. Cheng et al. (1990) atribuiu
a diminuição no cγ obtido ao estado triaxial de tensão aplicado na austenita. Portanto, o
cγ encontrado por DSRX para a condição temperada no presente trabalho não é o real
teor em carbono da austenita retida, estando este valor influenciado pelo elevado nível de
compressão hidrostática a que a austenita está submetida. Assim, é razoável assumir que
a austenita apresenta o mesmo teor em carbono que o determinado em equilíbrio à 865 ◦C.

Temperaturas iguais ou superiores a 450 ◦C mostram ser suficientes para desestabi-
lizar a austenita e promover sua decomposição. A microestrutura correspondente mostra
que carbonetos secundários se apresentam mais desenvolvidos e dispersos na matriz após
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o revenimento à 450 ◦C. À 500 ◦C foi encontrado até mesmo o produto eutetóide perlita.
Para essas temperaturas, o controle do enriquecimento em carbono da austenita sem a
formação de cementita se torna muito difícil e nenhuma janela de processo para controle
desse fenômeno foi observado.

Devido ao enriquecimento em carbono da austenita, aumentando sua estabilidade,
combinado com uma alta dureza (> 700 HV), os revenimentos entre 300 ◦C-400 ◦C aparen-
tam ser os melhores para aumentar a estabilidade da austenita retida. Como pode ser
observado na Fig. 34, o fenômeno de revenido, ocorrendo durante o tratamento térmico
a 300 ◦C, se caracteriza principalmente como partição de carbono da α′ para γR, onde
α′ também pode ser ferrita bainítica formada durante o revenimento. Entretanto, como
mostrado por resultados de APT, a distribuição heterogênea de carbono na austenita revela
que maiores tempos de revenimentos são necessários para se atingir a homogeneidade de
carbono dentro da mesma. Além disso, o aumento do teor em silício da martensita próximo
a interface α′/γR é similar ao encontrado por outros autores (BABU; HONO; SAKURAI,
1993; CABALLERO et al., 2008). Em relação à migração de Mn e Cr através da interface
α′/γR, nenhum indício de sua ocorrência foi observado, indicando que esta combinação de
tempo e temperatura não foi suficiente para permitir a difusão desses elementos.

Quanto ao Si e ao Mn, temos que ambos possuem mobilidades similares, mas apenas
o Si é estabilizador da ferrita, justificando o porque este elemento é o único a apresentar
um maior teor na martensita. Entretanto, a partição de substitucionais sem que ocorra
a movimentação da interface é impossível. Assim, duas hipóteses são formadas: (i) a
interface martensita/austenita deve ter migrado durante o tratamento isotérmico, causando
partição dos elementos substitucionais; ou (ii) mesmo que não se tenha sido observado a
presença de carbonetos nas medidas de APT para essas condições de revenimento a 300 ◦C,
eles podem ter se formado, causando a partição de Si entre a martensita e os carbonetos,
e assim, elevando o teor de Si na martensita. A ausência desses carbonetos nos resultados
de APT após revenimento à 350 ◦C pode estar relacionado à pequena área de martensita
encontrada.

Considerando a primeira hipótese, a migração da interface α′/γR já foi reportada na
literatura (SANTOFIMIA et al., 2009). Isso é normalmente acompanhado pela mobilidade
dos elementos substitucionais, tais quais o Mn, Si e Cr. Entretanto, no presente trabalho,
foi observada partição apenas do Si, enquanto os demais elementos mostram um perfil de
composição constante. Portanto, é improvável que ocorra a migração da interface durante
o ciclo térmico de revenimento.

A segunda hipótese, entretanto, parece ser mais provável. Na Fig. 35, onde mostra
os resultados de APT após revenimento a 400 ◦C, carbonetos secundários que precipitam
na martensita estão claramente visíveis. Esses carbonetos são esperados a terem menor
solubilidade em Si com respeito a martensita, significando que sua formação causaria
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um aumento do teor em Si na martensita. Assim, neste caso, é razoável afirmar que
o aumento de Si na martensita não é causado pela migração deste elemento entre a
martensita e a austenita, mas entre a martensita e os carbonetos secundários. Além do
mais, a precipitação de carbonetos em temperaturas tão baixas quanto 300 ◦C é muito
comum em aços de composição similar e é de certa forma surpreendente que não se tenha
detectado estes por APT.

Por fim, o menor teor em carbono na austenita após revenimento a 400 ◦C, 4-7% at.
(ver Fig. 35), mostra que a partição de carbono aparenta ter atingido um limite e a
decomposição da austenita em cementita se inicia. Assim, o silício não é mais efetivo em
evitar a formação de cementita.

6.5.6 Partição de carbono - limites termodinâmicos

Muitos modelos para a partição de carbono entre a martensita e a austenita têm
sido propostos após o modelo proposto por Speer et al. (2003). O modelo CPEtheta!
proposto por Toji, Miyamoto e Raabe (2015) é particularmente interessante para aços de
alto teor em carbono, pois ele leva em conta a mudança na energia de Gibbs decorrente da
presença de carbonetos de transição. Diferentemente do modelo CCE proposto por Speer
et al. (2003), o modelo CPEtheta! considera que a martensita estabelece um equilíbrio
metaestável com o carboneto, enquanto esse microconstituinte de α′ + θ estabelece um
equilíbrio com a austenita em relação apenas ao carbono. Como resultado, a composição de
carbono da austenita ao final do processo depende da energia de Gibbs do carboneto. Assim,
o tipo de carboneto se torna um fator crítico no entendimento do mecanismo de partição.
Assim como no trabalho de Toji, Miyamoto e Raabe (2015), dois tipos de cementita foram
consideradas na simulação de partição do presente trabalho: paracementita, i.e., cementita
em paraequilíbrio com a martensita; e ortocementita, onde a cementita estabelece um
completo equilíbrio com a martensita19.

A comparação entre os valores de cγ experimentais (medidos por DSRX) com o
modelo CPEtheta! é mostrado na Figura 41. Os pontos com barras de erro representam
cγ medido experimentalmente. As linhas sólidas preta e vermelha representam o teor
em carbono da austenita na condição de orto e paraequilíbrio entre a martensita e os
carbonetos, respectivamente. Além do mais, o teor em carbono da austenita medido por
APT na interface e interior da austenita são mostrados como símbolos de estrela vazada e
preenchida, respectivamente. No modelo CPEtheta!, a mistura α′ + θ estabelece com γ

um equilíbrio com respeito ao carbono. O potencial químico de carbono na martensita,

19 O presente autor recomenda a leitura dos artigos de Toji et al. (2014), Toji, Miyamoto e Raabe (2015),
Nishikawa et al. (2019), bem como a tese de Nishikawa (2018) para um melhor entendimento sobre o
modelo CPEtheta! utilizado no presente trabalho.
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cementita e austenita devem ser o mesmo. Como consequência, carbonetos com maior
energia livre (traduzido como um potencial químico de carbono maior) levarão à maiores
teores de carbono na austenita. Na realidade, pode ser observado tanto o enriquecimento
como o empobrecimento em carbono dependendo da energia de Gibbs dos carbonetos.
Enquanto a ortocementita leva a uma austenita com um menor teor em carbono que a
composição inicial, a paracementita proporciona um enriquecimento em carbono.
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Composição da matriz: 0.834% p. (3.69% at.)
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Equilíbrio (ortocementita)
Paraequilíbrio (paracementita)
Dados de APT - Exp. (γ interface)
Dados de APT - Exp. (γ interior)
Dados de DRX - Exp.

Figura 41 – Diagrama de fases com os teores de carbono calculados assumindo o modelo
CPEtheta!. Os resultados obtidos por DSRX são mostrados com símbolo
de círculos com barras de erro. As barras de erro são relacionadas ao desvio
padrão do teor de carbono calculado usando diferentes picos da austenita.
Os símbolos de estrela vazada e preenchida são valores obtidos a partir de
medidas de APT na interface e no interior da mesma, respectivamente. As
linhas sólidas preta e vermelhas são teores de carbono na austenita esperados
assumindo equilíbrio e paraequilíbrio, respectivamente.

Fonte: Própria do autor.

Como os picos de austenita após revenimento a 450 ◦C e 500 ◦C se apresentavam
muito pequenos, se ainda existentes, não foi possível calcular o teor em carbono da
austenita nessas condições. À baixas temperaturas de revenimento (200 ◦C e 250 ◦C), os
valores de cγ são menores do que a composição inicial da austenita. Entretanto, é bem
conhecido que carbonetos de transição se formam a baixas temperaturas, ao invés de
ortocementita. As razões para tais valores baixos após revenimento a 200 ◦C e 250 ◦C
pode ser explicado pelo movimento dos picos de difração da austenita para menores
espaçamentos interplanares devido a pressão hidrostática, que é causada pela formação de
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martensita ao redor da austenita. O teor em carbono aumenta para maiores temperaturas
(300 ◦C-400 ◦C), tornando-se maior do que a composição inicial, porém, ainda muito menor
do que os esperados para uma condição de paracementita. Note que cγ ligeiramente
diminui de 300 ◦C para 400 ◦C. Esta diminuição é explicada pelo aumento da precipitação
de cementita, um carboneto com menor energia de Gibbs do que os carbonetos de transição.
Assim, isso indica que a maiores temperaturas, a ortocementita em equilíbrio metaestável
com a martensita, ditará a composição final em carbono da austenita.

A influência da cementita primária homogeneamente dispersa na matriz na partição
de carbono entre a martensita e a austenita parece ter pequeno efeito. Como essas
partículas foram formadas à uma temperatura intercrítica, elas podem ser consideradas
como ortocementita, que levariam a austenita a ser empobrecida em carbono, de acordo com
a Fig. 41. Embora seja esperado que o carbono particione para a cementita, diminuindo o
carbono disponível para enriquecer a austenita, nota-se um contínuo aumento no teor em
carbono na austenita até 350 ◦C, enquanto nenhuma formação de cementita é observada
dentro da martensita. Apenas a 400 ◦C, quando carbonetos secundários precipitam na
martensita e nas interfaces α′/γ, a austenita começa a perder carbono. Portanto, apenas
carbonetos formados durante o revenimento tem influência significativa na partição de
carbono, i.e., no enriquecimento ou empobrecimento em carbono da austenita retida.

6.6 Conclusões
Diversos fenômenos de revenimento foram observados no aço para rolamento AISI

52100 modificado com adição de Mn e Si. Tais fenômenos foram observados por meio
de difração síncrotron de raios X in situ e ex situ, atom probe tomography, dilatometria,
microscopia eletrônica de varredura e microdureza, esclarecendo o mecanismo de difusão de
carbono e decomposição da austenita retida durante revenimento a diferentes temperaturas.
As seguintes conclusões podem ser destacadas:

1. O aço apresenta uma sequência de fenômenos de revenimento que se inicia com a
diminuição da tetragonalidade da martensita fresca durante aquecimento contínuo na
faixa entre 150 ◦C-250 ◦C. Tal comportamento foi explicado pela difusão de carbono
para discordâncias e formação de clusters de carbono. Seguindo, a taxa de expansão
térmica da austenita aumenta a 300 ◦C, indicando um enriquecimento em carbono,
e diminui acima de 400 ◦C, indicando um empobrecimento em carbono. Assim, se
inicia a decomposição da austenita retida devido ao empobrecimento em carbono e
consequente desestabilização;

2. Sobre o revenimento isotérmico, 200 ◦C não parece ter afetado a partição de carbono
durante os 1800 s, precisando de um maior tempo para a partição de carbono à
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austenita. Por outro lado, temperaturas entre 250 ◦C e 400 ◦C proporcionam energia
suficiente para permitir a partição de carbono para a austenita. Entretanto, o
comportamento de difusão de carbono para a austenita sofre uma inversão à 350 ◦C
levando ao empobrecimento em carbono da austenita, que posteriormente levará a
desestabilização e decomposição durante a têmpera final, ou mesmo durante a etapa
isotérmica;

3. Apesar de que é esperada a precipitação de carbonetos de transição durante a têmpera
e também durante o aquecimento da estrutura temperada, eles não foram observados
após revenimento a 300 ◦C. Contudo, a austenita foi enriquecida em carbono, com
um perfil de carbono transiente sendo observado. Além disso, a alta temperatura de
revenimento de 300 ◦C não é suficiente para completamente homogeneizar o carbono
na austenita em 1800 s. Por outro lado, 400 ◦C permite uma melhor homogeneização
do carbono, porém, também permite a formação de cementita tanto na martensita
como nas interfaces entre a martensita e a austenita;

4. A cementita primária não tem influência significativa na partição de carbono entre a
martensita e a austenita. Apesar de que seja esperado a partição de carbono para a
cementita primária, diminuindo a quantidade de carbono disponível para enriquecer a
austenita e aumentando o tamanho das partículas de cementita primária, é claramente
visível que a austenita continua a enriquecer em carbono na faixa de temperaturas
entre 250 ◦C e 300 ◦C. Apenas os finos carbonetos secundários formados durante o
revenimento apresentam um significativo efeito nos fenômenos de enriquecimento
e empobrecimento da austenita em carbono, invertendo a direção de difusão de
carbono quando carbonetos secundários se formam;

5. Como resumo dos principais fenômenos de revenimento involvido em cada tempera-
tura de revenimento, a martensita supersaturada em carbono sofre alívio de tensões a
200 ◦C, enquanto a austenita é enriquecida em carbono a 250 ◦C e 300 ◦C. A 350 ◦C a
austenita é primeiramente enriquecida em carbono e subsequentemente é decomposta
em carbonetos. A cementita começa a se formar dentro das placas de martensita e
nas interfaces α′/γR a 400 ◦C, enquanto que a 450 ◦C, uma forte desestabilização da
austenita e precipitação de cementita na martensita ocorre. À 500 ◦C, a austenita
remanescente é decomposta no produto eutetóide perlita.
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7 EVOLUÇÃO DA MICROESTRUTURA TEMPERADA DU-
RANTE REVENIMENTO A BAIXA TEMPERATURA

7.1 Motivação
O capítulo anterior mostrou que o revenimento a 250 ◦C permite a difusão e

segregação de carbono da martensita para a austenita. Entretanto, pouco foi explorado
sobre a segregação de carbono durante o revenimento para tempos menores e maiores que
1800 s. Reações competitivas ao enriquecimento em carbono da austenita são esperadas,
tais como a formação de carbonetos de transição, ferrita bainítica e até mesmo cementita.
Também se espera que tempos maiores levem a decomposição da austenita retida em
ferrita + cementita, o que não foi observado no capítulo anterior. Assim, este capítulo
apresenta um estudo da cinética de partição de carbono durante o revenimento a 250 ◦C no
aço previamente austenitizado intercriticamente no campo de fase γ + θ e temperado até
a temperatura ambiente. Difração síncrotron de raios X de alta energia foi utilizada para
avaliar a evolução da microestrutura a uma melhor resolução temporal — em especial da
austenita retida — durante o revenimento a 250 ◦C. Atom Probe Tomography foi utilizado
para avaliar e medir a distribuição e composição de carbono na microestrutura a partir de
revenimentos interrompidos em diferentes tempos. Foram realizadas simulações da partição
de carbono entre a martensita e a austenita, considerando os limites termodinâmicos
explorados no Capítulo 6, numa tentativa de melhor entender e predizer as transformações
de fases durante o revenimento.

7.2 Introdução
Shiko, Okamoto e Watanabe (1968) mostraram que ≈ 1,36% p. Si pode retardar

a cinética de precipitação de cementita, atrasando o terceiro estágio de revenido. Além
disso, Sarikaya et al. (1982) reportaram que a partição de carbono da martensita para a
austenita pode ocorrer mesmo durante a transformação martensítica, independentemente
da taxa de resfriamento usada. Esses autores encontraram 2,5% p. C na austenita (o
dobro da composição nominal do aço), implicando em uma diminuição de cerca de 150 ◦C
na MS dessa austenita. Estes trabalhos mostram que o efeito que o silício proporciona em
retardar a precipitação de cementita se estende por um longo período.

Tempos muito longos aumentam a chance de formação de reações competitivas,
afetando a cinética de partição de carbono. Clarke et al. (2008) analisaram a influência
da temperatura e tempo de partição, relacionando com a partição de carbono sendo
completamente entre martensita e austenita e também considerando apenas a partição de
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carbono entre austenita e bainita. Os resultados encontrados pelos autores indicam que a
bainita atua como uma reação competitiva à partição de carbono entre a martensita e a
austenita, mesmo que carbono também difunda da ferrita bainítica para a martensita. O
motivo é que a ferrita bainítica diminui a quantidade de carbono que pode difundir para a
austenita retida, quando comparado à martensita.

Outra reação competitiva ao enriquecimento em carbono da austenita a partir da
martensita é a precipitação de carbonetos. Em aços de elevado teor em carbono, Toji et
al. (2014), Toji, Miyamoto e Raabe (2015) caracterizaram e exploraram a influência da
cementita na partição de carbono entre α′ e γ. Já Nishikawa et al. (2019), Nishikawa (2018)
aprimoraram o modelo de partição de Toji, Miyamoto e Raabe (2015), que considerava
a presença de cementita no início da partição, acrescentando a formação de bainita ao
modelo. Nishikawa et al. (2019) mostraram que não só a cementita influencia na partição
de carbono, mas a energia de Gibbs de qualquer carboneto presente também influencia,
podendo levar ao enriquecimento ou empobrecimento em carbono.

Apesar de que os fenômenos de revenimento e sua relação com a estabilização e
decomposição da austenita tenham sido extensivamente estudados, ainda há incertezas na
relação entre estes fenômenos quando adicionado silício na composição base. Particular-
mente, estudos têm sido realizados em aços de baixo carbono, onde há baixo potencial
para formação de carbonetos, quando comparado a aços de elevado teor em carbono.

O presente capítulo foca na relação entre os fenômenos que ocorrem durante o
revenimento à baixa temperatura (250 ◦C), comumente utilizada para revenimento do aço
comercial AISI 52100. A evolução da austenita e da martensita durante o revenimento
são observados de forma in situ por dilatometria e difração síncrotron de raios X de
alta energia. A evolução do parâmetro de rede da martensita e austenita, fração de
fases, e anisotropia da austenita são apresentados como resultados dos ensaios de DSRX.
APT, EBSD e MEV são usados para caracterizar a evolução microestrutural. Finalmente,
simulações de partição em carbono para a austenita, considerando o modelo CCEθ, são
apresentadas para um melhor entendimento da relação entre os fenômenos observados
durante o revenimento e o enriquecimento em carbono da austenita.

7.3 Metodologia

7.3.1 Material

O material utilizado é o mesmo descrito na Seção 6.3.1. A microestrutura inicial
consiste de martensita fresca + austenita retida + cementita esferoidizada, como visto em
Fig. 24 e descrito em Seção 6.4.1.
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7.3.2 Métodos experimentais

7.3.2.1 Ciclos térmicos

Partindo de uma microestrutura consistindo de ≈ 25% vol. de γR + α′ + ≈ 2% vol.
de cementita esferoidizada, também chamada de cementita primária (θP ), o material
foi solubilizado intercriticamente a 865 ◦C (campo de fases γ + θ) por 1800 s, seguido
de têmpera a 30 ◦C s−1 até a temperatura ambiente, e finalmente revenido a 250 ◦C por
até 7200 s. A Figura 42 mostra uma representação esquemática dos ciclos térmicos
realizados. Revenimentos interrompidos foram realizados com o objetivo de se caracterizar
as microestruturas desenvolvidas em determinados tempos de revenimento. A escolha
desses tempos para os tratamentos de revenimento interrompidos foram baseadas nos
resultados de dilatometria, como será mostrado posteriormente neste capítulo.
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Figura 42 – Representação esquemática do ciclo térmico de revenimento a 250 ◦C. Reveni-
mentos interrompidos foram realizados após: 0, 35, 400, 1800 e 7200 s para
caracterização ex situ.

Fonte: Própria do autor.

Os tratamentos térmicos foram realizados em dilatômetro Bähr, no Laboratório
de Transformações de Fases (LTF), localizado no Departamento de Engenharia Meta-
lúrgica e de Materiais, da Escola Politécnica da USP. Atmosfera controlada (vácuo) foi
utilizada durante os estágios críticos do tratamento (aquecimento e patamar isotérmico de
revenimento). Gás He foi utilizado nas etapas de resfriamento controlado.
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7.3.2.2 Difração síncrotron in situ

Para a coleta de dados de difração durante o revenimento, foi utilizada a linha
de difração P07 do DESY, localizado em Hamburgo - Alemanha. O mesmo apresenta
dilatômetro similar ao encontrado no LTF, com ligeira adaptação à passagem do feixe de
raios X, como será explicado posteriormente. A energia do feixe utilizada foi de 87.1 keV,
o que proporciona um comprimento de onda de ≈0.142 35 Å. As amostras apresentam
geometria cilíndrica de 10 mm em comprimento e 4 mm em diâmetro, o que possibilitou a
coleta dos anéis de Debye-Scherrer através da difração em modo transmissão. A abertura
do feixe utilizada foi de 500 µm x 500 µm e a taxa de aquisição das imagens de difração foi
mantida em ≈ 4 s por imagem.

A Fig. 43 apresenta um esquemático da configuração utilizada para os ensaios
de difração síncrotron in situ no dilatômetro de têmpera do tipo Bähr. O dilatômetro
utilizado possui adaptações que permitem a análise conjunta da dilatometria e difração de
raios X. Janelas de berílio foram introduzidas para permitir a entrada e saída do feixe de
raios X. Da mesma forma, para se evitar interferência da bobina de indução, a mesma foi
levemente deformada, de modo que o feixe de raios X não interaja com a mesma.

Figura 43 – Representação esquemática da configuração utilizada para ensaios de dilato-
metria junto a difração síncrotron de alta energia in situ.

Fonte: Lin et al. (2021).

O método de processamento dos dados de difração foi o mesmo apresentado na
Seção 6.3.4. Entretanto, para o cálculo do teor em carbono da austenita, foram realizadas
considerações adicionais para se levar em conta a tensão hidrostática a qual a austenita
sofre em razão da transformação martensítica. Uma completa descrição sobre o método
será descrito no Capítulo 9. Em resumo, o aγ foi obtido pelo ponto médio da regressão
linear do gráfico aγ x Ahkl, onde parâmetro do index da orientação para policristais
cúbicos (Ahkl), sendo expresso como:
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Ahkl = (h2k2 + h2l2 + k2l2)
(h2 + k2 + l2)2 (7.1)

A Fig. 44 apresenta a forma como foi considerado o efeito da tensão no parâmetro
de rede da austenita. Após calcular o parâmetro de rede a partir de cada plano difratado,
isto é, a partir dos planos {111}, {200}, {311}, {220} e {222} da austenita, foi realizada
uma regressão linear entre estes pontos (Fig. 44a). O valor médio foi escolhido como o
valor de aγ . O mesmo foi feito para os dados de resfriamento. Repare que o ponto médio
é um valor muito próximo ao do pico {311}γ, sendo este menos influenciado por alívio de
tensões e comumente sugerido para análise referente à austenita. O movimento vertical
das retas significam mudança no parâmetro de rede da austenita, seja em relação à sua
deformação e/ou ao seu teor em carbono.

A Fig. 44b apresenta os valores do parâmetro de rede da austenita. Os pontos
pretos foram obtidos durante o revenimento, enquanto a linha vermelha representa a
expansão da austenita livre de tensões20 obtida a partir do fit dos dados da têmpera a
partir da temperatura intercrítica com a equação de Bohemen (2013). Repare que há uma
diferença significativa entre o valor do parâmetro de rede medido à temperatura ambiente
e o valor esperado a partir da equação de Bohemen. Essa diferença é indicada em azul. Tal
diferença foi considerada no cálculo do valor teórico do parâmetro de rede da austenita.

Para o cálculo do teor em carbono da austenita a partir de valores de parâmetro de
rede obtidos a temperaturas acima da temperatura ambiente, torna-se necessário calcular
o valor teórico do parâmetro de rede à temperatura ambiente. Para isso, foi utilizado a
Eq. (7.2):

∆aγ

aγ
0

= BγT + BγΘγ
D

[
exp

(
− T

Θγ
D

)
− 1

]
(7.2)

onde Θγ
D é a temperatura Debye do Fe CFC, Bγ é o coeficiente de expansão térmica à alta

temperatura, T é a temperatura em Kelvin, e aγ
0 é o parâmetro de rede da austenita a 0 K.

Os parâmetros encontrados foram Bγ = 2.44 × 10−5 K−1, Θγ
D = 234 K e aγ

0 = 3.588 Å. Os
valores encontrados são próximos aos relatados por Bohemen (2013).

A partir do valor do parâmetro de rede da austenita correspondente à temperatura
ambiente, foi calculado o teor em carbono da mesma através da Eq. (7.3), proposta por
Dyson DJ e Holmes B (1970):

20 Essa afirmação é uma aproximação, visto que tanto contornos de grão, como também a presença da
cementita proeutetóide formada na temperatura intercrítica, provavelmente induzem certo nível de
tensão na austenita, fazendo com que esta última não seja totalmente livre de tensões.
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Figura 44 – (a) Parâmetro de rede da austenita calculado usando a posição de diferentes
planos cristalográficos. Pontos com mesma coloração, se referindo a mesma
medida, foram fitados por uma regressão linear e o ponto médio foi usado
como valor de aγ. O deslocamento vertical dessas retas estão relacionados
ao enriquecimento/empobrecimento em carbono e estresse da rede cristalina.
(b) Evolução do parâmetro de rede da austenita. Pontos pretos se referem
aos valores de aγ obtidos durante o revenimento, enquanto a linha vermelha
representa a contração térmica da austenita durante resfriamento, obtida a
partir do fit dos dados de resfriamento com a equação de Van Bohemen.

Fonte: Própria do autor.
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aγ = 3.5780 + 0.033C − 0.00095Mn + 0.0006Cr (7.3)

onde C, Mn e Cr são dados em % p.

7.3.2.3 Medidas de Atom Probe Tomography

Medidas de APT foram realizadas no Karlsruhe Nano Micro Facility laboratory
(KNMFi), localizado no campus Nord do Karlsruhe Institut of Technology (KIT), em
Karlsruhe, Alemanha. Amostras em formato de agulha foram preparadas por dois diferentes
métodos: eletropolimento e FIB. A escolha do tipo de preparação partiu do estado da
amostra21. Na preparação por eletropolimento, foi utilizado eletrólito 10% de ácido
perclórico em álcool etílico. Uma descrição detalhada do método de preparação por
eletropolimento é apresentada no Apêndice A.

As medições de APT foram realizadas em um local electrode atom probe (LEAP
4000X HR, Cameca Instruments) operando no modo laser. A ponta foi mantida a uma
temperatura de 50 K, enquanto uma energia de 50 pJ foi aplicada a uma taxa de pulso
de 100 kHz. A reconstrução em 3D da ponta de APT foi realizada utilizando o software
IVAS 3.6.14.

7.3.2.4 Simulação da Partição de Carbono Durante o Revenimento

Simulações da partição de carbono da martensita para a austenita durante o
revenimento a 250 ◦C foram realizados usando um modelo numérico em 1D, considerando
interface fixa entre a martensita e a austenita retida. O modelo usado no presente trabalho
foi previamente descrito por Nishikawa et al. (2019). O código fonte para o modelo,
chamado de cpartition, está disponível online (github.com/arthursn/cpartition). O modelo
permite o cálculo da cinética de partição de carbono assumindo o modelo carbon constrained
equilibrium (CCE), proposto por Speer et al. (2003) e também considerando o modelo de
Toji, Miyamoto e Raabe (2015), que é baseado no modelo de Speer, De Moor e Clarke
(2015), com o adicional de considerar a presença de carbonetos durante a simulação de
partição.

O modelo de Speer et al. (2003) considera que o potencial químico do carbono na
martensita e na ferrita (ou martensita) são iguais, isto é, µα

C = µγ
C . Já o modelo de Toji,

Miyamoto e Raabe (2015) assume que um tipo de carboneto está em metaequilíbrio com a
ferrita (ou martensita) e este componente está em equilíbrio local com a austenita apenas

21 Foram realizadas tentativas de extração das amostras para APT por FIB em condição de revenimento
a 250 ◦C por 0 s, porém, a mesma apresentou deformação durante a extração devido ao alto nível de
tensões decorrente da transformação martensítica. Assim, optou-se pela preparação por eletropolimento
para as condições de menor tempo de revenimento.

https://github.com/arthursn/cpartition
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com respeito ao carbono na interface. Nesse último modelo, a cinética de precipitação
de carbono não é descrita. Os carbonetos estão presentes na martensita já no início da
simulação. Por esta razão, a mistura de martensita e carbonetos é descrita como uma
pseudofase α′ + θ e a partição de carbono na simulação ocorre entre esta pseudofase e a
austenita. Diferentes carbonetos com diferentes energias irão afetar o potencial químico do
carbono na pseudofase. Como este potencial químico deve ser igual ao potencial químico
do carbono da austenita na interface (α′ + θ)/γ, espera-se que diferentes comportamentos
cinéticos sejam observados.

Cálculos termodinâmicos foram realizados a fim de se obter os valores limites de
potencial químico considerando o equilíbrio entre martensita e carboneto. As condições
simuladas foram: (i) ortoequilíbrio e (ii) paraequilíbrio. Os valores são mostrados na
Tabela 7. O valor crítico de potencial químico do carbono é o potencial químico do carbono
na pseudofase que leva a nenhuma partição de carbono, significando que a composição em
carbono calculada na interface α′ + θ / γ é igual a composição inicial. Baseado nesses
valores, três condições de partição de carbono foram simuladas: (i) condição CCE, onde
a partição de carbono ocorre apenas da martensita supersaturada para a austenita, isto
é, não há carbonetos (potencial químico do Carbono na ferrita considerando o modelo
CCE (µα′, CCE

C )); (ii) CCEθ com µα′+θ
C igual ao valor de ortoequilíbrio (potencial químico

do C no microconstituinte de ferrita + cementita em ortoequilíbrio entre si (µα′+θ, orto
C ));

e (iii) CCEθ com µα′+θ
C igual ao valor de paraequilíbrio (potencial químico do C no

microconstituinte de ferrita + cementita em paraequilibrio entre si (µα′+θ, para
C )).

Tabela 7 – Cálculos termodinâmicos para aγ and µα′+θ
C assumindo ortoequilíbrio, parae-

quilíbrio e o valor crítico entre enriquecimento e empobrecimento em carbono
da austenita. O valor cγ

exp foi determinado por difração de raios X.

Parâmetro Valor
T (°C) 250

cγ
exp (p.%) 0.713

cγ
orto (p.%) 0.139

cγ
para (p.%) 2.608

µα′+θ, crítico
c (J.mol−1) 20823.125

µα′+θ, ortho
c (J.mol−1) 10745.121

µα′+θ, para
c (J.mol−1) 31793.481

7.4 Resultados
Todos os resultados in situ aqui apresentados focam na etapa isotérmica de reve-

nimento. Devido ao alto teor em carbono, é esperado a presença de doublets em cada
posição dos picos de martensita, pois a elevada tetragonalidade decorrente do maior teor
em cabono proporcionará uma difração de uma estrutura tetragonal, ao invés de cúbica.
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Entretanto, não foi possível separar os doublets nos difratogramas do início do estágio
isotérmico de revenimento, pois a tetragonalidade diminui durante o aquecimento a um
ponto em que se torna muito difícil a resolução de ambos os picos martensíticos na tempe-
ratura de revenimento, que se encontram convoluídos. Assim, nenhuma tetragonalidade
foi considerada durante a etapa isotérmica22.

7.4.1 Observações in situ durante o estágio isotérmico de revenimento

O comportamento dilatométrico durante o estágio isotérmico de revenimento
a 250 ◦C é mostrado na Figura 45. Pode ser observado que as amostras iniciam a
etapa isotérmica contraindo durante ≈ 35 s (detalhes na figura inserida), seguido de
expansão contínua até o fim da etapa isotérmica (7200 s). Como pode ser observado,
os resultados similares entre as diferentes amostras mostram a boa reprodutibilidade na
resposta dilatométrica e também no tempo de ocorrência dos fenômenos observados.
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Figura 45 – Resposta dilatométrica durante a etapa isotérmica de revenimento. O instante
em que a amostra atinge 250 ◦C foi determinado como origem e a dilatação
relativa foi calculada com base no comprimento da amostra nesse momento.

Diante disso, foram escolhidos os tempos de revenimento de 0 s, 35 s, 400 s, 1800 s e
7200 s para realização de experimentos ex situ, como serão mostrados na próxima secção.

22 O autor acredita que haja tetragonalidade remanescente no início da etapa isotérmica, visto que
nos últimos difratogramas em que foi possível deconvoluir os picos, a tetragonalidade medida pelos
parâmetros de rede a e c da martensita ainda apresentavam valor maior que 1.000 (≈ 1.007).
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A Figura 46 apresenta a evolução temporal da intensidade dos picos de difração
durante a etapa isotérmica de revenimento. É possível observar a presença de picos de
baixa intensidade entre os picos de austenita e martensita (entre 1.8 Å e 1.4 Å, por exemplo)
(Fig. 46a). As duas linhas pretas sobre o mapa de intensidades na Fig. 46b se referem às
posições dos picos {111}γ e {200}γ obtidos após refinamento dos dados. Nota-se que os
picos de difração da austenita se deslocam para maiores valores de distância interplanar
com o aumento do tempo de revenimento.

(a) (b)

Figura 46 – (a) Mapa de intensidades obtido durante a etapa isotérmica de revenimento
a partir dos difratogramas de raios X. As linhas sólidas pretas se referem a
posição dos picos {111}γ e {200}γ obtidos após refinamento dos dados de
difração.

A Figura 47a mostra a média (linha preta sólida) e o desvio padrão (área acinzen-
tada) da evolução do parâmetro de rede da austenita calculado a partir dos picos: {111}γ,
{200}γ, {220}γ, {311}γ e {222}γ. A Figura 47b apresenta cada um dos parâmetros de
rede obtidos a partir dos picos difratados da austenita. Nota-se que o parâmetro de rede
calculado a partir dos diferentes picos apresentam valores próximos um ao outro, com
exceção do obtido a partir do pico {200}γ. Além disso, todos os resultados apresentam um
rápido aumento do parâmetro de rede da austenita no início da etapa isotérmica, seguido
de um aumento gradual durante o restante da etapa.

A Figura 48 mostra a evolução da fração volumétrica de austenita (fγ) e do cγ

durante a etapa isotérmica de revenimento a 250 ◦C. A linha tracejada de cor preta
indica a composição em carbono na austenita calculada à 865 ◦C pelo método CALPHAD.
Nota-se que fγ diminui de 0,27 para 0,22 durante o revenimento, sendo que a maior taxa de
decomposição da austenita pode ser observada nos primeiros 500 s de isotérmico. Por outro
lado, o teor de carbono da austenita aumenta continuamente durante a etapa isotérmica
de revenimento, atingindo um valor de 1,07% p. após o final do tratamento. Nota-se um
aumento mais rápido do teor em carbono da austenita durante os primeiros 1000 s.
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Figura 47 – (a) Média da evolução do parâmetro de rede da austenita durante revenimento
a 250 ◦C por 0 s. A área sombreada corresponde ao desvio padrão e a linha
sólida corresponde à média do parâmetro de rede calculado a partir da
posição dos picos austeníticos. (b) Evolução do parâmetro de rede calculado
individualmente para cada uma das famílias de planos da austenita.

Figura 48 – Evolução da fração volumétrica e do teor em carbono da austenita durante a
etapa isotérmica de revenimento a 250 ◦C por 7200 s. A linha tracejada de cor
preta indica a composição em carbono na austenita calculada à 865 ◦C pelo
método CALPHAD.
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A evolução do parâmetro de rede da martensita e da resposta dilatométrica durante
o isotérmico é mostrado na Figura 49. Nota-se que a amostra primeiramente contrai,
seguindo por uma contínua expansão ao longo do restante do isotérmico. Nota-se ainda
que o parâmetro de rede da martensita continuamente diminui ao longo do tratamento
isotérmico. A rápida contração da amostra no início da etapa isotérmica é acompanhada
por um rápido aumento do aα′ . Durante os primeiros 90 s de revenimento, os picos
de martensita ainda apresentam certo nível de tetragonalidade, como já mencionado.
Entretanto, não foi possível deconvoluir os picos de martensita, o que gerou elevada
dispersão nos resultados de parâmetro de rede da martensita durante estes primeiros 90 s.
Assim sendo, estes dados foram omitidos na Fig. 49 e serão mais explorados em trabalhos
futuros.
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Figura 49 – Evolução do parâmetro de rede da martensita calculado a partir do pico
{211}α′ e da resposta dilatométrica da amostra durante a etapa isotérmica de
revenimento a 250 ◦C por 7200 s. Devido a elevada dispersão dos resultados
durante os primeiros 90 s, decorrente da presença de baixa tetragonalidade da
martensita, foram omitidos os resultados do aα′ neste período.

A Figura 50 apresenta a evolução da variação da largura a meia altura do pico
(full-width at half-maximum variation (∆FWHM)) para os picos {200}α′ e {200}γ. O
∆FWHM do pico da martensita diminui durante o estágio isotérmico de revenimento,
enquanto o ∆FWHM do pico austenítico aumenta. O maior grau de variação do full-width
at half-maximum variation do pico {200} da martensita (∆FWHM200

α′ ) ocorre durante os
primeiros 500 s de revenimento. Por outro lado, o full-width at half-maximum variation
do pico {200} da austenita (∆FWHM200

γ ) aumenta a uma menor taxa, alcançando seu
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máximo a ≈ 2000 s.
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Figura 50 – Variação do FWHM para os picos {200}α′ e {200}γ durante o estágio isotér-
mico de revenimento à 250 ◦C por 7200 s.

7.4.2 Segregação de carbono e caracterização microestrutural.

A Figura 51 mostra as micrografias obtidas após revenimento interrompido em
cada um dos tempos mencionados na Figura 42. Observa-se na Fig. 51a a presença
da cementita primária. Há pouco contraste entre a martensita e a austenita retida, no
que esta última apresenta uma superfície mais lisa, quando comparado à martensita. A
diferença entre a martensita e a austenita fica mais evidente após revenimento por 35 s
(Figura 51b), onde a austenita se apresenta em blocos. Nota-se uma intensa precipitação
de carbonetos alongados e finamente distribuídos na martensita. Estes carbonetos serão
chamados de carbonetos secundários (carboneto secundário (θS)), para se diferenciar
dos carbonetos gerados no tratamento intercrítico a 865 ◦C, os quais serão chamados de
carbonetos primários (θP ). Microestrutura similar pode ser observada para os demais
tempos de revenimento (Figuras 51c a 51e), porém com maior tamanho dos carbonetos
conforme aumenta o tempo de tratamento.

A Figura 52 mostra resultados de EBSD para a condição revenida a 250 ◦C por
7200 s. Pontos medidos de baixa qualidade foram descartados através da aplicação de um
filtro de valor de qualidade de medida (Confidence Index (CI)) de 0,2. Dessa forma, pontos



Capítulo 7. Evolução da microestrutura temperada durante revenimento a baixa temperatura 107

(a) (b)

(c) (d)

(e)

Figura 51 – Micrografias eletrônicas de varredura das condições revenidas a 250 ◦C por:
(a) 0 s, (b) 35 s, (c) 400 s, (d) 1800 s, (e) 7200 s
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medidos com CI < 0,2 são mostrados em preto23. Estes pontos podem estar relacionados
tanto como cementita, como martensita e austenita com baixos valores de indexação
de padrão de difração. Os baixos valores de indexação são provenientes do alto nível
de estresse local, alta densidade de discordâncias, ou contornos de fases e de grãos, que
dificultam a resolução e comparação dos padrões de Kikuchi medidos com os calculados.
A Fig. 52a apresenta um mapa de fases combinado com mapa de Image Quality (IQ) em
escala de cinza. A austenita é mostrada em verde, apresentando tamanho de 311 ± 132 nm,
enquanto que a martensita (em vermelho), apresenta tamanho médio de 510 ± 193 nm.
Nota-se que a austenita se encontra arranjada em blocos. A Fig. 52b apresenta um mapa
de orientação cristalográfica apenas para a austenita combinado com o contraste por IQ
em escala de cinza. Nota-se grupos de blocos de austenita com mesma orientação, e assim,
delimitando o contorno da austenita prévia. A Fig. 52c apresenta um mapa de orientação
cristalográfica da austenita, calculado a partir da reconstrução das orientações dos grãos
de austenita anterior. Para tal, foi utilizada a relação de orientação de Kurdjumov-Sachs.
A semelhança da orientação da austenita nas Figs. 52b e 52c mostra que a reconstrução
da austenita mãe foi bem sucedida24.

(a) (b) (c)

Figura 52 – Resultados de EBSD para a condição de revenimento a 250 ◦C por 7200 s
mostrando: (a) mapa de contraste de fases, onde a austenita é mostrada
em verde e a martensita em vermelho; (b) mapa de contraste de orientação
seguindo a figura de polos inversa da estrutura cúbica; e (c) mapa de contraste
de orientação cristalográfica da austenita mãe (prior austenite)reconstruída
seguindo a relação de orientação de Kurdjumov-Sachs.

A Figura 53 mostra uma animação da reconstrução 3D da ponta de APT da
condição em que a amostra foi imediatamente temperada após atingir a temperatura de

23 Na Fig. 52b, tanto valores de baixo CI como regiões indexadas como martensita são mostradas em
preto, dando ênfase à fase austenítica.

24 O método de cálculo da orientação da austenita anterior pode ser encontrado em mtex-toolbox.github.io.

https://mtex-toolbox.github.io/
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revenimento — isto é, após 0 s a 250 ◦C25. Pode ser observado que os átomos de carbono
segregam sobre toda a ponta analisada.

Figura 53 – Animação da reconstrução 3D da ponta de APT da amostra revenida a 250 ◦C
por 0 s. Pontos pretos se referem aos íons de carbono detectados.

A Figura 54a mostra a distribuição de íons de carbono após 1800 s de revenimento
a 250 ◦C. A interface sólida representa iso-superfícies de 7% at. de carbono. Os pontos
pretos representam íons de carbono detectados na ponta analisada26. O cilindro em cor
azul, atravessando a ponta de APT pelo centro, delimita uma região de interesse — do
termo em inglês comumente usado ROI — de onde a análise química foi realizada. A
Figura 54b mostra a concentração de carbono ao longo do ROI destacado em Figura 54a.
A área cinza ao redor da linha preta corresponde aos valores de desvio padrão ao longo do
perfil. Nota-se que teores em carbono acima de 1.5% p. foram encontrados em algumas
regiões, enquanto outras regiões apresentam valores próximos a 0% p.

A Figura 55 mostra a reconstrução em 3D da ponta de APT (apenas átomos de
carbono) após revenimento a 250 ◦C por 1800 s. Podem ser observadas três diferentes
regiões de concentração de carbono: à esquerda, austenita; próximo ao centro, martensite;
e à direita, cementita primária.

A Figura 56a mostra a mesma medida apresentada na Figura 55, agora de forma
estática, destacando as diferentes fases identificadas. O carbono está distribuído em três
regiões distintas: austenita (γ), martensita (α′) e cementita primária (θP ). O ROI foi
posicionado na interface α′/γ e o correspondente perfil de carbono calculado ao longo
deste ROI é apresentado na Fig. 56b. A linha sólida preta mostra a média do teor de
carbono, enquanto a área cinza apresenta o desvio padrão dos valores calculados. Nota-se
que a austenita apresenta um teor em carbono de ≈ 1.2% p., diminuindo para ≈ 0.05% p.

25 A versão em PDF desta figura é animada. Para ver a animação, é necessário um leitor de PDF que
suporte JavaScript, tais quais Adobe Reader (para usuários Windows e MacOS) e PDF-XChange (para
usuários Linux).

26 Apenas uma fração dos átomos detectados é mostrada para melhor visualização da segregação.

https://www.adobe.com/acrobat/pdf-reader.html
https://pdf-xchange.eu/pdf-xchange-editor/
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Figura 54 – (a) Reconstrução da ponta de APT da amostra revenida a 250 ◦C por 0 s. Os
pontos pretos se referem aos íons de carbono detectados. (b) Teor de carbono
ao longo da região de interesse (ROI) destacado em (a).

Figura 55 – Animação da reconstrução 3D da ponta de APT da amostra revenida a 250 ◦C
por 1800 s. Pontos pretos são os íons de carbono detectados. Na versão em
PDF, essa figura é animada.
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na região martensítica. A região marcada como θP foi analisada e a estequiometria
corresponde a cementita primária.
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Figura 56 – (a) Reconstrução da ponta de APT da amostra revenida a 250 ◦C por 1800 s.
Os pontos pretos se referem aos íons de carbono detectados. (b) Teor de
carbono ao longo da região de interesse (ROI) destacado em (a).

A Figura 57 mostra uma figura animada da reconstrução 3D, em átomos de carbono,
da ponta de APT de uma condição de revenimento a 250 ◦C por 7200 s. Nota-se uma
maior segregação de carbono na base da ponta reconstruída, correspondendo à cementita
primária. Segregação de carbono em forma de discos são observados ao longo da ponta de
APT.

A Figura 58 mostra a distribuição dos elementos C, Si, Mn e Cr. O carbono
apresenta segregação em várias regiões. A maior segregação em carbono notada na base
da ponta de APT também apresenta maior concentração de Mn e Cr, e praticamente
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Figura 57 – Reconstrução 3-D da ponta de APT da amostra revenida a 250 ◦C por 7200 s.
Pontos pretos referem-se aos íons de carbono detectados. Na versão em PDF,
essa figura é animada.

ausência de Si. as outras regiões que apresentam segregação de carbono, não apresentam
segregação dos outros elementos.

Figura 58 – Reconstrução 3D da ponta de APT após revenimento a 250 ◦C por 7200 s
para os elementos C, Si, Cr e Mn. Destaque para a região inferior, onde há
a presença de cementita primária, onde há segregação de C, Mn e Cr, com
ausência de Si. Regiões com segregação de carbonos próximas ao centro da
amostra não apresentam segregação dos elementos Mn e Cr.

A Figura 59a apresenta a mesma agulha de APT da Fig. 58, mostrando os átomos
de carbono e iso-superfícies de concentração de 5% at. C. Um ROI está posicionado através
de uma área que consiste de muitas regiões de segregação de carbono. O perfil de carbono
calculado ao longo deste ROI é mostrado em Figura 59b. A linha preta sólida mostra
a média do teor de carbono, enquanto a área cinza mostra o desvio padrão dos valores
calculados. Regiões de teor de carbono maiores que 5% p. podem ser observadas, assim
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como regiões de teor de carbono de ≈ 3% p. e ≈ 4% p. Regiões com teor de carbono
próximos a zero também são observadas, sendo estas relacionadas à martensita.
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Figura 59 – (a) Reconstrução da ponta de APT da amostra revenida a 250 ◦C por 7200 s.
Os pontos pretos se referem aos íons de carbono detectados. (b) Teor de
carbono ao longo da região de interesse (ROI) destacado em (a).

7.5 Discussão

7.5.1 Segregação e Formação de clusters de Carbono

No início da etapa isotérmica, a baixa tetragonalidade da martensita torna difícil a
diferenciação e determinação do valor de tal tetragonalidade. Assim, para o tratamento
dos dados de difração durante a etapa isotérmica de revenido, foi considerada a presença
de apenas um pico de martensita, ao invés de doublets. Ou seja, considerou-se martensita
cúbica. Essa convolução dos doublets dos picos martensíticos sugere que durante o
aquecimento ocorre segregação de carbono dentro da martensita.

Speich e Leslie (1972) já mencionavam que as discordâncias da martensita saturam
a um teor de 0,2% p. de C. Essa ideia é corroborada com a ausência de evidências
experimentais de tetragonalidade em aços com teor em carbono menor que 0,2% p. Para
aços de mais alto carbono, outra reação ocorreria dado o devido tempo e/ou temperatura
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— formação de clusters. Chen e Winchell (1980) mostraram que para ligas Fe-Ni-C, a
formação de clusters ocorre abaixo de 40 ◦C.

A diferenciação entre a segregação de carbono para as discordâncias e a formação
de clusters de carbono foi explorada por Cheng et al. (1988), onde os autores pontuam
uma dilatação de -0,05% no corpo de prova de dilatometria quando ocorre segregação de
carbono, enquanto nenhuma mudança é observada quando ocorre formação de clusters. A
partir dos resultados de dilatometria obtidos (Figura 45), nota-se uma redução de ≈ 0,01%
na dilatação dos corpos de prova durante o tratamento isotérmico. Porém, a contração
devido ao fenômeno que está ocorrendo se inicia durante o aquecimento, tornando-se difícil
sua correlação com a simples segregação de carbono. Além disso, Cheng et al. (1988) cita
que a precipitação de carbonetos de transição leva à contração em cerca de 0,18%. A
formação de carbonetos de transição será discutida mais a frente.

Os resultados de APT para a condição de revenimento a 0 s (Figuras 53 e 54)
mostram concentração de carbono de 2,28% p. de C (≈ 9,54 at.%), que é muito menor do
que os valores encontrados na cementita e carbonetos de transição (≈ 25 at.%). Carbonetos
de transição podem ser formados mesmo a baixa temperatura, uma vez que tempo suficiente
seja dado para que essa reação ocorra. Miller et al. (1983) mostraram o empobrecimento
e a formação de aglomerados de carbono nas discordâncias da martensita por meio de
experimentos de APT em 1D. Os maiores valores encontrados foram de 10% at. Duas
décadas depois, e com o desenvolvimento da técnica de APT 3D, Zhu, Cerezo e Smith
(2009) mostraram que clusters de carbono se formam a temperaturas entre 25 e 150 ◦C
em formato de estrias. Adicionalmente, o teor em carbono encontrado pelos autores foi
similar àqueles encontrados por Miller et al. (1983). Diante disso, a heterogeneidade da
distribuição de carbono encontrada após revenimento a 250 ◦C por 0 s é relacionada à
segregação de carbono, e não à formação de carbonetos de transição.

7.5.2 Precipitação de Carbonetos de Transição

Nas micrografias eletrônicas (Figura 51), nota-se que as pequenas partículas de
morfologia alongada, que se formam nas ripas e placas de martensita, ocorrem para curtos
tempos de revenimento (a partir de 35 s). Além disto, nota-se que a martensita contrai
continuamente, mesmo com a diminuição da fração volumétrica de austenita. Além disso,
a largura a meia altura do pico martensítico sofre uma queda acentuada nos primeiros
400 s de revenimento. Esses comportamentos sugerem que fenômenos como precipitação
de carbonetos, alívio de tensões e descarbonetação estão ocorrendo na martensita.

Morfologia similar a estas pequenas partículas foi observada por Gokhman et al.
(2021), após revenimento de um aço 0,4C-2,4Si-1,3Cr a 250 ◦C. Os autores identificaram os
precipitados através de MET como carbonetos do tipo ϵ. Krauss (1995) também aponta a
presença de carbonetos de transição após revenimento de aços de médio e alto carbono,
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encontrando carbonetos alongados e organizados de forma alinhada para o aço de médio
teor em carbono, enquanto que mais distribuídos e sem o formato alongado para o aço de
alto carbono. Apesar da diferença, o autor não identifica estes carbonetos. Nayak et al.
(2008) encontrou uma dependência da formação de carbonetos do tipo ϵ com o teor de
silício para aços de médio carbono. Para os autores, maiores teores em silício diminuem
a temperatura de formação de carbonetos ϵ. Carbonetos do tipo η foram encontrados
por Meng et al. (1994) após têmpera subzero seguido de revenimento. A presença de
carbonetos do tipo η, após tratamentos de revenimento ou partição, também foi mostrada
por outros autores (HIROTSU; NAGAKURA, 1972; PIERCE et al., 2015a; ZHANG et
al., 2021), porém, pouca informação quanto a diferenciação entre carbonetos do tipo ϵ e η,
que não por MET, foram encontradas.

Recentemente, Hosseini, Forouzan e Vuorinen (2022) afirmaram que há a presença
de carbonetos do tipo Fe2C e Fe2.5C logo no início da etapa de revenimento a 280 ◦C de um
aço Fe-0.6C-1.6Si-1.25Mn-1.75Cr-0.15Mo-0.12V. Entretanto, seus resultados de difração
mostram razão sinal/ruído baixo para uma correta identificação de finos precipitados.
Interessantemente, Lu et al. (2018) encontraram carbonetos do tipo η para uma liga de
composição Fe-14.7Ni-0.92C (p.%) revenida por 2-3 anos à temperatura ambiente. Sua
identificação se baseou na análise conjunta das técnicas de MET e APT. Mais interessante,
os autores encontraram percentual de 13,1 ± 4,0% at. de Ni nestes precipitados, fato
inusitado devido a baixíssima temperatura para partição de elementos substitucionais. O
teor em carbono nestes precipitados, no entanto, foi de 26,8 ± 2,5% at., bem maior do
que o encontrado para a medida de 250 ◦C (Fig. 54b).

No presente trabalho, carbonetos do tipo η foram encontrados após revenimento
a 250 ◦C por 7200 s, como mostrado na Figura 60. A Fig. 60a apresenta a micrografia
eletrônica de transmissão em campo claro, destacando a presença de partículas de cementita
primária. A Fig. 60b mostra a mesma região no modo de campo escuro, usando a orientação
(200)η, como mostrado no padrão de difração de área selecionada (selected area diffraction
pattern (SADP)). Observa-se a presença de carbonetos do tipo η alinhados em uma placa
de martensita (vide Fig. 60a). Adicionalmente, as medidas de APT não mostraram rejeição
de silício por estes carbonetos mesmo após 7200 s de revenimento, enquanto a rejeição de
silício é perfeitamente visualizada nas partículas de cementita primária. A presença de
carbonetos de transição e a ausência de partículas θS após revenimento por 7200 s sugere
que nenhuma cementita é formada para tempos menores e que o teor de silício foi capaz
de suprimir sua formação para revenimentos a baixa temperatura por tempos de até duas
horas. Isso se torna importante pois a formação de cementita atua como fase competitiva
ao enriquecimento em carbono da austenita.
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(a)

(b)

Figura 60 – Micrografias eletrônicas de transmissão após revenimento à 250 ◦C mostrando:
(a) imagem em campo claro, indicando a presença de partículas de cementita
primária; e (b) imagem em campo escuro usando a orientação (200)η, como
indicada no padrão de difração de área selecionada inserido na Fig. 60b,
mostrando carbonetos do tipo η alinhados na placa de martensita delineada
em (a).
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7.5.3 Enriquecimento em carbono da austenita

O enriquecimento em carbono da austenita é claramente visível durante o reve-
nimento, mesmo com a presença de partículas de cementita finamente dispersas. Além
disso, os valores de teor em carbono obtido tanto por APT (Figura 56) como por DSRX
(Figura 48) são diferentes, mostrando que há certo grau de heterogeneidade na austenita.
É esperado que a tensão aplicada na austenita pela martensita diminua durante o reve-
nimento. Isso levaria a um aumento no parâmetro de rede austenítico que não estaria
relacionado a um enriquecimento em carbono. Entretanto, o aumento no ∆FWHM200

γ

(Figura 50) sugere que a austenita apresente cada vez maiores níveis de tensão.

A compressão da austenita causada pela formação de martensita leva a um maior
grau de anisotropia da rede cristalina cúbica de faces centradas (CFC)27, isto é, seus
planos são deformados de forma anisotrópica, desviando a rede de uma estrutura cúbica
de face centrada. Esta anisotropia pode ser qualitativamente analisada pela dispersão de
aγ encontrado a partir de diferentes famílias de planos difratados, que pode ser mostrada
pela inclinação das curvas da Fig. 44a. A Figura 61 mostra a evolução do grau de
anisotropia (em módulo) durante a etapa isotérmica de revenimento. Inicialmente, a
austenita apresenta elevado grau de anisotropia, diminui rapidamente nos primeiros 200 s.
A partir de então, a γ continuamente perde sua anisotropia, atingindo um valor de ≈ 0,75
após o final do revenimento. O fato de que esse valor não atinge o valor zero mostra
que apesar do longo tempo de tratamento, tensões internas continuam a serem exercidas
na austenita. Uma suposição do motivo da desaceleração da perda de anisotropia é a
formação de ferrita bainítica, que como observado pela evolução de fγ , se forma durante o
isotérmico.

O alívio de tensões causado pela martensita afeta principalmente a austenita,
enquanto que o carbono aumenta o nível de estresse na austenita. A diminuição de fγ,
apesar de pequeno, ainda ocorre. Como a austenita é continuamente enriquecida em
carbono, mesmo com a diminuição de fγ, a bainita se torna um possível produto de
decomposição. Outro fator que corrobora com a formação de bainita é o aumento no
∆FWHM200

γ no começo do revenimento (Figura 50), que tende a se estabilizar para longos
períodos de tempo, um comportamento que é inversamente proporcional à evolução da
fração de fases e da evolução da anisotropia.

A formação de bainita causa uma expansão como comportamento no material. A
sua presença se torna uma fonte de carbono para a austenita retida (NISHIKAWA et al.,
2018). Entretanto, contrariamente ao observado por Nishikawa et al. (2018) nos resultados
de simulação de partição de carbono, não foi observado uma sequência de diminuição

27 O leitor encontrará uma maior descrição sobre a anisotropia da austenita gerada pela formação da
martensita no Capítulo 9.
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Figura 61 – Fator de anisotropia da austenita durante revenimento a 250 ◦C por 7200 s.
Valores próximos a zero significam menores graus de anisotropia.

seguido de aumento de fγ, traduzido como formação seguido de dissolução da ferrita
bainítica. Santofimia, Zhao e Sietsma (2012), entretanto, sugeriram que o movimento da
interface α′/γ ocorre devido a partição de carbono entre a martensita e a austenita. No
entanto, esta suposição também levaria a um aumento de fγ, comportamento oposto ao
observado no presente trabalho. Dessa forma, o único fenômeno que justifica o contínuo
aumento em aγ e diminuição em fγ são a partição de carbono a partir da martensita
combinada com a partição de carbono a partir da ferrita bainítica formada.

Por outro lado, a formação de cementita na martensita leva a uma diminuição do
carbono disponível para o enriquecimento e, consequente maior estabilização da austenita.
Sem a adição de silício, a janela de processo para o enriquecimento em carbono da austenita
se torna muito curto, mas ainda possível (MATAS; HEHEMANN, 1960). Entretanto, com
alto teor em silício, a cinética de formação de cementita é retardada, apesar da ainda
possível formação de carbonetos de transição.

7.5.4 Cinética de enriquecimento da austenita durante o revenimento

Assumindo o modelo CCE e sua modificação CCEθ, três condições de equilíbrio
foram avaliadas na simulação da partição de carbono entre a austenita e a martensita.
A Figura 62 apresenta as simulações em 1D da partição de carbono entre a martensita
e a austenita durante a etapa isotérmica de revenimento a 250 ◦C. Para a partição de
carbono obtida sob a condição CCE (Figura 62a), pode ser observado que na interface
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da austenita28, um pico de carbono maior do que 4.5% p. é formado após apenas 1 s
de revenimento; a interface da martensita, por sua vez, é empobrecida em carbono. A
martensita continua a perder carbono com o decorrer do revenimento, enquanto o pico de
carbono na austenita alarga, isto é, a austenita continua sendo enriquecida em carbono ao
mesmo tempo em que ocorre difusão de carbono para a região mais interna da austenita.
A 100 s de revenimento, ambas martensita e austenita apresentam valores constantes de
carbono, mostrando que o fim da partição de carbono, assumindo a condição CCE, foi
atingido.
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Figura 62 – Simulação do perfil de carbono para um revenimento a 250 ◦C considerando a
condição: (a) CCE, (b) CCEθ com ortocementita e (c) CCEθ com parace-
mentita.

A Figura 62b mostra o perfil de carbono relativo à condição CCEθ com o equi-
líbrio entre a martensita e o carboneto determinados pelo ortoequilíbrio. Nota-se que a

28 O autor se refere a interface da austenita como sendo a região da austenita mais próxima a interface
α′/γ ou α′ + θ/γ. O mesmo raciocínio pode ser aplicado à interface da martensita
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austenita perde carbono na interface, enquanto a martensita aumenta em carbono. Mesmo
após 1 × 104 s de revenimento, a austenita apresenta empobrecimento de carbono na
interface, enquanto a martensita mostra valores crescentes. Esta condição apresenta a
maior divergência entre os resultados mostrados, visto que o comportamento da partição
de carbono simulado mostra um sentido de partição de carbono contrário aos resultados
experimentais, isto é, da austenita para a martensita + θ. O enriquecimento em carbono do
microconstituinte α+θ pode ser entendido como um aumento na quantidade de carbonetos
presentes na martensita, assim como explicado por Nishikawa (2018).

A Figura 62c mostra o perfil de carbono considerando a condição CCEθ de
paraequilíbrio. Nota-se um comportamento similar à condição CCE. Entretanto, essa
condição mostra uma taxa de difusão muito menor e, contrário ao que ocorre para
a condição CCE, o teor em carbono na martensita não atinge o zero mesmo após a
austenita atingir sua completa homogeneização. O pico de carbono atingido na austenita
é de aproximadamente ≈ 2.1% p., enquanto a martensita apresenta valores próximos a
≈ 0.4% p. no final da simulação. Esta condição se mostra mais próxima dos resultados
experimentais. Entretanto, o teor em carbono na austenita observado na simulação é
maior do que o observado experimentalmente, chegando a ser o dobro do valor medido
tanto por DSRX como por APT.

Observa-se que a consideração do tipo de equilíbrio entre a martensita e o carboneto
afeta o comportamento de partição enormemente, passando de uma condição em que a
austenita é empobrecida em carbono para uma em que ela é enriquecida até atingir um valor
de 2% p. Outro fator relevante é que não foi considerada a formação de bainita durante a
simulação, enquanto que, experimentalmente, foi observado que a fração volumétrica de
austenita diminui em 0,5, dando origem à ferrita bainítica.

A homogeneidade da martensita e da austenita com o tempo de revenimento
também são avaliadas. A Figura 63 mostra o valor médio e o desvio padrão do teor em
carbono na austenita durante a simulação de revenimento a 250 ◦C. Esses resultados são
obtidos a partir dos dados da Fig. 62, tomando-se de cada perfil de carbono, a composição
em carbono média tanto na austenita como na martensita. O teor médio de carbono na
austenita (c̄γ) (Figura 63a) mostra que a austenita enriquece até ≈ 3.5% p. em ≈ 60 s,
enquanto o carbono máximo atingido na condição CCEθ em paraequilíbrio é de ≈ 2.1% p.
após 8 × 103 s. Para o modelo CCEθ na condição de ortoequilibrium, c̄γ continua a
diminuir mesmo após 1 × 105 s.

O desvio padrão da concentração de carbono na austenita é mostrado na Fig. 63b.
Observa-se que, além do alto c̄γ atingido na condição CCE, o desvio padrão é maior do
que 1.4% p. Estes valores mostram o grau de heterogeneidade de carbono dentro da fase.
Por outro lado, para a condição CCEθ com paracementita, o desvio padrão é menor do
que 0.5% p. a ≈ 700 s e diminui para zero após ≈ 7000 s. O desvio padrão na austenita
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para a condição CCEθ com ortocementite é pequeno (< 0,2). Isso é relacionado ao lento
empobrecimento em carbono da austenita, pois nessa condição, a austenita é empobrecida
em carbono durante o revenimento e a velocidade de difusão de carbono é governada pela
velocidade de difusão do carbono na austenita, que é ordens de grandeza menor do que na
martensita.
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Figura 63 – (a) Composição média de carbono e (b) Desvio padrão dos valores de carbono
na austenita para simulação de partição de carbono durante o revenimento a
250 ◦C considerando as condições CCE, CCEθ com ortocementita e CCEθ
com paracementita.

Por fim, a Figura 64 mostra os valores de média e desvio padrão do teor de
carbono na martensita durante a simulação de partição de carbono no revenimento a
250 ◦C. Pode ser observado na Fig. 64a que a martensita enriquece em carbono apenas
na condição CCEθ com ortocementita. Considerando o modelo CCE, a martensita é
completamente descarbonetada após 40 s. Por outro lado, assumindo o modelo CCEθ com
paracementita, a martensita perde carbono a uma velocidade de duas ordens de grandeza
menor do que quando assumido o modelo CCE. Entretanto, diferentemente da condição
CCE, a martensita atinge um teor de carbono constante de ≈ 0.4% p. O desvio padrão
(Figura 64b) mostra que apenas a condição CCE apresenta significativa heterogeneidade
quanto a composição em carbono durante o revenimento.

Esses resultados de simulação nos ajudam a perceber que o carboneto de transição
e a transformação bainítica diminuem o limite de enriquecimento em carbono da austenita,
mas ainda assim o permitem acontecer. Devido a baixa temperatura ou menor tempo de
tratamento, não foi possível se formar cementita, o que mudaria o potencial químico de
carbono do microconstituinte α′ + θ, levando-o a um othoequilíbrio e assim, diminuindo a
concentração em carbono da austenita com o tempo, consequentemente aumentando a
fração de cementita formada.
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Figura 64 – (a) Composição média de carbono na martensita e (b) Desvio padrão da
composição em carbono na martensita durante simulação de partição de
carbono durante revenimento a 250 ◦C. Foram considerados os modelos CCE,
CCEθ com ortocementita e CCEθ com paracementita.

7.6 Conclusões
O revenimento a baixa temperatura do aço para rolamento de alto carbono e adição

de silício foi explorado e relacionado ao enriquecimento em carbono da austenita por
meio de difração síncrotron de raios-X, APT, microscopia eletrônica de transmissão e
de varredura, dilatometria e simulação de cinética de partição de carbono, fornecendo
esclarecimento nos fenômenos de revenimento ocorrendo no novo aço para rolamento AISI
52100 com adição de silício. As seguintes conclusões podem ser destacadas neste capítulo:

1. Uma taxa de aquecimento de 10 ◦C s−1 é suficiente para formar clusters de carbono
na martensita;

2. A adição de 1,8 % de Si é suficiente para se evitar a formação de cementita durante
7200 s de revenimento a 250 ◦C. Entretanto, carbonetos de transição se formam após
baixos tempos de revenimento.

3. Mesmo com a formação de clusters de carbono e precipitação de carbonetos de
transição, a austenita é continuamente enriquecida em carbono, atingindo um teor
máximo de ≈ 1,1% p. Concomitantemente, a austenita se decompõe em bainita.
Além disso, as tensões aplicadas na austenita diminuem continuamente devido ao
revenimento da martensita;

4. A simulação de partição mostra que o potencial químico do conjunto α′ + θ é mais
próximo ao calculado para uma situação de paraequilíbrio do que ortoequilíbrio.
Entretanto, o teor de carbono final simulado é muito maior do que o medido, sendo
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justificado pela não consideração da formação de bainita no modelo e também pelo
valor do potencial químico usado;

5. Como resumo geral, o revenimento à baixa temperatura do aço para rolamento
modificado ao Si-Mn suprime a precipitação de cementita, além de permitir a
partição de carbono para a austenita sem que haja significante decomposição de γ.
A precipitação de carboneto de transição na martensita, apesar de possivelmente
diminuir em extensão, não impede o enriquecimento da austenita em carbono.
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8 INFLUÊNCIA DA TEMPERATURA DE TÊMPERA NO REVE-
NIMENTO À 250 ◦C

8.1 Motivação
Vimos até agora que a adição de silício possibilitou o enriquecimento em carbono

da austenita retida mesmo em revenimento à 250 ◦C por tempos relativamente curtos.
O enriquecimento em carbono da austenita visa a estabilização térmica e mecânica da
mesma, levando ao aumento de ductilidade, tenacidade e até mesmo desgaste, caso a
austenita seja estável a ponto de não transformar durante aplicações de esforços mecânicos
ou de desgaste. Este capítulo avalia o efeito da temperatura de têmpera na estabilidade
térmica da austenita. Para isso, foram utilizadas difração síncrotron de raios X de alta
energia acompanhada de análise dilatométrica durante as etapas do ciclo de têmpera e
partição. Micrografias eletrônicas de varredura mostram o aumento do tamanho da γR

com o aumento da temperatura de têmpera. As análises de raios X mostram a ocorrência
de reações na temperatura de têmpera. Apesar do curto tempo de partição usado (300 s),
a austenita estabiliza para as condições de temperatura de têmpera de até 85 ◦C. Para a
condição temperada até 115 ◦C, entretanto, a austenita é estabilizada apenas parcialmente,
transformando-se em martensita fresca ao final do tratamento. Ao fim, são realizadas
simulações da cinética de partição de carbono entre γ e α′ com o objetivo de melhor
entender os fenômenos observados e suas possíveis causas.

8.2 Introdução
O ciclo térmico de têmpera e partição consiste primeiramente em uma solubilização

total ou parcial do material, seguido de têmpera até uma temperatura entre a MS e a Mf

(SPEER et al., 2004). Essa temperatura de têmpera (TT ) dita dois importantes parâmetros
no tratamento de têmpera e partição ao início da etapa de partição: a fração volumétrica
de fases e o tamanho da austenita retida (PENG et al., 2019). Esses dois parâmetros são
muito importantes para a posterior etapa de partição pois determinam tanto a quantidade
de carbono disponível para enriquecimento da austenita quanto a distância média de
difusão do carbono para sua homogenização na austenita retida.

Dessa forma, vários trabalhos se baseiam no cálculo da temperatura ótima de têm-
pera, dita como a que promove a maior quantidade de austenita retida termicamente estável
à temperatura ambiente (CLARKE et al., 2008). Em uma análise simples, temperaturas
de têmpera mais baixas promovem a formação de uma maior quantidade de martensita
supersaturada em carbono, aumentando a quantidade de carbono que pode enriquecer
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um pequeno volume de austenita retida. Com o aumento da temperatura de têmpera,
menores quantidades de martensita serão formadas, levando não só a uma redução da
quantidade de carbono disponível, como também a um aumento do volume de austenita
a ser enriquecida. Dessa forma, o modelo CCE mostra que o aumento na TT aumenta a
quantidade de austenita retida e diminui o teor em carbono até um limite onde carbono
na austenita não é mais suficiente para a sua estabilização na temperatura ambiente.
Entretanto, essa consideração não leva em conta as reações competitivas ou a presença
de fase proeutetóide e considera que a partição se completa, não importando o tempo
necessário para isso. Assim, outros modelos vêm sendo desenvolvidos a fim de levar em
conta fenômenos não considerados pelo modelo de paraequilíbrio constrito em carbono
(CCE) (GAO et al., 2022; LI et al., 2018)

Recentemente, Chu et al. (2023) avaliaram a complexa relação entre as frações
de α, α′, γR, carbonetos e as propriedades mecânicas de um aço microligado de baixo
carbono, variando a temperatura de têmpera em tratamentos T&P. Os autores observaram
que não só a estabilização térmica, mas também a estabilização mecânica da austenita
retida está ligada à temperatura de têmpera. Entretanto, os autores não exploraram
o grau de enriquecimento em carbono envolvido em cada condição, fator que altera o
comportamento da austenita retida (XIONG et al., 2015). A variação da temperatura de
têmpera também afeta o tamanho dos pacotes e blocos de martensita, enquanto que pouco
influencia a largura das ripas de α′ em aços de baixo carbono (SHI et al., 2022). Dessa
forma, uma austenita que é retida entre ripas de martensita não aparenta ser influenciada
pela temperatura de têmpera, visto que os filmes de austenita retida apresentam pequena
largura, e sendo que a temperatura de têmpera não influencia no tamanho das ripas de
martensitas. Entretanto, austenitas em bloco se comportam de forma diferente e são
influenciadas pelo tamanho dos blocos e pacotes de martensita.

Kim et al. (2018), por sua vez, mostraram que melhores testes de deformação por
estiramento (stretch flangeability) foram obtidos para menores temperaturas de têmpera
devido ao maior teor em carbono atingido. A austenita nas condições de maior temperatura
de têmpera se transforma durante o teste, diminuindo a taxa de expansão do material. De
Cooman (2012) mostrou que o grau de estabilização mecânica da austenita retida está
relacionado à sua energia de falha de empilhamento, que por sua vez, está relacionado
com sua composição química, aumentando com o aumento do teor em carbono. Com o
aumento dessa energia, uma austenita que antes se transformaria em martensita — seja
martensita ϵ ou α′ — tenderá a formar maclas e até mesmo a evitar a formação de maclas
caso a sua energia de falha de empilhamento seja demasiada elevada (> ≈ 30 mJ m−2)
(ALLAIN et al., 2004).

Wang et al. (2021) estudaram a relação entre a temperatura de têmpera e a formação
de bainita durante a etapa de partição. Os autores observaram que menores TT levam a
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uma aceleração da transformação bainítica em temperaturas elevadas. Essa observação foi
justificada pela maior densidade de defeitos causada pela martensita formada e também
pela maior quantidade de interfaces α′/γR. Em contrapartida, o volume de bainita formada
foi maior para temperaturas de têmpera maiores, levando a uma redução no limite de
escoamento. Essa reação tende a diminuir a fração volumétrica final de austenita esperada
considerando o modelo CCE, além de modificar o teor em carbono final que γR apresenta
no final do processo.

Com o objetivo de verificar a evolução microestrutural durante o tratamento de
têmpera e partição, foi realizado tratamento térmico acompanhado de difração síncrotron
de raios X de alta energia junto ao experimento de dilatometria. Informações sobre
evolução da fração volumétrica de fases, parâmetro de rede da austenita e largura a meia
altura dos picos austeníticos foram obtidas e relacionadas com as transformações de fases
presentes. Ao fim, são apresentadas simulações termodinâmicas referentes à partição de
carbono a fim de se melhor entender os fenômenos observados e suas possíveis causas.

8.3 Metodologia
O material e sua microestrutura inicial são os mesmos apresentados na Seção 6.3.1

e Figs. 24 e 25. A composição química do aço e da austenita retida calculada usando
método CALPHAD é mostrada na Tabela 6.

As temperaturas de têmpera foram escolhidas com base nos valores finais de fγ e cγ

na austenita retida previstos pelo modelo CCE. A Figura 65 apresenta os valores calculados
da fração volumétrica e do teor em carbono considerando o modelo CCE proposto por
Speer et al. (2003)29. A curva da fração volumétrica de austenita mostra que a chamada
temperatura de têmpera ideal é de ≈ 130 ◦C, a partir do qual fγ diminui. Essa diminuição
de fγ para temperaturas maiores que a temperatura ótima de têmpera é devido ao baixo
teor em carbono na austenita retida, que consequentemente, sofre transformação total ou
parcial durante a têmpera posterior à etapa de partição. Diante disso, foram escolhidas as
temperaturas de 20 ◦C, 55 ◦C, 85 ◦C e 115 ◦C como temperaturas de têmpera (TT ), como
indicado na Figura 65. As diferentes condições são então nomeadas com o símbolo TT

seguido do valor da temperatura, em ◦C, em que o material foi temperado. O teor em
carbono na austenita, previsto pelo modelo de Speer et al. (2004), também é mostrado na
Fig. 65. Os teores de carbono previstos para as temperaturas escolhidas são apresentados
na Tabela 8.

29 O código para este cálculo está disponível em github.com/arthursn e pode ser acessado em
arthursn.github.io/qp.

https://github.com/arthursn/arthursn.github.io/tree/master/qp
https://arthursn.github.io/qp/
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Figura 65 – Fração volumétrica e teor em carbono da austenita após completa partição de
carbono considerando o modelo CCE. As linhas verticais tracejadas indicam
as temperaturas escolhidas para análise.

Fonte: Própria do autor.

Segundo o modelo CCE, para a composição do aço em estudo, é possível se atingir
teor em carbono de 1,42% p. na austenita retida com fração volumétrica de 0,59. Além
disso, para uma têmpera até a temperatura ambiente, é possível se obter austenita com
teores de até 3,90% p. Esses valores, como a literatura tem mostrado desde então, estão
longe dos valores experimentais. Entretanto, a relação geral entre TT e a fração de austenita
retida ainda é válida.

Tabela 8 – Fração volumétrica e teor em carbono da austenita após o completo tratamento
de têmpera e partição. Valores calculados para as temperaturas de têmpera
escolhidas para análise de acordo com o modelo CCE.

Condição fγ cγ (% p.)
TT 20 0,23 3,90
TT 55 0,32 2,72
TT 85 0,44 1,97
TT 115 0,59 1,42
Fonte: Própria do autor.

Dessa forma, experimentos utilizando difração síncrotron de de raios X de alta
energia foram realizados durante ciclos térmicos de têmpera e partição. Os ciclos térmicos
são mostrados na Figura 66. O material foi submetido a uma solubilização parcial na
temperatura intercrítica por 300 s. Em seguida, o material foi submetido a uma têmpera
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até a temperatura desejada e mantido nesta temperatura por 120 s para homogeneização
da temperatura. Por fim, o material foi aquecido até 250 ◦C e mantido nesta temperatura
por 300 s, finalizando o ciclo com uma têmpera até a temperatura ambiente. As taxas de
aquecimento e resfriamento utilizadas foram de 10 e 30 ◦C s−1, respectivamente. A taxa de
aquisição das imagens de difração foi variável ao longo dos tratamentos térmicos e também
entre as diferentes condições de tratamento. Portanto, para melhor visualização dos dados
reais obtidos, optou-se por gráficos em pontos, onde cada ponto representa o resultado de
uma medida de difração realizada.

Tempo

Te
m

pe
ra

tu
ra

865 °C x 300 s

250 °C x 300 s

TT x 120 s
TA TA

10 °C.s 1

30 °C.s 1 TT (°C) = 
20
55
85
115

Figura 66 – Ciclo térmico de têmpera e partição para diferentes temperaturas de têmpera.
TA representa a temperatura ambiente

Fonte: Própria do autor.

O processamento dos dados de difração foi o mesmo mostrado na Seção 7.3.2.2.

Micrografias eletrônicas de varredura foram obtidas após os ciclos térmicos de
têmpera e partição utilizando tensão de 15 keV. Devido ao pequeno tamanho da micro-
estrutura, aliado à alta densidade de discordâncias e tensão residual, não foi possível se
obter resultados de EBSD com informação representativa. Em geral, as medidas de EBSD
não mostram a presença de austenita retida, seja porque essa se transforma durante a
preparação ou devido à baixa qualidade dos padrões de difração da mesma30.

30 O mesmo problema de medição foi observado nas medidas realizadas nos outros capítulos. Em geral,
quanto mais avançado o revenimento, melhor a qualidade de padrão de difração de elétrons obtida. O
resultado de EBSD do capítulo anterior é referente a um revenimento de 7200 s à 250 ◦C, condição
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8.4 Resultados
Os resultados serão mostrados em etapas do tratamento térmico de têmpera e

partição por efeito de comparação entre as diferentes condições.

A Figura 67 mostra a evolução da fração volumétrica de austenita retida durante a
etapa de aquecimento até a temperatura de recozimento intercrítico (865 ◦C). A semelhança
nos resultados para todas as amostras mostra a boa reprodutibilidade do experimento,
além de indicar a similaridade na microestrutura inicial entre as diferentes amostras. A
decomposição da austenita inicia em 200 ◦C e continua de forma suave até ≈ 500 ◦C,
temperatura a partir da qual ocorre uma aceleração na decomposição da mesma. A
menor quantidade de austenita retida é encontrada a ≈ 700 ◦C, faixa de mínimo na curva
apresentada. Logo em seguida, o volume de austenita aumenta rapidamente até 1,031.
Essa etapa de aquecimento e o revenimento que ocorre com o aumento da temperatura
serão explorados com mais detalhas no Capítulo 9.
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Figura 67 – Evolução da fração volumétrica de austenita retida obtido por difração síncro-
tron de raios X durante aquecimento até a temperatura intercrítica (865 °C)
para todas as amostras analisadas.

Fonte: Própria do autor.

na qual a austenita retida foi enriquecida em carbono e assim, estabilizada. Quanto àquela matriz
experimental, não foi possível se obter boas medidas para tempos de revenimento menores.

31 No cálculo da fração volumétrica de austenita retida e martensita, optou-se por omitir a presença de
cementita proeutetóide esferoidizada, previamente mostrada no Capítulo 6. Segundo cálculos pelo
método CALPHAD, espera-se 2,79% de cementita a 865 °C.
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A Figura 68 apresenta a evolução do percentual volumétrico de austenita retida e
do comportamento dilatométrico durante a etapa de resfriamento a partir da temperatura
de recozimento intercrítico. As curvas de dilatometria foram defasadas em relação ao eixo y
para melhor resolução e comparação entre as mesmas. A temperatura MS observada tanto
na curva de dilatometria como na de fração volumétrica de austenita mostram valores
similares (≈ 165 ◦C). Nota-se que quanto menor TT , maior a intensidade da expansão
decorrente da transformação martensítica. Note também que a curva da fração volumétrica
de austenita continua a diminuir mesmo após atingir a temperatura de têmpera desejada.
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Figura 68 – Evolução da fração volumétrica de austenita retida e do comportamento
dilatométrico das amostras durante a têmpera de 865 ◦C até temperatura a
temperatura de têmpera TT .

Fonte: Própria do autor.

Para verificar o comportamento da diminuição de fγ durante a etapa de homoge-
neização na temperatura de têmpera, analisamos os resultados de dilatometria e difração
de raios X separadamente nesse período de tempo (120 s). A Figura 69 apresenta o
comportamento dilatométrico, fγ , ∆fγ , ∆aγ e ∆FWHM311

γ . Foi estabelecido como ponto
inicial32 o instante em que a amostra atingiu a temperatura de têmpera. Para facilitar
a comparação, todas as subfiguras apresentam o mesmo eixo x em comum. Durante os
primeiros 5 segundos, ocorre uma rápida expansão na curva dilatométrica, ao mesmo

32 Não apenas o tempo, mas o valor do comprimento da amostra, fração de austenita e parâmetro de
rede da austenita. Esse não é o ponto zero para todas as análises mostradas no capítulo, e nem para o
restante do trabalho. O leitor deve se atentar a cada situação apresentada e explicada.



Capítulo 8. Influência da temperatura de têmpera no revenimento à 250 ◦C 131

tempo em que fγ diminui. Nota-se que a intensidade na expansão da amostra (Figura 69a)
ou variação de fγ (Figura 69b) é maior quanto menor a temperatura de têmpera. O
parâmetro de rede do pico austenítico diminui continuamente (Figura 69c) durante a
etapa de homogeneização da temperatura de têmpera, enquanto o ∆FWHM311

γ aumenta
(Figura 69d). O pequeno aumento no parâmetro de rede da austenita logo após 20 s se
deve ao ligeiro aumento na temperatura de 20 para 31 ◦C que ocorreu para esta condição
em específico, segundo os dados de temperatura obtidos pelo dilatômetro. Não se sabe o
porquê de tal comportamento durante o ensaio. Uma possível justificativa é que, após o
resfriamento até 20 ◦C, o fluxo de hélio foi desligado, levando a amostra a aquecer até a
temperatura ambiente (≈ 30 ◦C). Entretanto, como a amostra foi temperada até 20 ◦C
e a temperatura mínima determina o volume de austenita transformada em martensita,
essa temperatura foi considerada como a temperatura de têmpera. Esse comportamento
causou mínimo prejuízo nos resultados e discussões apresentados. Apesar do curto tempo
de permanência na TT , a fração volumétrica de austenita retida diminui entre entre 0,01 e
0,03.

A Figura 70 apresenta a média aritmética do parâmetro de rede da austenita
retida calculado a partir dos picos {200}γ, {220}γ e {311}γ. Nota-se que o valor inicial
do parâmetro de rede da austenita na etapa isotérmica de revenimento é dependente da
temperatura de têmpera. Quanto maior a temperatura de têmpera, maior o parâmetro
de rede inicial. aγ aumenta ao longo de toda a etapa isotérmica para todas as condições,
sendo que sua expansão é menor quanto maior a TT . Apesar da convergência dos valores
do aγ , a condição TT 115 continua como a que apresenta o maior parâmetro de rede ao fim
do isotérmico, seguido das condições TT 85, TT 55 e TT 20.

A evolução da fração volumétrica de austenita retida durante a têmpera final é
apresentada na Figura 71. Nenhuma mudança na fração de austenita retida foi detectada
nas condições TT 20, TT 55 e TT 85. Entretanto, a fração de austenita retida diminui de
≈ 0,65 para ≈ 0,47 na condição TT 115. Por outro lado, as frações volumétricas de
austenita ao fim do tratamento para as condições TT 20, TT 55 e TT 85 são 0,29, 0,38 e 0,48,
respectivamente, praticamente não mudando durante o resfriamento. Dentre todos os
tratamentos, as condições TT 85 e TT 115 apresentaram as maiores frações volumétricas de
austenita retida após o revenimento.

A Figura 72 apresenta as micrografias eletrônicas de varredura obtidas após o
revenimento para cada uma das condições de têmpera. Todas as condições apresentam
matriz martensítica. É possível observar a presença de carbonetos secundários em todas
as condições, como indicado nas figuras como um símbolo θS. Nota-se também que a fγ

aumenta com o aumento da temperatura de têmpera. Enquanto nas condições TT 20, TT 55
e TT 85 a austenita apresenta aspecto com superfície lisa (Figs. 72a a 72c), na condição
TT 115 esta apresenta um leve contraste dentro dos blocos de austenita (Fig. 72d), indicando
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Figura 69 – Evolução do: a) comportamento dilatométrico; (b) variação da fração de
austenita retida (∆fγ); (c) variação do parâmetro de rede da austenita retida
(∆aγ); e (d) variação da largura a meia altura do pico {311}γ (∆FWHM311

γ )
durante a etapa de homogeneização na temperatura de têmpera. A ausência
de dados em certos períodos é decorrente da mudança de mode de aquisição
dos dados de difração, que acaba por causar uma interrupção na aquisição de
dados por alguns segundos.

Fonte: Própria do autor.
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Figura 70 – Evolução do parâmetro de rede da austenita retida durante a etapa isotérmica
de revenimento à 250 ◦C.

Fonte: Própria do autor.
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Figura 71 – Evolução da fração volumétrica de austenita retida durante a última têmpera.

Fonte: Própria do autor.
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a presença de formação de martensita. Logo, estes blocos foram identificados como blocos
de martensita-austenita (MA). Enquanto alguns blocos de austenita, ou MA, são grandes,
outros aparentam ter se dividido pela formação de alguma fase em formato de folha. Dessa
forma, algumas regiões apresentam austenita retida com elevada razão de aspecto, isto é,
elevada diferença entre a secção maior e menor do bloco de austenita, fazendo com que
estas morfologias sejam consideradas mais próximas a filmes do que a blocos de austenita.

(a) TT = 20 ◦C (b) TT = 55 ◦C

(c) TT = 85 ◦C (d) TT = 115 ◦C

Figura 72 – Micrografia eletrônica de varredura após revenimento das condições (a) TT =
20 ◦C, (b) TT = 55 ◦C, (c) TT = 85 ◦C e (d) TT = 115 ◦C.

Própria do autor
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8.5 Discussão

8.5.1 Primeira têmpera e a influência da homogeneidade da temperatura na
evolução microestrutural

Durante a primeira têmpera até a temperatura TT não há transformações de fases
além da transformação martensítica. Assim, a taxa de resfriamento escolhida de 30 ◦C s−1

se mostra suficiente para evitar transformações indesejadas no resfriamento. Maiores taxas
de resfriamento levam ao menor controle da homogeneidade da temperatura do corpo de
prova de dilatometria. Como os termopares são colocados na superfície e o gás incide
apenas nessa superfície do corpo de prova, a informação da temperatura no interior da
amostra não é obtida.

Goldstein et al. (2020) mostraram, através de experimentos e simulações de transfe-
rência de calor, que durante a têmpera no dilatômetro há a geração de gradientes térmicos
de forma axial e radial, chegando a atingir uma diferença de temperatura de 90 ◦C entre
locais diferentes do corpo de prova. A expansão do corpo de prova nos primeiros 5 s na
temperatura TT (Figura 69a) sugere que a martensita continua a se formar. Conside-
rando que haja um gradiente de temperatura ao fim da têmpera, o interior do corpo de
prova apresenta temperatura maior do que a TT , logo, essa região ainda não completou
a transformação martensítica. Continuando a resfriar durante a permanência na TT , o
núcleo do corpo de prova continua a transformar em martensita durante a homogeneização
da temperatura. Essa hipótese é corroborada com a redução na fração volumétrica de
austenita retida observada. Adicionalmente, a redução no parâmetro de rede da austenita
sugere que a martensita que se forma impõe tensões compressivas na austenita residual,
diminuindo seu parâmetro de rede. Epp (2014) mostrou que as tensões compressivas na
austenita aumentam com a fração de martensita formada e que maiores teores em carbono
na austenita intensificam esse efeito. Repare que a intensidade na redução do parâmetro de
rede diminui com o aumento de TT . O aumento de TT leva a um menor gradiente térmico
na amostra, além de que também leva a uma menor fração volumétrica de martensita
formada.

O ∆FWHM311
γ (Figura 69d) mostra o efeito contrário ao observado pela evolução

do parâmetro de rede. Há um aumento da largura a meia altura do pico, sugerindo maiores
níveis de tensões na austenita (BUDROVIC et al., 2004). Fato interessante que se nota
é que após o que se parece ser a homogeneização da temperatura durante os ≈ 5 s na
temperatura TT , as amostras continuam a expandir, agora a uma taxa bem menor do que
antes. É razoável pensar que com a diminuição do gradiente térmico com o passar do tempo,
o processo de homogeneização da temperatura seja cada vez mais lento, diminuindo os
efeitos da formação de martensita. Outro fator interessante é que as expansões observadas
nas temperaturas TT para as condições TT 20 e TT 55 são menores do que nas condições TT 85
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e TT 115. Considerando a explicação do gradiente térmico, esperaria-se um comportamento
contrário a este observado, visto que menores temperaturas de têmpera levariam a um
maior gradiente térmico, que por sua vez, formaria uma maior quantidade de martensita
durante a homogeneização da temperatura. Além desse fator, duas transformações de fases
poderiam levar a tal comportamento na estrutura do material: (i) formação de bainita
inferior (QUIDORT; BRECHET, 2002), e (ii) formação de martensita isotérmica (ZHAO;
NOTIS, 1995). Entretanto, tais transformações são demasiado lentas a temperaturas tão
baixas, sendo improvável suas presenças.

Comportamento dilatométrico similar ao observado nessa etapa foi relatado por
Foster et al. (2021). Os autores também relataram um aumento da fração volumétrica
de martensita e uma contração do aγ. A expansão no comprimento das amostras foi
atribuída à segregação de carbono na martensita e a formação de carbonetos de tamanho
nanométrico. Entretanto, outros autores argumentam que tal precipitação e segregação
produzem pequena contração durante o aquecimento de aços temperados (VIEIRA et
al., 2017; MITTEMEIJER, 1992). Combinando o comportamento dilatométrico com
experimentos de calorimetria, Cheng et al. (1988) mostraram que a formação de carbonetos
de transição leva a uma contração do material, enquanto que a segregação de carbono na
martensita também causa uma contração na amostra, embora em intensidade menor do
que a precipitação de carbonetos de transição. Os autores ainda relataram que a formação
de clusters de carbono não afeta o comprimento da amostra. A ideia de que a precipitação
de carbonetos e a segregação de carbono para os defeitos da martensita levem a uma
contração da amostra soa mais plausível, pois a martensita é descarbonetada, diminuindo
as tensões impostas e também seu volume.

Dessa forma, a etapa de homogeneização na temperatura de têmpera se mostra
necessária, visto as mudanças na fração volumétrica, parâmetro de rede da austenita,
FWHM e no comportamento dilatométrico das amostras. Entretanto, o tempo de homo-
genização na temperatura de têmpera utilizado (120 s) pode ser reduzido para 20-30 s,
considerando o volume do corpo de prova utilizado, a fim de se evitar reações indesejadas.
Pequenas mudanças são observadas após 30 s, podendo estas estarem ligadas a outros
efeitos que não à presença de gradiente térmico.

8.5.2 Estabilização térmica da austenita retida

Durante o curto estágio isotérmico de revenimento à 250 ◦C, a evolução de aγ

levantam duas hipóteses: enriquecimento em carbono da austenita e alívio de tensões
da martensita. Os diferentes valores do parâmetro de rede inicial da austenita na etapa
isotérmica de revenimento (Figura 70) já dá indícios da presença de tensões compressivas na
mesma. Esse fato torna difícil a separação dos efeitos de alívio de tensões e enriquecimento
em carbono durante o revenimento.
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O enriquecimento em carbono na austenita leva a um aumento no parâmetro de
rede da mesma. Entretanto, alguns fatores relacionados à temperatura de têmpera acabam
por influenciar negativamente esse enriquecimento. É de se esperar que a homogenização
em carbono nos maiores blocos de austenita seja mais demorada, visto o baixo coeficiente
de difusão do carbono na mesma. Outro fator que implica no grau de enriquecimento de γ

é o aumento no tamanho dos blocos de austenita, que diminui a extensão das interfaces
α′/γ, também diminuindo a velocidade de difusão de carbono para a austenita. Além
disso, as condições de maior TT apresentam menores frações volumétricas de martensita, o
que por sua vez, implica em menores quantidades de carbono disponíveis para enriquecer a
austenita. Assim, mesmo com maiores tempos de revenimento, é de se esperar que maiores
temperaturas de têmpera levem a uma menor estabilização da austenita retida devido a
um menor enriquecimento em carbono.

Peng et al. (2019) obtiveram teores de carbono na austenita similares para uma
larga faixa de temperaturas de têmpera, variando entre 1,37% p. para a condição de
menor TT e 1,32% p. para a de maior. A fγ final encontrada pelos autores variou entre
0,05 e 0,13, sendo esta fase rapidamente consumida para dar origem à bainita. Logo,
apesar da grande mudança de fração volumétrica inicial de austenita, controlada pela
temperatura de têmpera, os autores não conseguiram evitar sua decomposição durante o
revenimento. Sabe-se que maiores temperaturas de têmpera levam a um maior tamanho
da austenita retida (SHI et al., 2022). Entretanto, há um limite, a partir do qual a
austenita não consegue mais ser estabilizada devida à quantidade de carbono disponível na
martensita (De Knijf et al., 2015). Liu et al. (2018), analisando as propriedades mecânicas
do aço Fe-0,3C-3Mn-1.5Si submetido a tratamento T&P, mostram que a temperatura que
maximiza as propriedades mecânicas não é a temperatura ótima de têmpera, descrita por
Speer et al. (2004), Clarke et al. (2008). As possíveis causas para a temperatura ótima
de têmpera não ser a ideal para os resultados de teste mecânico realizados por Liu et
al. (2018) são: (i) menor estabilidade mecânica devida a um menor teor em carbono na
austenita retida; e (ii) heterogeneidade na distribuição do carbono na austenita devida ao
baixo coeficiente de difusão do carbono em γ, comparado ao do carbono em α′.

Visto que, no presente trabalho, a temperatura de têmpera de 115 ◦C seja menor
do que a temperatura ótima de têmpera calculada (131 ◦C), seria esperado que toda
a austenita retida fosse estabilizada termicamente. Entretanto, a fração de austenita
decomposta durante a têmpera final mostra que ou o carbono não foi homogenizado dentro
dos blocos da austenita, levando à transformação parcial da mesma, e/ou não houve
carbono o suficiente para a estabilização térmica de toda a austenita. O menor aporte de
carbono para a austenita pode ser justificado pela combinação de menor fração volumétrica
de martensita e pela formação de carbonetos secundários precipitados na martensita, como
observado nas micrografias, consumindo parte do carbono que poderia difundir para a
austenita. A fim de se esclarecer esses pontos, a próxima seção foca na simulação e nos
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parâmetros que mais afetam os comportamentos observados experimentalmente.

8.5.3 Cinética de partição de carbono para diferentes tamanhos de austenita
retida

Diante dos resultados negativos, mostrados no capítulo anterior, das condições
de partição CCE e CCEθ com equilíbrio entre α′ e θ determinado pelo ortoequilíbrio,
estas não foram aqui simuladas. Para se determinar o tamanho dos blocos de austenita
e martensita, foram realizadas medidas da largura da austenita após o tratamento de
revenimento. O autor está ciente de que a medida da largura dos blocos de austenita retida
após o revenimento está sujeito a diferenças do real tamanho de γR, pois eventual reação
bainítica que possa vir a ocorrer nos blocos de austenita tendem a diminuir seu tamanho.
Entretanto, não foi possível realizar a medida dos blocos de austenita de forma in-situ,
visto que o resfriamento até a temperatura ambiente levaria à transformação de mais
γR, diminuindo assim o seu tamanho. Como as simulações de partição de carbono aqui
mostradas são unidimensionais, tomou-se a medida do menor comprimento da austenita
retida, visto que a menor dimensão permite o menor caminho para o carbono difundir e
homogeneizar na austenita retida. Por conta da simetria, apenas metade da austenita e
da martensita são mostrados nos perfis de carbono.

A Figura 73 apresenta o tamanho da austenita retida em um gráfico tipo violino,
onde a linha preta horizontal representa a média dos valores encontrados e a largura da
região acinzentada representa a densidade de blocos/filmes de austenita com determinada
largura. As médias de largura da austenita são de: 233, 351, 549 e 917 nm para as condições
TT 20, TT 55, TT 85 e TT 115, respectivamente. Nota-se que a maior densidade de valores se
encontra próximo da média nas condições TT 20 e TT 55, enquanto que a média se afasta
da região de maior densidade para as demais condições. Isso se deve ao fato de que há a
presença de austenitas com tamanho grosseiro nas condições de maior TT , como é possível
observar para uma pequena população de austenita com largura maior que 2.5 µm para a
condição TT 115. A média da largura dos blocos de austenita foi utilizada para a simulação
da partição de carbono. A largura da martensita foi obtida a partir da fração volumétrica
de austenita retida e de seu tamanho de acordo com a Equação (8.1), a fim de se manter
o equilíbrio de massa para o cálculo das simulações (NISHIKAWA, 2018).

wα = wγ

(
1
fγ

− 1
)

(8.1)

onde wα e wγ são a largura da martensita e austenita, respectivamente, e fγ é a fração de
austenita retida.

A Figura 74 apresenta o perfil de carbono entre a martensita e a austenita obtidos
através de simulação da partição de carbono durante o revenimento à 250 ◦C. Foi utilizado
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Figura 73 – Gráfico de violino (violin plot) mostrando a média (linha preta horizontal) e a
densidade de tamanho de blocos e filmes de austenita retida. Foram realizadas
medidas apenas na menor secção da austenita, num total de no mínimo 300
blocos/filmes de austenita por medida.

Fonte: Própria do autor.

o modelo CCEθ, em que o potencial químico do conjunto α′ e θ é determinado pelo
paraequilíbrio entre estas fases (≈ 31 kJ mol−1, vide Tabela 7). Inicialmente é formado
um pico de carbono na interface da austenita, atingindo valores de ≈ 2,1% p, ao passo
que a martensita perde carbono de forma mais homogênea. Isso se deve à diferença de
velocidade de migração do carbono entre α′ e γ. Com a continuidade do isotérmico, o
carbono difunde para regiões mais internas da austenita, alargando o pico do perfil de
carbono nessa fase. Nota-se que a homogenização da distribuição de carbono na austenita
é atingida apenas nas condições TT 20 e TT 55 (Figs. 74a e 74b), enquanto que o teor em
carbono na martensita não atinge o valor zero. Isso mostra que o carbono disponível
na martensita é mais que o suficiente para enriquecer a fração volumétrica de austenita
retida. Entretanto, essa homogenização é alcançada apenas para tempos maiores que 103 s,
enquanto que o tempo do experimento de revenimento utilizado no presente capítulo foi
de apenas 300 s.

Por outro lado, para as condições TT 85 e TT 115, a homogeneização na austenita
não é alcançada mesmo para tempos de até 104 s. A martensita é completamente des-
carbonetada para tempos maiores que 103 s, enquanto que o teor máximo de carbono na
austenita diminui devido à menor fonte de carbono disponível. Note que na condição
TT 115, a região mais interna da austenita não é nem mesmo enriquecida devido a maior
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Figura 74 – Perfil de concentração em carbono (% p.) entre α′ + θ e a austenita para
determinados tempos de tratamento isotérmico de revenimento à 250 ◦C. Esta
simulação considera o modelo CCEθ na condição de paraequilíbrio entre a
martensita e o carboneto θ (µα′+θ, para

C = ≈ 31 kJ mol−1) para a condição: (a)
TT = 20 ◦C, (b) TT = 55 ◦C, (c) TT = 85 ◦C e (d) TT = 115 ◦C.

Fonte: Própria do autor
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distância para a difusão do carbono, fazendo com que a MS nessa região continue a mesma.
Assim, espera-se que durante a têmpera final, essa região se transforme em martensita
a uma temperatura próxima à temperatura da primeira. Essa análise corrobora com
os observados experimentalmente, pois essa foi a única condição em que foi observada
transformação martensítica após o revenimento.

A Figura 75 mostra de forma mais clara o teor médio de carbono no conjunto α′

+ θ e na austenita durante a simulação. Nota-se que a cinética de enriquecimento em
carbono na austenita é menor com o aumento da temperatura de têmpera (Fig. 75a).
Apesar das condições TT 20 e TT 55 atingirem o mesmo teor em carbono médio na austenita,
a menor largura de γ da condição TT 20 faz com que esta se homogenize mais rapidamente.
Além disso, o teor médio de carbono para as condição TT 85 e TT 115 é visivelmente menor
do que nas outras condições. Em contrapartida, o teor em carbono no conjunto α′ + θ

chega à zero para essas condições (Fig. 75b). O valor zero para o teor em carbono do
constituinte α′ + θ pode ser entendido como uma dissolução dos carbonetos presentes na
martensita (TOJI; MIYAMOTO; RAABE, 2015; NISHIKAWA, 2018; NISHIKAWA et al.,
2019).
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Figura 75 – Teor em carbono médio na (a) austenita e (b) martensita simulados para um
revenimento à 250 ◦C considerando o modelo CCEθ em paraequilíbrio.

Fonte: Própria do autor

Tomando-se o teor médio de carbono na austenita retida obtido por simulação e
considerando que não há partição de elementos substitucionais durante o revenimento, foi
calculada a temperatura MS da austenita em cada momento da simulação. A Figura 76
apresenta a temperatura MS calculada a partir do teor médio de carbono na austenita
obtido através de simulação durante o revenimento. Para o cálculo da MS, foi utilizada a
equação de Bohemen (2012) que considera que o carbono influencia de forma exponencial
a MS. Também foi considerado que não há partição de elementos substitucionais, logo,
a composição dos elementos substitucionais é a mesma calculada à 865 ◦C (Tabela 6).
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Obviamente, as curvas apresentam comportamento inverso ao da composição média em
carbono, visto que apenas este elemento está variando com o tempo e que isso diminui a
MS. Após o fim da simulação, nota-se que apenas a condição TT 115 apresenta MS acima
da temperatura ambiente.
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Figura 76 – Temperatura de início da transformação martensítica calculada a partir do teor
médio em carbono na austenita obtido por simulação durante o tratamento de
revenimento à 250 ◦C. Esta simulação considera µα′+θ, para

C = ≈ 31 kJ mol−1.
A linha tracejada vertical indica o tempo de 300 s, maior tempo de revenimento
utilizado nos procedimentos experimentais.

Fonte: Própria do autor.

No entanto, para o tempo de revenimento utilizado nos experimentos (300 s), todas
as condições ainda apresentam valor da MS maior que o da temperatura ambiente, não
explicando assim por qual motivo a condição TT 115 foi a única a apresentar transformação
martensítica durante a têmpera final. Duas hipóteses podem ser discutidas a esse respeito:
(i) O potencial químico do constituinte α′ + θ não é estabelecido pelo paraequilíbrio entre
a cementita e a martensita, o que seria totalmente plausível caso esses carbonetos sejam
de transição; e (ii) O maior enriquecimento na interface da austenita estabiliza seu interior
de forma mecânica, evitando sua transformação mesmo com uma MS mais alta.

Com o objetivo de se verificar a primeira hipótese, as simulações de partição de
carbono entre α′ + θ e γ foram refeitas. Foram escolhidos potenciais químicos mais
elevados para o constituinte α′ + θ (35 kJ mol−1 e 40 kJ mol−1). Seu valor mais alto
do que considerando α′ e θ em paraequilíbrio se justifica pelo fato de que valores mais
baixos estão mais próximos a uma condição de ortoequilíbrio, enquanto que as baixas
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temperatura e tempo de tratamento nos levam a acreditar que apenas carbonetos de
transição estejam precipitando durante esse revenimento, como mostrado no Capítulo 7.
A Figura 77 apresenta a MS calculada a partir do cγ obtido por simulação, considerando
µα′+θ

C = 35 kJ mol−1 (linhas tracejadas) e µα′+θ
C = 40 kJ (linhas sólidas). Note que o aumento

de µα′+θ
C não só acelera a migração de carbono para a austenita, como diminui a MS. Dessa

forma, percebe-se que a energia do carboneto influencia diretamente na extensão e cinética
de enriquecimento em carbono da austenita, sendo que os resultados simulados considerando
µα′+θ

C = 35 kJ mol−1 se mostram mais próximos aos obtidos experimentalmente.
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Figura 77 – Temperatura de início da transformação martensítica calculada a partir do teor
médio de carbono na austenita obtido por simulação durante o tratamento de
revenimento à 250 ◦C. Esta simulação considera µα′+θ

C = 35 kJ mol−1 (linhas
tracejadas) e µα′+θ

C = 40 kJ mol−1 (linhas sólidas). A linha tracejada vertical
de cor preta indica o tempo de 300 s, maior tempo de revenimento utilizado
nos procedimentos experimentais.

Fonte: Própria do autor.

Por outro lado, na condição TT 85, a MS calculada no tempo de 300 s é maior
que a temperatura ambiente (considerando µα′+θ

C = 35 kJ mol−1). Essa observação pode
ser justificada pela estabilização mecânica da austenita, pois ao ser enriquecida nas
extremidades, acaba por evitar com que seu núcleo se transforme. A medida que essa
camada estabilizada diminui e/ou o volume de austenita não enriquecida aumenta, o
potencial para a transformação martensítica aumenta, como foi o caso da condição TT 115.
Dessa forma, acredita-se que tanto o µα′+θ

C é diferente do determinado pelo paraequilíbrio
entre α′ e θ, como o enriquecimento dos blocos de austenita retida próximo a interface
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evita a transformação de seu núcleo para a condição TT 85.

8.6 Conclusões
O presente capítulo avaliou a influência da temperatura de têmpera na cinética de

partição de carbono. Para isso, foram utilizados experimentos de dilatometria, difração
síncrotron de raios X de alta energia e microscopia eletrônica de varredura. Os resultados
foram discutidos com base na literatura e na simulação de partição de carbono. Dessa
forma, os seguintes tópicos podem ser concluídos:

1. Há a geração de um gradiente térmico na amostra durante a primeira têmpera,
fazendo com que haja a necessidade de permanência na temperatura final a fim de
se obter a completa transformação martensítica para a temperatura de têmpera
escolhida. Para o volume de material utilizado, 4 mm de diâmetro por 10 mm de
comprimento, tempos de ≈ 30 s são o suficiente para não se detectar mudanças
significativas na estrutura das fases;

2. O parâmetro de rede da austenita retida diminui com a diminuição da temperatura
de têmpera. Esse fenômeno decorre das tensões compressivas aplicadas pela trans-
formação martensítica, que aumenta em volume com a diminuição da temperatura
de têmpera;

3. O aumento da temperatura de têmpera diminui o aporte de carbono para a austenita
retida, ocasionando a parcial transformação para a condição TT 115;

4. O enriquecimento em carbono próximo às interfaces dos blocos de austenita re-
tida podem fazer com que esta estabilize mecanicamente seu interior, evitando a
transformação mesmo que seu interior não seja enriquecido em carbono;

5. A consideração de paraequilíbrio entre cementita e martensita não explica os re-
sultados finais de fração volumétrica de austenita. Entretanto, a consideração de
um potencial químico maior leva a uma redução da MS para um mesmo tempo de
tratamento, explicando a transformação parcial na última têmpera para a condição
previamente temperada a 115 ◦C.
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9 EVOLUÇÃO DA AUSTENITA RETIDA DURANTE REVENI-
MENTO EM AQUECIMENTO CONTÍNUO VIA DIFRAÇÃO
SÍNCROTRON DE RAIOS X DE ALTA ENERGIA

9.1 Motivação
Como visto anteriormente, os fenômenos de revenimento dependem tanto da

temperatura como do tempo, sendo que alguns fenômenos se iniciam durante a etapa de
aquecimento e se completam apenas durante a etapa isotérmica. Assim, torna-se difícil
o entendimento sobre estes fenômenos e sobre sua relação com a partição de carbono
entre a austenita e a martensita. Além disso, a escolha da combinação entre temperatura
e tempo está diretamente relacionada ao custo de produção, desejando-se sua redução
e/ou ajuste em processos já existentes. Este capítulo finaliza a presente tese explorando
o comportamento da austenita retida durante um aquecimento contínuo a uma taxa
constante de 10 ◦C s−1, — mesma taxa de aquecimento utilizada ao longo de todo o
trabalho — encontrando as temperaturas limites para o enriquecimento em carbono da
austenita e para a sua decomposição. Aqui, foram utilizadas as técnicas de dilatometria e
DSRX de alta energia in situ. Como resultado é mostrado que o alívio de tensões diminui
a anisotropia da austenita, previamente introduzida pela transformação martensítica
incompleta durante a etapa de têmpera. A maior taxa de enriquecimento em carbono foi
encontrada à 370 ◦C, enquanto que a 466 ◦C a austenita apresenta seu maior percentual
em carbono.

9.2 Introdução
O conceito do tratamento T&P já mencionado anteriormente é o de enriquecimento

da austenita retida através da difusão do carbono previamente presente na martensita
supersaturada (SPEER et al., 2003). Esse processo, de acordo com Speer et al. (2004),
ocorre em duas etapas de ciclo térmico: (i) têmpera a partir de uma temperatura de
completa ou parcial austenitização até uma temperatura entre a MS e Mf do material,
possibilitando a formação de uma fração volumétrica controlada das fases martensita
e austenita retida, seguido de (ii) tratamento isotérmico a uma temperatura igual ou
superior à temperatura de têmpera. A literatura tem mostrado que tempos de partição tão
curtos quanto 300 s a temperaturas entre 300-400 ◦C promovem razoável enriquecimento
em carbono da austenita retida (CELADA-CASERO et al., 2019; AYENAMPUDI et al.,
2019). Entretanto, reações competitivas, tais como carbonetos de transição e formação
de bainita, diminuem a quantidade de carbono que pode difundir para a austenita e até
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mesmo diminuem sua fração volumétrica (NISHIKAWA et al., 2019; ZHANG et al., 2021).

Estas reações são ainda mais difícieis de controlar em aços de alto teor em carbono,
pois estes aços apresentam elevada tendencia à precipitação de carbonetos (TOJI et al.,
2014; TOJI; MIYAMOTO; RAABE, 2015; HAJYAKBARY et al., 2016; NISHIKAWA
et al., 2018; ALLAIN et al., 2017). Assim, ciclos térmicos similares àqueles utilizados
em aços de baixo carbono tendem a induzir fases indesejáveis e, assim, diminuir a fração
de austenita estabilizada. O Capítulo 6 mostrou que o aço AISI 52100 modificado com
adição de silício e manganês mantém a austenita estável em tratamentos de revenimento a
temperaturas de até 300 ◦C, enquanto a cementita começa a se formar nas interfaces γ/α′

a 400 ◦C.

O enriquecimento da austenita a partir da partição de carbono pode ser medida por
DRX, onde o teor de carbono é calculado a partir de uma relação direta entre a composição
química da austenita e do seu parâmetro de rede. Entretanto, durante a têmpera, e
consequente formação de martensita, ocorre uma expansão no material, gerando tensões
compressivas na austenita remanecente. Essa tensão pode afetar o parâmetro de rede da
austenita, diminuindo-o quanto maior a fração de martensita formada (EPP, 2014). Além
disso, essa tensão gerada aumenta com o aumento no teor em carbono da martensita. Allain
et al. (2018) estudaram as tensões internas na austenita ocasionadas pela transformação
martensítica, mostrando que essa tensão gera certo grau de estabilização na austenita. Os
autores também detalharam a determinação do teor em carbono na austenita por meio
de difração de raios X, mostrando que o cálculo pode ser comprometido se tal tensão
não é levada em conta. Hidalgo, Findley e Santofimia (2017) sugeriram que essa tensão
hidrostática gerada estabiliza a austenita termicamente, diminuindo sua MS. Além disso,
afirmaram que o revenimento da martensita auxilia no processo de decomposição da
austenita. Dessa forma, o erro no teor de carbono calculado a partir do parâmetro de rede
da austenita deformada é normalmente balanceado pelo incremento na estabilização da
austenita retida ocasionado devido as tensões hidrostáticas aplicadas na mesma. Logo, a
evolução da austenita retida durante o revenimento é influenciada também pelos fenômenos
envolvendo a martensita.

Com o objetivo de se medir com precisão o teor em carbono da austenita, pri-
meiramente determinamos os fatores que influenciam o seu cálculo e apresentamos uma
alternativa de metodologia corrigida, permitindo o entendimento do comportamento da
austenita durante um dado tratamento térmico. Dessa forma, o presente capítulo investiga
a evolução da austenita retida durante o revenimento em aquecimento contínuo no aço AISI
52100 modificado com adição de silício e manganês. Para isso, medidas de dilatometria e
difração síncrotron de raios X de alta energia foram utilizadas. Os resultados mostram
aspectos da evolução da austenita retida através de análises de parâmetro de rede, FWHM,
fração volumétrica de fases e anisotropia da rede cristalina.
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9.3 Materiais e métodos
O material e seu estado inicial são os mesmos apresentados na Seção 6.3.1 e Figs. 24

e 25. A composição química do aço e da austenita retida calculados usando o método
CALPHAD são mostrados na Tabela 6.

Difração síncrotron de raios X de alta energia foi realizada durante um ciclo térmico
simples de aquecimento contínuo a uma taxa de aquecimento constante de 10 ◦C s−1 até
700 ◦C. A taxa de aquisição das imagens de difração foi de 10 imagens por segundo,
fornecendo uma resolução de ± 1 ◦C nas imagens de difração. Todos os outros parâmetros
experimentais para a difração síncrotron são os mesmos mostrados na Seção 7.3.2.2. Os
anéis de difração obtidos foram integrados ao longo do ângulo azimutal completo (360◦)
usando o software livre Fit2D para obter difratogramas em 1D (HAMMERSLEY et al.,
1996; HAMMERSLEY, 2004). A posição do pico, FWHM e área sob o pico foram extraídos
após refinamento dos picos individuais usando uma função pseudo-Voigt com o uso do
software HighScore Plus. Os valores de FWHM medidos foram subtraídos dos valores
de FWHM da amostra padrão LaB6. A fração volumétrica de austenita foi determinada
seguindo a metodologia descrita por Faria (2014) e Escobar et al. (2017).

O parâmetro de rede da austenita foi calculado de duas maneiras: (i) como uma
média do cálculo do parâmetro de rede a partir da posição de diferentes picos austeníticos;
e (ii) levando-se em conta a anisotropia da austenita causada pela formação de martensita
supersaturada em carbono. Este último método será explicado no decorrer da próxima
seção, mas se baseia no processamento de dados detalhado por Allain et al. (2018).

9.4 Resultados e Discussão
A Figura 78 apresenta o comportamento dilatométrico durante o aquecimento

contínuo da amostra previamente temperada. A curva em vermelho representa a derivada
da dilatação em relação a temperatura. Como algumas transformações observadas na
curva de dilatometria geram contrações ou expansões que se somam à expansão térmica
linear, torna-se confuso se referir ao efeito dessas transformações. Assim, optou-se por
designar contração e expansão de acordo com a curva da derivada da dilatação em relação
ao tempo, que representa a taxa de expansão do material em relação a temperatura. Foram
destacadas faixas de temperaturas a partir das observações dos resultados da evolução da
fração volumétrica de austenita retida, como será mostrado mais a frente. Essas faixas, ou
estágios, foram denominados de A à D e compreendem às faixas de temperatura de: A →
(140 – 225 ◦C), B → (240 – 370 ◦C), C → (380 – 470 ◦C) e D → (480 – 700 ◦C).

Nota-se que a amostra apresenta uma pequena expansão a ≈ 100 ◦C, seguida de
uma contração a ≈ 150 ◦C (estágio A). Essa taxa de contração chega a sua taxa máxima
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a ≈ 200 ◦C, temperatura em que ocorre a segregação de carbono para as discordâncias
da martensita, como visto no Capítulos 6 e 7. Com o aumento da temperatura, a curva
dilatométrica mostra nova expansão até 360 ◦C (estágio B), seguido de uma nova contração
no estágio C. A partir de 460 ◦C a contração se intensifica (estágio D) atingindo uma taxa
máxima de contração a ≈ 520 ◦C. Enquanto a primeira contração foi anteriormente ligada
à segregação de carbono na martensita e, consequentemente, diminuição da tetragona-
lidade da mesma, a segunda contração, ocorrendo nos estágios C e D, é relacionada à
precipitação de cementita. Nenhum outro fenômeno, tal qual precipitação de bainita ou
enriquecimento/empobrecimento em carbono na austenita pode ser observado de forma
tão clara na curva de dilatometria.
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Figura 78 – Comportamento dilatométrico e derivada da dilatação em relação a tempera-
tura durante aquecimento contínuo até 700 ◦C a uma taxa de aquecimento de
10 ◦C s−1.

Fonte: Própria do autor.

A Figura 79 apresenta os padrões de difração obtidos durante o aquecimento
contínuo até a temperatura de 700 ◦C. A Fig. 79a apresenta um mapa de intensidades
de difração, onde cada linha horizontal corresponde a um padrão de difração obtido a
uma dada temperatura. De acordo com a barra de intensidades, os picos das famílias de
planos difratados apresentam coloração mais próxima ao vermelho, enquanto o background
apresenta coloração mais próxima ao azul. As posições dos picos {111}γ , {200}γ e {220}γ

são indicadas como linhas tracejadas de cor preta. Essas posições foram determinadas
após refino dos padrões de difração. Nota-se que todos os picos apresentam incremento
na distância interplanar com o aumento da temperatura. Entretanto, pode ser observado
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que a 200 ◦C os picos austeníticos apresentam um aumento ainda maior, fazendo com que
ocorra a deconvolução entre os picos {111}γ e {110}α′ . Como já mencionado por Epp
(2014) e Cheng et al. (1990), a transformação martensítica reduz o parâmetro de rede da
austenita devido à aplicação de tensões hidrostáticas nesta última. Logo, supõe-se que
o aumento do espaçamento interplanar com o aumento da temperatura ocorre devido a
uma combinação de três fatores: enriquecimento em carbono, alívio de tensões e expansão
térmica.

A Fig. 79b apresenta os padrões de difração obtidos a temperaturas específicas
durante o aquecimento contínuo, como indicado pelo valor da temperatura no lado
direito. As barras verticais coloridas se referem as posições das reflexões das fases
cementita (θ), martensita (α′) e austenita (γ). Nota-se que os pequenos picos de cementita,
antes escondidos no background, se tornam cada vez mais definidos com o aumento
da temperatura. Além disso, a intensidade dos picos da austenita diminui a elevadas
temperaturas, indicando sua decomposição.

A Figura 80 mostra a evolução da fração volumétrica e do parâmetro de rede da
austenita durante o revenimento em aquecimento contínuo. Na Fig. 80a, é possível observar
que a austenita apresenta diferentes estágios de decomposição: uma pequena decomposição
a ≈ 160 ◦C (estágio A), outra pequena decomposição a ≈ 220 ◦C (estágio B) e a ≈ 380 ◦C
(estágio C) e o início de sua completa decomposição a ≈ 480 ◦C (estágio D), atingindo uma
fração volumétrica de ≈ 0,03 a 700 ◦C. A Figura 80b apresenta a evolução do parâmetro
de rede da austenita durante o aquecimento contínuo. A linha preta e a área acinzentada
correspondem à média aritmética e ao desvio padrão do aγ calculado a partir dos picos
{111}γ , {200}γ , {220}γ , {311}γ e {222}γ . A linha verde corresponde a derivada da média
de aγ em relação a temperatura, traduzido como a taxa de mudança do parâmetro de rede
da austenita em relação à temperatura. A linha vermelha representa a expansão térmica
linear da austenita livre de tensões. Para se obter esta curva, foram utilizados os dados do
parâmetro de rede da austenita durante a têmpera a partir de 865 ◦C. Estes dados foram
fitados com a equação desenvolvida por Bohemen (2013) (Eq. (7.2)), como já descrito
na Seção 7.3.2.2. A seta de ponta dupla, de cor azul, indica a diferença que há entre o
parâmetro de rede esperado para uma austenita livre de tensões e o valor medido.

A partir da Figura 80b é possível notar que aγ aumenta a uma taxa constante
até ≈ 200 ◦C. A taxa de expansão do parâmetro de rede da austenita então aumenta,
atingindo um máximo a ≈ 370 ◦C. Com o aumento da temperatura, a taxa de expansão
diminui até atingir valor zero a ≈ 500 ◦C. O aumento da temperatura leva então a uma
contração da austenita, que acelera até aproximadamente ≈ 510 ◦C. Nota-se que o desvio
padrão do parâmetro de rede da austenita diminui com o aumento da temperatura. Esse
comportamento será explorado com mais detalhes a seguir.

O primeiro estágio de decomposição da austenita (a 200 ◦C) ocorre sem qualquer
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Figura 79 – (a) Mapa de intensidade dos padrões de difração obtidos durante revenimento
em aquecimento contínuo. Cada linha horizontal corresponde a um padrão
de difração. As posições dos picos da austenita são indicadas como linhas
tracejadas de cor preta. Essas posições foram determinadas através do refina-
mento dos padrões de difração. Os valores de intensidade foram normalizados
e são mostrados em escala logarítmica para uma melhor observação dos picos
de menor intensidade. (b) Padrões de difração de temperaturas específicas
durante o aquecimento. A temperatura em que foi obtido cada difratograma é
mostrado ao lado direito. As barras coloridas verticais se referem às posições
das reflexões das fases cementita (θ), martensita (α′) e austenita (γ) obtida da
literatura. O background de cada padrão de difração foi movido verticalmente
para melhor visualização e interpretação.

Fonte: Própria do autor.
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Figura 80 – Evolução da (a) fração volumétrica de austenita e (b) parâmetro de rede da
austenita durante revenimento em aquecimento contínuo. A linha sólida de
cor preta e a área acinzentada em (b) representam a média e o desvio padrão,
respectivamente, do parâmetro de rede calculado a partir dos picos {111}γ,
{200}γ, {220}γ, {311}γ e {222}γ. A linha sólida de cor verde representa a
derivada da curva em preto, significando a taxa de mudança do parâmetro de
rede da austenita com a temperatura. A linha vermelha representa a expansão
térmica linear da austenita livre de tensões. A seta de ponta dupla, de cor
azul, indica a diferença entre o parâmetro de rede esperado para uma austenita
livre de tensões e a obtida experimentalmente à temperatura ambiente.

Fonte: Própria do autor.
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mudança do parâmetro de rede que não seja explicada pela simples expansão térmica. No
estágio B, quando daγ

dT
e dD

dT
aumentam, há uma leve diminuição de fγ . Diante disso, supõe-

se que ferrita bainítica se forma neste estágio, o que por sua vez atua como fonte de carbono
para a austenita, além de gerar uma expansão no material decorrente da transformação γ

→ αB. No estágio C, há uma inversão do comportamento de enriquecimento em carbono
da austenita, onde daγ

dT
diminui. Por fim, no estágio D, a rápida decomposição da austenita,

aliado à diminuição do aγ e à contração da amostra leva a suposição da decomposição da
austenita retida no produto eutetóide de cementita + ferrita. Fonseca et al. (2022) mostrou,
em um aço ferramenta microssegregado, possuindo 1% p. de Si, que altas temperaturas de
revenimento levam ao empobrecimento em carbono da austenita e, consequentemente, à sua
desestabilização. Os autores também notaram que para as condições em que houve maior
desestabilização da austenita devido à perda de carbono, a mesma se transformou durante
a têmpera final, ao passo que nas condições de revenimento ainda mais severo (maior
temperatura de revenido), o processo de decomposição se iniciou na etapa isotérmica.

Para se analisar o efeito do alívio de tensões durante o revenimento, devemos levar
em conta o efeito das tensões que a martensita aplica na austenita durante a têmpera
prévia. Durante a transformação martensítica, cada família de planos cristalográficos
da austenita é afetado pela tensão hidrostática da martensita de forma diferente. Isso
ocorre devido às diferentes constantes elásticas de difração que cada família de planos
hkl possui ao longo de uma direção específica (ZHANG et al., 2020). Daymond et al.
(1997) e Zhang et al. (2020) mostraram uma relação linear entre o inverso da constante
elástica de difração ( 1

Ehkl
) e o parâmetro de índice de orientação (Ahkl, também chamado

de Γ) para um material submetido a tensão. Os autores relacionaram a inclinação da reta
gerada pelo gráfico de 1

Ehkl
vs Ahkl com a anisotropia da austenita. Ahkl pode ser calculado

como mostrado na Eq. (7.1). Como mencionado por Zhang et al. (2020), este parâmetro
varia entre 0 e 1/3 para cobrir todas as famílias de planos com orientação randômica e
normalmente é representado como três vezes esse valor, isto é, como 3Ahkl.

Para uma melhor visualização da geração de anisotropia na austenita, tomemos
os resultados de DSRX obtidos durante a têmpera a partir de 865 ◦C, como mostrado na
Fig. 81. Nessa figura é mostrada a evolução da fração volumétrica de austenita e também
a evolução de aγ obtido a partir de diferentes planos cristalográficos, como indicado na
legenda da figura. Nota-se que durante o resfriamento, a fração volumétrica de austenita
se mantém constante até ≈ 170 ◦C. A partir de então, fγ diminui rapidamente até atingir
≈ 0,4 a 55 ◦C. Quanto ao parâmetro de rede, nota-se que todos possuem aproximadamente
o mesmo valor e diminuem a uma taxa constante até se atingir a temperatura MS. O
parâmetro de rede, então, apresenta um leve aumento, seguindo de uma contração até a
temperatura de têmpera. É possível observar que o parâmetro de rede de cada um dos
picos apresenta um comportamento distinto e único logo após o início da transformação
martensítica, que ocorre devido a diferentes valores das constante elástica de difração das
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diferentes famílias de planos. A observação de uma pequena diferença entre os parâmetros
de rede obtidos a alta temperatura pode ser explicada pela presença da fase cementita,
que possivelmente gera algum nível de tensão na rede cristalina da austenita. Como não
há mudança na fração volumétrica de cementita em relação a de austenita durante o
resfriamento, as curvas do aγ se mantém com o mesmo comportamento até temperaturas
acima da MS.
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Figura 81 – Evolução do parâmetro de rede da austenita calculado a partir de diferentes
famílias de planos cristalográficos e evolução da fração volumétrica de austenita
retida durante a têmpera a partir de 865 ◦C. Dados obtidos utilizando radiação
síncrotron de alta energia.

Fonte: Própria do autor.

De forma similar ao mostrado na Figura 44a, a Figura 82 apresenta um plote
de 3Ahkl x ahkl para os resultados de difração obtidos em algumas temperaturas. Nesta
figura, deve ser dada atenção a duas principais características: (i) as retas se deslocam
verticalmente, decorrente da mudança do parâmetro de rede, e (ii) a inclinação das retas
tende a diminuir com o aumento da temperatura. Este último comportamento é indicativo
da mudança da anisotropia da rede cristalina da austenita, visto que os parâmetros de
rede medidos por cada uma das família de planos tendem a assumir um mesmo valor, e
assim, gerar uma reta com valor zero de inclinação. Daymond et al. (1997), estudando a
austenita expandida em aço austenítico nitretado, também observaram que o parâmetro
de rede calculado pela família {200}γ apresenta o maior valor dentre os demais quando
medido na região onde a austenita se apresentava deformada.

Tomando-se o módulo do valor da inclinação das retas da Figura 82, i.e.,
∣∣∣ daγ

dAhkl

∣∣∣,
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Figura 82 – Plote de ahkl x 3Ahkl para medidas realizada a determinadas temperaturas.
Pontos de mesma cor representam o parâmetro de rede da austenita calculado
a uma dada temperatura. As linhas sólidas são regressões lineares dos pontos
medidos em cada difratograma.

Fonte: Própria do autor.

podemos analisar qualitativamente o grau de anisotropia da austenita. A Figura 83a
mostra a evolução da anisotropia da austenita. Nota-se que há uma leve diminuição
até cerca de 180 ◦C. Esse valor aumenta novamente até ≈ 220 ◦C. A primeira queda
parece estar ligada ao alívio de tensões na martensita, que ocorre durante a segregação
de carbono para as discordâncias da martensita. O aumento na anisotropia pode estar
ligado à formação de ferrita bainítica, que, como uma fase de menor empacotamento
atômico, causa uma expansão, aumentando o nível de estresse na austenita retida. Assim,
os principais fenômenos que ocorrem no estágio A são perda da tetragonalidade da
martensita, ocasionando alívio de tensões, seguido de transformação bainítica.

Durante o estágio B, há uma redução da anisotropia da austenita. Nessa faixa de
temperatura, o alívio de tensões da martensita age de forma mais intensa. Concomitante-
mente aos efeitos da tensão, o parâmetro de rede da austenita aumenta além do previsto
pela expansão térmica, sugerindo um enriquecimento em carbono na mesma. Esse efeitos
somados resultam na diminuição do grau de anisotropia da austenita. No estágio C, a
anisotropia da austenita diminui de forma menos acentuada e continua durante todo o
estágio D, atingindo valores próximos a zero a 700 ◦C.

A evolução da largura a meia altura do pico {311}γ é mostrado na Figura 83b.
Nota-se um aumento do FWHM na faixa entre 180 e 230 ◦C, mesma faixa de formação da
bainita e também de aumento da anisotropia da austenita. Logo em seguida, o FWHM
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Figura 83 – Evolução do (a) grau de anisotropia da austenita e (b) largura a meia altura
do pico {311}γ durante o aquecimento contínuo. As figuras possuem os mesmo
limites no eixo x e se encontram alinhadas, para efeito de comparação.

Fonte: Própria do autor.
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diminui até aproximadamente 340 ◦C, indicando uma diminuição das tensões internas na
austenita, voltando a aumentar o FWHM até ≈ 400 ◦C. Esse novo aumento aparenta
estar ligado à formação de bainita, pois sua formação introduz discordâncias na austenita
retida.

Outra hipótese é a de que as austenitas apresentando morfologia de filmes e blocos
são enriquecidas diferentemente. Xiong et al. (2013) encontraram que a austenita em bloco
apresentou maior teor em carbono que a austenita em filme, apesar de que a austenita em
filme apresentou maior estabilização mecânica. Os autores mediram o teor em carbono
a partir da deconvolução dos picos de austenita, assumindo que os dois picos obtidos
como produto da deconvolução do pico austenítico se referiam a dois tipos de austenitas
enriquecidas diferentemente. Entretanto, os autores não levaram em conta a influência da
tensão/deformação no alargamento desses picos. Comportamento oposto foi reportado
por Chang e Bhadeshia (1995), onde os autores afirmaram que a diminuição da espessura
dos filmes de austenita levam a um maior teor em carbono, i.e., austenitas em bloco
apresentariam menor teor em carbono, contrário ao observado por Xiong et al. (2013).
Ambas as observações levam a um aumento do valor do FWHM devido a diferentes teores
na austenita em bloco e em filme. Assim, o principal fenômeno ocorrendo no estágio B é o
alívio de tensões da martensita, levando a uma diminuição do FWHM311

γ e da anisotropia
da austenita, e o enriquecimento em carbono da austenita de forma heterogênea.

Isso mostra que a análise da anisotropia da austenita, mesmo que qualitativamente,
auxilia no entendimento das transformações que ocorrem durante o revenimento. Para
calcular o teor em carbono da austenita, alguns fatores foram levados em consideração. O
valor do parâmetro de rede medido foi usado como sendo o valor correspondente a 0,5 da
regressão linear mostrada na Fig. 82. Esse valor é o menos afetado pelos efeitos de alívio e
aplicação de tensões. Observe que o valor de 0,5 é próximo ao do pico {311}γ (3A311 =
0,471), o que, de acordo com Harjo et al. (2014), é um pico que representa a deformação
elástica do material. A diferença de parâmetro de rede entre os valores medidos e o
esperado para uma austenita livre de tensões, como mostrado na Fig. 80b, foi descontado
e a composição em carbono da austenita foi calculada de acordo com a Equação (7.3).
Para efeito de simplificação, assumiu-se que não há partição de substitucionais e que a
composição dos elementos substitucionais é a mesma calculada a 865 ◦C.

A Figura 84 mostra a evolução do teor em carbono na austenita calculado a partir
do aγ medido por DSRX. A linha verde corresponde à derivada dos pontos em preto, e
significa a taxa de mudança do teor em carbono na austenita com relação à temperatura.
Pode-se observar que o teor em carbono primeiramente diminui de ≈ 0,70 para 0,67% p.,
que pode ser associado com o aumento nas tensões aplicadas na austenita devido à formação
de bainita, ao invés da rejeição de carbono da austenita. A austenita enriquece em carbono
nos estágios B e C, atingindo um valor máximo de 1,13% p. de C a 466 ◦C. Esse valor
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então diminui até valores próximos a 0,67% p. a 700 ◦C. A 500 ◦C, temperatura na qual a
austenita começa a se decompor mais rapidamente, cγ é igual a 1.05% p. O estágio C é
claramente diferenciado pela mudança de comportamento de enriquecimento em carbono
da austenita, onde daγ

dT
diminui, após atingir um máximo a ≈ 370 ◦C. No estágio D, o

rápido empobrecimento em carbono da austenita leva a sua decomposição em um produto
eutetóide de cementita + ferrita.
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Figura 84 – Evolução do teor em carbono na austenita retida durante o revenimento em
aquecimento contínuo. Valores calculados a partir do parâmetro de rede da
austenita, obtidos por DSRX, e corrigido para a temperatura ambiente. A
linha verde apresenta a taxa de enriquecimento (taxa > 0) ou empobrecimento
(taxa < 0) da austenita retida em carbono.

Fonte: Própria do autor.

9.5 Conclusão
Neste capítulo foi avaliado o comportamento da austenita retida quando submetida

à aquecimento contínuo a uma taxa de aquecimento de 10 ◦C s−1. A austenita foi avaliada
com relação a evolução da fração volumétrica de fases, parâmetro de rede, anisotropia
cristalina, FWHM e teor em carbono. As seguintes conclusões podem ser destacadas deste
capítulo:

1. O revenimento a taxas de aquecimento tão rápidas quanto 10 ◦C s−1 resulta em um
significativo aumento do teor em carbono na austenita na faixa de 200 a 470 ◦C sem
significante decomposição da austenita;
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2. O revenimento da estrutura CCC diminui as tensões aplicadas na austenita, que em
combinação com o seu enriquecimento em carbono, significativamente reduzem a
anisotropia na austenita na faixa de 240 a 400 ◦C. Adicionalmente, a ferrita bainítica
se forma e induz maior estresse na austenita;

3. O teor em carbono máximo atingido pela austenita foi de 1,11% p. a 466 ◦C, enquanto
que a maior taxa de enriquecimento foi a 370 ◦C;

4. A evolução do comportamento da austenita retida relativo à sua fração volumétrica e
teor em carbono mostra uma janela de processo em que esta pode vir a ser enriquecida
em carbono a um tempo relativamente rápido sem significativa decomposição.
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10 CONCLUSÕES GERAIS

O presente trabalho procurou estudar os fenômenos de revenimento e partição de
carbono entre a martensita e a austenita retida em uma liga Fe-1Cr-1.5Cr-1.8Si-1Mn,
com ênfase no enriquecimento em carbono da austenita retida. Em relação aos resultados
obtidos, pode-se concluir que:

1. O ciclo térmico consistindo de uma têmpera a partir de uma temperatura de total
solubilização (960 ◦C) por 1800 s, seguido de têmpera até a temperatura ambiente,
revenimento à temperatura de 700 ◦C por 1800 s, solubilização parcial a 865 ◦C por
1800 s e têmpera até a temperatura ambiente, proporcionam a rota mais eficiente
para a produção de uma matriz martensítica com cementita esferoidizada e ≈ 27%
vol. de austenita retida. Para componentes maiores que um corpo de prova de
dilatometria, é necessária a interrupção da têmpera a uma temperatura ligeiramente
superior à MS (martêmpera) para homogeneização da temperatura e assim, evitar
trincas de têmpera;

2. A temperatura de revenimento influencia tanto na velocidade de decomposição da
austenita como na precipitação de carbonetos. Enquanto o revenimento a 200 ◦C
praticamente não altera a microestrutura do material em 1800 s de revenimento, é
possível notal que a austenita retida enriquece em carbono quando o revenimento
se dá entre 250-300 s. Apesar da austenita retida continuar a ser enriquecida em
carbono a 400 ◦C, cementita começa a precipitar nos contornos entre a martensita
e a austenita. Com o aumento da temperatura de revenimento, a austenita perde
carbono de forma rápida, se desestabilizando e se decompondo mesmo durante o
revenimento, enquanto toda a austenita restante se decompõe em martensita fresca
na têmpera final;

3. Diferentemente do que ocorre durante o revenimento do aço AISI 52100 comercial,
no aço modificado a austenita permanece estável para revenimentos de até 7200 s,
sendo que durante o revenimento ocorre primeiramente segregação de carbono para
as discordâncias da martensita durante o aquecimento, seguido de precipitação de
carbonetos do tipo η. A austenita retida é enriquecida em carbono durante todo o
revenimento, ao passo que o revenimento da martensita diminui as tensões aplicadas
na austenita com o tempo de tratamento, porém não as elimina completamente
durante no tempo de revenimento usado;

4. A temperatura de têmpera influencia no tamanho dos blocos de austenita retida,
que por sua vez, influencia no enriquecimento em carbono da mesma. Enquanto as
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temperaturas de têmpera de 20 ◦C e 55 ◦C promovem o enriquecimento e razoável
homogeneização do carbono na austenita, a temperatura de têmpera de 85 ◦C não.
Entretanto a região enriquecida da austenita atua como uma barreira que impede o
seu núcleo, com menor concentração em carbono, de se transformar em martensita
fresca. Por outro lado, na condição de têmpera a 115 ◦C, o interior da austenita
retida não é nem mesmo enriquecido, e devido a seu tamanho muito grande, a região
enriquecida não consegue impedir a transformação do núcleo em martensita fresca;

5. Durante um aquecimento contínuo, a austenita se enriquece em carbono a partir de
200 ◦C, enquanto que a taxa máxima de enriquecimento é em ≈ 370 ◦C. O maior
teor em carbono observado na austenita foi a 466 ◦C, temperatura a partir da qual a
austenita começa a perder carbono até se decompor em um produto eutetóide;

6. Diante de todo o trabalho apresentado, encontramos os melhores parâmetros que
maximizam a estabilização da austenita em carbono. Temperatura tão baixas quanto
250 ◦C levam ao enriquecimento em carbono e precipitação de carbonetos de transição,
enquanto 300 ◦C leva a um enriquecimento ainda maior. A temperatura de 400 ◦C,
comumente utilizada nos tratamentos de partição, deve ser evitada, visto que as
reações ocorrem muito rapidamente, levando à indesejável precipitação de cementita
nas interfaces entre a austenita e a martensita.
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11 SUGESTÃO DE TRABALHOS FUTUROS

No aço comercial AISI 52100, a austenita retida é indesejável para aplicações de
rolamento, pois esta se transforma durante o uso do material, levando à instabilidade
dimensional do componente e diminuindo assim sua vida útil. Entretanto, a austenita
retida presente nos aços comerciais AISI 52100 não são enriquecidas em carbono, o que faz
com que sua estabilidade térmica e mecânica seja baixa. Recentes trabalhos na literatura
mostram que austenitas com elevada estabilidade não transformam durante a aplicação de
esforços mecânicos, além de melhorarem as propriedades de desgaste dos componentes.
Dessa forma, uma gama de estudos se abrem em relação ao estudo do comportamento
ao desgaste e fadiga de rolamento utilizando os conceitos presentes no presente trabalho.
Assim, sugere-se os seguintes estudos baseados nos resultados presentes nesta tese:

• Avaliar o comportamento em fadiga de rolamento (rolling contact fatigue (RCF))
das condições revenidas a 200, 250, 300, 350 e 400 ◦C por 1800 s, visto que o teor em
carbono aumenta com o aumento da temperatura e que a 350 e 400 ◦C, os carbonetos
de transição dão lugar à cementita nos contornos da austenita e martensita;

• Avaliar a influência da fração volumétrica de austenita no comportamento em fatiga
de rolamento, aplicando duas temperaturas de revenimento (250 e 350 ◦C) por 300 s
em amostras temperadas em uma temperatura de têmpera de: 20, 55, 85 e 115 ◦C.
A matriz envolvendo o revenimento a 250 ◦C foi estudado no presente trabalho,
entretanto, também foi mostrado que o revenimento a 350 ◦C apresenta a maior taxa
de enriquecimento em carbono, levando à maior estabilização da austenita retida
principalmente para as condições que apresentam maior tamanho da austenita retida;

• Avaliar o comportamento ao desgaste de componentes revenidos durante um aque-
cimento contínuo a uma taxa de 1 e 10 ◦C s−1, interrompendo o aquecimento nas
temperaturas de 200, 300, 400, 500 e 600 ◦C, com base nos resultados de fração
volumétrica e teor em carbono na austenita retida. A menor taxa de aquecimento
proporciona um maior tempo para a homogenização do carbono na austenita retida,
podendo refletir em diferenças nas propriedades ao desgaste dos componentes. A
completa caracterização a uma taxa de 10 ◦C s−1 foi apresentada nesta Tese, en-
quanto que experimentos de dilatometria e DSRX em um aquecimento a uma taxa de
1 ◦C s−1 já foram realizados e podem ser compartilhados como material suplementar.
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APÊNDICE A – PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL DE
PREPARAÇÃO DAS PONTAS DE APT POR

ELETROPOLIMENTO

A preparação das pontas de APT por eletropolimento foi realizada no KNMFi,
localizado no KIT, na cidade de Karlsruhe, Alemanha. Foi utilizada uma máquina de corte
a fio devido a maior precisão. Os cortes foram feitos a baixa velocidade e acompanhados
de refrigeração para minimizar os efeitos térmicos decorrente do atrito gerado.

Corpos de prova em geometria cilíndrica com dimensões de 4 mm de diâmetro por
10 mm de altura foram fatiados em placas de aproximadamente 0,1 x 4 x 10 mm, como
mostrado na Figura 85a. Essas placas foram então fatiadas em agulhas de secção de
≈ 0,1 x 0,2 mm, como mostra a Figura 85b. As agulhas obtidas foram montadas em tubos
de cobre (também chamados de cupons) e fixadas deformando a ponta do tubo, de forma
a manter o contato entre o tubo de cobre e a amostra, evitando que a amostra se movesse
e/ou acumulasse resquícios de líquido de produto de decomposição e/ou eletrólito das
etapas posteriores. A Figura 85c mostra as agulhas montadas nos cupons.

A Figura 86a mostra o arranjo da bancada de eletropolimento. Uma máquina de
eletropolimento e um estereoscópio foram alinhados e montados dentro de uma capela
para ataques químicos. A Figura 86b mostra detalhes desse sistema. A amostra foi
controladamente mergulhada em frascos contendo o reagente através de um sistema
mecânico manual que permite o deslocamento vertical da amostra. O eletrodo de platina
utilizado foi deformado para que apresentasse uma morfologia de anel, de modo que a
amostra, ao ser inserida no eletrólito, passasse o maios próximo ao centro do anel. Foram
utilizados dois tipos de eletrólitos com composição base de ácido perclórico em álcool,
sendo o primeiro de maior concentração que o segundo (10% e 2% de ácido perclórico em
álcool etílico, respectivamente). A utilização dos dois eletrólitos se deu com o objetivo
de afinar a secção da amostra mais rapidamente com o reagente de maior concentração e
produzir um melhor acabamento com o reagente de menor concentração.

A Figura 86c mostra o detalhe do afinamento da amostra vista do estereoscópio.
A secção da amostra afina até que o peso da parte inferior à região afinada se destaque
do restante do corpo de prova. Geralmente, a parte que cai no eletrólito é descartada,
enquanto que a remanescente no cupon é utilizada. Para uma melhor análise, a amostra
foi limpa com água e álcool após o afinamento e destaque da ponta. Em seguida, foi
secada imediatamente com o uso de papel. O uso de ar forçado pode gerar deformação
da ponta produzida, o que, por isso, foi evitado. O papel foi posto na base do cupon, de
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Figura 85 – Procedimento de produção das agulhas de APT apresentando a amostra após:
(a) fatiamento do cilíndro em placas de dimensão 0,1 x 4 x 10 mm; (b) fatia-
mento das placas em agulhas com secção de aproximadamente 0,1 x 0,2 mm;
(c) montagem das agulhas em cupons de cobre.

Fonte: Própria do autor.
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modo que o líquido remanescente pudesse ser absorvido pelo papel, não afetando a ponta
produzida. Após secas, as amostra foram levadas ao microscópio eletrônico de varredura
para checagem da ponta produzida e correção da morfologia ou afinamento adicional da
ponta com o uso do FIB, caso fosse necessário.

Figura 86 – Arranjo da bancada de trabalho para eletropolimento mostrando: (a) O
sistema de eletropolimento junto a um estereoscópio; (b) detalhes do arranjo
entre a amostra, o eletrólito e o eletrodo; e (c) detalhes do afinamento da
agulha vista do estereoscópio.

Fonte: Própria do autor.
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