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RESUMO 

Os efeitos da temperatura de austenitização sobre o fenômeno de Fragilidade à 

Têmpera foram avaliados para o aço SAE 5160 com teores de fósforo entre 0,001 e 0,034 

% peso. Este fenômeno, observado em aços de alto carbono temperados, leva a wna fratu­

ra intergranular e está associado a formação de cementita nos contornos de grão. Dados 

para amostras na condição de como temperadas entre 830 e 1100 °C foram comparados 

com resultados encontrados em amostras temperadas e revenidas, assim como em amostras 

martensíticas processadas no simulador termomecânico Gleeble 1500 para refino de grão e 

avaliação do efeito de curtos tempos de austenitização. 

A fração de fratura intergranular em amostras Charpy ensaiadas a temperatura am­

biente awnentou com o aumento na temperatura de austenitização (wn maior tamanho de 

grão) e foi maior para o aço com 0,034 % em peso. A análise das fraturas em microscópio 

eletrônico de varredura (MEV) e a análise de réplicas de carbono em microscópio eletrôni­

co de transmissão (MET) revelaram a presença de carbonetos esféricos e em forma de pla­

cas na superfície de fratura. Os precipitados em forma de placas foram identificados via 

difração de elétrons em MET e em análises químicas baseadas em espectroscopia de elé­

trons Auger e espectroscopia de dispersão de energia no MEV. A presença de cementita 

nos contornos de grão e o aumento na porcentagem de fratura intergranular com o awnento 

no teor de fósforo aparenta confirmar a Fragilidade à Têmpera como wn fenômeno de fra­

tura em aços de alto carbono temperados. 

Baseado na análise dos experimentos reali zados com o aço SAE 5160 são apresen­

tadas sugestões para minimizar os efeitos da Fragilidade à Têmpera em aços de alto carbo­

no temperados e revenidos. 
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ABSTRACT 

The effects of austenitization temperature on quench embrittlement, an intergranu­

lar fracture phenomena attributed to the formation o f intergranular cementite in as­

quenched high-carbon steels, was evaluated with 5160 steel containing either 0.001 or 

0.034P. Data on as-quenched samples austenitized at temperatures between 830 °C and 

1100 °C were compared with similar results on quenched and tempered martensitic sam­

ples, as well as with martensitic samples thermally processed on a Gleeble 1500 to refine 

the austenite grain size and to evaluate short austenitization times. 

The extent o f intergranular fracture in as-quenched room temperature Charpy V­

notch samples increased with austenitization temperature (which con·elated to an increase 

in austenite grain size) and was higher in the 0.034P steel Scanning electron microscopy 

(SEM) o f fracture surfaces and transmission electron microscopy (TEM) o f carbon extrac­

tion replicas revealed the presence o f spherical cementite parti eles on intergranular fracture 

features and plate-like cementite particles on intergranular facets. The plate-like inter­

granular parti eles were identified as cementite with TEM diffraction patterns o f extracted 

particles and chernical analysis based on auger electron spectroscopy and energy disper­

sive spectroscopy with the SEM. Observations of intergranular fracture in samples 

austempered to produce primarily bainitic microstructures confirmed that the microstruc­

tural features responsible for quench embrittlement formed prior to transformation. The 

presence o f intergranular grain boundary cementite and the increase in intergranular frac­

ture with phosphorus content was interpreted to confirm quench embrittlement as a fracture 

phenomena in heat treated high carbon steels. 

Based on an analysis of the experiments realized with the 5160 steel, suggestions to 

minimize the effects of quench embrittlement in high carbon quench and tempered steels 

were discussed. 
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1.0 INTRODUÇÃO 

Dentro da linha de pesquisa em aços de altíssima resistência mecânica do Laboratório de 

Metalurgia Física do Programa de Pós-Graduação em Engenharia de Minas, Metalúrgica e de 

Materiais (PPGEM) da Universidade Federal do Rio Grande do Sul (UFRGS), o estudo de aços 

cementados indicou a presença de locais de iniciação intergranular de fa lhas por fadiga neste 

materiais (1). Este tipo de iniciação, bastante prejudicial por diminuir a vida do componente, está 

associado a um fenômeno recentemente denominado "quench embrittlement" ou fragilidade à 

têmpera. (2) 

O fenômeno da Fragilidade à Têmpera (FT) é associado à segregação de fósforo e formação 

de cementita nos contornos de grão austeníticos primários durante os estágios de austenitização e I 

ou têmpera (2,3). A segregação de fósforo e formação de carbonetos leva a uma fragilização dos 

contornos de grão e a propagação intergranular de trinca. 

Uma melhor compreensão dos mecanismos do fenômeno de fragilidade à têmpera permitirá 

um controle da fratura intergranular nos aços de alto carbono e um aumento na tenacidade, seja por 

modificações nos tratamentos térmicos ou adição criteriosa de elementos de liga. 

Um possível aumento na tenacidade de aços de alto carbono permitiria um aumento na sua 

área de aplicação e a utilização de projetos otimizados buscando uma redução de peso nos 

componentes sem uma perda em funcionalidade e segurança. Na indústria automobilística, por 

exemplo , uma diminuição no peso de componentes leva a um aumento no desempenho dos 

automóveis, uma diminuição no consumo e conseqüente emissão de poluentes. Para os produtores 

de aços a determinação de teores máximos de impurezas permissíveis, tais como o fósforo, 

possibilitaria a produção um material de maior qualidade e valor agregado. 
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Com o objetivo de melhor compreender os mecanismos do fenômeno de fragilidade à 

têmpera foram realizados uma série de experimentos com aços de alto carbono, buscando avaliar os 

efeitos combinados do teor de fósforo, carbono e tamanho de grão austenítico na formação de 

cementita em contorno de grão e assim na porcentagem de fratura intergranular obtida em ensaios de 

impacto Charpy e tração realizados à temperatura ambiente. 

Na caracterização das amostras testadas foram utilizadas as técnicas de microscopia óptica, 

microscopia eletrônica de varredura e de transmissão (réplicas de carbono), sendo estes resultados 

complementados com análises de espectroscopia eletrônica Auger (AES) e espectroscopia por 

dispersão de energia (EDS). 
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2.0 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

2.1 Mecanismos de Fratura Intergranular 

Os contornos de grão desempenham um papel fundamental na resistência e tenacida­

de dos materiais. Infelizmente, devido a certos tratamentos térmicos, ambientes operacionais 

e/ou estados de tensões, os contornos de grão podem agir como uma fonte inerente de fragili ­

dade e, com isso, a fratura intergranular pode ser observada ( 4-8). Portanto, os contornos de 

grão podem atuar como sítios preferenciais de iniciação e propagação de trincas devido aos 

seguintes fatores (5): 

• Segregação de impurezas para os contornos de grão sem a precipitação de partículas de 

segunda fase; 

• Presença de segunda fase em contornos de grão; 

• Ação de ambientes específicos; 

• Combinação de tensão aplicada e temperatura. 

As duas últimas condições acima relacionadas estão fora dos objetivos deste estudo e 

não serão discutidas. 

Os mecanismos de fragi lidade ao revenido, fragilidade da martensita revenida e fra­

gilidade à têmpera enquadram-se nas duas primeiras situações. Estes mecanismos de fratura 

intergranular são discutidos na seqüência. 

2.1.1 Fragilidade ao Revenido 

O fenômeno de fragilidade ao revenido (FR), também conhecido como "temperem­

brittlement" ou "reversible temper embrittlement", foi identificado a mais de um século atrás 

e, mesmo assim, ainda não é inteiramente compreendido (6). A maior conseqüência da FR é 
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um aumento da temperatura de transição dúctil-frágil como demonstrado no resultado esque­

mático de um ensaio de impacto Charpy apresentado na figura 2.1. A FR está geralmente as­

sociada a ocorrência de fratura intergranular em aços temperados e revenidos que tenham si­

dos aquecidos ou resfriados lentamente dentro da faixa de temperatura entre 300-600 °C. É 

um fenômeno reversível, pois o reaquecimento de um aço fragilizado acima de 600 °C, segui­

do de resfriamento rápido, praticamente elimina a fragilização (4-6,9,10). 

Balajiva et. ai. (11) foram os primeiros a, conclusivamente, indicar a influência de 

impurezas na FR. Eles compararam um aço com 3 %Ni produzido comercialmente com um 

aço de altíssima pureza e mesma composição nominal, produzido em laboratório, e demons­

traram que a FR ocorria somente no aço comercial. 

Na seqüência deste trabalho, Steven e Balajiva (12) utilizaran1 um aço de altíssima 

pureza com adição controlada de impurezas para determinar os efeitos individuais de cada 

elemento residual presente no aço. Os elementos determinados como mais potentes fragili­

zantes foram o antimônio, fósforo, estanho e arsênico. Este resultado foi confirmado por ou­

tros pesquisadores (9, 13,14), juntamente com a descoberta de que uma maior concentração de 

impurezas e um aumento no tempo de permanência na faixa de temperaturas de fragi lização 

acarreta em um aumento da fragilidade. 

A severidade de fragilização depende não somente da concentração dos elementos 

residuais, mas é função também da composição geral da liga. Cettos elementos de liga podem 

aumentar ou diminuir a tendência a segregação de impurezas para os contornos de grão. 

Acredita-se que o cromo, níquel e manganês aumentam a fragi lização por co-segregarem para 

os contornos de grão, enquanto que o molibdênio retarda a fragilização (5,6, 14, 15). 

Outros estudos (16) indicaram que a adição de terras raras diminui a suscetibilidade à 

FR em aços. Lantamídeos combinam-se com as impurezas, precipitando compostos não no­

civos na matriz, com isso diminuindo a quantidade de elementos residuais disponíveis para 

segregar para os contornos de grão. 

Equações desenvolvidas para correlacionar a concentração de fósforo e estanho, as­

sim como dureza e tamanho de grão, com a variação observada na temperatura de transição 

dúctil-frágil, têm sido utilizadas com relativo sucesso ( 17, 18). A partir de estudos de 

McMahon et ai em un1 aço NiCrMoV, Bruemmen e Viswanathan (17), apresentaram a se­

guinte equação para determinar a variação na temperatura de transição: 
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Representação esquemática dos efeitos da FR sobre a energia absorvida em um 
ensaio Charpy em função da temperatura de revenido. 
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M'ATT (°C) = 4,8P + 24,5 Sn + 13,75 (7- GS) + 2(Rc - 20) 

+ 0,33(Rc- 20)(P + Sn) + 0,036(7- GS)(Rc- 20)(P + Sn) 
[2.1] 

onde a concentração de P e Sn é expressa como o valor correspondente à relação de alturas de 

seus picos em relação ao pico do ferrono espectro Auger, Rc é a dureza em HRC, GS é o ta­

manho de grão ASTM. Conforme observado por Bruemmen e Viswanathan (17), uma possí­

vel aplicação deste tipo de equação seria estimar a diminuição da tenacidade apresentada por 

rotores em operação, como aqueles empregados em geradores de eletricidade. Análises Au­

ger obtidas de amostras extraídas de pontos críticos do rotor permitiriam uma boa estimativa 

da perda da tenacidade sofrida pelo rotor. Entretanto, devido à influência dos demais ele­

mentos de liga na FR, uma equação de fragilização unificada ainda não foi obtida. Aplicando 

a equação 2.1 em wna diferente família de aços, Bruemmen e Viswanathan (17) não observa­

ram wna boa correlação entre a temperatura de transição dúcti1-frágil calculada e a medida. 

A interação impureza/carboneto também pode desempenhar um papel importante na 

FR. A segregação de impurezas para a interface carboneto/matriz enfraqueceria esta região e, 

com isso, diminuiria a deformação necessária para a propagação de wna trinca dúctil ( 18-20). 

Os mecanismos de segregação que podem resultar em fragilização são apresentados em uma 

próxima seção. 

Em reswno, a FR é caracterizada por uma diminuição na ductilidade, um aumento na 

temperatura de transição dúctil-frágil e um aumento na porcentagem de fratura intergranular. 

A FR é causada pela segregação de elementos residuais (principalmente P, Sn, Sb e As) nos 

contornos de grão e interfaces carboneto/matriz. O grau de fi·agilização dependerá da con­

centração de impurezas nos contornos de grão, sendo assim, uma função da rota seguida no 

tratamento térmico e da composição total do sistema. 

2.1.2 Fragilidade da Martensita Revenida 

A fragilidade da martensita revenida (FMR), também conhecida como " tempered 

martensite embrittlement" ou fragilização a 350 °C, é caracterizada por wna diminuição na 

tenacidade em aços martensíticos de baixa liga quando revenidos por um curto período de 

tempo (usualmente uma hora) a uma temperatura na faixa de 250 a 400 °C (4,5,20). A pre­

sença da FMR é ilustrada, como demonstrado na figura 2.2, por um mínimo observado ao 

plotar-se a energia absorvida em um ensaio Charpy em função da temperatura de revenido 

(23). 
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Como demonstrado pela comparação dos dados obtidos para aços com diferentes teo­

res de fósforo, uma diminuição na energia absorvida, indicada por um mínimo de energia en­

tre 250 e 400 °C, caracteriza um aumento no grau de fragilização. Tanto os mecanismos de 

fratura intergranular e transgranular são associados à FMR (24,25). Os modelos que levam 

em conta diversos aspectos associados à fratura intergranular relacionada com a FMR ainda 

não estão completamente desenvolvidos. Entretanto, alguns fatos são conhecidos: a fragiliza­

ção coincide com o inicio da precipitação da cementita durante o revenido (26,27); a segrega­

ção de impurezas para os contornos de grão aumenta o grau de fi·agilização (28,29). 

Briant e Banerji (22) propuseram que a segregação de impurezas ao longo dos con­

tornos de grão, durante a austenitização, diminui a resistência coesiva destes contornos. Um 

revenido na faixa de temperaturas críticas (usualmente 250-400 °C) resulta na formação de 

cementita em contornos de grão sob a forma de placas, as quais atuam como barreiras para o 

escorregamento e facil itam a iniciação de trincas nos contornos de grão já previamente enfra­

quecidos pela segregação dessas impurezas. Caso a segregação de impurezas não ocorra, os 

contornos de grão não são enfraquecidos e somente a formação de carbonetos não é suficiente 

para causar a fragilização intergranular (28,29). É a combinação destes fatores, impw-ezas e 

carbonetos, que produz a fragilização . Este tipo de comportamento no entanto não foi encon­

trado por Darwish et. a/. (30). Estes pesquisadores trabalhando com um aço AISI 4140 tem­

perado a partir de diferentes temperaturas de austenitização sugeriram que a segregação de 

fósforo para os contornos de grão não seria um pré-requisito necessário para fratura intergra­

nular. Estes pesquisadores observaram fratura intergranular em amostras austenitizadas a 

1200 °C, sem que fosse possível determinar a presença de fósforo nos contornos de grão, mas 

uma maior concentração de carbono, devido à cementita .. 

Em geral é considerado que a fratura transgranular associada a FMR é causada pela 

decomposição térmica de filmes de austenita retida e a precipitação prévia de cementita (30-

32) ou pela formação de grandes carbonetos entre as ripas da martensita (33,34) os quais 

promoveriam fratura por clivagem. Thomas (32) propôs que a fratura entre ripas ocorria 

como o resultado da decomposição da austenita retida, entre as ripas da martensita, para for­

mar um fino filme de carbonetos M3C, os quais fornecem um caminho preferencial para a 

propagação da trinca. Este mecanismo também foi proposto por Horn e Ritchie (30) como 

atuante em um aço SAE 300M. Além do mecanismo proposto por Thomas (32), Horn e Ri­

tchie (30) indicaram que a FMR é aumentada pela desestabilização térmica e mecânica de 

filmes adjacentes de austenita. A precipitação de cementita, durante o revenido, resultaria em 

uma diminuição no teor de carbono presente na austenita retida remanescente, a 
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qual sob a aplicação de wn esforço externo se transformaria em martensita não revenida que é 

frágil , fornecendo um caminho de fácil propagação de trinca. 

A FMR resultando na propagação de trinca através dos pacotes de martensita é mais 

propriamente descrita como wna clivagem cortando os pacotes de martensita, muitos dos 

quais apresentam uma mesma orientação (35). Neste modelo, a fratura por clivagem se inicia 

a partir de trincas cortando carbonetos grosseiros que atingiriam um mínimo tamanho crítico 

como resultado do revenido na faixa de temperaturas que propiciam a FMR (33-35). 

Em resumo, a FMR pode ocorrer em aços de altíssima resistência temperados e reve­

nidos e é associada a uma diminuição na energia absorvida em ensaio de impacto Charpy 

quando temperados na faixa de temperaturas de 250 a 400 °C. A fragilização é associada aos 

modelos de fratura intergranular e transgranular. O modo de fratura intergranular é associado 

a formação de wn filme de carbonetos nesta região durante o revenido sendo incentivado pela 

segregação de impurezas (primeiran1ente fósforo) para os contornos de grão austeníticos. 

Adicionalmente, a decomposição de austenita retida em filmes finos de carbonetos durante o 

revenido, a instabilidade mecânica da austenita retida e a f01mação de carbonetos grosseiros 

podem desempenhar wn relevante papel no fenômeno da FMR. 

2.1 .3 Fragilidade à Têmpera 

A fragilidade à têmpera (FT), ou "quench embrittlement", é associada à segregação 

de fósforo e à formação de cementita nos contornos de grão austeníticos primários durante os 

estágios de austenitização e/ou têmpera (1,2). A segregação de fósforo e a formação de carbo­

netos leva a wn enfraquecimento dos contornos de grão e a propagação intergranular de fratu-

r a. 

A figura 2.3 apresenta um desenho esquemático proposto por Krauss (2) para esclarecer 

os mecanismos de fratura observados em aços martensíticos em função do teor de carbono e 

temperatura de revenido (sob estados de tensão trativos e de dobramento). O revenido em 

temperaturas acima de 200 °C resulta no início da transformação da austenita retida e a subs­

tituição de carbonetos de transição por partículas maiores de cementita, resultando em uma 

diminuição da resistência e a FMR (3). Aços com teor de carbono abaixo de 0,5%, quando 

revenidos a baixas temperaturas, usualmente falham por micromecanismos dúcteis de fratura. 
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Hyde (2), estudando aços cementados, mostrou que urna combinação crítica de car­

bono e fósforo deve estar presente para que FT e fratura intergranular ocorram. Esta relação é 

apresentada na figura 2.4, onde a distinção entre os modos de fratura intergranular e transgra­

nular é apresentada em função do teor de carbono e fósforo presentes na liga. É interessante 

notar que a fratura intergranular pode ocorrer em aços com 0,55% C mesmo para teores de 

fósforo muito baixos. A eliminação da formação de cementita nos contornos de grão, que 

promove a fragilização, requer o controle de ambos, fósforo e carbono. Tem sido demons­

trado que a ad ição de elementos de liga, tais como o boro, titânio e molibdênio ajuda no con­

trole da fratura intergranular (2,9). 

Matlock e Krauss (36) propuseram um mecanismo para o fenômeno de FT que é 

apresentado esquematicamente na figura 2.5. Durante a etapa de austenitização do tratan1ento 

térmico ocorre a segregação de fósforo para os contornos de grão. O fósforo presente nos 

contornos de grão favorece a formação de cementita durante a austenitização (33-37); e a re­

jeição de fósforo pela cementita favorece ainda mais um aumento na concentração intergra­

nular de carbono. A subseqüente precipitação de cementita poderá ocorrer durante a têmpera, 

resultando em uma microestrutura martensítica com contornos de grão fragilizados. Assim 

como no fenômeno de FR e a FMR o grau de severidade da FT é função da composição quí­

mica e tamanho de grão. 

2.2 Mecanismos de Segregação 

Hondros e Seah (41) definem segregação como: "uma mudança altamente localizada 

de concentração alcançada durante a redistribuição, termicamente ativada, no estado sólido de 

elementos entre a matriz e interfaces". Esta redistribuição pode ocorrer em superfícies livres, 

contornos de grão, falhas de empilhamento e outras interfaces, incluindo interfaces ma­

trizJprecipitados. Como vários mecanismos de segregação são relacionados à segregação para 

uma ou mais das interfaces acima mencionadas, uma série de teorias foram propostas para 

explicar a fragilização induzida por impurezas. Nas seções subseqüentes são apresentados 

modelos de segregação em equilíbrio e fora do equilíbrio. 
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2.2.1 Segregação em Eguilíbrio para Contornos de Grão 

A teoria de segregação em equilíbrio aplicada ao enriquecimento de contornos de 

grão foi desenvolvida por McLean e apresentada em seu livro intitu lado: Grain Boundaries in 

Metais ( 42). Este modelo baseia-se na redução da distorção na rede cristalina (energia de 

distorção) gerada pela diferença no tamanho das posições ocupadas por átomos de solventes e 

solutos. Se esta energia de distorção pode ser reduzida pela segregação para regiões previa­

mente distorcidas, tais como contornos de grão e discordâncias, há uma grande força motriz 

favorável a esta segregação. Durante o desenvolvimento desta teoria, as seguintes condições 

de contorno foram aplicadas: somente um e lemento segrega para a interface, a interface apre­

senta um número fi xo de posições idênticas que podem ser ocupadas pelo segregante, e o pre­

enchimento de um sítio em particular não altera a possibilidade do preenchimento de qualquer 

outro. Este modelo de segregação em equilíbrio para os contornos de grão considera somente 

variações energéticas devido a entropia de configuração. Variações relativas a entropia vibra­

cional não foram consideradas. Nessa análise, considera-se que: N posições não distorcidas 

contêm P átomos de soluto, e n interfaces distorcidas contêm p átomos de soluto. E é a ener­

gia de distorção de um átomo de soluto presente em uma das N posições inicialmente não 

distorcidas e para os n sítios inicialmente distorcidos esta energia é e, então a energia livre 

relativa aos átomos de soluto será: 

G = pe + PE- RT{ln n!N!- ln(n - p)!p!(N- P)!P!} [2.1] 

O mínimo em G ocorre quando: 

p P (E-e) - -= exp - -
n- p N - P RT 

[2.2] 

Utilizando uma notação mais comum, onde as concentrações são escritas em frações 

molares, a equação 2.2 pode ser expressa sob a forma (42): 

[2.3) 

onde Xbo é o valor de saturação da concentração de soluto em contornos de grão Xb, Xc é a 

concentração de soluto na matriz e E é a energia livre de absorção em contornos de grão. 

Entre os pontos positivos deste modelo desenvolvido por McLe~m (42) está a capaci­

dade de prever o aumento da segregação com o aumento da concentração de so lutos na matriz 

e/ou a diminuição de temperatura. Devido a restrições no número de posições fixas para a 
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absorção, a segregação eventualmente atinge o valor de saturação Xbo, que usualmente equi­

vale ao preenchimento de uma camada atômica. Dentre os pontos negativos deste modelo 

está o fato de que relações de atração e repulsão entre diferentes átomos de soluto não são 

consideradas, e que todos os constituintes são considerados como permanecendo em solução 

na matriz e nos contornos de grão. Efeitos dos precipitados sob a forma de carbonetos, nitre­

tos e fosfetos não são considerados. 

2.2.2 Co-Segregação para os Contornos de Grão 

Teorias de co-segregação são baseadas no modelo de segregação por equilíbrio des­

envolvido por McLean. Guttmann el al (44) desenvolveram seu modelo de co-segregação de 

elementos de liga e impurezas baseados na premissa de que existe uma interação atrativa pre­

ferencial entre solutos metálicos (M) e impurezas (I). Esta interação pode ocorrer nos contor­

nos de grão ou na matriz com efeitos competitivos. Quando esta interação ocorre nos contor­

nos de grão um aumento na segregação de ambos os elementos é observado. Entretanto 

quanto esta interação ocorre na matriz a segregação é prevenida pelo seqüestro de I por M. 

Guttmann et al (44) abordaram termodinamicamente suas análises da seguinte maneira: Caso 

não haja interação preferencial entre átomos de Me I, as energias livres de segregação, ilGi, 

são iguais a aquelas encontradas nas respectivas ligas binárias Fe-l, que são constantes ou 

aumentam lentamente com a temperatura de acordo com : 

[2.4] 

Quando há uma atração química preferencial entre M e I átomos em relação a matriz 

de ferro, ilGi torna-se função da concentração intergranular de I e M, e as energias livres de 

segregação tornam-se: 

[2.5] 

(2.6] 
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onde ~ representa posições em contornos de grão e a é utilizado para posições na matriz. 

Com isso, c~ e a~ são as frações de posições disponíveis nos contornos de grão para os átomos 

de I e M. f3 ~11 e f3 ~11 são as energias de interação preferencial nos contornos de grão e ma­

triz, respectivamente; Y/ e Yt descrevem o recobrimento parcial, em termos de fração molar, 

de I e M; Xf e Xf1 representam a fração molar de átomos I eM na matriz. No caso de inter­

ação preferencial atrativa entre M e I, os termos l3M1 são positivos e a segregação de um ele­

mento aumenta a do outro, resultando em co-segregação. Para interações repulsivas, os valo­

res de l3MI são negativos e a segregação de ambos elementos é reduzida. 

Vários estudos (13,45,46) confirmam a validade da teoria de co-segregação proposta 

por Guttmann. Por outro lado outros estudos rejeitam esta teoria (21 ,47 ,48) afirmando que 

outros mecanismos, tais como, segregação por desmistura (21, 49), ou que os elementos de 

liga apenas modificam o potencial de fi·agi lização de impurezas mas não segregam concomi­

tantemente para os contornos de grão ( 48). 

2.2.3 Segregação Fora do Equilíbrio 

Os mecanismos de segregação fora do equilíbrio envolvem a interação de solutos 

com: lacunas, discordâncias ou qualquer tipo de defeito que possa atuar como sumidouro de 

impurezas. Estes mecanismos são associados com a segregação por desmistura, rejeição de 

soluto durante a nucleação e crescimento de precipitados, interação de lacunas e impurezas 

durante a têmpera e revenido, e o movimento dos contornos de grão. 

A teoria de desmistura, "demixing theory", proposta por Militzer e Wieting (50,51 ), 

apresenta uma nova interpretação para o fenômeno de FR. Segundo os autores, quando con­

siderado o fósforo, a segregação em equilíbrio para os contornos de grão e a taxa de segrega­

ção não podem ser governadas por difusão na matriz, como previamente assumido por McLe­

an e Guttmann, devido a razões cinéticas e termodinâmicas. A fragilização dos contornos de 

grão está relacionada a fonnação de um "gap" de miscibilidade, nos contornos de grão, devi­

do a uma fraca interação repulsiva entre o fósforo e carbono. A formação de fases distintas 

ricas em fósforo e carbono abaixo de 600 °C (desrnistura (52)) é o fator determinante da fra­

gilização. Como o carbono apresenta uma difusividade muito maior que o fósforo, o cresci­

mento de uma fase rica em fósforo, por difusão nos contornos de grão, é o mecanismo con­

trolador da fragi lização. 
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Um dos pontos positivos desta teoria é a capacidade de explicar a natureza reversível 

do fenômeno de FM. Com o reaquecimento a temperaturas acima de 600 °C desaparece o 

"gap" de miscibilidade e, em conseqüência, a fragilidade não é observada. Esta teoria tam­

bém permite explicar a natureza anisotrópica da segregação nos contornos de grão observadas 

em análises por espectroscopia Auger (53). 

Um diferente mecanismo de segregação pode ser explicado pela rejeição de solutos 

durante a nucleação e crescimento de precipitados (49,54,55). Este modelo baseia-se na dife­

rença de solubilidade encontrada em uma partícula de segunda fase e na matriz, que tanto 

pode ser austenita ou ferrita. Considerando o caso de um carboneto em que a solubilidade de 

impurezas é maior na matriz do que no carboneto propriamente dito. Devido a esta diferença 

de solubilidade, quando carbonetos nucleiam e crescem, eles rejeitam impurezas para interfa­

ces, que previamente estavam dispersas no volume de material no qual os carbonetos estão 

agora presentes. De acordo com este mecanismo, existiria uma maior concentração de impu­

rezas nas interfaces carbonetos-matriz (54). Quando esta precipitação ocorre em contornos de 

grão, o crescimento dos carbonetos aumenta, ainda mais, a concentração de impurezas, o que 

pode levar a decoesão e fratura intergranular com a aplicação de esforços. 

Outro mecanismo de segregação fora do equilíbrio considera a interação lacu­

nas/impurezas com contornos de grão (41 ,56-58). Este mecanismo é baseado na formação de 

pares lacunas/impurezas para acomodar as distorções da rede cristalina. Em aços, a alta tem­

peratura utilizada durante a etapa de austenitização favorece a geração de lacunas na matriz. 

Com a têmpera, um grande número destas lacunas é retida no material. Buscando acomodar a 

mudança na concentração de equilíbrio de lacunas com a temperatura, as lacunas são subme­

tidas a uma grande força motriz de difusão para os contornos de grão, os quais atuam como 

sumidouro durante o resfriamento e revenido (57). A diminuição na concentração dos pares 

vacância-impureza próximo aos contornos de grãos resulta na formação de um gradiente de 

concentração destes pares para o centro do grãos. Este gradiente de concentração leva os pa­

res a se difundirem para os contornos de grãos a partir de regiões distantes destes. Esta difu­

são resulta em um excesso de impurezas concentrando-se nas proximidades dos contornos de 

grão e resultara numa segregação fora do equilíbrio. 

O movimento dos contornos de grão também contribui como um mecanismo de se­

gregação fora do equilíbrio. Neste modelo a segregação resulta da interação de impurezas 

com contornos de grão em movimento durante a recristalização e crescimento de grão (59-

60). Os contornos de grão ao se moverem através da matriz vão "varrendo" átomos em solu-
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ção resultando em um aumento da concentração destes nos contornos. Este efeito fo i estuda­

do por Kasen (59) em ligas de alumínio-cobre. Utilizando a variação na resistência elétrica 

como uma medida na concentração de soluto em contornos de grão, Kasen concluiu que a 

quantidade de soluto segregada para contornos de grão é uma função da distância perconida 

durante o crescimento do grão. Um mesmo tipo de comportamento foi também observado por 

Menyhárd e Uray (60) em ligas de tungstênio-feno. Seus estudos comprovaram um aumento 

na concentração de feno em contornos quando o material era recozido a 1200 K e 1500 K. 

Eles determinaram que a difusão de Fe na matriz, nesta faixa de temperatura, é desprezível, 

descartando com isso a possibilidade de segregação em equilíbrio. 

A hipótese de que a quantidade total de soluto presente nos contornos de grão per­

manece constante com o aumento do grão foi também testada por Menyhárd e Uray (60). Du­

rante o crescimento de grão, a diminuição na superfície total de contornos de grão resultaria 

em um aumento de concentração. Para o exemplo da liga W-Fe, a superfície total de contor­

nos de grão a 1200 K é, aproximadamente, o dobro da encontrada a 1500 K. Nas amostras 

recozidas a 1200 K eles ( 60) observaram que a concentração de feno na superfície de fratura 

era menor que 0,2%, enquanto que a ISOOK a concentração era de 1 ,2%. A concentração ob­

servada a 1500 K foi significantemente maior do que a seria prevista pela simples diminuição 

na superfície de contornos de grão por um fator de dois. Isso levou à conclusão de que a in­

teração de átomos de soluto com contornos de grão em movimento produz um aumento na 

concentração maior que o disponível considerando-se somente variações na área superficial. 

Abe et ai ( 61) também observaram este efeito de "varredura" em aços. Eles observa­

ram um aumento na concentração intergranular de fósforo e carbono com o movimento dos 

contornos de grão. 

Infelizmente, os fenômenos de fragilização metalúrgica estão longe de serem com­

pletamente compreendidos. Cada um dos presentes modelos pode ser aplicado a um fenôme­

no específico em certas condições. Pesquisas básicas, buscando determinar o papel dos ele­

mentos de liga, e da interação entre elementos de liga-matriz-impurezas nos contornos de 

grão, ainda devem ser desenvolvidas. 

2.3 Efeitos da Microestrutura e Elementos de Liga na Fragilidade à Têmpera 

Esta seção busca descrever os efeitos que a microestrutura e elementos de liga podem 

causar na susceptibilidade/severidade do fenômeno de FT. 
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2.3.1 Alumínio 

O alumínio tem sido utilizado na produção de aços por mais de 50 anos, principal­

mente como desoxidante (aços acalmados ao alumínio), entretanto seu papel como elemento 

de liga não pode ser desprezado. Em aços, ao combinar-se com nitrogênio dissolvido, este 

precipita sob a forma de nitretos de alumínio, AIN, que são utilizados para o controle do cres­

cimento de grão, o qual influencia diretamente a temperabilidade, a deformação a quente, o 

desenvolvimento de textura e propriedades mecânicas dos aços (62). A presença de AlN nem 

sempre é desejável, quando presente em grandes quantidades no aço, o mesmo pode fragilizar 

o material resultando em fraturas intergranulares que são, usualmente, observadas em fundi­

dos, lingotes e produtos laminados ou forjados (63). 

A porcentagem de AIN presente no aço é função da quantidade alumínio e nitrogênio 

presentes e do ciclo de produção empregado na obtenção do material. A solubilidade do AIN 

em aços cumpre a equação normal do produto de solubilidade descrita por: 

In [Al][N] =In K =_i?_+ C 
RT 

[2.7 

onde, [Al] e [N] representam a fração molar de alumínio e nitrogênio em solução, respectiva­

mente, K é o produto de solubilidade, Q é a energia de ativação, R a constante dos gases, T é 

a temperatura absoluta e C é uma constante. Sob certas condições de equilíbrio a precipitação 

de AIN ocorrerá quando o produto de solubilidade, K5, for excedido. O valor de K também 

pode ser definido com : 

[2.8] 

onde, Ahot e NTot representam a quantidade total de alumínio e nitrogênio presentes, respecti­

vamente, AIAI203 é a quantidade de AI presente como Ah03, e NAIN é o nitrogênio presente no 

nitreto de alumínio. 

As equações apresentadas acima assumem condições de equilíbrio negligenciando a 

possibilidade de segregação. Wilson e Gladman (62), citando um trabalho de Leslie e colabo­

radores (64), indicaram que em condições comerciais de tratamento térmico, onde a microse­

gregação de elementos é observada, a solubilidade de AlN na austenita é melhor descrita pela 

equação 2.9. 
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(2.9] 

A utilização de equações como as apresentadas acima permitem a determinação apro­

ximada da temperatura de dissolução de AlN em função da quantidade de Al e N presentes no 

material. A importância do controle da temperatura de dissolução e coalescimento dos preci­

pitados de AlN pode ser claramente observada na figura 2.6. Quando aços ao carbono são 

aquecidos a temperaturas de austenitização progressivamente mais elevadas, o crescimento de 

grão ocorre de forma contínua, resultando em um aumento gradual, relativamente uniforme, 

dos grãos austeníticos. Em aços em que o alumínio foi empregado para o controle de grão, o 

crescimento de grão é dificultado a baixas temperaturas (abaixo de aproximadamente 1100 

°C), mas acima de certa temperatura (temperatura de crescimento anormal de grão é coinci­

dente com o início da dissolução e coalescimento dos precipitados de AIN (65)). Neste caso 

grãos isolados começam a crescer às expensas de grão menores. Esta recristalização secundá­

ria, ou crescimento de grão anormal, produz uma estrutura duplex consistindo, predominan­

temente, de grãos austeníticos finos acompanhados de grãos grosseiros isolados. Para tempe­

raturas de austenitização mais altas, o crescimento de grão normal ocorre e um tamanho de 

grão mais uniforme, e consideravelmente menor que o resultante da recristalização secundá­

ria, é produzido. 

2.3.2 Boro 

O boro é usualmente utilizado como elemento de liga para aumentar a temperabili­

dade de aços. Este efeito é associado à migração de boro para os contornos de grão austeníti­

cos, o que por sua vez inibe a nucleação de ferrita nesta região (66-69). A segregação de boro 

para os contornos de grão também resulta em urna melhora na tenacidade. 

Este fato tem sido utilizado no controle da fratura intergranular em aços de baixíssi­

mo carbono "intersticial free steels- IF" (70-74). Yasuhara et al (72), trabalhando com aços 

IF, mostraram que urna diminuição na temperatura de transição de até 1 00 K pode ser alcan­

çada com urna pequena adição de boro. Inove e Namba (75), trabalhando com aços de médio 

carbono, estudaram os efeitos que o teor de fósforo e a adição de boro podem ter na porcenta­

gem de fratura intergranular observada em corpos de prova Charpy rompidos a temperatura 

ambiente, figura 2.7. Como apresentado nesta figura, urna sensível diminuição na quantidade 

de fratura intergranular foi alcançada com a diminuição do teor de fósforo e a adição de boro. 
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O boro presente sob a forma de precipitados é inútil , portanto este deve ser protegido 

através de adições de alumínio e titânio, o que previne a formação de nitretos de boro e evita a 

diminuição na quantidade de boro presente em solução (68). 

Uma vez nos contornos de grão, acredita-se que o elemento boro aumente a tenaci­

dade por um ou pela combinação dos seguintes mecanismos: 

l. O boro intrinsecamente aumenta a coesão intergranular do ferro (71,72,74); 

2. O boro, através de um efeito de competição por uma mesma posição, diminui a 

segregação de fósforo para os contornos de grão (70,75). 

Buscando determinar as razões pelas quais boro intrinsecamente aumenta a coesão 

do ferro, Hashimoto et a! (76) estudaram os efeitos da segregação de fósforo e boro nas liga­

ções presentes nos contornos de grão e propuseram o modelo apresentado na figura 2.8. Eles 

consideraram contornos de grão como planos e indicaram que átomos de ferro em contornos 

de grão são fracamente ligados a seus vizinhos. Entretanto, a resistência dos contornos de 

grão em ferro puro não é muito diminuída, uma vez que os átomos são fortemente ligados na 

direção perpendicular ao plano do contorno de grão. Uma vez que o fósforo segrega para es­

tes contornos, novas estruturas são introduzidas e as fortes ligações, perpendiculares ao plano 

de contorno são enfraquecidas devido às fracas ligações Fe-Fe envolvendo os "clusters" de 

Fe9P. Hashimoto et a! (76) consideraram que a fratura intergranular pode ocorrer ao longo da 

linha de ligação, como demonstrado na figura 2.8, concluindo que o P atua como um fragili­

zante para o ferro. 

Considerando a segregação de boro, fortes ligações entre átomos de B e Fe são for­

madas junto aos contornos de grão, enquanto que as ligações Fe-Fe não são enfraquecidas, 

resultando que a segregação de boro atue como um incentivador da coesão intergranular. 

Buscando considerar a possibi lidade do efeito de competição por uma mesma posi­

ção no contorno de grão, deve-se examinar a velocidade de difusão de fósforo e boro para os 

contornos de grão. A tabela 2.1 obtida por Yasuhara e/ a! (72), apresenta propriedades de di­

fusão para P, B e C na ferrita a 850 °C. Considerando que a taxa de segregação é diretamente 

influenciada pela velocidade de difusão dos átomos de soluto, o C e o B podem ocupar prefe­

rencialmente posições vazias nos contornos de grão antes que o P tenha tempo de segregar 

para esta região. De acordo com Yasuhara et al (72), isto indica que o aumento na resistência 

dos contornos de grãos observados pela ad ição de B é principalmente devido ao efeito ine­

rente do boro, mas eles também não descartaram a possibilidade de que o efeito de competi­

ção entre B e P possa estar contribuindo simultaneamente. 
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TABELA 2.1 Propriedades de difusão do carbono, boro e fósforo na ferrita a 850 °C (72). 

Carbono Boro Fósforo 

Coeficiente de difusão a 850 °C, (m2/s) 3.2 X 10-2 4.6 X 10-3 5.7 X 10-7 

Caminho livre médio, JY5i com t = 20s, 80 30 0.3 

(~m) 

2.3.3 Carbono 

O efeito do carbono sobre a tenacidade é função deste se encontrar presente na forma 

simples (não combinado) ou como composto. Quando presente na forma simples (em solu­

ção) aumenta a coesão dos contornos de grão e aumenta a tenacidade (78-80), já quando pre­

sente como carbonetos nos contornos de grão, o carbono induz a fratura intergranular 

(1 ,38,39,81). 

Três hipóteses foram propostas para explicar os efeitos do carbono não combinado 

na fratura intergranular que algumas vezes é observado em aços de baixo carbono (79). 

Erhart e Grabke (80), e Suzuki et al. (79) investigaram a segregação de fósforo e carbono em 

equilíbrio para os contornos de grão em ligas de Fe-C-P com o auxilio de espectroscopia ele­

trônica Auger (AES) . Erhart and Grabke (80) observaram que um aumento no teor de carbo­

no na liga resulta em um aumento combinado da concentração de carbono e uma diminuição 

na concentração de fósforo nos contornos de grão. 

Esta variação na concentração de fósforo pelo aumento do teor de carbono também 

afeta o modo de fratura observado em amostras de AES fraturadas a aproximadamente -120 

°C. A figura 2.9 mostra que um aumento na concentração de carbono na matriz e, conse­

quentemente, nos contornos de grão, causa uma diminuição na porcentagem de fratura inter­

granular. Este fenômeno pode ser interpretado por um modelo competitivo, no qual conside­

ra-se que átomos de carbono segregam primeiramente para os contornos de grão não deixando 

espaços livres para átomos de fósforo. Isto resulta na diminuição da segregação de fósforo 

para os contornos de grão e um aumento na tenacidade. 

Uma segunda hipótese baseia-se nas interações químicas, onde átomos de carbono 

seriam responsáveis por uma modificação nas ligações atômicas ao redor dos átomos de fós­

foro reduzindo o efeito enfraquecedor deste na coesão dos contornos de grão. A última hipó­

tese descreve que o carbono aumenta a coesão dos contornos de grão por si próprio, indepen­

dentemente da segregação de fósforo. Suzuki et a!. (79), mesmo não desprezando o modelo 

competitivo, acreditam que o principal efeito do carbono na redução da fratura 
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Representação esquemática do efeito da segregação de boro e fósforo nas liga­
ções realizadas nos contornos de grão de ferro. Duas, uma e linha quebradas 
representam, respectivamente, ligações fortes, normais e fr~cas entre átomos 
(76). 
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intergranular se deve a última hipótese, isto é, o efeito inerente que a segregação do carbono 

teria sobre o aumento na resistência dos contornos de grão. 

Em aços de alto carbono, onde o fenômeno de fragilidade à têmpera é observado, a 

cementita forma-se nos contornos de grão austeníticos facilitando a fratura intergranular, re­

duzindo a tenacidade(l,2,38,39,82-84). Ando e Krauss (39,40,85) estudaram a influência da 

segregação de fósforo sobre a formação de cementita através de ensaios de transformação 

isotérmica em aços AISI 52100. Nestes ensaios, a morfologia da cementita, presente nos 

contornos de grão, foi observada através de microscopia óptica em amostras polidas e por mi­

croscopia eletrônica de varredura em amostras fraturadas. A avaliação ao microscópio reve­

lou que o crescimento e a fratura da cementita ocorre de forma escalonada. Este tipo de mor­

fologia em escadas também foi observado por Y aney (86) em aços AISI 521 00 e, mais re­

centemente, por Hyde et ai. (81) em aços SAE 4230 cementados, temperados e revenidos a 

150 °C. 

A diminuição na tenacidade associada a formação de carbonetos nos contornos de 

grãos não está limitada a aços de alto carbono. Mintz et ai. (82) estudando aços ferríticos 

também observaram um aumento na temperatura de transição em ensaio Charpy com o au­

mento na espessura de carbonetos presentes nos contornos de grão. 

Além de atuar como um sítio de iniciação/propagação de fratura frág il, a nucleação e 

crescimento de cementita nos contornos de grão poderia aumentar a quantidade de impurezas 

nas interfaces contornos I carbonetos diminuindo ainda mais a coesão dos contornos de grão. 

2.3.4 Fósforo 

A interação fósforo/cementita nos contornos de grão é um dos passos essenciais para 

a ocorrência da fragilidade à têmpera. O fósforo segrega para os contornos de grão durante as 

etapas de austenitização e têmpera do tratamento térmico (73,87,88). A concentração inter­

granular de fósforo é função da composição química e do processo; ela diminui com o au­

mento da temperatura de austenitização e com a diminuição no teor de fósforo na liga (87). 

O efeito da segregação de fósforo é aumentado pela interação com o carbono nos 

contornos de grão. A figura 2.1 O apresenta a seção isotérmica a 950 °C do diagrama ternário 

Fe-P-C (37). Como pode ser observado nesta figura, com o aumento na concentração de fós­

foro, seguindo a linha mais escura da direita para esquerda, a solubilidade do carbono na aus­

tenita diminui. Assim sendo, com o aumento na concentração de fósforo na liga e, 
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bono na matriz em uma liga de Fe-0,19P recozida a 600 °C. Amostra de AES 
rompida por impacto a aproximadamente - 120 °C. Erhart e Grabke (80). 
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conseqüentemente, nos contornos de grão, a formação de cementita é faci li tada e a solubilida­

de do carbono em equilíbrio com a cementita diminui. 

O efeito do fósforo na precipitação de cementita tem sido observado em vários tra­

balhos (38,39,83). Utilizando AES para analisar uma série de amostras submetidas a dife­

rentes taxas de resfriamento em aços EX-24 (0,85%C), Obermeyer e Krauss (38) concluíram 

que a segregação de fósforo durante a austenitização promove a formação de um filme muito 

fino de cementita nos contornos de grão durante a têmpera. A figura 2.1 1, apresentada em um 

trabalho de Shen e Krauss (83), mostra a espessura medida do filme de cementita presente nos 

contornos de grão em função do teor de fósforo da liga. A curva super1or (quadrados) foi ob­

tida para amostras mantidas a 750 °C por 60 minutos, enquanto que a curva inferior (círculos) 

foi determinada para amostras mantidas por I O minutos a 750 °C. Estas curvas confirmam os 

resultados de Ando e Krauss (39), os quais indicaram que um aumento na segregação de fós­

foro para os contornos de grão austeníticos durante a austenitização acelera o crescimento 

isotérmico de cementita em aços AIS I 52100. 

2.3.5 Tamanho de Grão 

A diminuição do tamanho de grão austenitico é o único fator metalúrgico que per­

mite um aumento tanto na tensão de escoamento como na tenacidade. O tamanho de grão 

austenítico prévio afeta a segregação de impurezas para os contornos de grão através da modi­

ficação na razão superfície de contorno de grão/volume. Se uma quantidade finita de impure­

zas está livre para segregar para os contornos de grão, um aço com menor tamanho de grão 

(maior superficie de contornos de grão) terá uma concentração de impurezas nos contornos 

inferior (haverá uma maior diluição destes). 

A influência do tamanho de grão austenítico e de impurezas na temperatura de tran­

sição fo i estudada por Capus (89) em um aço 3%Ni-Cr. A figura 2.12 apresenta alguns re­

sultados de seu trabalho. O aço 3% Ni-Cr, sem adição de impurezas, apresenta um ligeiro 

aumento (de - 84 para -68 °C) na temperatura de transição Charpy com o aumento do tama­

nho de grão austenítico ASTM de 7 para O. Com a adição de impurezas, a temperatura de 

transição é muito mais sensível ao tamanho de grão e uma variação de -6 para 120 °C foi ob­

servada para o aço com adição de estanho. A adição de fósforo resultou em uma tendência 

similar, isto é, um aumento na temperatura de transição com o aumento do tamanho de grão, 

mas os efeitos da adição de fósforo desaparecem quando o tan1anho de grão austenítico atinge 

valores próximo ao ASTM 8. Uma vez que todos os aços foram temperados a partir da 
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Espessura média medida do fi lme de cementita como uma função do teor de 
fósforo para tempos 1 O e 60 minutos na temperatura de 750 °C. Shea e Krauss 
(83). 
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mesma temperatura de austenitização é válido assumir que uma mesma quantidade de fósforo 

estava disponível para segregação para os contornos de grão em todos os aços testados. As­

sim sendo, também seria válido assumir que as variações na temperatura de transição são cau­

sadas pelo efeito de diluição causado por um menor tamanho de grão austenítico. Um efeito 

similar também foi observado por Pacheco e Krauss (90) em um estudo em aços SAE 8716 

cementados. Eles observaram que a sensibilidade à fratura intergranular diminui com a dimi­

nuição no tamanho de grão. 

2.4 Crescimento de Cementita nos Contorno de Grão 

O crescimento de cementita nos contornos de grão esta associada a urna diminuição 

na tenacidade e, quando formada durante os ciclos de austenitização/têmpera, este fenômeno é 

denominado fragilidade à têmpera. As seções subsequentes irão revisar a classificação das 

diferentes morfologias observadas em precipitados e alguns dos modelos para crescimento de 

cementita em contornos de grão. 

2.4. 1 O Sistema de Classificação Morfológica de Dubé 

A classificação das diferentes morfologias nas quais a ferrita e cementita podem des­

envolver-se foi primeiramente introduzida por Dubé e modificada posteriormente por Aaron­

son (90) para incluir subgrupos primários e secundários. A figura 2.13 apresenta a classifica­

ção morfológica de Dubé como apresentada por Aaronson (91 ). Os componentes do sistema 

Dubé de classificação morfológica, de acordo com Aaronson (91), são: 

(a) Alotriomorfos de contorno de grão - são cristais que nucleiam nos contornos de 

grão da fase mãe e crescem preferencialmente ao longo destes contornos; 

(b) Widmanstãtten sideplates - são cristais em forma de placas ou agulhas que desen­

volvem-se para o interior do grão a partir da vizinhança dos contornos de grão. 

Sideplates primários crescem diretamente a partir dos contornos de grãos para a 

matriz. Sideplates secundários usualmente desenvolvem-se a partir de alotriomor­

fos de contorno de grão. 

(c) Widmanstãtten sawteeth - apresentam uma seção triangular semelhantes a dentes 

de serra em urna tradução literal, no plano de polimento, e desenvolvem-se a partir 

dos contornos de grão. 
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Figura 2.12 Efeito do tamanho de grão austenítico prévio sobre a temperatura de transição 
em aços Ni-Cr, com adições de P ou Sn, com uma mesma dureza e concentra­
ção de impurezas nos contornos de grão. Capus (89). 
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( d) ldiomorfos - são cristais aproximadamente equiaxiais. Durante a transformação 

para ferrita ou cementita formam-se quase que inteiramente no interior dos grãos 

da austenita. 

(e) Placas (ou agulhas) intragranulares de WidmansUitten - formam-se no interior dos 

grãos de austenita. 

(f) Estrutura massiva, resulta da interação de cristais de outTas morfologias no interior 

dos grãos para formar estruturas policristalinas aproximadamente equiaxiais. 

Este estudo se concentrará no crescimento de alotriomorfos de cementita em contor­

nos de grãos. A seção subsequente apresenta e discute diferentes modelos de crescimento de 

cementita em contornos de grão. 

2.4.2 Cinética de Crescimento de Alotriomorfos de Cementita 

Heckel e Paxton (92) estudaram a cinética do crescimento de alotriomorfos de ce­

mentita nos contornos de grãos em aços hipereutetóides assumindo que os grãos de austenita 

podem ser tratados como esferas e que o crescimento dos alotriomorfos de cementita é con­

trolado pela difusão de carbono. Para o crescimento controlado por difusão de carbono, a 

concentração de carbono contra a distância ao longo da interface cementita I austenita poderia 

ser representada pela figura 2.14. A distância a partir da interface cementita I austenita até o 

ponto em que a concentração de carbono atinge a concentração de carbono da liga define a 

zona de difusão. A interação entre zonas de difusão de diferentes precipitados afeta a cinética 

de crescimento. No crescimento controlado pela difusão de carbono, este deve difundir-se 

para a interface cementita I austenita e, eventualmente, unir-se a rede da cementita juntamente 

com três outros átomos de ferro. 

O filme de cementita entre dois grãos de austenita é formado pela difusão de carbono 

para os contornos de grão a partir de ambos os grãos; com isso apenas metade da espessura do 

filme deve ser associada a um único grão. Assumindo que o volume específico de cementita e 

da austenita como sendo o mesmo e que a perda de carbono da austenita é balanceada pelo 

ganho em carbono da cementita, pode-se obter o valor da metade da espessura do filme de 

cementita, s, a partir da equação [2.9] (94). 



32 

(a) 
"-----

primário secundário 

(b) f_ LLL 
--<'---...._____ 

primário secundário 

(c) ---L-~ 
'-------

primário secundário 

(d) 
-------

(e) 

(f) --
( 

'--------------
Figura 2. 13 Sistema de classificação morfológica de Dubé. (a) Alotriomorfos de contorno 

de grão, (b) Widmanstãtten side plates, (c) Widmanstãtten, (d) Idiomorfos, (e) 
Placas intragranulares de Widmanstãtten, e (f) estnttura massiva. Aaronson 
(9 1). 
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[ (
co -crb )K] s= 1- c c R 
C0 -C' "' c c 

[2.9] 

C y m crb 
onde c e c representam, respectivamente, a concentração de carbono média e a da liga, 

C1. é a concentração de carbono na cementita e R é o raio do grão de austeni ta. 

Assumindo-se que o valor de s deve ser pequeno quando comparado a R e que a di­

fusividade do carbono na austenita, D, é uma constante no grão austenítico, 1-Ieckel e Paxton 

C'"' (92) calcularam o valor de c como uma função do tempo de crescimento, t, de acordo com 

a equação [2.10]. 

(C~b - C~"') 6 "' 1 (Dn2
n

2t) =I --" - exp-
c rb c ro 2 ~ 2 R c - c n , .. 1 n [2.1 O] 

onde c ;o é a concentração de carbono em equilíbrio na austenita. O tempo de crescimento, t, 

como utilizado na equação [2.1 O] é definido como a diferença entre o tempo total de reação e 

o tempo de incubação observado no microscópio. Por esta definição a nucleação de cementita 

ocorre a tempo zero de crescimento. 

Heckel e Paxton (92) estudaram sistematicamente os efeitos do tamanho de grão, 

temperatura de reação e composição da liga sobre o crescimento de alotriomorfos de cemen­

tita. A figura 2.15 apresenta valores experimentais e calculados (através das equações [2.9] e 

[2.1 O]) obtidos para a metade da espessura do filme de cementita com uma função de dife­

rentes tempos de reação a 800 °C para um aço com 1,2%C, 0,91%Mn, 0,23%Si, com diferen­

tes tamanhos de grão. A comparação entre valores calculados e experimentais indica que o 

crescimento da cementita é relativamente insensível ao tamanho de grão. HeckeJ e Paxton 

(92) também observaram que o crescimento da cementita é relativamente insensível a tempe­

ratura de reação, mas sensível a composição da liga. As diferenças entre os valores de espes­

sura experimentais e calculados indica que os filmes de cementita crescem muito mais lenta­

mente do que seria previsto pelo modelo de crescimento controlado pela difusão do carbono. 
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Figura 2. 14 Representação esquemática do perfil de carbono a frente da cementita crescen­
do por difusão volumétrica. O campo de difusão do carbono é definido pela 
distância entre a interface cementita I austeni ta e o ponto onde a concentração 

de carbono atinge a concentração de carbono da liga. c rm e c rb representam, 

respectivamente, a concentração de carbono média e a da liga e C0 é a con­

centração de carbono na cementita (94). 
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Figura 2.15 Valores calculados e experimentais da metade da espessura do filme de ce­
mentita como uma função do tempo de transformação a 800 °C para um aço 
com 1 ,2%C, 0,91 %Mn, 0,23%Si, com diferentes tamanhos de grão. Heckel e 
Paxton (92). 
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Heckel e Paxton (92) creditaram esta diminuição na taxa de crescimento com a vari­

ação na composição da liga, por exemplo, a acumulação de Si à frente da zona de crescimento 

da cementita. A rejeição de silício pela cementita, resultaria em um acumulo deste a frente da 

interface cementita I austenita resultando em uma diminuição na taxa de crescimento devido 

ao aumento da atividade do carbono na região da interface, o que reduziria localmente o gra­

diente de atividade do carbono. Devido a baixa difusividade do Si na austenita, o crescimento 

da cementita é considerado como sendo controlado pela difusão de Si para longe da interface 

de crescimento. Ando e Krauss (85,93) também determinaram para o último estágio de trans­

formação uma baixa taxa de crescimento de alotriomorfos de cementita em contornos de 

grãos em um aço AISI 52100. Eles indicaram que além de Si , a partição de Cr nos últimos 

estágios de crescimento poderiam diminuir ainda mais a taxa de crescimento de alotriomorfos 

de cementita. 

Inconsistências entre valores experimentais e calculados podem estar relacionadas à 

estrutura de contorno de grão. Os modelos em que o controle do crescimento se dá por difu­

são de longa distância são baseados em uma interface desordenada (aquela em que a energia 

livre da interface não é fortemente dependente do desalinhamento entre a fase mãe e produto) 

que pode migrar normal a si mesma a velocidades de crescimento mais altas que as encontra­

das em interfaces ordenadas. Interfaces ordenadas tendem a tomar formas de equilíbrio rela­

cionadas a direção de menor energia de interface. 

Ando e Krauss (94) estudaram a estrutura da cementita presente em fi·atmas intergra­

nulares de aços 1 ,SCr-1 ,OC. Superfícies de fratura intergranulares usualmente exibiam esca­

das, com finos degraus que caracterizam um interface ordenada. Eles observaram, ainda, que 

a cementita apresenta uma interface em degraus mesmo nos estágio iniciais de transformação, 

onde o completo contato entre alotriomorfos de cementita ainda não ocorreu. A observação 

de interfaces ordenadas indica que o crescimento de alotriomorfos de cementita não pode ser 

descrita somente por modelos controlados por difusão de longa distância. Para melhor carac­

terizar o crescimento de alotriomorfos de contorno de grão no seu sistema ternário, Ando e 

Krauss (93) descreveram o crescimento como ocorrendo em três estágios: um crescimento 

parabólico sem partição, estágio I; crescimento não parabólico e sem partição, estágio 2; e o 

subseqüente crescimento com partição, estágio 3, onde uma apreciável partição do elemento 

substitucional ocorre. Uma vez que o estágio 3 é atingido, o crescimento dos alotriomorfos de 

cementita em contornos de grãos é tão lento que, para razões práticas, pode ser considerado 

como encerrado. 
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No estágio 1, a difusão de carbono controla o crescimento dos alotriomorfos. Ele­

mentos substitucionais difundem tão lentamente que pode-se considerar que o crescimento 

efetivamente se dá sem partição destes. Zonas de difusão de carbono na matriz são indepen­

dentes no estágio 1 e soluções para um sistema infinito podem ser utilizadas para descrever o 

crescimento no estágio 1. Zener (95), considerando o caso de crescimento unidimensional, 

apresentou uma equação aproximada para o crescimento no estágio 1: 

[2.11] 

com; 

[2. 12) 

onde s é metade da espessura da placa. O estágio de crescimento parabólico dura até 

que urna apreciável interação entre as zonas de difusão de carbono na matriz ocorre, passando 

então, a não parabólica mas ainda sem partição de elementos substitucionais. 

A cinética de crescimento de alotriomorfos de cementita, crescendo em contornos de 

grão austeníticos esféricos, durante o estágio 2 pode ser descrita pela equações [2.13] a [2. 15). 

~ (2R - s- s{ Xs- s{) 

1 (R - s1 )
2 

3R2 -3R(s+s1 )+s2 +ss1 +s1 2 s1 - s[ )
2 

f = -- + 2 l 2 2 2 I _ 
2 4D~ 6 n 3R 2 - 3R(s( +s{ )+st +s{s{ +s( s-s{Y 

[2.13] 

(R - s{ Y [ _1 3R - s( - 2s _1 3R - s{ - 2s(] 
- tan - tan ) 

f3 fi(R- s{ ) f3(R - s{ 

com; 

[2.14] 



38 

e, 

[2.15] 

onde L é a metade da distância entre os centros de dois alotriomorfos planares, s( é a metade 

da espessura não corrigida ao final do estágio 1 de crescimento, s~ é o valor de metade da 

espessura da placa ao final do estágio 2, xf é a fração atômica de carbono no alotriomorfo, 

x~ b é a fração atômica de carbono na liga e x~P é a concentração representando a atividade 

de carbono na matriz. O estágio 2 de crescimento termina quando a atividade do carbono se 

torna constante ao longo da matriz. 

Ando e Krauss (93) utilizaram as equações acima para simular o crescimento de alo­

triomorfos de cementita em contornos de grãos em aços 1 ,5Cr-1 ,OC, sendo que alguns de seus 

resultados são apresentados na figura 2.16. Esta figura apresenta o efeito do tamanho de grão 

sobre a cinética de crescimento conforme previsto por um modelo utilizando uma geometria 

esférica. Como discutido anteriormente o crescimento de alotriomorfos de contornos de grãos 

ocorre, principalmente, durante os estágios de não partição. Quando a partição de elementos 

substitucionais for necessária o crescimento se dá de forma muito lenta. 
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Figura 2. 16 Simulação do crescimento de cementita mostrando os efeitos do tamanho de 
grão na cinética de crescimento dos alotriomorfos de contornos de grãos de 
cementita segundo o modelo esférico. Ando e Krauss (93). 
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3.0 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

Nas seções subsequentes são apresentadas informações referentes aos materiais, equipa­

mentos e técnicas experimentais utilizadas durante o decorrer deste trabalho. 

3.1 Materiais 

Dois aços SAE 5 160 produzidos em fornos de indução a vácuo nos laboratórios da em­

presa The Timken Co. foram utilizados neste estudo. Uma vez produzidos, os lingotes de aço 

foram forja dos a quente a 1200 °C e Iam i nados a 1200 °C para a produção de chapas com 16 nun 

de espessura. Após a laminação, as chapas de aço foram resfriadas em venniculita (buscando 

um resfriamento lento) e recozidas a 600 °C para facilitar a usinagem. 

A composição química da série de aços SAE 5160 utilizados é apresentada na tabela 3.1. 

Os diferentes aços utilizados representam a composição química típica usualmente encontrada em 

aços SAE 5160 comercialmente produzidos, com exceção do teor de enxofre que foi minimizado 

visando evitar fenômenos de &agilização competitivos. Os valores de alto fósforo foram produ­

zidos dentro do limite máximo permitido pelas especificação SAE, enquanto que os valores de 

baixo fósforo forma mantidos os mais baixos possíveis. 

Tabela 3.1 Composição química dos aços SAE 5160 produzidos em laboratório. Ambos aços 
também contêm 0,001 %S, 0,04 %Mo, 0,01 %Cu.(% em peso) 

SAE 5160 c Mn p Si C r Ni Sn AI o N 
(ppm) (ppm) 

Alto P 0,63 0,83 0,034 0,26 0,79 0,12 0,001 0,037 25 66 

Baixo P 0,61 0,85 0,001 0,25 0,80 0,13 0,001 0,027 27 62 
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3.2 Tratamento Térmico 

Diferentes ciclos de tratamentos térmicos foram utilizados neste estudo. Os ciclos de tra­

tamentos térmicos foram projetados para avaliar o efeito combinado dos teores de fósforo, carbo­

no e tamanho de grão austenítico prévio na percentagem de fratura intergranular observada em 

corpos de prova Charpy ensaiados à temperatura ambiente. 

3.2.1 Tratamento Térmico Convencional 

Os ciclos de tratamentos térmicos realizados em fomos convencionais foram projetados 

visando a obtenção de microestruturas mrutensíticas e bainíticas. Os ciclos de tratamentos térmi­

cos utilizados para a obtenção de microestruturas martensíticas são apresentados na tabela 3.2. A 

tabela 3.3 apresenta os ciclos de tratamento térmico utilizados para obtenção de microestruturas 

bainíticas. 

As temperaturas de austenitização utilizadas neste estudo variaram de 840 a 1100 °C. Fo­

ram utilizados diferentes meios de aquecimento durante a etapa de austenitização dos tratamentos 

térmicos. Para as temperaturas de austenitização de 840 e 920 °C foram utilizados banhos de 

sais, a base de cloreto de bário. Devido a limitações na temperatura máxima obtida com os ba­

nhos de sais disponíveis, envelopes de aços inox contendo pedaços de titânio foran1 utilizados 

para os tratamentos efetuados em fomos de câmara para as temperaturas de I 000 °C e I I 00 °C. 

Estes envelopes, quando selados, permitem a obtenção de uma atmosfera não oxidante em seu 

interior, em relação ao ferro, resultando em corpos de prova sem oxidação superficial (97). A 

menor taxa de aquecimento destes últimos levou a um aumento no tempo de austenitização. O 

tempo de revenido utilizado para todos os corpos de prova foi de urna hora, sendo também ensai­

ados corpos de prova na condição de como temperado. A Figura 3.1 apresenta um desenho es­

quemático descrevendo os diferentes ciclos de tratamentos térmicos realizados em fomos con-

vencwnats. 

ESCOLA DE ENGENHARIA 
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Desenho esquemático apresentando os diferentes ciclos de tratamento térmico que 
foram realizados em fomos convencionais. (a) estruturas martensíticas, (b) 
estruturais bainiticas. 
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TABELA 3.2 Ciclos de tratamentos térmicos utilizados para obtenção de microestruturas mar­
tensíticas. Foram ensaiadas amostras como temperadas e como temperadas e re-

'd h 100 150 200 300 400 500 °C vem as por uma ora a 
' ' ' ' 

ou 
Temperatura de Tempo de 
Austenitização, Meio de Austenitização A ustenitização, Meio de Têmpera 

o c min. 
830 Banho de Sal 30 Oleo 
920 Banho de Sal 30 Oleo 
1000 Envelopes de Aço Inox 60 Oleo 
1100 Envelopes de Aço Inox 60 Oleo 

TABELA 3.3 Ciclos de tratamentos térmicos utilizados para obtenção de microestruturas bainí­
ticas. 

Temperatura de Aus- Tempo de Austeniti- Temperatura de Aus-
tenitização, °C zação, min. têmpera, °C 

845 30 315 
845 30 270 

3.2.2 Simulador Termo/Mecânico 

O simulador termo/mecânico Gleeble 1500 é um equipamento que permite a simulação de 

ciclos termo/mecânicos, tais como os que ocorrem em tratamentos térmicos, soldagem e fOija­

mento em uma larga faixa de temperaturas (98). 

Um sistema computadorizado de controle de temperatura permite a realização de ciclos 

térmicos programados através de aquecimento resistivo direto (passagem de corrente elétrica di­

retamente através da amostra). Este aquecimento empregando a própria resistividade elétrica da 

amostra permite um aquecimento uniforme de todo o material. A distribuição da corrente eléh·ica 

pelo material é controlada por sua geometria e pela configuração das garras de fixação. A tempe­

ratura do material é continuamente monitorada através de sinais gerados por um termopar solda­

do diretamente na superfície da amostra, podendo se realizar ensaios sob atmosfera controlada. 

A figura 3.2 apresenta um desenho esquemático do simulador Gleeble 1500. Garras de 

cobre refrigeradas por água foram empregadas neste estudo. Neste sistema grande parte do calor 

é extraído uniaxialmente, por condução térmica através das garras de fixação estabelecendo, com 

isso, gradientes térmicos ao longo da zona livre (distância entre as garras) da amostra. 

A vantagem na utilização do aquecimento resistivo direto em relação o aquecimento in­

dutivo é um aquecimento mais uniforme ao longo da espessura da amostra, da superfície ao nú-
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cleo. O aquecimento uniforme ao longo da espessura associado ao gradiente térmico gerado no 

sentido longitudinal da amostra estabelecem uma série de planos isotérmicos através da zona li­

vre. 

Um destes planos isotérmicos, localizado no centro da zona livre, é denominado zona de 

traball10, figura 3.3. Ao longo deste plano o histórico termo/mecânico é monitorado e precisa­

mente controlado visando obter a microstrutura desejada. 

O tamanho da zona de trabalho depende da geometria da amostra, da distância entre as 

garras e do tamanho da zona livre. Amostras pequenas associadas a pequenas zonas livres resul­

tam em uma pequena zona de trabalho. 

Diferentes taxas de resfriamento durante o ciclo térmico podem ser obtidas pela combina­

ção do aquecimento resistivo e resfriamento condutivo. Quando maiores taxas de resfriamento 

são necessárias, além do resfriamento condutivo, jatos de hélio podem ser aplicados sobre a 

amostra. Em termos de carregamentos mecânicos, tesforços de tração e compressão podem ser 

empregados sob a forma de carregamento contínuo ou pulsado. Para este estudo apenas ciclos 

térmicos serão empregados. 

A Gleeble 1500 foi utilizada no decorrer deste trabalho para estudar a influência de ciclos 

curtos de tratamento térmico na fenômeno de fragilidade à têmpera. Neste série de experimentos 

uma comparação entre 2 e 4s de tempo de manutenção a 925 °C anterior a têmpera foi realizada. 

Também foi estudada a influência de um tratamento de ciclagem térmica (normalização) anterior 

a têmpera na porcentagem de fratura intergranular observada em corpos de prova Charpy rompi­

dos a temperatura ambiente. Corpos de prova Charpy sub-size foram utilizados para assegurar 

uma taxa de resfriamento necessária para a obtenção de martensita. 

A figura 3.4 apresenta o ciclo térmico tempo-temperatura utilizado durante o tratamento de cicla­

gem térmica realizado no aço SAE 5160. Esta ciclagem térmica consistiu no aquecimento a 830 

°C por 8s, resfriamento rápido a 400 °C seguido de manutenção a esta temperatura por um minu­

to. Este ciclo de aquecimento e resfriamento foi repetido quatro vezes para assegurar a obtenção 

do menor tamanho de grão possível. Um resfriamento lento seguiu o ciclo final de aquecimento. 

Isto foi realizado visando a obtenção de uma mesma microestrutura inicial (ferrita e perlita) entre 

o material termicamente ciciado e o material na condição de como recebido. 
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A figura 3.5 apresenta o histórico tempo-temperatura utilizado nos ciclos curtos de tratamentos 

térmicos do aço SAE 5160. Uma taxa de aquecimento de 100 °C/s foi utilizada em ambos trata-

mentes com uma taxa de resfriamento máxima obtida de 68 °C/s. 

3.3 Ensaios de Impacto 

Ensaios de impacto Charpy foram realizados em uma máquina Tinius-Olsen com capaci­

dade máxima de 358 Joules e velocidade do pêndulo ao impacto de 3.5 m/s. Todos os corpos de 

prova foram rompidos a temperatura ambiente. Corpos de prova Charpy padrão (10xl0x55 mm) 

e reduzidos (10x5x55 mm) foram usinados para assegurar que a propagação da fratura ocoiTe-se 

perpendicularmente a direção de laminação, seguindo orientação apresentada na figura 3.6. Os 

corpos de prova Charpy padrão foram usinados seguindo a direção LS e os reduzidos de acordo 

com a direção LT. Todos os corpos de prova foram usinados de acordo com a norma ASTM E-

23 (99). 

3.4 Ensaios de Tração 

Ensaios de tração à temperatura ambiente foram realizados em amostras martensíticas de 

alto e baixo teor de fósforo na condição de como temperado. Amostras foram usinadas de modo 

que a dimensão longitudinal fosse posicionada paralela a direção de laminação, como apresenta­

do na figura 3.6. A usinagem das amostras foi realizada conforme norma ASTM E-8 (100) e tem 

sua geometria apresentada na figura 3.7. Testes foram realizados em uma máquina universal de 

ensaios Instron modelo 1125 a uma velocidade de 1,27 mm/min. As curvas dos ensaios de tração 

foram obtidas através de um sistema de aquisição de dados controlado por computador. 
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3.5 Caracterização Metalográfica e Fractográfica 

Propriedade mecânicas são fundamentalmente determinadas pela microestrutura do mate­

rial, daí a importância de sua caracterização. Para uma completa caracterização das diferentes 

características metalográficas apresentadas pelo aço SAE 5160 diversas técnicas de microscopia 

tiveram que ser empregadas. 

3.5 .1 Microscopia Óptica 

Microscopia óptica foi realizada em um microscópio LECO Neophot 21. Amostras foram 

preparadas seguindo técnicas usuais de metalografia. A microestrutura foi observada após o ata­

que ácido em solução de Nital 2% (2% ácido nítrico, 98% metano!). 

Para a caracterização do tamanho de grão austenitico prévio amostras foram imersas em 

solução contendo 450ml de água destilada, 15g de ácido pícrico e 80g de dodecilbenzeno sulfo­

nato, como um agente molhante. Após o polimento, as amostras foram imersas nesta solução, 

sob constante agitação por um limpador ultra-sônico, por 5 minutos. Seguindo isto, um leve po­

limento em alumina 0,005 ).lm foi realizado para parcialmente remover a matriz microestrutural 

revelada durante o ataque ácido. Se ao fmal deste processos contornos de grão estavam clara­

mente delineados, o diâmetro dos grão era determinado utilizando o método do caminho livre 

médio ( 1 O 1 ). A delineação dos contornos de grão é grandemente influenciada pelo teor de fósfo­

ro e quantidade de segregantes presentes nos contornos de grão. Para o aço com baixo teor de 

fósforo, a seqüência de ataque químico e leve polimento teve de ser repetida diversas vezes até o 

delineamento dos contornos de grão ser alcançado. 

3.5.2 Microscopia Eletrônica de Varredura 

Um microscópio eletrônico de varreduram (MEV) JEOL 840 JXA e um Philiphs XL-20 

com microsonda EDX acoplada foram utilizado para caracterização da superficie de fratura dos 

corpos de prova Charpy, rompidos a temperatura ambiente. A análise de fratura foi realizada 

para avaliar os mecanismos de fratura e a porcentagem de fratura intergranular resultante dos di­

ferentes tratamentos tétmicos. Corpos de prova Charpy foram analisados na região central 
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Figura 3.6 Orientação dos corpos de prova em relação a direção de laminação. 
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Figura 3.7 Geometria dos corpos de prova utilizados nos ensaios de tração. 
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.junto ao entalhe, assegurando um mesmo estados de tensões nas regiões analisadas e uma melhor 

comparação entre as superfície de fratura dos diferentes materiais. 

O MEV também foi utilizado na caracterização morfológica dos carbonetos presentes na 

matriz. Um polimento e ataque profundo em solução de Nital 5% por 3 minutos foi suficiente 

para a dissolução da matriz metálica e exposição dos carbonetos. 

3.5.3 Microscopia Eletrônica de Transmissão 

Os precipitados em contornos de grão foram analisados em um microscópio eletrônico de 

transmissão (MET) Philips modelo EM400, operando a 120kV, através da técnica de réplica de 

carbono. 

As réplicas de carbono foram preparadas utilizando a técnica de estágio único, onde uma 

camada de carbono puro é depositada sobre a superficie de fratura por evaporação e, após, extraí­

da no intuito de replicar a superfície de fratura e retirar precipitados. Uma vez depositado o car­

bono, quadrados com aproximadamente 3mm de lado foram riscados na superfície depositada 

buscando facilitar a remoção da camada de carbono nas subsequentes etapas do processo. Uma 

vez riscadas as amostras foram imersas em uma célula eletrolítica, utilizando Nital 5% como ele­

trólito para quimicamente dissolver a matriz metálica. Após a solução ácida ter dissolvido a ma­

triz, bolhas de hidrogênio geradas durante o processo eletrolítico foram utilizadas para ajudar na 

separação entre réplica e amostra. Uma vez separadas as réplicas foram transferidas para um ou­

tro recipiente, contendo apenas metano!, sendo então "pescadas" utilizando-se discos de cobre 

com malha de 200 f..Lm. Uma vez posicionadas no disco e secas as amostras estavam prontas para 

a análise no MET. 

3.5.4 Espectroscopia de Elétrons Auger 

A espectroscopia eletrons Auger para analisar a composição química, presente na superfí­

cie de fratura, responsável pela diminuição na tenacidade. Foi utilizado um equipamento Perkin­

Elmer Phi que não permitia o rompimento de amostras dentro da câmara de alto vácuo resultando 

na contaminação da superfície de fratura. Buscando minimizar esta contaminação as amostras 

foram rompidas momentos antes da introdução na câmara de análise. 
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4.0 RESULTADOS E DISCUSSÃO 

4. 1 Efeitos da Temperatura de Austenitizacão nos Acos Martensíticos 

Esta seção apresenta os resultados encontrados no estudo da influência da temperatura 

de austenitização, e conseqüente modificações microestruturais, na severidade do fenômeno 

da fragilidade à têmpera em aços martensíticos. 

4. 1.1 Modificações Microestruturais 

As modificações microestruturais observadas são uma função das diferentes tempera­

turas de austen itização e revenido utilizadas neste estudo. Micrografias apresentando os 

efeitos do teor de fósforo, temperatura de austenitização e revenido sobre a microestrutura são 

apresentadas nas figuras 4. 1 e 4.2 para amostras austenitizadas, respectivamente, a 830 e 1100 

°C. Cada figura apresenta a rnicroestrutura de amostras de alto e baixo fósforo como tempe­

radas e como temperadas e revenidas por wna hora a 500 °C. Todas amostras apresentaram 

microestrutura martensítica, que foram essencialmente independentes do teor de fósforo mas 

dependentes da temperatura de austenitização. Com o aumento na temperatura de austenitiza­

ção, figura 4.2 , há um significativo aumento no tamanho dos pacotes das ripas de martensita 

acompanhando um correspondente aumento no tamanho de grão austenítico. 

A figura 4.3 apresenta um gráfico do tamanho de grão austenítico prévio contra a tem­

peratura de austenitização. Ambos os aços apresentaram um comportamento similar, com um 

crescimento de grão moderado até a temperatura de austenitização de 1000 °C. Para o trata­

mento a 11 00 °C, um crescimento de grão diferenciado fo i observado, com o aço de baixo P 

apresentando um tamanho de grão austenítico três vezes maior que o de alto P. 
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Microestrutura do aço SAE 5160 de alto e baixo fósforo austenitizado a 830 
°C. (a) e (c) Martensita não revenida; (b) e (d) martensita revenida a 500 °C. (a) 
e (b) são para o aço de alto fósforo e (c) e (d) para o de baixo fósforo. Micros­
copia Óptica, ataque Nital 2%. 
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Microestrutura do aço SAE 5160 de alto e baixo fósforo austenitizado a 1100 
°C. (a) e (c) Martensita não revenida; (b) e (d) martensita revenida a 500 °C. (a) 
e (b) são para o aço de alto fósforo e (c) e (d) para o de baixo fósforo. Micros­
copia Óptica, ataque Nital 2%. 
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Diferenças nas características de crescimento de grão estão associadas a diferenças na 

fração volumétrica de precipi tados presentes nos contornos de grão nos dois aços nesta tempe­

ratura de austenitização. O crescimento de grão para o aço de alto P, que contém 0,037% em 

peso de AI em comparação a 0,027% em peso para o aço de baixo P, pode ter sido retardado 

pelo maior quantidade de precipitados de AIN nos contornos de grão ( 14 3, 154) e pela preci­

pitação de carbonetos nos contornos de grão, que seria faci litada pelo maior teor de fósforo 

(84, 31 ). A maior fração volumétrica de precipitados de AlN presente no aço de alto fósforo 

pode estar relacionada ao maior teor de alumínio presente neste material, conforme apresenta­

do na figura 4.4. Esta figura apresenta um cálculo do efeito do teor de alumínio na temperatu­

ra de di ssolução para diferentes níveis de nitrogênio. A temperatura calculada para a com­

pleta dissolução dos precipitados de AlN do aço de alto P foi de 1184 °C e de 1133 °C para o 

aço de baixo P. Esta proximidade entre a temperatura de completa dissolução e a temperatura 

de austenitização para o aço de baixo P resulta numa diminuição na efetividade dos precipita­

dos de AIN no controle do tamanho do crescimento de grão. 

Ensaios de dureza Rockwell C foram realizados em todas as amostras. Dados dedu­

reza como uma função da temperatura de austenitização para os austenitizados entre 830 e 

11 00 °C são apresentados na figura 4.5. Cada ponto nesta figura representa a média de três 

ensaios de dureza. Para cada temperatura de austenitização, os resultados de dureza mostra­

ram-se essencialmente independentes do teor de fósforo para temperaturas de revenido abaixo 

de 500 °C. Quando revenidos a 500 °C, amostras de alto fósforo apresentaram uma dureza 

ligeiramente superior as amostras de baixo P. Estes resultados estão de acordo com os en­

contrados por James (95) que mostrou que o fósforo retarda a queda de dureza dos aços mar­

tensíticos observado durante o revenido. Para cada aço, uma maior dureza foi observada para 

amostras austenitizadas a 830 °C, com resultados de dureza similares para amostras austeniti­

zadas a 920, 1000 e 1100 °C. Com o aumento na temperatura de revenido a dureza diminuiu 

de como temperado, entre 63 e 64 HRC para entre 40 e 48 HRC para amostras revenidas a 

500 °C. 
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Efeito do teor de alumínio na temperatura de completa dissolução do AIN para 
diferentes níveis de nitrogênio como calculado pela equação [2.9]. A tempe­
ratura calculada para completa dissolução de AIN para o aço de alto fósforo foi 
1184 °C, para o aço de baixo fósforo esta temperatura foi de 1133 °C. 
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Dureza vs. temperatura de revenido para os aços SAE 5160 de baixo e alto 
fósforo austenitizados entre 830 e 11 00 °C, temperados em óleo e revenido por 
uma hora a temperatura indicada. (a) Aço com alto fósforo, (b) aço com baixo 
fósforo. 
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4.1.2 Ensaios de Impacto Charpy 

Ensaios de impacto Charpy foram realizados em corpos de prova submetidos a dife­

rentes temperaturas de austenitização e revenido. A figura 4.6 apresenta a energia absorvida 

em função da temperatura de revenido para ambos os aços experimentais em função da tem­

peratura de austenitização. Mesmo com a evidente fragilização da martensita revenida 

(FMR), isto é a aparente diminuição a 300 °C, a energia absorvida para o aço de baixo P é 

maior do que a observada no aço de alto P para todas as condições de tratamento térmico. 

Este comportamento é observado mesmo para a condição de austenitização a 1100 °C onde o 

tamanJ1o de grão austenítico para o material de baixo P é três vezes maior que o observado 

para o material de alto P. 

O efeito do tamanho de grão austenitico prévio na tenacidade ao impacto também é 

observado através da comparação entre as diferentes temperaturas de austenitização. O au­

mento na temperatura de austenitização, e conseqüente crescimento de grão, resultou em uma 

diminuição na energia absorvida ao impacto para o aço de baixo P em todas as condições de 

revenido. Para o aço de alto P, a influência da temperatura de austenitização/tamanho de grão 

na energia absorvida ao impacto é somente notada para temperaturas de revenido acima de 

400 °C. Mesmo para temperaturas de revenido acima de 400 °C, uma diferença marcante na 

energia absorvida ao impacto é observada somente entre amostras austenitizadas a altas e bai­

xas temperaturas, isto é, entre 1100 e 830 °C. Para o aço de alto P, amostras com tamanho de 

grão austenítico ASTM entre 7 e 9 apresentaram uma mesma energia absorvida ao impacto 

para todas as condições de revenido. 

4. 1.3 Caracterização das Superfícies de Fratura 

As superfícies de fratura de amostras de ensaio de impacto Charpy rompidas a tempe­

ratura ambiente foram analisadas considerando o teor de fósforo e ciclo de tratamento térmi­

co. As figuras 4.7 a 4.11 apresentam uma série de fractografias de amostras Charpy utilizadas 

para obtenção da figura 4.6. Nas figuras 4.7 a 4.11, fractografias (a) a (d) são para amostras 

de baixo P, e fractografias de (e) a (h) são para amostras de alto P. Nestas figuras, superfícies 

de fratura de amostras austenitizadas a 830, 920, 1000 e ll 00 °C são apresentadas. 



40 

...., 
ai 35 -c 
Q) 

:.õ 
30 E 

<( 
ro ...... 
::J - 25 
~ 
~ 
E 20 
Q) 

I-
•C'O 
ro 15 
"O 
·~ 
o 

10 (/) 
.o 
<( 

.!:!! 
~ 5 
Q) 
c 
w 

o 

Figura 4.6 

o 
o 

o 

Temperatura de Austenitização, °C 
- • - 830 
- • - 920 
- • - 1000 
- T- 1100 

Símbolos Abertos - Baixo P 
Símbolos Sólidos - Alto P 

100 200 300 400 

Temperatura de Revenido, °C 

60 

o 

500 

Energia absorvida ao impacto a temperatura ambiente pela temperatura de re­
venido para os aços SAE 5160 austenitizados entre 830 e 11 00 °C, temperados 
em óleo e revenidos por uma hora a temperatura indicada. 
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A figura 4.7 apresenta a superfície de fratura de ambos materiais austenitizados a dife­

rentes temperaturas na condição de como temperado. Como apresentado na figura 4.7, para 

as três temperaturas de austenitização mais baixas (830, 920, 1000 °C), o material de baixo p 

apresenta uma superfície de fratura predominantemente transgranular com algumas facetas de 

fratura intergranular presentes, (figuras 4.7a a 4.7c). Para amostras austenitizadas a 1100 °C, 

o modo de fratura passa a ser predominantemente intergranular com algumas regiões onde a 

fratura transgranular é observada. 

Para amostras de alto P, o modo de fratma intergranular é observado para todas as 

temperaturas de austenitização. Um aumento na porcentagem de superfície de fratura inter­

granular é observada com o aumento na temperatura de austenitização em ambos aços anali­

sados. Os efeitos da temperatura de revenido são observados nas figuras 4.8 a 4.11. Com o 

aumento na temperatura de revenido, ou do teor de fósforo, os efeitos da temperatura de aus­

tenitização são similares aos observados em amostras na condição de como temperadas. A 

comparação entre as figuras 4.9 e 4.1 O demonstra os efeitos do fenômeno de fragilidade da 

martensita revenida evidenciado pelo aumento na fração de fratura intergranular o que levou a 

diminuição na tenacidade para o revenido a 300 °C notada na figura 4.6 para o aço de baixo P. 

Um aumento na porcentagem de fratura intergranular entre o material temperado a 200 e 300 

°C é notado especialmente para amostras austenitizadas a temperaturas mais baixas, figuras 

4.9a e 4.9b e figuras 4.10a e 4.10b. 

A figura 4.11 apresenta a superfície de fratura de amostras de impacto Charpy reveni­

das a 500 °C. Como pode ser observado nesta figura, o modo de fratura de quase-clivagem 

predomina para amostras de baixo P para todas as temperaturas de austenitização. Para o 

material de alto P, a fratura intergranular ainda é observada. Esta diferença no modo de pro­

pagação de fratura pode ser responsável pela maior energia absorvida ao impacto em amostras 

de baixo P. 

ESCOLA OE ENG!:NHARIA 
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Figura 4.7 Superfície de fratura para o aço martensítico SAE 5160. Como temperado a partir de diferentes temperaturas de austenitização. 
(a) a (d) são para o aço de baixo P, (e) para (h) são para o aço de alto P. (a) e (e) 830 °C, (b) e (f) 920 °C, (c) e (g) 1000 °C, e (d) e 
(h) 1100 °C. Note que figuras (d) e (h) estão com uma diferente magnificação. Micrografias MEV. 

0\ 
N 



Figura4.8 Superfície de fratura para o aço martensítico SAE 5160. Temperado a partir de diferentes temperaturas de austenitização e reve­
nidos a 100 °C. (a) a (d) são para o aço de baixo P, (e) para (h) são para o aço de alto P. (a) e (e) 830 °C, (b) e (f) 920 °C, (c) e (g) 
1000 °C, e (d) e (h) 1100 °C. Note que as figuras (d) e (h) estão com uma diferente magnificação. Micrografias MEV. 
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Figura 4.9 Superfície de fratura para o aço martensítico SAE 5160. Temperado a partir de diferentes temperaturas de austenitização e reve­
nidos a 200 °C. (a) a (d) são para o aço de baixo P, (e) para (h) são para o aço de alto P. (a) e (e) 830 °C, (b) e (f) 920 °C, (c) e (g) 
1000 °C, e (d) e (h) 1100 °C. Note que as figuras (d) e (h) estão com uma diferente magnificação. Micrografias MEV. 
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Figura 4.1 O Superfície de fratura para o aço martensítico SAE 5160. Temperado a partir de diferentes temperaturas de austenitização e reve­
nidos a 300 °C. (a) a (d) são para o aço de baixo P, (e) para (h) são para o aço de alto P. (a) e (e) 830 °C, (b) e (f) 920 °C, (c) e (g) 
1000 °C, e (d) e (h) 1100 °C. Note que as figuras (d) e (h) estão com uma diferente magnificação. Micrografias MEV. 
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Figura 4.11 Superfície de fratura para o aço martensítico SAE 5160. Temperado a partir de diferentes temperaturas de austenitização e reve­
nidos a 500 °C. (a) a (d) são para o aço de baixo P, (e) para (h) são para o aço de alto P. (a) e (e) 830 °C, (b) e (f) 920 °C, (c) e (g) 
1000 °C, e (d) e (h) 1100 °C. Note que as figuras (d) e (h) estão com uma diferente magnificação. Micrografias MEV. 
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4.1.4 Ensaios de Tração 

Ensaios de tração uniaxial realizados a temperatura ambiente foram conduzidos nos 

aços experimentais na condição de como temperado a uma taxa de deformação de 0,005 s-1
. 

Os ensaios de tração foram realizados para comparar o modo de fratura observado em um 

ensaio com uma baixa taxa de deformação com os resultados obtidos nos ensaios Charpy, que 

apresentam alta taxa de deformação. Três ensaios foram realizados para cada material. Em 

todas as amostras testadas a fratura foi observada antes que a tensão máxima esperada fosse 

alcançada, conforme ilustrado na figura 4.12, que apresenta curvas representativas para 

amostras de alto e baixo fósforo. Para amostras de baixo fósforo a fratura ocorreu a uma ten­

são verdadeira média de 1230 MPa, enquanto que para amostras de alto P a fratura ocorreu a 

uma tensão verdadeira média de apenas 724 MP a. Para o aço de alto P, a fratura à tração 

ocorreu sem evidência de deformação plástica. A caracterização da superfície de fratura indi­

cou sítios de iniciação intergranular em ambos materiais, com uma maior porcentagem de 

fratura intergranular observada em amostras de alto P. 

4.2 Aços Austemperados 

Este seção apresenta os resultados de uma série de ensaios de impacto realizados em 

aços experimentais bainíticos e compara estes resultados com os obtidos previamente para os 

aços com microestrutura martensítica. 

4.2.1 Microestruturas de Transformação Isotérmica 

Foram analisadas as microestruturas de transformação isotérmica obtidas através do 

tratamentos de austêmpera a 270 e 315 °C. A figura 4.13 apresenta uma microestrutura repre­

sentativa do tratamento de austêmpera a 270 °C. Para este tratamento ambos aços de alto e 

baixo P , apresentaran1 um a microestrutura de bainita inferior com uma dureza de 54 e 53,5 

HRC, respectivamente. As microestruturas resultante do tratamento de austêmpera a 315 °C 

para os aços de alto e baixo P são apresentadas nas figuras 4.14a e 4.14b, respectivamente. A 

temperatura de austêmpera mais alta resultou em uma dureza de 48 HRC para o aço baixo P e 

49 HRC para o aço de alto P. Assim como em amostras martensíticas a microestrutura resul­

tante do tratamento de austêmpera é essencialmente independente do teor de P. 
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Figura 4.12 Comportamento à tração em temperatura ambiente para os aços experimentais 
na condição de como temperado para urna taxa de deformação de 0,005 s-1

• 

Foi constatado que falhas prematuras eram decorrentes de iniciação de fratura 
intergranular em ambos materiais. 
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4. 2. 2 Ensaios de Impacto Charpy 

Ensaios de impacto Charpy a temperatura ambiente foram realizadas em amostras dos 

aços austemperados nas temperaturas de 270 e 315 °C. Como uma maneira de comparação, 

dados sobre energia absorvida ao impacto obtidos para os aços bainíticos foram plotados em 

conjuntos com os dados obtidos para os aços martensíticos contra a dureza das amostras. A 

figura 4.15 apresenta um gráfico da energia absorvida como uma função da dureza obtida nos 

diferentes tratamentos térmicos realizados no aços SAE 5160. Conforme esperado, uma di­

minuição na energia absorvida ao impacto com o aumento na dureza é observado para ambos 

materiais na condição de temperados e revenidos. A tenacidade aumenta com a diminuição 

na temperatura de austenitização. Para durezas mais elevadas, a tenacidade também aumenta 

com a diminuição da temperatura de austenitização para o aço de baixo P, mas independente 

da temperatura de austenitização para o aço de alto P. Os dados para amostras austemperadas, 

com microestrutura bainítica, indicam que a tenacidade se relaciona primeiramente com a 

dureza do material pois estes dados apresentam boa correlaçãocom os dados obtidos para 

amostras martensíticas austenitizadas a baixas temperaturas, 830 e 920 °C. 

4.2.3 Fractografia 

Superfícies de fratura de amostras Charpy, rompidas a temperatura ambiente, de aços 

austemperados foram caracterizadas como uma função do teor de fósforo e tratamento térmi­

co. A figura 4.16 apresenta a superfície de fratura obtida em um ensaio Charpy para o trata­

mento de austêmpera realizado a 270 °C. O aço de baixo P (figura 4.16b) apresenta um modo 

de fratura predominantemente de quase-clivagem, e o aço de alto P exibiu um fratura mista de 

quase-clivagem e intergranular. O aço de alto P com microestrutura bainítica apresentou um 

modo de fratura similar ao observado para amostras martensíticas de dureza equivalente. A 

figura 4.17 apresenta a superfície de fratura obtida para o tratamento de austêmpera a 315 °C 

para ambos aços. Para o aço de alto P, algumas regiões com fratura intergranular são obser­

vadas em contraste com o aço de baixo P, em que regiões de coalescência de microcavidades 

são observadas. 
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(a) 

(b) 

Figura 4.13 Microestruturas representativas do aço experimental SAE 5160 austenitizado a 
845 °C por meia hora, temperado a 270 °C, mantido por uma hora a esta tempe­
ratura e resfriado ao ar. (a) Aço de alto P, (b) aço de baixo P. Micrografias 
ópticas, ataque Nital 2%. 
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Figura 4.14 Microestruturas representativas do aço experimental SAE 5160 austenitizado a 
845 °C por meia hora, temperado a 315 °C, mantido por uma hora a esta tempe­
ratura e resfriado ao ar. (a) Aço de alto P, (b) aço de baixo P. Microgt·atias 
ópticas, ataque Nital 2%. 
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Figura 4.15 Energia absorvida em ensaio de impacto Charpy rompidos a temperatura ambi­
ente com uma função da dureza para o aço SAE 5 160 para todas condições de 
tratamentos térmico. (a) Alto P, (b) baixo P. 
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Figura 4.16 Superfície de fratura obtida em ensaio Charpy a temperatura ambiente para o 
aço SAE 5160 austemperado a 270 °C. (a) Alto P, (b) baixo P. Fractografias 
MEY. 
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Figura 4.1 7 Superfície de fratura obtida em ensaio Charpy a temperatura ambiente para o 
aço SAE 5160 austemperado a 315 °C. (a) Alto P, (b) baixo P. Fractografias 
MEV. 
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4.3 Tratamentos Térmicos Especiais 

Efeitos do tamanho de grão austenítico prévio e ciclos curtos de aquecimento e de 

permanência a temperatura de austenitização na porcentagem de fratura intergranular obser­

vadas em corpos de prova Charpy, processadas via a Gleeble 1500, são analisadas nesta sec­

ção. 

4.3.1 Efeito do Tamanho de Grão 

Para avaliar os efeitos do tamanho de grão austenítico prévio sobre o fenômeno de fra­

gilidade à têmpera, aços na condição de como recebido foram comparados com aços submeti­

dos a um tratamento de ciclagem térmica para o refino de grão austenítico antes da têmpera. 

Detalhes do processo de ciclagem térmica foram apresentados previamente na seção de pro­

cedimentos experimentais. Na subsequente discussão o termo "ciciado termicamente" se re­

fere a amostras que foram ciciadas termicamente, para o refino de grão, anteriormente a um 

tratamento térmico equivalente (i.é. , austenitização, têmpera e revenido) submetido as amos­

tras na condição de como recebidas. A figura 4.18 apresenta uma comparação entre o tama­

nho de grão dos materiais como recebido e ciciado termicamente anteriormente e posterior­

mente a têmpera. A figura 4.18a é para o material na condição de como recebido, a figura 

4.18c é para o como recebido após a têmpera e as fi guras 4.18b e 4. I 8d são para o material 

ciciado termicamente. As figuras 4.18a e 4.18b representam o tamanho de grão anteriormente 

a têmpera e as figuras 4.18c e 4.18d representam o tamanho de grão após a têmpera. Estas 

amostras seguiram o ciclo térmico apresentado na figura 3 .14b seguindo revenido a 150C. A 

comparação entre as figuras 4.18a e 4.18b indica que um sensível refino de grão foi alcançado 

com o tratamento de ciclagem térmica, mesmo que a mesma diferença no tamanho de grão 

não seja observada nestes aços após a têmpera. 

Superficies de fratura de corpos de prova Charpy rompidos a temperatura ambiente 

para os materiais ciciados termicamente e com tratamento térmico convencional são apresen­

tadas nas figuras 4.19 e 4.20. A figura 4.19 apresenta uma comparação entre o tratamento 

térmico convencional (figura 4.19a) e o ciciado termicamente (figura 4.19b) para o aço de alto 

fósforo austenitizado por 4s a 925 °C, e revenido a 150 °C por uma hora. Um modo de fratura 

misto entre intergranular e quase-clivagem é observado na superfície de fratura do material de 

alto P submetido a ambos tipos de tratamento. 
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Figura 4.18 Comparação entre o tamanho de grão austenítico observado para o aço SAE 
5160 de alto P nas condições de como recebido, ciciado termicamente e após 
têmpera. A figura (a) é para o material na condição de como recebido. Figura 
(b) material ciclado termicamente, figura (c) é para o material como recebido 
após têmpera e figura (d) para o aço ciciado termicamente e temperado. O 
tratamento de têmpera seguiu o ciclo térmico apresentado na figura 3.4b. Mi­
crografias ópticas. Ataque Nital 2%. 
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A figura 20a apresenta a superficie de fratura para o aço de baixo P submeti-

do ao tratamento térmico convencional (figura 4.20a) e ciciado termicamente (figura 4.20b), 

após austenitização a 925 °C por 4s e revenido a 150 °C por uma hora. Novamente para estes 

tratamentos o material de baixo P apresentou uma menor porcentagem de fratura intergranular 

em relação ao aço de alto P. 

A análise da superfície de fratura destes materiais apresenta algtms resultados inespe­

rados. Quando se compara o material como recebido com o ciciado termicamente, (a) e (b) 

nas figuras 4.19 e 4.20, uma maior porcentagem de fratura intergranular é observada no mate­

rial ciciado termicamente em ambos níve is de fósforo. Este resultado vai diretamente contra 

estudos anteriores (1 ,60) onde uma diminuição no tamanho de grão resultou em wna diminui­

ção na quantidade de fratura intergranular observada. Nestes estudos anteriores, a diminui­

ção na quantidade de fratura intergranular foi interpretada como sendo o resultado de uma 

diminuição na concentração em equilíbrio de solutos nos contornos de grão devido a uma 

maior relação entre a área de superfície de contornos de grão/volume de grão no material de 

menor tamanho de grão. Obviamente isto não está ocorrendo neste estudo, um diferente 

efeito do refino de grão necessita estar presente pois o material de menor tamanho de grão 

apresentou uma maior porcentagem de fratura intergranular. O aumento na fratura intergra­

nular pode estar associado ao desenvolvimento de uma concentração de soluto em contornos 

de grão fora do equilíbrio, devido ao efeito de varredura (56-58) dos grãos que ocorreria du­

rante o crescimento de grão ocorrido à temperatura de austenitização. 

4.3.2 Efeito do Tempo de Permanência 

Os efeitos de um curto tempo de permanência durante a etapa de austenitização anteri­

or a têmpera foram analisados através da comparação das superfícies de fratura obtidas em 

an1ostras Charpy submetidas a austenitização por 2 e 4s. 

Uma vez que uma mesma microestrutura foi encontrada para o material de alto e baixo 

P, somente as microestruturas obtidas para o material de alto P são apresentadas nas figuras 

4.21 e 4.22. A figura 4.21 apresenta a microestrutura representativa resultante da austenitiza­

ção a 925 °C por 2s e revenido por uma hora a 150 °C. Amostras que seguiran1 esta seqüência 

de tratamento apresentaram uma microestrutura consistindo de martensita revenida e ilhas de 

perlita fantasma (ghost peru·lite). Como um resultado da dissolução incompleta do 
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(a) 

-
20 ~lm 

Figura 4.19 Superfícies de fratura do aço SAE 5160 de alto P austenitizado a 925 °C por 4 s 
e revenido a 150 °C por uma hora. (a) Aço como recebido, (b) Aço ciciado 
termicamente. Fractografias MEV. 
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Figura 4.20 Superficies de fratura do aço SAE 5160 de baixo P austenitizado a 925 °C por 
4 se revenido a 150 °C por uma hora. (a) Aço como recebido, (b) Aço ciciado 
termicamente. Fractografias MEV. 



carbono da cementita durante a austenitização, urna dureza de apenas 52 HRC foi 

obtida nestas amostras. 
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A figura 4.22 apresenta a microestrutura do tratamento de austenitização a 925 °C por 

4s e revenido a 150 °C por uma hora. Uma completa dissolução da cementita foi obtida du­

rante a austenitização resultando numa microestrutura de martensita revenida com dureza de 

60 HRC. A figura 4.23 apresenta a superfície de fratura de corpos de prova Charpy reduzido 

austenüizados a 925 °C por 4s e revenidos a 150 °C por uma hora. Como pode ser observado 

nesta figura, o modo de fratura intergranular predomina para o aço de alto P (figura 4.23a), e 

uma fratura por quase-clivagem é observada para o aço de baixo P (figura 4.23b) submetido 

as mesmas condições de tratamento térmico. Mesmo com a menor dureza alcançada nos aços 

austenitizados por 2s, quando comparados com amostras austenitizadas por 4s (figuras 4.19a e 

4.20a), uma mesma porcentagem de fratura intergranular foi observada em ambos os aços. 

Além disso, as superfícies de fratura das amostras submetidas ao tratamentos térmicos especi­

al e convencional (figuras 4.9a e 4.9t) também apresentaram uma porcentagem similar de 

fratura intergranular. 

4.4 Estruturas de Contorno de Grão 

Esta secção apresenta os resultados da caracterização dos precipitados presentes nos 

contornos de grão dos aços SAE 5160 martensíticos. Técnicas de microscopia eletrônica de 

transmissão (MET) de réplicas de carbono e microscopia eletrônica de varredura de alta mag­

nificação foram utilizadas para a caracterização microestrutural dos elementos associados a 

fratura intergranular no aço experimental SAE 5160. 

4.4.1 Réplicas de Carbono 

A maior resolução do METe a sua capacidade de análise a partir de réplicas de carbo­

no foram utilizadas neste estudo. A figura 4.24 apresenta um exemplo representativo das ré­

plicas de carbono extraídas da superfície de fratura do aço de alto P temperado a partir de 830 

°C na condição de como temperado. Regiões apresentando modos de fratura intergranular e 

transgranular podem ser observadas na fi gura 4.24. Na região intergranular podem ser obser­

vadas a presença de degraus (ledges) nos contornos de grão, figura 4.24a, e esta é livre da 
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Figura 4.21 Microestrutura representativa do aço SAE 5160 austenüizado a 925 °C por 2s e 
revenido a 150 °C por uma hora. Martensita revenida com ilhas de perlita fan­
tasma (seta). Dureza de 52 HRC. Micrografia óptica. Ataque Nital 2%. 

Figura 4.22 Microestrutura representativa do aço SAE 5160 austenitizado a 925 °C por 4s e 
revenido a 150 °C por uma hora. Martensita revenida. Dureza de 60 HRC. 
Micrografia óptica. Ataque Nital 2%. 

ESCOLA DE ENG~i\lHARIA 
RIR I lcrn:r A 



82 

(a) 

(b) -
20 ~m 

Figura 4.23 Superficie de fratura para o aço SAE 5 160 austenitizado a 925 °C por 2s e re­
venido a 150 °C por uma hora. (a) Aço com alto P, (b) aço com baixo P. 
Fractografias MEV. 
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presença de precipitados esféricos que estão presentes na região de fratura transgra-

nular , figura 4.24b. Estes precipitados esféricos presentes na região transgranular de fratura 

foram identificados no MET através de técnicas de difração de elétron em área selecionada -

SAD, como sendo cementita e estes se correlacionam em tamanho e morfologia aos carbo­

netos não dissolvidos encontrados na análise da seção transversal de amostras metalográficas 

em MEV que são discutidas na seção de MEV de alta magnificação desta tese. 

A análise de réplicas de carbono em magnificações mais elevadas que as empregadas na figu­

ra 4.24 revelou a presença de diferentes precipitados, em forma de placas, na superfície de 

fratura intergranular dos aços de alto e baixo P . Ambos aços de alto e baixo P apresentaram 

precipitados com uma mesma morfologia na superfície de fratura intergranular, mas com uma 

variação na fração volumétrica destes em função do teor de P do material. Mesmo que uma 

análise quantitativa da fração volumétrica dos precipitados não possa ser realizada devido a 

limitações na técnica de extração dos precipitados via réplicas de carbono, análises qualitati­

vas indicaram que uma maior fração volumétrica de precipitados na superfície de fratura do 

aço de alto P quando comparado a aço de baixo P. Uma vez que mesmos tipos de precipita­

dos foram observados em ambos materiais, somente precipitados observados nas superfícies 

de fratura do aço de alto P serão apresentados. 

A figura 4.25 apresenta uma réplica de carbono exemplificando o tamanho e morfolo­

gia das partículas de segunda fase encontradas nos contornos de grãos do aço SAE 5160 de 

alto P temperado a partir de 1100 °C. A concentração de precipitados apresentada na figura 

4.25 é maior que a concentração real de precipitados presentes em uma dada região dos con­

tornos de grãos, e foi obtida durante a preparação da réplica de carbono buscando facilitar a 

apresentação dos diferentes precipitados presentes na fratura intergranular dos materiais anali­

sados. A figura 4.26 exemplifica a análise de precipitados encontrados nos contornos de grão 

do aço SAE 5160 de alto P na condição de como temperado. Utilizando a técnica de SAD o 

precipitado apresentado na figura 4.26 foi determinado como sendo cementita. Além de ce­

mentita, nitretos de alumínio também foram encontrados nos contornos de grãos. 

A figura 4.27 apresenta outro exemplo de caracterização das partículas de segunda 

fase encontradas nos contornos de grãos do aço de alto P. Também incluído na figura 4.27 o 

respectivo espectro de difração de elétrons desta partícula. A análise do espectro de difração 

de elétrons indicou que o precipitado apresentado na figura 4.27b se trata de nitreto de alumí­

nio. A maior fração volumétrica de precipitados de AIN e Fe3C presentes nos contornos de 
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(b) 

Figura 4.24 Réplica de carbono analisada em MET extraída da superfície de fratura de aço 
SAE 5160 temperado a partir de 830 °C. (a) Região intergranular, (b) região 
mista, intergranular-transgranular. Note-se a presença de precipitados esféricos 
de cementita na região transgranular. 



grão do aço de alto P poderia explicar o menor tamanho de grão observado neste 

material quando comparado com o aço de baixo P após a austenitização a 1100 °C. 

4.4.2 Microscopia Eletrônica de Varredura de Alta Magnificacão 
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A microscopia eletrônica de varredura de alta magnificação foi utilizada para caracte­

rização morfológica de carbonetos observados na matriz , em corte transversal de amostras 

austenitizadas a 830 e 1100 °C; e também para observar as características rnicroestruturais 

associadas a fratura intergranular nos aços SAE 5160. 

As figuras 4.28 e 4.29 apresentam a morfologia dos carbonetos encontrados na matriz de 

amostras polidas e atacadas profundamente para os aços de baixo e alto fósforo, respectiva­

mente. As figuras 4.28a e 4.28c, e figuras 4.29a e 4.29c são para os aços na condição de 

como temperado. As figuras 4 .28b e 4.28d, e 4.29b e 4.29d são para os materiais revenidos 

por uma hora a 500 °C. Carbonetos esféricos que não foram dissolvidos pelo tratamento de 

austenitização a 830 °C podem ser claramente observados nas figuras 4.28a e 4.29a. 

Para o tratamento de austenitização a 1100 °C, estes carbonetos não dissolvidos não 

são observados, indicando assim que para esta temperatura ocorreu uma completa dissolução 

destes, figuras 4.28c e 4.29c. Nas figuras 4.28b e 4.29b, podem ser observados os carbonetos 

que precipitaram em função do tratamento de revenido a 500 °C. 

Para completar a caracterização dos degraus (ledges) observados nos contornos de 

grão, uma análise via MEV em alta magnificação foi conduzida na superfície de fratura de 

amostras Charpy rompidas a temperatura ambiente. 

A figura 4.30 apresenta a superfície de fratura de aço de baixo P temperado a partir de 

830 °C na condição de como recebido. Algumas facetas de contornos de grãos (identificadas 

através de setas) são observadas nas figuras 4.30a e 4.30b, juntamente com regiões onde o 

mecanismo de fratura por microcavidades é observado. 

A superfície de fratura para o aço alto P austenitizado a 830 °C na condição de como 

temperado é apresentada na figura 4.31. Esta figura apresenta uma região da superfície de 

fratura onde ambos modos de fratura intergranular e transgranular foram observados. Este 
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Figura 4.25 Réplica de carbono analisada em MET apresentando as diferentes morfologias 
e tamanho dos precipitados encontrados nos contornos de grão de aço SAE 
5160 de alto P temperado a partir de 1100 °C na condição de como temperado. 
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(a) 

(b) 

Figura 4.26 Exemplo da caracterização de precipitados encontrados na superfície fratura do 
material de alto P austenitizado a li 00 °C. (a) SAD do precipitado apresentado 
na figura (b), (b) Precipitado em forma de placa identificado a partir de (a) 
como cementita. Réplica de extração de carbono do aço SAE 5160 de alto fós­
foro na condição de como temperado. Micrografias MET. 



88 

(a) 

• 
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Figura 4.27 Exemplo da caracterização de precipitados encontrados na superfície fratura do 
material de alto P austenitizado a 1100 °C. (a) SAD do precipitado apresentado 
na figura (b), (b) Precipitado em forma de placa identificado a partir de (a) 
como nitreto de alumínio. Réplica de extração de carbono do aço SAE 5160 de 
alto fósforo na condição de como temperado. Micrografias MET. 
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modo de fratura misto, com predominância da fratura intergranular, dominou para o 

material de alto P. Em contraste a isso, o material de baixo P apresenta um modo de fratura 

predominantemente transgranular, como apresentado na figura 4.30. A figura 4.31 b apresenta 

com uma maior magnificação a região de fratura intergranular onde precipitados "brancos" 

podem ser observados. Precipitados similares foram encontrados por Ando e Krauss (39,93) 

nos contornos de grão de aços 1.5Cr-1 C fraturados, e estes foram classificados com alotrio­

rnorfos de cementita de contorno de grão. 

A presença de alotriomorfos de cementita nas superfícies de fratma intergranulares podem ser 

mais claramente observadas em amostras austenitizadas a 1100 °C, como demonstrado nas 

figuras 4.32 e 4.33. A figura 4.32 apresenta regiões de fratura intergranular para o aço SAE 

5160 de alto P austenitizado a 1100 °C na condição de como temperado. A figura 4.32a apre­

senta urna região com degraus paralelos que são interpretados como representativas da mor­

fologia da interface cementita/austenita durante os estágios iniciais de crescimento da cemen­

tita. A figura 4.32b apresenta outro exemplo da interface cementita/austenita, onde a cemen­

tita aparenta estar crescendo a partir de uma região maclada. Esta observação parece ainda 

indicar a necessidade de uma orientação cristalográfica específica para nucleação e cresci­

mento da cementita. 

Na figura 4.33 podem ser observadas regiões de propagação de trinca intergranular 

encontradas para o aço SAE 5160 de baixo P austenitizado a 1100 °C na condição de como 

temperado. No material de baixo P degraus paralelos maiores que os observados para o aço 

de alto P foram encontrados, e estes também aparentam seguir uma orientação cristalográfica 

específica. A diferença em tamanho dos degraus paralelos observados nos aços de alto e bai­

xo P pode ser uma indicação de que diferentes mecanismos de fratura operam nestes materi­

ais. Para o material de alto P os alotriomorfos de cernentita podem agir corno um caminho de 

propagação de trinca de baixa energia, já para o aço de baixo P os alotriomorfos poderiam 

agir como sítios de iniciação de trinca. 

Resultados da análise via microscopia eletrônica de varredura apresentados nas figuras 

4.30 a 4.33 revelaram a presença de regiões em degraus nos contornos de grão. Estes apre­

sentam uma morfologia bastante similar aos classificados por Ando e Krauss (84) como alo­

triomorfos de cementita de contorno de grão que se desenvolvem pelo mecanismo de forma­

ção de degraus (ledge) e crescimento. Para uma melhor avaliação da possibilidade destes 

precipitados poderem ser classificados como cementita, ou algum outro tipo de carboneto, 

análises EDS foram realizadas em diferentes pontos dos contornos de grão. Mesmo com as 
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Figura 4.28 Morfologia dos carbonetos encontrados na matriz do aço experimental SAE 
5160 de baixo P austenitizado a 830 °C, (a) e (c); (b) e (d) a 1100 °C. (a) e (c) 
como temperado; (b) e (d) temperado a 500 °C por uma hora. Micrografias 
MEV. 
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Figura 4.29 Morfologia dos carbonetos encontrados na matriz do aço experimental SAE 
5160 de alto P austenitizado a 830 °C, (a) e (c); (b) e (d) a 1100 °C. (a) e (c) 
como temperado; (b) e (d) temperado a 500 °C por uma hora. Micrografias 
MEV. 
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Figura 4.30 Superfície de fratura do aço experimental SAE 5160 de baixo P austenitizado a 
830 °C, como temperado. (a) fratura transgranular com regiões de fratura in­
tergranular, (b) região de fratura transgranular. Micrografias MEY. 
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Figura 4.31 Superficie de fratura do aço experimental SAE 5160 de alto P austenitizado a 
830 °C, como temperado. (a) Região de modo de fratura misto, intergranular e 
transgranular, (b) maior magnificação de uma região de fratura intergranular. 
Micrografias MEV. 
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(b) -
Figura 4.32 Superfície de fratura intergranular do aço experimental SAE 5160 austenitiza­

do a 1100 °C, como temperado, apresentando regiões paralelas que se correla­
cionam com a morfologia das interfaces cementita/austenita encontradas nos 
estágios iniciais do crescimento da cementita. (a) Paralelos encontrado em 
uma faceta do contorno de grão, (b) Paralelos encontrados nos contornos de re­
gião no interior de uma região de macia. Micrografias MEV. 
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(a) 

-

Figura 4.33 Regiões de fratura intergranular observadas em amostras de aço SAE 5160 
austenitizado a 1100 °C, como temperado, apresentando regiões paralelas que 
se correlacionam a interface cementita/austenita. (a) precipitados sob forma de 
meia pena, (b) precipitados em dife rentes morfologias. Micrografias MEV. 
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inerentes limitações desta técnica para um determinação da composição química 

quantitativa para elementos leves (elementos de baixo número atômico) e do pequeno tama­

nho dos precipitados ( região de amostragem da ordem ou até mesmo maior que o precipitado 

a ser analisado) análises qualitativas podem ser utilizadas como uma maneira de comparação 

entre a composição obtida a partir de um precipitado e uma região "livre" de precipitados. 

A figura 4.34 apresenta resultados representativos das análises EDS realizadas em pre­

cipitados presentes nos contornos de grão. A figura 4.34a indica o local em que foi realizada 

a análise pontual e a figura 4.34b apresenta o resultado obtido. As análises EDS dos precipi­

tados indicaram que o teor de carbono dos precipitados é muito maior que o observado em 

regiões "livres" de precipitados, resultado que poderia confirmar o mecanismo proposto por 

Matlock e Krauss (37) para o fenômeno de Fragilidade à Têmpera, 

4.4.3 Espectroscopia de Eletrons Auger 

A figura 4.35 apresenta resultados da análise Auger realizada em contornos de grão 

para o aço SAE 5160 austenitizado nas temperaturas de 1100 e 830 °C na condição de como 

temperado. Os principais elementos químicos encontrados na superficie de fratura estão indi­

cados nestas figuras. Conforme anteriormente descrito, a análise por eletrons Auger fornece 

informação da composição química de apenas algumas camadas atômicas. Isto explica a pre­

sença de grande quantidade de oxigênio detectadas nas superfícies de fratura. A contamina­

ção por oxigênio não pode ser evitada quando a fratura é realizada fora da câmara de alto vá­

cuo, mesmo para superfície rompidas instantes antes da inserção na câmara de análise. Além 

de oxigênio, o ferro e carbono foram detectados em todas as amostras analisadas. A figura 

4.35a apresenta o espectro Auger para amostra de alto P austenitizada a 1100 °C. Nesta con­

dição de tratamento apenas traços de fósforo foram observados em várias facetas analisadas. 

Este pequeno teor de fósforo encontrado nas superficies de fratura, para esta condição de tra­

tamento, pode ser o resultado de uma pequena segregação de fósforo a esta temperatura, como 

também, resultado da diluição do fósforo detectado pela grande presença de oxigênio na fratu­

ra. Conforme esperado, um resultado similar também foi obtido para aço de baixo P. Na 

análise do material de alto P austenitizado a 830 °C uma grande quantidade de fósforo foi 

encontrada, figura 4.35b. O aumento de segregantes nesta temperatura não se limitou so­

mente a maior quantidade de P, mas também foi observado um aumento do teor de carbono 
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Figura 4.34 Fratura intergranular de aço SAE 5160 austenitizado a 1100 °C, como tempe­
rado (a), (b) Espectro EDS obtido em análise pontual a partir do local indicado 
por uma seta na figura 4.34a . 
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(a) 

(b) 

Figura 4.35 Espectros de elétrons Auger obtidos para amostras de alto P na condição de 
como temperadas. (a) Austcnitizada a 1100 °C, (b) austenitizada a 830 °C. 



99 

nos contornos de grão. Estes resultados concordam com o modelo de segregação 

em equilíbrio descrito por McLean ( 42), onde um aumento na temperatura leva a uma dimi­

nuição na segregação de impurezas para o contorno. 
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5.0 SUMÁRIO DAS DISCUSSÕES 

Esta seção discute os resultados apresentados na Seção 4.0 desta tese. A dis­

cussão se centralizará nas principais constatações resultantes do estudo do fenômeno 

de Fragilidade à Têmpera em aços da série de aços SAE 5160 produzidos em labora­

tório. 

5.1 Os Efeitos da Temperatura de Austenitizacão para os Acos Martensíticos 

Os efeitos da temperatura de austenitização em aços martensíticos foram estu­

dados em amostras austenitizadas a partir de quatro diferentes temperaturas ( 830, 

920, 1000 e 1100 °C) e testados em sete diferentes condições após têmpera (como 

temperado, e revenidos a 100, 150, 200, 300, 400 e 500 °C). 

Conforme pode ser observado na figura 4.6, o material de baixo P apresentou 

um melhor desempenho que o de alto P para todas as condições de tratamento. 

Amostras do aço de alto P austenitizadas entre 920 e 1100 °C apresentaram uma ener­

gia absorvida ao impacto similar, mesmo apresentando uma variação no tamanho de 

grão austenítico de ASTM 8 para ASTM 5. 

A importância do controle do teor de fósforo é evidente através da comparação 

entre as amostras de alto e baixo fósforo austenitizadas a 1100 °C. Apesar da amostra 

de alto fósforo apresentar um tamanho de grão austenítico prévio muito menor que o 

encontrado em amostras de baixo P (53 e 178 mm, respectivamente) a mesma apre­

sentou uma menor energia absorvida ao impacto. Isto indicaria que para o nível supe­

rior de fósforo, 0,0 31 % em peso, efeitos de diluição de impurezas através do con­

trole do tamanho de grão não são efetivos. Para este nível de impurezas o teor de fós-
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foro se mostrou mais importante que o tamanho de grão no controle da energia absor­

vida ao impacto. 

Pesquisas anteriores apontaram os efeitos positivos do refinamento de grão no 

controle da fratura intergranular, mas isto foi alcançado em aços com um teor de fós­

foro próximo a 0,001 % em peso. Preston (102), utilizando aços com um teor de fós­

foro próximo a 0,01 % em peso observou que a redução na tamanho de grão de 36 

para 16 mm resulta em uma sensível diminuição na porcentagem de fratura intergra­

nular observada em aços cementados. Kristan (103) trabalhando com aços SAE 4320 

cementados com um teor de fósforo de 0,01 % em peso observou que para um tama­

nho de grão menor que ASTM 12 não se observa fratura intergranular no local de ini­

ciação de falhas por fadiga em aços cementados. Hyde (1) também trabalhando com 

aços cementados demonstrou que um tratamento de cementação seguido de normali­

zação (para refmo de grão), reaquecimento e têmpera, é efetivo no controle da fratura 

intergranular como local de iniciação de falhas por fadiga. Neste trabalho apenas al­

gumas regiões das amostras de baixo P submetidas a austenitização a 830 °C apre­

sentaram fratura intergranular o que indicaria que a Fragilidade à Têmpera poderia ser 

controlada pela redução do teor de fósforo para níveis abaixo de 0,001 % em peso. 

Os resultados encontrados neste estudo parecem corroborar o modelo para o fe­

nômeno de Fragilidade à Têmpera apresentado por Matlock e Krauss (36) onde a in­

teração fósforo e carbono/cementita levam a fratura intergranular em aços de alto car­

bono temperados e revenidos. Um menor tamanho de grão austenítico prévio e o 

controle do teor de fósforo apresentam-se como a melhor maneira de controlar o fe­

nômeno da Fragilidade à Têmpera, uma vez que os melhores resultados foram obtido 

em amostras com esta combinação. Uma diminuição da segregação de fósforo para 

os contornos de grão unicamente pelo aumento da temperatura de austenitização não 

apresentou resultados positivos devido ao aumento no tamanho de grão a temperatu­

ras mais elevadas (o que também atua como um fragi lizante). 

ESCOL1~ DE ENG~i~i ·l l4i\IA 
RIR I Ir) TI= r A 
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5.2 Tratamentos Térmicos Especiais 

Os tratamentos térmicos especiais incluíram uma comparação entre materiais 

que foram ciciados termicamente para refino de tamanho de grão austenítico anterior 

a têmpera ( ciclagem térmica Ú austenitização Ú têmpera e revenido) e materiais que 

receberam um tratamento térmico convencional (austenitização Ú têmpera e reveni­

do). Também foi incluída nesta série de experimentos uma comparação entre amos­

tras austenitizadas a 925 °C por 2 segundos, temperadas e revenidas e amostras auste­

nitizadas por quatro segundos temperadas e revenidas. 

Resultados do tratamento realizado para refino do tamanho de grão indicaram 

uma maior porcentagem de fratura intergranular para amostras ciciadas termicamente 

anteriormente a têmpera, figuras 4.19 e 4.20. Mesmo que uma grande diferença no 

tamanho de grão não tenha sido observada entre as amostras ciciadas termicamente e 

as que seguiram o tratamento térmico convencional após a têmpera (ASTM 10,2 e 

9 ,4, respectivamente) , uma apreciável diferença foi observada antes da têmpera con­

forme observado na figura 4.18. Isto poderia indicar que o crescimento de grão au­

mentou a segregação fora do equilíbrio de fósforo para os contornos de grão, o que 

poderia explicar a maior porcentagem de fratura intergranular observada para o mate­

rial ciciado termicamente quando comparado ao material como recebido. 

O ciclo curto de tratamento não evitou a Fragilidade à Têmpera, tendo sido 

observado um comportamento similar entre os materiais submetidos ao tratamento 

térmico convencional ou ao ciclo curto. A variação no tempo de tratamento de 4s 

para 2s de tempo de permanência não provocou mudança significativa na porcenta­

gem de fratura intergranular observada para estes tratamentos. Mesmo com a dissolu­

ção incompleta da cementita durante o tratamento de 2s ( evidenciada pela presença 

de perlita fantasma) e o conseqüente menor teor de carbono na austenita quando com­

parado com a amostra austenitizada por 4s a fratura intergranular não pode ser evita­

da. 
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6.0 CONCLUSÕES 

As seguintes conclusões foram obtidas deste estudo da Fragilidade à Têmpera 

observado em aços SAE 5160 produzidos em laboratório com dois diferentes teores 

de fósforo. 

1. O aço com baixo teor de fósforo apresentou um melhor desempenho que o aço de 

alto P para todas as condições de tratamento térmico. A importância do controle 

do teor de fósforo é evidente através da comparação entre amostras de alto e baixo 

P, austenitizadas a 1100 °C. Mesmo apresentando um tamanho de grão austeníti­

co prévio menor que o observado em amostras de baixo P, as amostras de alto P 

apresentaram uma menor energia absorvida em ensaios de impacto Charpy. A 

suscetibilidade a Fragilidade à Têmpera aumenta com o aumento no teor de fósfo­

ro conforme pode ser observado pelo melhor desempenho apresentado pelos aços 

de baixo P quando comparados ao de alto P para todas as condições de tratamen­

tos térmicos realizados; 

2. Um aumento na temperatura de austenitização (acompanhado de um aumento do 

tamanho de grão) aumenta a porcentagem de fratura intergranular observada em 

corpos de prova Charpy rompidos a temperatura ambiente; 

3. As amostras austenitizadas a 830 °C apresentaram uma maior energia absorvida e 

uma maior dureza que as amostras austenitizadas a temperaturas mais elevadas . 

Além disso, a fratura intergranular foi observada em apenas algumas seções da 

superfície de fratura de amostras austenitizadas a 830 °C, o que indicaria que o fe­

nômeno de fragilidade à têmpera poderia ser controlado em aços SAE 5160, atra­

vés da diminuição dos teores de fósforo a níveis abaixo de 0,001 % em peso. 
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4. Amostras com microestrutura bainítica apresentaram um comportamento frente a 

fratura similar ao observado em amostras martensítica indicando que as condições 

necessárias para a fragilização independem da rnicroestrutura de transformação; 

5. Ciclos curtos de austenitização/têmpera não minimizam o fenômeno de 

Fragilidade à Têmpera; 

6. Análises via microscopia eletrônica de transmissão indicaram que um aumento no 

teor de fósforo resulta em um aumento na fração volumétrica de cementita 

observada nos contornos de grão; 

7. Resultados de estudos da influência do tamanho de grão indicaram que a quanti­

dade de fratura intergranular observada em corpos de prova Charpy reduzido é 

maior em amostras submetidas a ciclagem térmica para o refino de grão. Mesmo 

que uma apreciável diferença no tamanho de grão austenítico prévio tenha sido 

observada entre o material como recebido e o ciciado termicamente após a têmpe­

ra (tamanho de grão ASTM 9.4 e 10.2), uma grande diferença foi observada antes 

da têmpera. Isto poderia indicar que o crescimento de grão aumentou a quantida­

de de fósforo segregado fora do equilíbrio para os contornos de grão. 

8. Tratamentos de austenitização com curtos tempos de permanência não evitaram a 

Ff, e um comportamento similar foi observado para amostras submetidas ao tra­

tamento térmico especial ou convencional. 

9. A análise da superfície de fratura dos corpos de prova Charpy martensíticos rom­

pidos a temperatura ambiente indicou a presença de diferentes prec ipitados na su­

perfície de fratura. O estudo via MET revelou a presença de precipitados de ni­

treto de alumínio e cementita em uma fração volumétrica que depende da compo­

sição química do material. Uma maior fração volumétrica de precipitados foi ob­

servada na superfície de fratura do aço de alto P quando comparado ao aço de bai­

xo P. 

10. A microscopia eletrônica de varredura de grande aumento revelou regiões apre­

sentando degraus nos contornos de grão. Estas regiões , analisadas via espectros­

copia de dispersão de energia no MEV, apresentaram um teor de bastante superior 

ao encontrado em regiões livres de precipitados. 

11. A análise Auger indicou um maior teor de P presente nos contornos de grão para 

menores temperaturas de austenitização. 
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7.0 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

1. Efetuar análises das superfície de fratura de amostras temperadas a partir de 830 e 

1100 °C em amostras rompidas na câmara de alto vácuo em um espectroscopio de 

elétrons Auger buscando uma melhor compreeensão do papel do fósforo no fenô­

meno de Fragilidade à Têmpera; 

2. Realizar uma análise termodinâmica e cinética buscando caracterizar o mecanis­

mo formação I crescimento da cementita em contornos de grão. 
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