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RESUMO

Os acos processados por témpera e particdo (Q&P - Quenching and Partitioning) t€ém sido
amplamente investigados devido a sua capacidade de combinar elevada resisténcia mecanica
com niveis de ductilidade por meio do controle da evolugdo microestrutural. Nesse contexto, o
desempenho desses materiais estd associado a presenca de uma matriz martensitica contendo
fracdes adequadas ao uso de bainita e austenita retida. Enquanto martensita e a bainita
contribuem para a resisténcia mecanica e para o comportamento de encruamento da matriz, a
austenita retida, estabilizada termicamente durante o tratamento Q&P, pode transformar-se em
martensita durante a deformagao por meio do efeito de plasticidade induzida por transformagao
(TRIP — Transformation-Induced Plasticity), em funcdo de sua estabilidade mecanica,
contribuindo para a sustenta¢ao do encruamento e para o aumento da ductilidade. Este trabalho
teve como objetivo investigar o efeito da temperatura e do tempo de particio na evolugdo
microestrutural, nas propriedades mecanicas e nos mecanismos de encruamento de um aco de
baixo teor de carbono processado por diferentes rotas Q&P. O material foi totalmente
austenitizado e submetido a t€émpera a 250 °C, seguida de parti¢do a 250 °C (um passo) e a 425
°C e 510 °C (dois passos), com tempos de 10, 100 e 300 s. A caracteriza¢do microestrutural foi
realizada por microscopia Optica (MO), microscopia eletronica de varredura (MEV),
microscopia eletronica de transmissao (MET) e difragdo de raios X (DRX), permitindo avaliar
a morfologia das fases presentes e quantificar a fragdo e o teor de carbono da austenita retida.
A resposta mecanica foi analisada com ensaios de dureza Vickers e de tragdo uniaxial. Para
uma analise mais detalhada do comportamento mecanico, foram avaliados a taxa de
encruamento e o coeficiente de encruamento instantaneo. Os resultados indicaram que a
particdo a 250 °C preserva uma matriz martensitica mais supersaturada, resultando no maior
limite de resisténcia (1663 MPa). O aumento da temperatura de particao intensifica a particao
de carbono, a formagao de bainita e a estabilizacdo da austenita retida, atingindo fragdo méaxima
de 9,3 %, o que favorece o aumento da ductilidade. De modo geral, os resultados demonstram
que os parametros de particdo governam a evolugdo microestrutural e estabelecem relagdes
entre processamento, microestrutura e propriedades mecanicas, controlando o equilibrio entre

resisténcia ¢ ductilidade em agos Q&P de baixo teor de carbono.

Palavras-chaves: témpera e particdo. evolucdo microestrutural. austenita retida. bainita.

encruamento. propriedades mecanicas.



ABSTRACT

Steel processed through quenching and partitioning (Q&P) have been widely investigated due
to their ability to combine high mechanical strength with significant ductility through the
control of microstructural evolution. In this context, the mechanical performance of these
materials is associated with the presence of a predominantly martensitic matrix containing
fractions of bainitic ferrite and retained austenite. While martensite and bainite contribute to
mechanical strength and to the strain hardening behavior of the matrix, retained austenite,
thermally stabilized during the Q&P treatment, can transform into martensite during
deformation through the transformation-induced plasticity effect (TRIP) according to its
mechanical stability, contributing to sustained strain hardening and enhanced ductility. This
work aimed to investigate the effect of partitioning temperature and time on the microstructural
evolution, mechanical properties, and strain hardening mechanisms of a low-carbon steel
processed through different Q&P routes. The material was fully austenitized and quenched to
250 °C, followed by partitioning at 250 °C (one-step) and 425 °C and 510 °C (two-step) for 10,
100 and 300 s. Microstructural characterization was performed using optical microscopy (OM),
scanning electron microscopy (SEM), transmission electron microscopy (TEM), and X-ray
diffraction (XRD), allowing the evaluation of phase morphology and the quantification of the
fraction and carbon content of retained austenite. Mechanical response was evaluated by
Vickers hardness and uniaxial tensile tests. For a more detailed assessment of mechanical
behavior, the strain hardening rate and the instantaneous strain hardening exponent were
analyzed. The results indicate that partitioning at 250 °C preserves a more supersaturated
martensitic matrix, resulting in the highest ultimate tensile strength (1663 MPa). Increasing the
partitioning temperature intensifies carbon partitioning, bainite formation, and retained
austenite stabilization, reaching a maximum fraction of 9.3%, which promotes increased
ductility. Overall, the results demonstrate that partitioning parameters govern microstructural
evolution and establish relationships between processing, microstructure, and mechanical

properties, controlling the strength—ductility balance in low-carbon Q&P steels.

Keywords: quenching and partitioning. microstructural evolution. retained austenite. bainite.

strain hardening. mechanical properties.
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1 INTRODUCAO

A crescente demanda por reducao de emissdes, maior eficiéncia energética e seguranga veicular
tem impulsionado a industria automobilistica a buscar materiais capazes de reduzir a massa dos
veiculos sem comprometer o desempenho mecanico. Nesse contexto, a utilizagdo de chapas de
aco de menor espessura exige o desenvolvimento de ligas com melhor balango entre resisténcia

mecanica e ductilidade, destacando-se os acos avancgados de alta resisténcia (Advanced High

Strength Steels — AHSS).

Entre as trés geragdes de AHSS, os agos da terceira geracdo tém recebido destaque por
apresentarem potencial para combinar propriedades mecanicas superiores as dos acgos
convencionais e dos AHSS de primeira geracdo, com menor custo de liga em comparag@o aos
acos de segunda geragdo. Esses materiais se baseiam no desenvolvimento de microestruturas
multifasicas, metaestaveis e multiescala, nas quais a interagdo entre diferentes constituintes e
mecanismos de transformagdo contribui para a otimizagao do desempenho mecanico. Dentro
desse grupo, os agos processados por t€émpera e particao (Quenching and Partitioning — Q&P)

destacam-se como uma das rotas mais promissoras para aplicacdo automotiva.

O tratamento térmico Q&P ¢ composto, em sua forma convencional, pelas etapas de
austenitizagdo, témpera interrompida, particao e resfriamento final. Durante a témpera, forma-
se uma fracdo controlada de martensita primaria (M), enquanto parte da austenita permanece
nao transformada. Na etapa de parti¢do, o carbono tende a se redistribuir da martensita
supersaturada para a austenita remanescente, favorecendo sua estabilizacdo e retencdo a
temperatura ambiente. Quando esse enriquecimento ¢ insuficiente, parte da austenita instavel
pode transformar-se em martensita secundaria (M:) durante o resfriamento final. Além disso,
constituintes como bainita e carbonetos podem se formar durante o ciclo térmico, em fungao
das condig¢des de processamento, modificando a microestrutura final e, consequentemente, o

comportamento mecanico.

Considerando que a temperatura e o tempo de parti¢do exercem influéncia direta sobre a fragao
e a estabilidade da austenita retida, a evolu¢ao da martensita, a eventual formagao de ferrita
bainitica e, consequentemente, sobre a resposta mecanica do material, a avaliacdo integrada
desses parametros ¢ fundamental para o entendimento e a otimizagdo do processo Q&P. Dessa

forma, o presente trabalho tem como objetivo investigar, de maneira sistematica, o efeito da
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temperatura e do tempo de parti¢do sobre a microestrutura, a estabilizacdo da austenita retida e
0 comportamento mecanico e de encruamento de um ago de baixo teor de carbono submetido

ao tratamento Q&P.
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2 OBJETIVOS

2.1 Objetivo Geral

Investigar o efeito da temperatura e do tempo de particdo na evolucdo microestrutural, nas
propriedades mecanicas e nos mecanismos de encruamento de um ago de baixo teor de carbono

processado por témpera e parti¢cao.

2.2 Objetivos Especificos

1. Avaliar a influéncia da temperatura e do tempo de parti¢ao na evolugao microestrutural
do ago submetido ao tratamento Q&P, por meio da identificagdo qualitativa dos
constituintes presentes e da analise de sua morfologia.

2. Quantificar o efeito da temperatura e do tempo de parti¢ao na austenita retida, por meio
da determinag¢dao da fracdo volumétrica e do teor de carbono desse constituinte,
correlacionando esses parametros com a estabilizagdo microestrutural obtida em cada
condigao.

3. Analisar a influéncia da temperatura e do tempo de particdo nas propriedades
mecanicas, com énfase na dureza, no limite de escoamento, no limite de resisténcia a
tracdo e no alongamento uniforme.

4. Investigar o efeito da temperatura e do tempo de parti¢do sobre o comportamento e a
capacidade de encruamento, por meio da avaliagdo da taxa de encruamento e do
expoente de encruamento instantaneo.

5. Estabelecer relagdes entre processamento, evolucdo microestrutural, estabilidade da
austenita retida, resposta mecanica e mecanismos de encruamento, visando
compreender o equilibrio entre resisténcia mecénica e ductilidade nas diferentes rotas

Q&P avaliadas.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Contexto Geral

Os agos desempenham papel central no desenvolvimento da sociedade e permanecem, até a
atualidade, entre os materiais mais estratégicos para a infraestrutura e para a manufatura em
escala global. Sua ampla aplicabilidade decorre da combinagao entre propriedades mecanicas,
versatilidade de processamento, competitividade econdmica, produgao em larga escala e
reciclabilidade (Gan, 2011). Entre os principais mercados consumidores, a industria
automobilistica ocupa posicdo de destaque, respondendo por aproximadamente 12% do
consumo global de aco, atrds apenas dos setores de edificacdes e infraestrutura (52%) e
equipamentos mecanicos (16%) (World Steel Association, 2026). Em classificacio mais
especifica, Cann et al., (2021) indicam que aproximadamente 9% do consumo global de aco
estdo associados a automoveis ¢ veiculos leves, refor¢cando a relevancia do setor automotivo

entre as principais aplicagdes desse material.

Nas ultimas décadas, a industria automobilistica passou a ser fortemente condicionada por
exigeéncias crescentes relacionadas a seguranga veicular, a eficiéncia energética e a redugado das
emissoes de gases de efeito estufa (Fekete; Hall, 2017; Fonstein, 2015; Horvath, 2021; Keeler;
Kimchi; Mooney, 2017; Lesch; Kwiaton; Klose, 2017). Na Unido Europeia, os automoveis de
passeio respondem por aproximadamente 16% das emissdes totais de CO., evidenciando a
relevancia desse segmento nas politicas de descarbonizacdo do transporte (European
Commission, 2026). No Brasil, esse direcionamento foi incorporado inicialmente pelo
Programa Rota 2030 e posteriormente atualizado pelo Programa Mover, que refor¢ou a adogao
de metas de eficiéncia energética e emissoes, além de diretrizes voltadas a inovagao tecnoldgica

e a seguranca veicular (Brasil, 2018, 2024, 2025).

Entre as diferentes estratégias voltadas a melhoria da eficiéncia energética e a reducdo das
emissdes no setor automotivo, a diminui¢ao da massa veicular (lightweighting) destaca-se como
uma das abordagens mais relevantes. Nesse contexto, os acos avancados de alta resisténcia
(Advanced High-Strength Steels — AHSS) assumem papel central, uma vez que novas classes
desses materiais podem reduzir em aproximadamente 8 a 10% o peso total do veiculo em
comparac¢do aos acos convencionais (World Steel Association, 2020). Entretanto, a redugdo de

massa nao pode comprometer a seguranca veicular, de modo que os materiais empregados na
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carroceria devem manter elevada capacidade de absor¢ao de energia e integridade mecanica em
situacdes de impacto. Assim, intensificou-se o desenvolvimento de acos capazes de conciliar
resisténcia mecanica, ductilidade, conformabilidade, absor¢ao de energia e viabilidade
industrial, permitindo a redug¢dao da espessura das chapas e, consequentemente, da massa
veicular, sem prejuizo ao desempenho estrutural e a seguranca passiva. Esse conjunto de
demandas estabeleceu a base para a evolucdo das novas classes de acos avancados de alta
resisténcia discutidas na se¢do seguinte (Fekete; Hall, 2017; Schmitt; lung, 2018; Zhao; Jiang,
2018).

3.2 Acos de alta resisténcia para aplicacdo automobilistica

O século XX, especialmente sua segunda metade, foi marcado pelo desenvolvimento dos agos
convencionais de alta resisténcia (high strength steels — HSS) voltados a aplicagdo automotiva.
Essa classe engloba os acos livres de intersticiais de alta resisténcia (interstitial-free high-
strength — IF-HS), os acos endureciveis pela cura da pintura (bake-hardenable — BH), os acos
carbono-manganés (C-Mn), os agos ferritico-bainiticos (FB) e os acos de alta resisténcia e baixa
liga (high-strength low-alloy — HSLA). Em geral, esses materiais apresentam microestrutura
predominantemente ferritica, podendo conter perlita com diferentes propor¢cdes, € exibem
limites de resisténcia a tragao entre aproximadamente 210 e 550 MPa, valor significativamente
superior ao dos acos convencionais de baixa resisténcia (Cora; Kog, 2014; Demeri, 2013; Galan

et al., 2012; Keeler; Kimchi; Mooney, 2017).

Conforme apresentado na Tabela 1, a substitui¢do de acos de baixo carbono por acos HSS pode
proporcionar reducdo de massa na faixa de 10 a 25%. Materiais de menor densidade, como
aluminio, magnésio, compositos e titdnio, podem promover redugdes ainda mais expressivas,
em alguns casos superiores a 50%. Entretanto, a ado¢do desses materiais em larga escala ¢
limitada pelo maior custo relativo, considerando nao apenas o custo do material, mas também
os custos associados ao processamento e a fabricacdo. Nesse contexto, os agos HSS
consolidaram-se como uma alternativa industrialmente vidvel para o primeiro estagio de alivio

de massa em componentes automotivos (Demeri, 2013).

O aumento de resisténcia mecanica nos acos HSS ¢é obtido principalmente por mecanismos
classicos de endurecimento, como endurecimento por solugdo soélida, refino de grio e

precipitacao de carbonetos e nitretos. No entanto, como esses agos apresentam microestruturas
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derivadas de transformacdes proximas ao equilibrio e sdo constituidos majoritariamente por
ferrita, sua deformacdo plastica ocorre predominantemente por escorregamento de
discordancias na matriz ferritica. Como consequéncia, esses materiais apresentam capacidade
limitada de encruamento em comparagao com classes mais avancadas. Assim, embora oferegcam
acréscimo de resisténcia em relagdo aos acos convencionais, o aumento adicional de resisténcia
tende a ser acompanhado por reducao da ductilidade e da conformabilidade, o que impde
limitagdes para aplicagdes estruturais mais exigentes (Dai et al., 2021; Demeri, 2013; Hilditch;

Souza; Hodgson, 2015; Kuziak; Kawalla; Waengler, 2008; Nanda et al., 2019).

Tabela 1 — Reducio de massa e custos relativos resultantes da substituicio aco por

materiais de baixa densidade.

Materiais de Peso Leve Susztffli?(lio R;g::aaz; r)n Custo relativo*
Acos Convencionais de Alta Acos de Baixo 1025 1
Resisténcia Carbono
Aluminio Acgos 40 - 60 1,3-2
Magnésio Acos 60 —75 1,5-2,5
Compoésito de polimero
reforc;acli)o com ﬁl?ra de vidro Agos 25-35 I-15
Composito de polimero
reforcado com fibra de carbono Agos >0-60 2-10+
Titanio Ligas de aco 40 —-55 1,5 - 10+
Aco Inoxidavel Ago Carbono 20 — 45 1,2-1,7

* Custo por pega, relativo ao material e a fabricagdo.
Fonte: Adaptado de Demeri (2013).

Com o objetivo de superar essas limitagdes, foram desenvolvidos os acos avangados de alta
resisténcia (advanced high strength steels — AHSS), que incluem diferentes classes de agos,
algumas das quais podem ser classificadas como agos de ultra alta resisténcia (ultra-high
strength steels — UHSS), dependendo da faixa de limite de resisténcia adotada. Diferentemente
dos HSS, os AHSS apresentam em geral microestruturas multifdsicas, compostas por
combinagdes de ferrita, martensita, bainita, austenita e/ou austenita retida. Essa arquitetura
microestrutural permite combinar niveis mais elevados de resisténcia mecanica com melhor
ductilidade e maior capacidade de absor¢do de energia, em funcdo tanto das propriedades
individuais de cada fase quanto da interacdo entre elas. Além disso, parametros como fracao
volumétrica, morfologia, distribui¢do, tamanho e estabilidade dos constituintes podem ser
ajustados para atender a diferentes requisitos de desempenho (Dai et al., 2021; Demeri, 2013;
Hilditch; Souza; Hodgson, 2015; Kuziak; Kawalla; Waengler, 2008; Nanda et al., 2019). Na

Figura 3.1 sdo apresentadas microestruturas representativas de alguns tipos de acos AHSS.
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Figura 3.1 — Representacio esquematica de microestruturas tipicas de diferentes classes

de acos AHSS.
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a) acos bifasicos (BF); b) agos com transformagao induzida por plasticidade (TRIP); ¢) agos de fases
complexas (CP); d) acos martensiticos (MART); e) agos ferriticos-bainiticos (FB); f) agos com
transformag@o induzida por maclagdo (TWIP).

Fonte: Adaptado de Keeler; Kimchi; Mooney (2017).

Em termos de desempenho mecéanico, uma forma amplamente utilizada para comparar essas
classes de materiais ¢ o diagrama de alongamento total (%) em fun¢do do limite de resisténcia
a tracdo (MPa), como ilustrado na Figura 3.2. Nesse tipo de representacdo, a ductilidade ¢
expressa pelo alongamento total, enquanto a capacidade de absor¢do de energia pode ser
estimada pelo produto entre o limite de resisténcia a tracdo e o alongamento total, geralmente
expresso em GPa% (Demeri, 2013; Hilditch; Souza; Hodgson, 2015; Kuziak; Kawalla;
Waengler, 2008; Nanda et al., 2019).

A primeira geracdo dos acos AHSS, desenvolvida a partir da década de 1990, é composta
principalmente pelos agos bifasicos (dual phase — DP), acos com plasticidade induzida por
transformagao (transformation-induced plasticity — TRIP), agos de fases complexas (complex
phase — CP) e agos martensiticos (MART). Segundo Kwon et al. (2010), esses materiais
também podem ser classificados como AHSS convencionais e, de modo geral, apresentam

capacidade de absorcao de energia inferior a 20 GPa%. Suas microestruturas sdo obtidas por
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rotas termomecanicas especificas, sem necessidade de elevados teores de elementos de liga, o

que favorece sua viabilidade industrial.

Figura 3.2 — Diagrama de limite de resisténcia a tracdo em funcio do alongamento total

para acos HSS e diferentes classes de acos AHSS.
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IF: agos livres de intersticiais; Mild: agos baixo carbono; IF-HS: agos livres de intersticiais; BH: agos
endureciveis pela cura pela cura da pintura; C-Mn: agos carbono-manganés; HSLA: acos de alta
resisténcia e baixa liga; FB: agos ferriticos-bainiticos; DP: agos bifasicos; CP: agos de fases
complexas; TRIP: agos com transformacdo induzida por plasticidade; MART: agos martensiticos;
Q&P: acos de témpera e partigdo; CFB: acos bainiticos livres de carbonetos; L-IP: agos leves com
plasticidade induzida; TWIP: agos com transformagdo induzida por maclacao.

Fonte: Soleimani; Kalhor; Mirzadeh (2020).

Em comparagdo aos agos HSS, os agos da primeira geracdo apresentam resisténcia mecanica
superior, conforme indicado na Figura 3.2. No entanto, com excec¢ao dos agos TRIP, o ganho
de resisténcia ainda esta fortemente associado a mecanismos de endurecimento convencionais
que ndo resultam, necessariamente, em elevada capacidade de encruamento em deformagdes
mais elevadas. Além disso, em muitos desses materiais, a matriz permanece
predominantemente ferritica, enquanto as fases mais resistentes, como martensita e bainita,
aparecem em fragdes volumétricas mais limitadas. Como consequéncia, embora haja melhora
significativa em relacdo aos HSS, a conformabilidade ainda pode ser restringida, especialmente
em aplicacdes que exigem combinagdo mais equilibrada entre alta resisténcia e elevada

ductilidade (Dai et al., 2021; Matlock; Speer, 2009; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020).
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Com a finalidade de ampliar de forma mais expressiva a combinagao entre resisténcia mecanica
e capacidade de deformacao, a segunda geracdo dos AHSS foi desenvolvida por volta dos anos
2000. Esse grupo inclui os agos inoxidaveis austeniticos, os agos leves ao aluminio com
plasticidade induzida (lightweight induced-plasticity — L-IP) e os agos com plasticidade
induzida por macla¢do (twinning-induced plasticity — TWIP). Esses materiais, também
denominados em alguns trabalhos como acgos avancados de ultra alta resisténcia (ultra-
advanced high strength steels — U-AHSS), apresentam microestruturas com matriz
predominantemente austenitica e sdo capazes de combinar niveis ainda mais elevados de
resisténcia a tracdo com alta ductilidade, alcancando capacidades de absor¢do de energia
préximas a 60 GPa%, como ilustrado na Figura 3.2 (Demeri, 2013; Fekete; Hall, 2017; Kwon
etal., 2010; Nanda et al., 2019).

Entretanto, a estabilizagdo da austenita em temperatura ambiente nesses materiais exige, em
geral, elevados teores de elementos de liga, como manganés, silicio ¢ aluminio. Embora essa
estratégia seja eficiente do ponto de vista microestrutural, ela impde limitagdes a aplicagdo em
larga escala ndo apenas pelo custo associado a adi¢do desses elementos, mas também por
dificuldades nas etapas de produ¢ao. Entre essas limita¢des, destacam-se a maior complexidade
durante a solidificagdo e a laminacdo a quente, a baixa ductilidade a quente e a maior
suscetibilidade a formacao de trincas de borda durante a laminagao, além de desafios associados

a soldabilidade (Daamen et al., 2013; Fojt-Dymara et al., 2024).

Entre a primeira e a segunda geracdo dos AHSS, observa-se uma regido intermediaria no
diagrama de resisténcia versus alongamento (Figura 3.2), posteriormente ocupada por classes
de materiais que passaram a compor a chamada terceira gera¢do dos AHSS. Entre os principais
representantes desse grupo destacam-se os acos médio manganés com efeito TRIP (medium-
Mn TRIP), os agos de témpera e particao (quenching and partitioning — Q&P) e os agos
bainiticos livres de carbonetos (carbide-free bainitic — CFB). Esses materiais vém recebendo
atencdo crescente na literatura por apresentarem combinagdo mais equilibrada entre resisténcia
e ductilidade em comparagdo com a primeira geracdo, mantendo, a0 mesmo tempo, custo
significativamente inferior ao da segunda geracdo. De forma geral, a capacidade de absorc¢ao
de energia dessa classe situa-se em torno de 40 GPa%, ocupando posicao intermediaria entre

as duas geragdes anteriores (Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Zhao; Jiang, 2018).
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O conceito central da terceira geracdo dos AHSS baseia-se na combinagdo de caracteristicas
microestruturais que permitam reunir as principais vantagens das duas geracdes anteriores. De
modo geral, esses acos buscam apresentar microestruturas multifasicas com constituintes de
alta resisténcia, como martensita e/ou bainita, associadas a uma fase metaestavel, em especial
a austenita retida, além de refinamento microestrutural em multiplas escalas. Por essa razao, a
microestrutura desses materiais ¢ frequentemente descrita como M?® isto ¢, multifasica,
metaestavel e multiescala. Nessa classe, a austenita retida exerce papel central, pois sua
transformagao induzida por deformagdo contribui para o aumento da capacidade de
encruamento e, consequentemente, para a sustentacdo da ductilidade por meio do efeito TRIP.
Paralelamente, a substituicdo da matriz ferritica tipica dos AHSS de primeira geracdo por
matrizes mais resistentes, baseadas em martensita e/ou bainita, possibilita elevacdo significativa
da resisténcia mecanica (Behera; Olson, 2019; Demeri, 2013; Fonstein, 2015; Gan, 2011;

Grajcar; Kuziak; Zalecki, 2012; Matlock; Speer, 2009; Toji et al., 2014; Wu et al., 2021).

A Figura 3.3 ilustra, de forma esquematica, o efeito benéfico da substitui¢do da combinacdo
microestrutural tipica dos agos DP (ferrita + martensita) por arquiteturas caracteristicas da
terceira geragdo (martensita/bainita + austenita retida), evidenciando o potencial de melhoria

simultanea em resisténcia e ductilidade.

Figura 3.3 — Representaciao esquematica do efeito da substituicio da combinacio
microestrutural ferrita + martensita por martensita/bainita + austenita retida nas

propriedades mecénicas.
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Dentro da terceira geracao, os agos Q&P t€m sido considerados uma das rotas mais promissoras
para aplicagdo automotiva. Em geral, esses acgos apresentam composi¢cdes quimicas
semelhantes as dos acos TRIP convencionais, porém o tratamento térmico de témpera e particao
permite, em principio, alcangcar combina¢do mais favordvel entre resisténcia mecanica,
ductilidade e capacidade de conformagdo. Em termos praticos, os agos Q&P podem ser
entendidos como uma classe de agos assistidos pelo efeito TRIP com resisténcia mecanica
superior, em fun¢do da presenga de uma matriz mais resistente associada a austenita retida
metaestavel. Considerando que os agos TRIP convencionais apresentam ampla base de
conhecimento consolidada e compartilham diversas caracteristicas com os agos Q&P, suas
particularidades serdo discutidas nos topicos seguintes, de forma a fundamentar a compreensao
dos mecanismos microestruturais envolvidos no processamento ¢ no desempenho dos agos
Q&P (Behera; Olson, 2019; Gao et al., 2014; Kantanen et al., 2021; Song et al., 2020; Yan et
al., 2017).

3.3 Efeito TRIP

O efeito de plasticidade induzida por transformacao (transformation-induced plasticity — TRIP)
corresponde ao aumento simultdneo de resisténcia mecanica e ductilidade promovido pela
transformagdo da austenita retida metaestdvel em martensita durante a deformacgdo plastica.
Durante o carregamento, a deformacgdo tende a se concentrar progressivamente em regides
localizadas. Nessas regioes, a austenita retida pode atingir a condicdo termodindmica e
mecanica necessaria para se transformar em martensita, promovendo endurecimento local e
retardando o avango da estric¢do. Com a continuidade da deformacao, esse mecanismo pode se
repetir em regides adjacentes, contribuindo para a sustentagdo da taxa de encruamento e,
consequentemente, para o aumento da ductilidade uniforme do material, conforme ilustrado

esquematicamente na Figura 3.4 (Bleck; Guo; Ma, 2017; Fonstein, 2015).

Do ponto de vista termodindmico, uma transformacao de fase ocorre quando a energia livre de
Gibbs da fase produto se torna inferior a da fase parente. No caso da transformagdo martensitica,
entretanto, a simples condi¢do de reducdo da energia livre ndo ¢ suficiente para que a
transformagdo ocorra. A transformacdo da austenita em martensita exige que a diferenca de
energia livre entre as fases atinja um valor critico, capaz de superar a barreira energética
associada a formagdo da nova fase. Na Figura 3.5 esta representada, de forma esquematica, a

variacdo da energia livre de Gibbs da austenita e da martensita em funcao da temperatura.
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Figura 3.4 — Representacio esquematica do efeito TRIP durante a deformacao plastica.
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Fonte: Soleimani; Kalhor; Mirzadeh (2020).

Figura 3.5 — Variacio esquematica da energia livre de Gibbs da austenita e da
martensita em funcio da temperatura.
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Fonte: Adaptado de Jacques (2012).

Na temperatura Tj, a austenita e a martensita apresentam a mesma energia livre de Gibbs e,
portanto, encontram-se em condicao de equilibrio termodinamico. Abaixo dessa temperatura, a
martensita passa a apresentar menor energia livre do que a austenita. Ainda assim, a
transformagao martensitica so se torna efetiva quando a temperatura atinge a temperatura de

inicio da transformacao martensitica (M;), condi¢do em que a diferenca de energia livre entre a
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!
. . . . oo 7o - :
austenita e a martensita atinge a for¢a motriz quimica critica AG};i . Esse excesso de energia

¢ necessario para superar as contribui¢des associadas a energia interfacial e as deformagdes
elasticas geradas pela transformacdo. Assim, quando transformacdes concorrentes sao
suprimidas e a austenita ¢ suficientemente super-resfriada entre T, e M;, estabelece-se a
condicdo de metaestabilidade necessaria para a formagao de martensita (Bhadeshia; Wayman,

2014; Jacques, 2012; Shin; Ha; Chang, 2001; Sugimoto; Mukherjee, 2017; Tamura, 1982).

O superresfriamento necessario para a formacgao de martensita esta diretamente relacionado ao
carater atérmico e displacivo dessa transformacgdo. Diferentemente das transformacgoes
difusionais, nas quais os atomos se redistribuem por difusdo de longa distincia, a transformacgao
martensitica ocorre por deslocamento cooperativo dos atomos em distancias inferiores ao
espacamento interatdmico. Como consequéncia, a fase produto preserva essencialmente a
composi¢ao quimica da fase parente, de modo que a martensita formada apresenta composi¢ao
semelhante a da austenita de origem. Esse mecanismo resulta em uma deformagdo cisalhante
da rede cristalina da austenita e pode ser descrito por diferentes modelos cristalograficos. Entre
eles, destaca-se a deformagdo de Bain, amplamente aceita para descrever a transformacgao da
estrutura cubica de face centrada (CFC) da austenita (y) em uma estrutura tetragonal de corpo
centrado (TCC) da martensita (a'), por meio de uma compressdo ao longo de um eixo
cristalografico e expansao ao longo dos outros dois, conforme esquematizado na Figura 3.6
(Bhadeshia; Honeycombe, 2017; Bhadeshia; Wayman, 2014; Durand-Charre, 2004; Olson;
Feinberg, 2012).

Como a transformagao martensitica envolve deformagdo cisalhante da rede, a aplicacdao de
tensdo mecanica também pode contribuir para a superacao da barreira energética necessaria a
transformagdo. Dessa forma, a transformacao da austenita em martensita pode ocorrer mesmo
em temperaturas superiores a M;, desde que a contribui¢do mecénica adicional compense a
reducdo da for¢a motriz quimica disponivel. Conforme ilustrado na Figura 3.7, em uma
temperatura T;, a forga motriz quimica AG}’:a,pode ser inferior & forca motriz critica AG,’V/,?“,.
Nessa condicdo, a transformagao torna-se possivel quando a aplicagdo de tensdo fornece uma
e . . y-a y-a'
contribuigdo adicional AU, tal que (AU = AGy ~~ —AGr ). (Jacques, 2012; Tamura,

1982).
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Figura 3.6 — Representacdes esquematicas de distorcoes cristalograficas para

acomodacio da transformacio martensitica, incluindo a deformacio de Bain.

o
u
F
Slaz
s
5] 1
© T
g :
]
o 1
Ry 1
| golf2= 3 0
i BN -7
i o :
B o !
i S H
o : o e '
] o A
e ! L] = ]
7o 8 1 S——" S S - !
/, ’r/ y :
e et o '
' z = |
X » do N, 1
L 5 g
0/ EXP ) -
~A2% TN _®
DAY
x <
2
55

Fonte: Bhadeshia; Wayman (2014).

Figura 3.7 — Representacio esquematica da tensiao requerida para a transformacao
martensitica em funcio da temperatura e dos mecanismos de deformacao atuantes em

diferentes faixas térmicas.
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Fonte: Adaptado de Sugimoto; Mukherjee, 2017; Tamura (1982).

A influéncia da temperatura sobre a tensdo necessaria para a transformagdo martensitica €
apresentada esquematicamente na Figura 3.7. De modo geral, a medida que a temperatura

aumenta acima de M;, a for¢a motriz quimica diminui e, consequentemente, a tensdo requerida
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para a transformacdo tende a aumentar. Entretanto, esse comportamento ndo se mantém
indefinidamente de forma linear. A partir de uma temperatura critica, frequentemente designada
como M/, a transformagéo passa a ocorrer sob mecanismo distinto, associado nio apenas a
assisténcia direta da tensdo, mas também a geracdo de novos sitios de nucleagdo pela

deformacao plastica da austenita.

Assim, entre M;e M{, a transformagdo martensitica ¢ predominantemente assistida por tenséo,
ocorrendo com a austenita ainda em regime elastico ou com deformacao plastica limitada, por
meio da ativagdo de sitios preferenciais de nucleagdo ja existentes. Acima de M, por outro
lado, a tensao aplicada ultrapassa o limite de escoamento da austenita e a transformagdo passa
a ser induzida pela deformagao, sendo favorecida pela formagdo de novos sitios de nucleagao
associados ao escorregamento e a geragao de defeitos cristalinos. Esse regime € particularmente
relevante para o efeito TRIP durante a deformacao plastica dos agos avangados. Acima de uma
temperatura limite superior, frequentemente associada a impossibilidade de geragdo de forga
motriz suficiente apenas pela combinagdo entre contribui¢do quimica e mecanica, a
transformagao martensitica deixa de ocorrer, ¢ a deformacao da austenita passa a ser acomodada

predominantemente pelo movimento de discordancias (Jacques, 2012; Olson, 1972; Olson;

Feinberg, 2012; Sugimoto; Mukherjee, 2017; Sugimoto, 2006; Tamura, 1982).

3.4 Acos assistidos pelo efeito TRIP

3.4.1 Microestrutura multiconstituida e estabilidade da austenita retida

A microestrutura tipica dos agos assistidos pelo efeito TRIP € composta por uma matriz ferritica
associada a bainita, austenita retida e, em alguns casos, martensita. De modo geral, a fragdo
volumétrica desses constituintes pode variar amplamente em fun¢do da composi¢do quimica e
da rota de processamento, sendo frequentemente reportadas fracdes aproximadas de 50—-65%
de ferrita, 20-35% de bainita, 7-15% de austenita retida ¢ até cerca de 1-5% de martensita. A
Figura 3.8 apresenta imagens de MEV de microestruturas tipicas de agos TRIP. Nesses
materiais, a ferrita atua como fase mais dictil e de menor resisténcia, enquanto bainita e
martensita contribuem para o aumento da resisténcia mecanica. A austenita retida, por sua vez,
constitui o principal constituinte metaestavel da microestrutura, sendo responsavel pela
elevacdo da capacidade de encruamento e do alongamento total por meio do efeito TRIP

(Blondé et al., 2012; Caballero et al., 2008; Dai et al., 2021; Zhang; Findley, 2013).
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Figura 3.8 — Imagens de MEV de acos TRIP.
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F: ferrita, B: bainita, M: martensita ¢ RA: austenita retida.

Fonte: Tan et al. (2020).

Dentre os constituintes presentes, a austenita retida (y,r) desempenha papel central no
desempenho mecanico dos agos TRIP. Por essa razdo, o desenvolvimento dessa classe de
materiais busca, de forma geral, maximizar a fragdo volumétrica de austenita retida estavel em
temperatura ambiente. Entretanto, a simples obten¢do de elevada fragdo de y,z ao final do
tratamento térmico ndo garante, por si s6, melhor desempenho mecanico. Para que o efeito
TRIP contribua efetivamente para a combinagao entre resisténcia e ductilidade, a austenita deve
apresentar nao apenas estabilidade térmica suficiente para permanecer retida até a temperatura
ambiente, mas também estabilidade mecanica adequada para se transformar de forma gradual
durante a deformagdo pléstica. Assim, a fragdo volumétrica, a estabilidade térmica ¢ a
estabilidade mecanica da austenita retida devem ser analisadas de forma conjunta (Hidalgo;
Findley; Santofimia, 2017; Li; Wu, 2006; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Srivastava et al.,
2007; Timokhina; Hodgson; Pereloma, 2004; Wang et al., 2014).

A fragao volumétrica de austenita retida pode ser determinada por difragdo de raios X, a partir
da comparacdo entre as intensidades integradas de picos caracteristicos das fases presentes. A
Figura 3.9 ilustra um exemplo de difratograma utilizado para esse tipo de analise. Em fun¢ao
da metodologia adotada, diferentes combinagdes de picos podem ser empregadas na literatura.

No caso dos agos TRIP, ¢ comum a utilizagdo de reflexdes da ferrita/martensita e da austenita
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para estimativa da fracdo volumétrica de y,r, conforme o método de comparagdo direta

(Hidalgo; Findley; Santofimia, 2017; Li et al., 2021).

Figura 3.9 — Picos de difra¢ao para calculo da fracdo volumétrica de austenita retida.
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Fonte: Adaptado de Gao et al. (2020).

A estabilidade térmica da austenita retida pode ser definida como sua resisténcia a
transformagdo em outras fases durante variacdes de temperatura, sendo um requisito essencial
para sua manutengdo até a temperatura ambiente apds o processamento termomecanico.
Quando essa estabilidade ¢ insuficiente, a austenita pode se transformar em martensita durante
o resfriamento final ou participar de outras transformagdes competitivas, como a decomposicao
associada a formagao de bainita e carbonetos. Portanto, a estabilidade térmica esta diretamente
relacionada a capacidade de retencdo da austenita ao final do tratamento térmico e pode
influenciar o comportamento do material em ciclos térmicos subsequentes, como aqueles
envolvidos em processos de soldagem ou em tratamentos adicionais (Hidalgo; Findley;

Santofimia, 2017; Li et al., 2021).

Por outro lado, a estabilidade mecanica corresponde a resisténcia da austenita retida a
transformagao martensitica sob deformagado plastica. Trata-se de um parametro critico para o
aproveitamento efetivo do efeito TRIP. Quando a estabilidade mecénica ¢ adequada, a

transformagdo da austenita em martensita ocorre progressivamente ao longo da deformacao,
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contribuindo para a sustentagdo da taxa de encruamento e retardando o inicio da estriccdo. Em
contraste, quando a estabilidade mecanica ¢ muito baixa, grande parte da austenita se
transforma em baixos niveis de deformacdo, limitando o beneficio do efeito TRIP em
deformacdes mais elevadas. No extremo oposto, quando a estabilidade mecanica ¢é
excessivamente alta, a transforma¢ao martensitica ¢ limitada e o efeito TRIP torna-se pouco
expressivo. Em ambos os casos, a contribuicdo da austenita retida para o aumento da ductilidade
¢ reduzida. Assim, a estabilidade mecanica da austenita retida € frequentemente apontada como
um dos fatores mais relevantes para a otimizagao da combinagao entre resisténcia e ductilidade
nos agos TRIP (Hidalgo; Findley; Santofimia, 2017; Li et al., 2021; Petrov et al., 2007; Tan et
al., 2019, 2020; Zaefferer; Ohlert; Bleck, 2004; Zhao; Jiang, 2018).

A influéncia da estabilidade mecanica da austenita sobre a resposta mecanica foi discutida por
Matlock et al. (2012), que avaliaram quatro condic¢des distintas de estabilidade, identificadas
como A, B, C ¢ D, conforme esquematizado na Figura 3.10. Em condi¢des de menor
estabilidade, a transformacao da austenita em martensita ocorre mais intensamente em baixos
niveis de deformagdo, resultando em réapida elevagdao da fragdo de martensita e em maior
incremento inicial de resisténcia, porém com menor capacidade de deformagdo. Em condigdes
de maior estabilidade, por outro lado, a transformagdo ¢ mais gradual, favorecendo a
sustentagdo do encruamento ao longo da deformagdo e proporcionando maior ductilidade,
embora com menor contribui¢do imediata para o aumento da resisténcia. Dessa forma, o melhor
desempenho global ¢ obtido em uma condi¢do intermedidria de estabilidade, na qual a

transformagdo martensitica ocorre de forma suficientemente progressiva para sustentar o

encruamento sem esgotar prematuramente o potencial do efeito TRIP (Matlock; Speer, 2009).

A estabilidade da austenita retida ¢ influenciada por diferentes fatores microestruturais e
quimicos, entre os quais se destacam a composi¢ao quimica, o tamanho de grao, a morfologia
da austenita e a natureza dos constituintes adjacentes. Em muitos casos, esses fatores afetam
simultaneamente a estabilidade térmica e a estabilidade mecanica, embora nem sempre de
maneira equivalente (Chiang; Boyd; Pilkey, 2015; Gui et al., 2017; Hidalgo; Findley;
Santofimia, 2017; Lee; Lee; Cooman, 2011; Li et al., 2021; Timokhina; Hodgson; Pereloma,
2004).
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Figura 3.10 — Efeito esquematico da estabilidade mecinica da austenita retida sobre a
transformacio martensitica induzida por deformacio e sobre a combinacio entre

resisténcia e ductilidade.
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Fonte: Adaptado de Matlock et al. (2012).

Dentre esses parametros, a composi¢do quimica exerce papel central, sobretudo por sua
influéncia sobre a estabilidade térmica da austenita. Elementos estabilizadores da austenita
reduzem a temperatura de inicio da transformag¢ao martensitica (M;), favorecendo a retengdo de
austenita em temperatura ambiente. A Figura 3.11 ilustra o efeito de diferentes elementos de
liga sobre M;. De modo geral, o carbono ¢ o elemento mais efetivo na redugdo dessa
temperatura, seguido por manganés, niquel, cromo, cobre e molibdénio, enquanto o silicio
apresenta efeito mais limitado. Em contrapartida, elementos como aluminio tendem a elevar
M;, reduzindo a estabilidade térmica da austenita. Em razdo dessa forte dependéncia
composicional, diversas equagdes empiricas foram propostas para estimar a temperatura de
inicio da transformagao martensitica a partir da composi¢ao quimica do aco (Azizi; Mirzadeh;
Parsa, 2015; Izumiyama; Tsuchiya; Imai, 1969; Lee; Lee; Cooman, 2011; Li et al., 2021;
Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Tan et al., 2020; Trzaska, 2016; Zhang; Findley, 2013;
Zhao et al., 2014).

Em relacdo ao tamanho de grdo, o refinamento da austenita tende a aumentar tanto sua

estabilidade térmica quanto sua estabilidade mecanica. Diversos estudos indicam que graos
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menores apresentam menor probabilidade de conter sitios ativos para nucleacdo martensitica,
como defeitos cristalinos e discordancias, o que dificulta a transformag¢do. Como consequéncia,
a reducdo do tamanho de grao eleva a for¢ca motriz necessaria para a formagao de martensita e
contribui para a diminuicdo de M;. A Figura 3.12 ilustra esquematicamente esse efeito,
mostrando que graos de austenita menores tendem a apresentar menor densidade efetiva de
sitios de nucleagdo disponiveis para a transformag¢ao martensitica (Chiang; Boyd; Pilkey, 2015;

Lee; Lee; Cooman, 2011; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Zhao et al., 2014).

Figura 3.11 — Efeito dos elementos de liga na estabilidade térmica da austenita.
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Fonte: Izumiyama; Tsuchiya; Imai (1969).

Figura 3.12 — Ilustracao do efeito do tamanho de grio na quantidade de sitios ativos

para nucleacio de martensita.
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A morfologia da austenita retida também exerce influéncia significativa sobre sua estabilidade
mecanica. Conforme ilustrado na Figura 3.13, a austenita retida pode estar presente
predominantemente na forma de filmes (laminar) ou em ilhas/blocos (equiaxial/blocada). De
forma geral, a austenita em filmes apresenta maior estabilidade mecéanica do que a austenita em
blocos. Essa diferenga ¢ frequentemente associada ao maior refinamento geométrico, a maior
restrigdo mecanica imposta pelos constituintes adjacentes e, em muitos casos, a0 maior teor de
carbono local na austenita em filmes. Como consequéncia, a transformagdo martensitica tende
a ocorrer de forma mais gradual quando a austenita esta presente em morfologia laminar,
favorecendo melhor aproveitamento do efeito TRIP e, portanto, maior ductilidade (Timokhina;

Hodgson; Pereloma, 2004; Wang et al., 2014).

Figura 3.13 — Imagens de MET ilustrando diferentes morfologias da austenita retida em

acos TRIP.

Austenita retida em formato a) laminar (filmes); b) em blocos (equiaxial).
BF: ferrita da bainita, RA: austenita retida, GB: bainita granular, M: martensita, PF: ferrita poligonal.
Fonte: (Timokhina; Hodgson; Pereloma, 2004).

Esse comportamento foi evidenciado por Chiang; Boyd; Pilkey (2015), que avaliaram a
influéncia da morfologia da austenita retida sobre sua estabilidade mecanica. Conforme
apresentado na Figura 3.14, a fragdo de austenita transformada em martensita ¢
sistematicamente maior, para um mesmo nivel de deformagdo, quando a austenita apresenta
morfologia em blocos. Em contraste, a austenita em filmes apresenta transformacdo mais
gradual e incompleta ao longo da deformagdo, indicando maior estabilidade mecanica. Como
resultado, microestruturas com predominancia de austenita laminar tendem a exibir maior

deformacao até a fratura e, em alguns casos, também maior resisténcia final, em razdo da
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combinagdo entre transformacdo progressiva da austenita e maior fragdo final de martensita

induzida por deformacao.

Figura 3.14 — Influéncia da morfologia da austenita retida sobre sua estabilidade

mecanica e sobre a evolu¢ao da transformac¢io martensitica induzida por deformacao.
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Fonte: Chiang; Boyd; Pilkey (2015).

Além da morfologia, os constituintes vizinhos a austenita retida também afetam sua estabilidade
mecanica. Quando a austenita se encontra adjacente a ferrita poligonal ou a constituintes mais
ducteis, a deformagao plastica da matriz pode promover maior concentragao local de tensdes
sobre a austenita, favorecendo sua transformacao precoce. Em contrapartida, quando a austenita
esta inserida em regides associadas a bainita ou cercada por constituintes mais resistentes, sua
estabilidade tende a ser maior. Nessa condi¢@o, além do maior teor de carbono frequentemente
associado a esse tipo de austenita, a propria restricdo mecanica imposta pela matriz mais
resistente contribui para retardar a transformagdo martensitica, favorecendo a atuagao
progressiva do efeito TRIP (Chiang; Boyd; Pilkey, 2015; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020;
Tan et al., 2020; Timokhina; Hodgson; Pereloma, 2004; Wang et al., 2014; Zhao et al., 2014).

Em sintese, a otimiza¢ao do desempenho dos agos TRIP depende da obtengdo de uma fracao
adequada de austenita retida com estabilidade térmica suficiente para ser mantida até a
temperatura ambiente e estabilidade mecanica ajustada para transformar-se progressivamente

durante a deformagdo. Essa condigdo resulta da interacdo entre composi¢do quimica, tamanho
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de grao, morfologia da austenita e constituintes vizinhos, e constitui a base microestrutural para
a combinagdo entre alta taxa de encruamento, resisténcia mecanica e ductilidade caracteristica

desses acos.

3.4.2 Processamento termomecanico dos acos TRIP

Os agos assistidos pelo efeito TRIP podem ser produzidos por rotas envolvendo laminagao a
frio ou laminag¢do a quente, seguidas por tratamento térmico em duas etapas principais:
recozimento intercritico e aust€émpera. No caso da laminagdo a frio, a conformacgdo ocorre
abaixo da temperatura de recristalizagdo, enquanto na laminacdo a quente o material ¢é
processado em temperaturas situadas no campo austenitico. Independentemente da rota inicial
de conformacdo, a obtencao da microestrutura tipica dos agos TRIP depende da combinagao
adequada entre a fragdo de ferrita formada durante o recozimento intercritico, a transformagao
parcial da austenita em bainita durante a aust€émpera e o enriquecimento de carbono da austenita
remanescente (Dai et al., 2021; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Verlinden et al., 2007;
Zhao; Jiang, 2018).

Conforme ilustrado na Figura 3.15, apos a laminagdo a frio, o aco ¢ aquecido até uma
temperatura situada entre Aci e Ac3, de modo a promover a formagdo de uma microestrutura
bifasica composta por ferrita e austenita. Na rota com laminagdo a quente, por sua vez, o
material ¢ resfriado até essa mesma faixa intercritica, na qual parte da austenita se transforma
em ferrita. Em ambos os casos, a etapa de recozimento intercritico tem como objetivo
estabelecer a fracdo inicial de ferrita e a fracdo de austenita que posteriormente participara das
transformagdes subsequentes. Durante essa etapa, o carbono particiona preferencialmente para
a austenita, em razdo de sua baixa solubilidade na ferrita, promovendo um primeiro

enriquecimento quimico dessa fase.

Apesar desse enriquecimento inicial, a austenita formada durante o recozimento intercritico
geralmente ainda ndo apresenta estabilidade térmica suficiente para permanecer integralmente
retida até a temperatura ambiente. Por essa razdo, realiza-se a etapa de austémpera, na qual o
material ¢ resfriado rapidamente até uma temperatura situada na faixa de transformagao
bainitica e mantido isotermicamente por um determinado intervalo de tempo. Durante essa
etapa, parte da austenita se transforma em bainita, enquanto o carbono rejeitado pela ferrita

bainitica enriquece progressivamente a austenita remanescente, elevando sua estabilidade
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térmica e favorecendo sua retencdo apds o resfriamento final até a temperatura ambiente.
Assim, o principal objetivo da austémpera nos acos TRIP ¢ promover um segundo
enriquecimento de carbono da austenita, agora associado a transformacao bainitica (Dai et al.,

2021; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Verlinden et al., 2007; Zhao; Jiang, 2018).

Figura 3.15 — Representacio esquematica da rota de processamento termomecénico dos
acos TRIP e da evolucdo microestrutural durante o recozimento intercritico e a

austémpera.
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a: ferrita; y: austenita; B: bainita; M: martensita.

Fonte: Adaptado de Verlinden et al. (2007).

A evolugdo microestrutural ao longo dessas etapas depende da condi¢ao inicial do material. Na
rota com laminagdo a frio, a microestrutura de partida ¢ geralmente constituida por ferrita
deformada e coldnias de perlita e/ou carbonetos, com elevada densidade de discordancias e
heterogeneidade microestrutural. Durante o aquecimento, ocorre recristalizagdo da ferrita e
dissolugdo parcial da perlita, seguida pela formagao de austenita no campo intercritico. Ja na
rota com laminagdo a quente, a microestrutura inicial é predominantemente austenitica, de
modo que, ao atingir a regido intercritica, parte dessa austenita se transforma em ferrita. Apesar
dessas diferengas iniciais, ambas as rotas convergem para uma condi¢do semelhante ao final do
recozimento intercritico, caracterizada por uma microestrutura bifasica composta por ferrita e

austenita, a partir da qual se desenvolve a microestrutura final tipica dos acos TRIP apos a
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austémpera e o resfriamento final (Dai et al., 2021; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020;

Verlinden et al., 2007; Zhao; Jiang, 2018).

Apos o recozimento intercritico, o resfriamento até a temperatura de aust€émpera deve ser
suficientemente rapido para suprimir transformagdes difusionais indesejadas, especialmente a
formagao adicional de ferrita e perlita. Em seguida, durante a manuten¢do isotérmica, a
transformagao parcial da austenita em bainita passa a exercer papel central na defini¢ao da
microestrutura final. A fracdo de bainita formada e o grau de enriquecimento de carbono da
austenita remanescente dependem diretamente da temperatura e do tempo de austémpera. Esses
parametros controlam ndo apenas a quantidade de austenita retida em temperatura ambiente,
mas também sua estabilidade, sua morfologia e a eventual formacdo de martensita durante o

resfriamento final (Verlinden et al., 2007; Zhao; Jiang, 2018).

A temperatura de austémpera influéncia significativamente o tipo de bainita formada e,
consequentemente, a eficiéncia do enriquecimento de carbono da austenita. Conforme
esquematizado na Figura 3.16, em temperaturas mais elevadas dentro da faixa bainitica, tende-
se a formacao de bainita superior, caracterizada por ferrita bainitica com menor propensao a

precipitagdo intralamelar de carbonetos.

Figura 3.16 — Representa¢io esquematica da formacao de bainita superior e bainita
inferior durante a austémpera.
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Fonte: Adaptado de Takahashi; Bhadeshia (1990).
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Nessa condicdo de transformacdo em temperaturas mais elevadas, o carbono rejeitado pela
bainita ¢ mais eficientemente particionado para a austenita adjacente, favorecendo sua
estabilizacdo. Em contrapartida, a medida que a temperatura de aust€émpera diminui,
aproximando-se da faixa de formacao de bainita inferior, aumenta a tendéncia a precipitagcao de
carbonetos no interior das subunidades bainiticas. Esse comportamento reduz a fracdo de
carbono disponivel para enriquecimento da austenita remanescente e pode comprometer a
retencdo de austenita em temperatura ambiente. Além disso, a formagdo de bainita em
temperaturas mais baixas esta associada ao refinamento das subunidades bainiticas, o que pode
elevar a resisténcia mecanica, mas também aumentar a suscetibilidade a redugao de tenacidade,
dependendo da extensdo da precipitagao de carbonetos (Dai et al., 2021; Jacques; Ladriére;
Delannay, 2001; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Takahashi; Bhadeshia, 1990; Verlinden
et al., 2007).

O tempo de austémpera também exerce forte influéncia sobre a microestrutura final, conforme
ilustrado esquematicamente na Figura 3.17. Esse efeito estd associado ao avango progressivo
da transformacao bainitica e ao enriquecimento de carbono da austenita remanescente durante

a manutencao isotérmica.

Figura 3.17 — Representacao esquematica do efeito do tempo de austémpera sobre a
evolucao microestrutural e a fragao final de austenita retida nos acos TRIP.
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Fonte: Adaptado de Soleimani; Kalhor; Mirzadeh (2020).
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Para tempos curtos, a fragdo de austenita transformada em bainita ¢ limitada e o enriquecimento
de carbono da austenita remanescente ¢ insuficiente. Como consequéncia, durante o
resfriamento final até a temperatura ambiente, parte significativa dessa austenita ainda instavel
pode se transformar em martensita, resultando em microestruturas com maior fracdo de
martensita recém formada e menor quantidade de austenita retida. Com o aumento do tempo de
austémpera, a transformagdo bainitica se intensifica e a austenita remanescente torna-se
progressivamente mais enriquecida em carbono. Nessa condi¢do, a temperatura de inicio da
transformagao martensitica pode ser reduzida para valores inferiores a temperatura ambiente,
favorecendo a retengdo de austenita apds o resfriamento final. Por outro lado, tempos
excessivamente longos podem favorecer a decomposic¢ao adicional da austenita enriquecida ou
a precipitagdo de carbonetos, reduzindo a fracao final de austenita retida e alterando
negativamente o balanco entre resisténcia e ductilidade. Dessa forma, assim como a
temperatura, o tempo de aust€émpera deve ser cuidadosamente ajustado para maximizar a

obtencdo de uma fracdo adequada de austenita retida com estabilidade mecanica apropriada

(Dai et al., 2021; Soleimani; Kalhor; Mirzadeh, 2020; Verlinden et al., 2007).

Além dos parametros térmicos, a composi¢do quimica exerce influéncia decisiva sobre a
obtenc¢do da microestrutura desejada nos agos TRIP, como mostrado na Figura 3.18. Na pratica,
os elementos de liga mais empregados sdo carbono, silicio, manganés e aluminio, tipicamente

em faixas de aproximadamente 0,1-0,3% C, 1-2% Si, 1-2% Mn e 1-2% Al.

Figura 3.18 — Influéncia esquematica dos principais elementos de liga sobre as
transformacdes de fase durante o processamento termomecanico dos acos TRIP.
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O carbono ¢ o principal elemento estabilizador da austenita e desempenha papel fundamental
tanto na reducdo da temperatura de inicio da transformag¢do martensitica quanto no aumento da
resisténcia mecanica. Entretanto, seu teor deve ser limitado, pois concentragdes elevadas
comprometem a soldabilidade e podem retardar excessivamente a cinética da transformacao
bainitica, dificultando a aplica¢do industrial do processamento TRIP. Por esse motivo, a
estabilidade da austenita ¢ wusualmente ajustada com auxilio de outros elementos
estabilizadores, especialmente manganés e, em menor grau, silicio (Bleck; Guo; Ma, 2017;

Bleck; Phiu-on, 2009; Kim et al., 2001).

Dentre os elementos tradicionalmente empregados, o silicio apresenta papel particularmente
importante por sua capacidade de suprimir a precipitacdo de cementita durante a austémpera.
Ao dificultar a formagao de carbonetos, o silicio favorece o particionamento de carbono para a
austenita remanescente e, consequentemente, sua estabilizagdo em temperatura ambiente. Além
disso, esse elemento contribui para o endurecimento por solucdo sélida da matriz ferritica.
Como desvantagem, altos teores de silicio comprometem a qualidade superficial e a
processabilidade industrial, especialmente em operagdes como laminagdo a quente ¢
galvanizagao continua, devido a formacao de 6xidos superficiais ricos em silica, que prejudicam
a molhabilidade pelo zinco (Baik et al., 2001; Bellhouse; Mertens; Mcdermid, 2007; Cooman,
2004; Drillet et al., 2004; Jacques et al., 1999; Jacques; Ladricere; Delannay, 2001; Meyer;
Vanderschueren; Cooman, 1999; Zeng et al., 2020).

O manganés, por sua vez, também atua como estabilizador da austenita, reduzindo a
temperatura de inicio da transformacao martensitica e contribuindo para a obtengao de austenita
retida em temperatura ambiente. Entretanto, seu teor deve ser controlado, pois concentragdes
excessivas podem elevar demasiadamente a temperabilidade do aco, favorecer a formacao de
martensita em detrimento da microestrutura TRIP desejada e, adicionalmente, prejudicar a
qualidade do revestimento superficial em processos de galvanizagdo, devido a formacgdo de

oxidos complexos na superficie.

Como alternativa para mitigar os efeitos negativos do silicio sobre a processabilidade, o
aluminio tem sido amplamente estudado como elemento substituto parcial ou total. Assim como
o silicio, o aluminio apresenta baixa solubilidade na cementita e contribui para reduzir a
tendéncia a precipitacdo de carbonetos durante a austémpera, favorecendo o enriquecimento de

carbono da austenita. Além disso, o aluminio pode acelerar a cinética da transformacgao
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bainitica, 0 que representa uma vantagem para rotas industriais continuas. Por outro lado, a
substituicdo integral do silicio por aluminio nem sempre ¢ desejavel, uma vez que o aluminio
tende a elevar a temperatura de inicio da transformagao martensitica, reduzindo a estabilidade
térmica da austenita, além de apresentar menor contribui¢do para o endurecimento por solugao
solida da matriz ferritica. Assim, em muitas composi¢des, a melhor estratégia consiste no uso
combinado de silicio e aluminio, buscando equilibrar estabilidade da austenita, cinética de
transformagao e viabilidade industrial (Cooman, 2004; Girault et al., 2001; Kuziak; Kawalla;

Waengler, 2008; Meyer; Vanderschueren; Cooman, 1999; Traint et al., 2002).

Em sintese, a obten¢do da microestrutura tipica dos agos TRIP depende do equilibrio entre
composi¢do quimica e parametros de processamento termomecanico, especialmente as
condigdes de recozimento intercritico e austémpera. Esses parametros controlam a fragao de
ferrita, bainita, martensita e austenita retida, bem como o grau de enriquecimento de carbono e
a estabilidade da austenita remanescente, determinando, em ultima instancia, a intensidade do

efeito TRIP e a combinacao final entre resisténcia mecanica ¢ ductilidade.

3.5 Acos de Témpera e Particiao (Q&P)

3.5.1 Microestrutura Multiconstituida e Processamento Térmico

O termo quenching and partitioning (Q&P), traduzido como témpera e particao, foi proposto
por Speer et al. (2003a) para descrever uma nova rota de tratamento térmico desenvolvida com
o objetivo de obter, preferencialmente, uma microestrutura predominantemente martensitica
contendo elevada fracdo volumétrica de austenita retida enriquecida em carbono, tipicamente
na faixa de 10-20% em volume. Essa rota surgiu como uma alternativa promissora para a
producdo de acos de alta resisténcia mecanica com potencial para apresentar efeito TRIP,
combinando a elevada resisténcia proporcionada pela matriz martensitica com a contribui¢cdo
da austenita retida metaestavel para a sustentacdo do encruamento e da ductilidade (Andrés et
al., 2001; Behera; Olson, 2019; Kumar; Singh, 2021; Lepera, 1979; Santofimia; Zhao; Sietsma,
2009; Speer et al., 2003; Toji; Miyamoto; Raabe, 2015; Wu et al., 2021).

A Figura 3.19 apresenta exemplos de microestruturas de acos Q&P observadas por microscopia
oOptica, nas quais se destaca uma microestrutura composta predominantemente por martensita e

austenita retida em morfologia laminar. Em determinadas condi¢des, também pode ser
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observada a presenga de pequenas fracdes de bainita, evidenciando que a microestrutura final
desses agos pode se desviar da condicdo idealizada originalmente proposta para o processo
Q&P (Garcia de Andrés et al., 2001; Kumar; Singh, 2021; Lepera, 1979; Toji; Miyamoto;
Raabe, 2015).

Figura 3.19 — Micrografias opticas de acos submetidos ao tratamento térmico de

témpera e particio (Q&P) apos diferentes condicdes de ataque quimico.

Yret € ¥: austenita retida; ay: ferrita bainitica; o’ ¢ M: martensita.
Fonte: Adaptado de Kumar; Singh, (2021); Toji; Miyamoto; Raabe (2015).

A rota térmica de témpera e particdo compreende, de forma geral, quatro etapas principais:
austenitizagdo, t€mpera, particao e resfriamento final. Conforme esquematizado na Figura 3.20,
o tratamento se inicia com a etapa de austenitizagdo, que pode ocorrer tanto no campo
intercritico, entre Aci € Acs, quanto acima de Ac3, em condi¢do de austenitizagdo completa.
Em seguida, o material ¢ resfriado rapidamente até uma temperatura de t€émpera (T) situada
entre as temperaturas de inicio (M;) e fim (My) da transformagdo martensitica, de modo a formar
uma fragdo controlada de martensita primaria. Apos essa etapa, o ago ¢ submetido a parti¢ao,
durante a qual permanece por um determinado intervalo de tempo (tp) em uma temperatura de
particao (Tp), que pode ser igual ou superior a temperatura de témpera. Quando Tp = Ty, 0
tratamento ¢ classificado como Q&P de um passo (one-step Q&P); quando Tp > Ty, trata-se
de um tratamento Q&P de dois passos (two-step Q&P). Por fim, o material é resfriado até a
temperatura ambiente (De Cooman; Speer, 2006; Kantanen et al., 2021; Knijf et al., 2014;
Matlock; Speer, 2009; Zinsaz-Borujerdi et al., 2018).
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Figura 3.20 — Representacao da rota térmica de témpera e particao.
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Fonte: Adaptado de De Cooman; Speer (2006).

A evolug¢do microestrutural ao longo do tratamento Q&P ¢ ilustrada esquematicamente na

Figura 3.21.

Figura 3.21 — Microestrutura e teor de carbono em cada etapa da rota térmica de

témpera e particao.

ETAPA Austenitizacao Témpera Particdo Resfriamento

MICROESTRUTURA
CONCENTRACAO DE Co=( Cy =G Cy > G
CARBONO e Cn =G Cu <G

v: austenita; C,: concentracao de carbono da austenita; C;: concentragdo de carbono inicial; Cum: concentragdo de
carbono da martensita.
Fonte: Adaptado de Matlock et al. (2012).

Ap0s a austenitizagdo completa, a microestrutura é composta integralmente por austenita, com

teor de carbono correspondente a composicao global da liga. Durante a témpera interrompida,
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parte dessa austenita se transforma em martensita primdria (M;), enquanto a austenita
remanescente permanece nao transformada. A fragdo de martensita formada nessa etapa
depende diretamente da temperatura de t€mpera e constitui um parametro critico do processo,
uma vez que a martensita primaria atua como principal fonte de carbono para a etapa

subsequente de particao.

Durante a etapa de parti¢do, ocorre a redistribui¢ao de carbono a partir da martensita primaria
em dire¢ao a austenita remanescente, elevando o teor de carbono da austenita e reduzindo sua
temperatura de inicio da transformac¢do martensitica. Esse enriquecimento de carbono ¢
fundamental para aumentar a estabilidade térmica da austenita e permitir sua retencao apds o
resfriamento final até a temperatura ambiente. Paralelamente, a martensita primaria sofre
empobrecimento relativo em carbono e pode apresentar evidéncias de revenimento,
dependendo da temperatura ¢ do tempo de partigdo. Assim, na condi¢ao idealizada do
tratamento Q&P, a microestrutura final ¢ composta por uma matriz de martensita primaria
revenida e empobrecida em carbono, associada a filmes de austenita retida enriquecida em
carbono. Essa combina¢do microestrutural é particularmente atrativa porque associa elevada
resisténcia mecanica, conferida pela matriz martensitica, a capacidade de sustentacdo do
encruamento e da ductilidade promovida pela transformacdo progressiva da austenita retida
durante a deformacao (Ariza-Echeverri et al., 2020; Miettunen et al., 2021; Moor; Speer, 2017;
Peng et al., 2019; Santofimia; Zhao; Sietsma, 2009; Seo et al., 2016).

Entretanto, quando o enriquecimento de carbono da austenita ¢ insuficiente, parte da austenita
remanescente pode se transformar em martensita durante o resfriamento final, originando a
chamada martensita secundaria (M,). Diferentemente da martensita primaria, a martensita
secundaria ¢ formada apds a etapa de particao e, portanto, ndo participa de forma significativa
do particionamento de carbono, podendo apresentar maior dureza e maior contribuigdo para a
heterogeneidade microestrutural. Em sistemas reais, a presenca simultdnea de martensita
primaria, martensita secundaria, austenita retida e, em muitos casos, bainita, torna a
microestrutura dos agos Q&P substancialmente mais complexa do que a condicao idealizada

inicialmente proposta.

Além da microestrutura convencional baseada em martensita e austenita retida, outros
constituintes podem estar presentes nos agos Q&P, especialmente ferrita e bainita. Quando a

etapa de austenitizacdo ¢ realizada no campo intercritico, parte da microestrutura inicial nao ¢é
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austenitizada e a microestrutura final pode conter ferrita poligonal, resultando em uma
arquitetura constituida por matriz ferritica contendo ilhas do constituinte M/A, formadas por
martensita e austenita retida. A Figura 3.22 apresenta exemplos de microestruturas obtidas apos
recozimento intercritico, evidenciando esse tipo de morfologia (De, Speer e Matlock, 2003;

Knijf et al., 2014; Santofimia et al., 2008).

Figura 3.22 — Imagens de micrografia optica de amostras de acos Q&P submetidas ao

recozimento intercritico e atacadas com diferentes reagentes quimicos.

a) Ataque quimico com o reagente quimico LePera; b) Ataque quimico de cor.
F: ferrita; M + RA: constituinte formado por martensita e austenita retida.
Fonte: Santofimia et al. (2008).

Da mesma forma, embora a rota Q&P classica tenha sido originalmente proposta com base no
particionamento de carbono a partir da martensita, diversos estudos demonstram que a
transformagdo bainitica pode ocorrer durante a etapa de parti¢dao, especialmente quando a
austenita remanescente apresenta estabilidade térmica insuficiente. Nesses casos, parte da
austenita pode se decompor em ferrita bainitica, e o carbono rejeitado por essa transformagao
também pode contribuir para o enriquecimento da austenita remanescente. Assim, a bainita
pode atuar como fase adicional de endurecimento e, simultaneamente, como fonte
complementar de carbono para estabilizagdo da austenita. Por essa razao, a formacao de bainita
durante a particdo, embora ndo faca parte da condi¢do idealizada original do processo, ¢ hoje
amplamente reconhecida como um fendomeno recorrente e, em muitos casos, determinante para
a microestrutura final e para a resposta mecanica dos agos Q&P (Chen et al., 2019; Dai et al.,
2021; Nishikawa et al., 2018; Samanta et al., 2013; Santofimia et al., 2008, 2010; Wu et al.,
2015).



51

Um dos principais objetivos do processamento Q&P ¢, portanto, maximizar a estabilidade
térmica e mecanica da austenita retida por meio do enriquecimento de carbono durante a etapa
de particdo. Em comparagdo com os agos TRIP convencionais, essa rota apresenta uma
diferenca conceitual importante: nos agos TRIP, o enriquecimento de carbono da austenita esta
fortemente associado a transformagao bainitica durante a austémpera, enquanto nos agos Q&P
a formacdo da matriz martensitica e o particionamento de carbono sdo, em principio,
desacoplados em etapas distintas. Essa separagdo entre a formagao da martensita primaria e a
etapa de parti¢ao constitui uma das principais vantagens do tratamento Q&P, pois permite maior
controle sobre a fracdo de martensita formada, sobre a quantidade de austenita remanescente
disponivel para enriquecimento e, consequentemente, sobre a microestrutura final do material
(Dai et al., 2021; De; Speer; Matlock, 2003; Knijf et al., 2014; Nishikawa et al., 2018; Samanta
et al., 2013; Santofimia et al., 2008, 2010; Wu et al., 2015).

O sucesso desse mecanismo de estabilizagdo da austenita depende da supressdo ou do
retardamento de reagdes competitivas, especialmente a precipitacdo de carbonetos, que
consomem carbono e reduzem a eficiéncia do enriquecimento da austenita. De modo geral, os
acos Q&P apresentam composi¢do quimica semelhante a dos agos TRIP, com teores
relativamente baixos de carbono e adigcdes de elementos como manganés, silicio e aluminio,
empregados para favorecer a retengdo de austenita e suprimir ou retardar reacdes competitivas,
especialmente a precipitagdo de carbonetos. Além da composi¢do quimica, outros fatores ja
discutidos para os acos TRIP, como morfologia, tamanho de grao e constituintes adjacentes a
austenita, também exercem papel importante na estabilidade da austenita retida em agos Q&P
(Fonstein, 2015; Knijf et al., 2014; Moor; Speer, 2017; Santofimia; Zhao; Sietsma, 2009; Toji
et al., 2014; Toji; Miyamoto; Raabe, 2015; Wang; Speer, 2013; Wu et al., 2015; Yan et al.,
2015; Yang et al., 2021).

A influéncia da morfologia da austenita retida na sua estabilidade também foi observada
especificamente em agos Q&P. Xiong et al. (2013) mostraram que, embora a austenita em
blocos possa apresentar maior teor local de carbono, sua resisténcia a transformagdo
martensitica durante a deformacgao ¢ inferior aquela observada para a austenita em filmes. De
forma semelhante, Liu et al. (2018) destacaram que a presenca de finas ripas de martensita
contribui para refinar e restringir geometricamente a austenita retida, favorecendo a obtencao
de uma combinacdo mais adequada entre fracdo volumétrica e estabilidade mecanica. Esses

resultados reforcam que, nos agos Q&P, assim como nos agos TRIP, a estabilidade da austenita



52

retida ndo depende apenas de seu teor de carbono, mas também de sua morfologia, de seu

tamanho e da interagdo mecanica com os constituintes vizinhos.

Em sintese, os agos Q&P distinguem-se por buscar a obtengdo de uma microestrutura
multifasica baseada em martensita e austenita retida, na qual a estabilidade da austenita ¢
promovida predominantemente pelo enriquecimento de carbono durante a etapa de particdo.
Embora a condi¢do idealizada do processo preveja uma microestrutura composta
principalmente por martensita primaria revenida e austenita retida, a microestrutura real
frequentemente inclui também martensita secundéria, bainita e, em tratamento intercritico,
ferrita. Dessa forma, a resposta final desses materiais resulta do equilibrio entre composigao
quimica, parametros térmicos € mecanismos competitivos de transformacao, os quais controlam
simultaneamente a fragdo, a morfologia e a estabilidade da austenita retida, bem como a

natureza da matriz resistente.

3.5.2 Influéncia dos Parametros do Processamento Térmico na Microestrutura e nas

Propriedades Mecanicas

A microestrutura final dos acos Q&P ¢ fortemente influenciada pelos parametros do tratamento
térmico, especialmente pela temperatura de austenitizacdo, pela temperatura de témpera, pela
temperatura de particdo e pelo tempo de particdo. Esses parametros controlam a fra¢do de
martensita primaria formada, a quantidade e a estabilidade da austenita retida, a eventual
formacdo de bainita e a intensidade do revenimento da martensita, determinando,
consequentemente, o equilibrio entre resisténcia mecanica e ductilidade (Cho; Seo; De

Cooman, 2016; Santofimia; Zhao; Sietsma, 2009; Song et al., 2020; Zhang; Ding; Misra, 2015).

A temperatura de austenitizacao define a fracao de austenita disponivel para as transformacdes
subsequentes e influencia diretamente a morfologia da microestrutura final. Em geral,
temperaturas acima de Acs sdo utilizadas para promover a austenitizagdo completa e favorecer
a obtencdo de uma microestrutura predominantemente martensitica (Chen et al., 2021; Ebner
etal., 2019; Fonstein, 2015; Liu et al., 2018; Miettunen et al., 2021; Santofimia; Zhao; Sietsma,
2011; Seo et al., 2016; Yan et al., 2017). Por outro lado, a austenitizagdo intercritica pode
introduzir ferrita na microestrutura final, o que tende a reduzir a resisténcia mecanica, mas pode
favorecer a ductilidade e a capacidade de absor¢do de energia (Ariza-Echeverri et al., 2020;

Peng et al., 2019; Santofimia et al., 2010). Esse efeito ¢ ilustrado na Figura 3.23, na qual
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amostras submetidas a austenitizagdo intercritica apresentam maior ductilidade e menor

resisténcia em comparagao as austenitizadas completamente (Yan et al., 2017).

Figura 3.23 — Influéncia da temperatura de austenitizaciao sobre as curvas tensao—
deformacio de engenharia de acos Q&P submetidos a austenitizacdo completa e

intercritica.
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Fonte: Yan et al. (2017).

A temperatura de témpera controla diretamente a fra¢cdo de martensita primaria formada durante
a témpera interrompida e, portanto, a quantidade de austenita remanescente disponivel para
enriquecimento de carbono na etapa de particdo. Temperaturas de témpera mais baixas,

proximas a Mg, resultam em maior fragdo de martensita primaria e menor quantidade de

austenita remanescente, enquanto temperaturas mais elevadas, préximas a M;, preservam maior
quantidade de austenita, porém com menor fragdo de martensita disponivel como fonte de
carbono. Assim, existe uma faixa intermedidria de temperatura de t€émpera em que se obtém
melhor balanco entre fracdo de austenita retida e sua estabilidade. Esse comportamento ¢
ilustrado na Figura 3.24, na qual se observa que o aumento da temperatura de témpera eleva a
fracdo volumétrica de austenita retida, enquanto o teor de carbono da austenita apresenta
variacdo discreta. Em termos mecanicos, as curvas tensdo—deformagdo indicam que
temperaturas intermediarias de témpera favorecem uma combinag¢do mais equilibrada entre
resisténcia mecanica e ductilidade, evidenciando que o desempenho mecanico ndo depende
apenas da quantidade de austenita retida, mas também de sua estabilidade e da condigdo

microestrutural da matriz martensitica adjacente (Chen et al., 2021; Ebner et al., 2019; Fonstein,
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2015; Liu et al., 2018; Miettunen et al., 2021; Santofimia; Zhao; Sietsma, 2011; Seo et al., 2016;
Yan et al., 2017).

Figura 3.24 — Influéncia da temperatura de témpera sobre as curvas tensao—deformacio

de engenharia, a fracdo volumétrica e o teor de carbono da austenita retida em aco
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Fonte: Liu et al. (2018).

Entre todos os pardmetros do tratamento Q&P, a temperatura e o tempo de partigdo exercem a
influéncia mais direta sobre a redistribuigao de carbono, a estabilidade da austenita retida e a
ocorréncia de fenomenos competitivos, como revenimento da martensita, formagao de bainita
e precipitagdo de carbonetos (Ebner et al., 2018). De modo geral, temperaturas de parti¢do mais
baixas requerem tempos mais longos para promover enriquecimento suficiente da austenita,
enquanto temperaturas mais elevadas aceleram a difusdao do carbono, mas também intensificam
reacdes competitivas. Como consequéncia, a combinacao entre temperatura e tempo de parti¢ao
afeta simultaneamente a microestrutura final e a resposta mecanica dos acos Q&P, conforme
ilustrado na Figura 3.25. Em geral, o aumento da temperatura de parti¢do e, em menor grau, do
tempo de parti¢do tende a reduzir a resisténcia mecanica em razao do revenimento progressivo
da martensita primaria e da consequente reducdo da resisténcia da matriz martensitica. Em
contrapartida, essas condi¢des podem favorecer maior estabilidade da austenita retida e maior
capacidade de deformagdo uniforme, desde que o enriquecimento da austenita seja eficiente e
que as reagdes competitivas ndo se tornem predominantes. Além disso, as variagdes no
coeficiente de encruamento instantaneo indicam que a condi¢ao de parti¢ao também modifica
a capacidade de sustentacdo do encruamento ao longo da deformacdo. Assim, a combinagdo

entre resisténcia mecanica e ductilidade resulta do balango entre o revenimento da martensita
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primaria, a estabiliza¢do da austenita retida e a eventual formacao adicional de bainita durante

a particao (Santofimia; Zhao; Sietsma, 2011).

Figura 3.25 — Influéncia da temperatura e do tempo de particao sobre as curvas tensao—

deformacio e o coeficiente de encruamento instantaneo de acos Q&P.
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De forma geral, a literatura mostra que a resposta dos agos Q&P resulta da interacdo entre
multiplos pardmetros térmicos, € ndo do efeito isolado de uma unica variavel. Assim, a
otimizagdo das propriedades mecanicas depende do balango entre a fragdo de martensita
primaria, a eficiéncia do enriquecimento de carbono da austenita, a morfologia e a estabilidade
da austenita retida, a eventual formacao de bainita e a intensidade do revenimento da martensita.

Esse entendimento ¢ fundamental para interpretar a forte sensibilidade desses agos as condi¢des

de processamento térmico.
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4 MATERIAIS E METODOS

O presente trabalho consiste em um estudo experimental de chapas de aco de baixo carbono
submetidas ao tratamento térmico de t€émpera e particdo (Q&P). As etapas do estudo,
apresentadas no fluxograma da Figura 4.1, compreenderam: (I) analise termodindmica para
determinagdo das temperaturas criticas de transformacao da liga; (II) defini¢ao e execugdo dos
tratamentos térmicos; e (III) caracterizagdo, por diferentes técnicas, das amostras apos o

processamento.

A etapa de caracterizacdo foi dividida em duas frentes: analise microestrutural e avaliagdo do
comportamento mecanico, conforme ilustrado na Figura 4.1. A caracteriza¢do microestrutural
foi realizada por microscopia optica (MO), microscopia eletronica de varredura (MEV),
microscopia eletronica de transmissdo (MET) e difracdo de raios X (DRX). A caracterizagao
mecanica envolveu ensaios de tragdo e de dureza Vickers. A partir dos resultados de tragdo,

também foi realizada a analise do comportamento de encruamento das amostras.

4.1 Material

Foram utilizadas chapas de ago classificadas, no estado como recebido, como TRIP 800, com
espessura de 1,5 mm e revestimento de zinco. O material foi fornecido por uma empresa
sidertirgica produtora de agos planos especiais, sendo destinado a aplicagdes no setor
automotivo. A identificacio nominal da empresa fornecedora foi omitida por motivos de
confidencialidade. A composi¢do quimica do ago, em porcentagem em peso, esta apresentada

na Tabela 2, com base nas informacdes fornecidas pela empresa siderturgica.

4.2 Estudo Termodinamico

O estudo termodinamico foi realizado com o objetivo de determinar as temperaturas criticas de
transformagdo de fase do aco estudado e fornecer subsidios para a defini¢cdo dos parametros do
tratamento térmico de témpera e particdo (Q&P). Foram consideradas as temperaturas de
transformagdo reconstrutiva durante o aquecimento, representadas por Aci e Acs, as
temperaturas associadas as transformacgdes displacivas, representadas por Mi e Bi, além da

evolucdo das fracdes de fase em fun¢do da temperatura.



Figura 4.1 — Fluxograma representativo das etapas do procedimento experimental.
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Tabela 2 — Composi¢cio quimica (%p) do aco.
Fe C Si Mn | S Al Cu Nb A%

96,7931 0,24 1,3 1,52 0,024 0,002 0,036 0,02 0,002 0,003

Ti Cr Ni Sn N B Ca Sb Pb
0,004 0,03 0,01 0,002 0,004 0,0002 00017 0,001 0,007

Fonte: Proprio autor com base em dados fornecidos pela empresa sidertirgica.
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As temperaturas de inicio e fim da transformacao austenitica durante o aquecimento (Aci e Acs)
foram determinadas a partir da simulacdo das fracdes de fases em equilibrio em fun¢do da
temperatura, realizada no software Thermo-Calc, utilizando a base de dados TCFE11. A
identificacao dessas temperaturas foi feita com base na evolucao das fragdes de ferrita, austenita
e cementita durante o aquecimento, considerando a composi¢ao quimica do ago estudado (Ariza

etal., 2016; Li et al., 2018; Santofimia; Zhao; Sietsma, 2011; Zhao et al., 2014).

A temperatura de inicio da transformacao bainitica (Bi) foi estimada por duas abordagens
complementares. A primeira consistiu na utilizagdo do software MUCGS3, a partir do qual
também foi construido o diagrama tempo-temperatura-transformacao (TTT) do aco estudado.
A segunda abordagem consistiu na aplicacdo da equacdo empirica proposta por van Bohemen
(2012), conforme a Equacao 1. Para a defini¢ao das temperaturas de parti¢do, foi adotado como
referéncia o valor médio obtido entre as duas abordagens (Ariza et al., 2016; Gui et al., 2017;

Knijf et al., 2014; Lu et al., 2020; Ranjan; Singh, 2021; Santofimia et al., 2011).

B;(°C) = 839 — (86X, + 23x5; + 67x¢cy + 33xy; + 75%4,) — 270(1 — e("133%0)) (1)

em que x;representa a concentragdao dos elementos de liga em porcentagem em peso.

A temperatura de inicio da transformacao martensitica (Mi) foi estimada por meio da equagao
empirica proposta por Capdevila; Caballero; Garcia de Andrés (2002), conforme a Equagao 2.
Embora o diagrama TTT obtido pelo MUCG83 também indique graficamente uma temperatura
Mi, esse valor foi utilizado apenas como referéncia visual, ndo sendo empregado nos célculos

posteriores.

M;(°C) = 539 — 423C — 30,4Mn — 7,55i + 30Al 2)

em que C, Mn, Si e Al correspondem aos teores dos respectivos elementos de liga, expressos

em porcentagem em peso.

Para a defini¢do da temperatura de témpera, foi adotada a metodologia proposta por Speer et
al. (2003), baseada na condicdo tedrica de maxima retencdo de austenita apds a etapa de

particdo. Essa abordagem considera o balango entre a fracdo de martensita primaria formada
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durante a témpera inicial e a fracdo de austenita remanescente disponivel para enriquecimento

em carbono durante a partigao.

Nesse contexto, foi aplicado o conceito de equilibrio de carbono constrito (constrained carbon
equilibrium - CCE). Nesse modelo, assume-se que, durante a etapa de partigdo, o carbono se
redistribui da martensita supersaturada para a austenita remanescente, enquanto os elementos
substitucionais permanecem praticamente imoveis devido a sua menor difusividade. Além
disso, considera-se que nao ocorre migragdao significativa da interface martensita/austenita
durante a parti¢do. Dessa forma, o modelo CCE permite estimar a estabilizagdo quimica da
austenita em fun¢do do enriquecimento em carbono, fornecendo uma condic¢do tedrica para

maximizar a fracdo de austenita retida apos o resfriamento final.

A fracdo de martensita primaria formada durante a t€émpera inicial foi estimada pela forma

generalizada da equagdo de Koistinen e Marburger (1959), conforme a Equacgao 3.

for =1—elramM=Tr)" 3)

onde f, representa a fracdo volumétrica de austenita transformada em martensita apos
resfriamento até a temperatura de t€émpera (Tt), abaixo de Mi; am € n sdo constantes empiricas.
Neste trabalho, adotou-se n = 1, enquanto a,, foi estimada a partir das equacdes empiricas
propostas por van Bohemen (2012), conforme as Equacdes 4 e 5. Essa abordagem foi adotada
com base em Kumar; Singh (2021), que indicam melhor predi¢ao da condi¢do 6tima de témpera
em acos dessa classe quando a metodologia de Speer et al. (2003) ¢ associada a estimativa de

am por van Bohemen (2012).

A (X 1073 K1) =272-%,5,C; —19.8 [1 — exp (—1.56C] (4)
2. SiC; = 0.14Cy, + 0.21C; + 0.11C- — 0.0193Cyy0 %)
onde C; representa o teor do elemento i, expresso em % em peso.

A partir da fracdo de martensita primdria, estimou-se a fragao de austenita remanescente apos

a témpera (f,;), assumindo austenitiza¢do completa prévia, de modo que f,,; =1 — fy;. Em
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seguida, considerando a possibilidade de transformacdo parcial dessa austenita durante o
resfriamento final, foi estimada a fracao de martensita secundaria e, consequentemente, a fracao
final tedrica de austenita retida em fungdo da temperatura de t€émpera. Com base nessa
metodologia, foi construida uma curva relacionando a temperatura de t€émpera as fracdes
volumétricas estimadas de martensita primaria, austenita remanescente, martensita secundaria
e austenita retida. Essa curva foi utilizada como critério para definir a temperatura de témpera

adotada nos ciclos Q&P avaliados neste trabalho (Kumar; Singh, 2021; Speer et al., 2003).

4.3 Tratamentos Térmicos

A etapa de tratamentos térmicos foi estruturada com o objetivo de avaliar o efeito da etapa de
particdo sobre a evolu¢ao microestrutural e as propriedades mecanicas do aco estudado. Essa
abordagem foi adotada diante da maior énfase dada, na literatura sobre acos Q&P, aos efeitos
da austenitiza¢do e da témpera, em contraste com a menor quantidade de estudos voltados a
influéncia combinada da temperatura e do tempo de particdo. Assim, os parametros de
austenitizagdo e de témpera foram mantidos constantes, enquanto a temperatura ¢ o tempo de

particao foram variados.

A defini¢do das temperaturas de processamento foi fundamentada em critérios especificos para
cada etapa do tratamento térmico. A temperatura de témpera foi estabelecida com base na
temperatura 6tima estimada por meio da abordagem termodinadmica descrita na se¢ao anterior.
No caso da austenitizacao, a temperatura adotada foi selecionada a partir de estudos prévios
conduzidos no ambito do grupo de pesquisa, com o objetivo de assegurar a austenitizagao
completa do material. Por sua vez, as temperaturas de parti¢do foram definidas de modo a
contemplar uma condicdo de Q&P em uma etapa, na qual a partigdo ocorre na mesma
temperatura da témpera, e duas condi¢gdes de Q&P em duas etapas, com temperaturas superiores
a temperatura de t€émpera. Dentre essas condi¢des, a temperatura de 510 °C foi escolhida por
estar abaixo da temperatura de inicio da transformacdo bainitica (Bi), estimada no estudo
termodinamico, e por representar uma condicdo de particdo elevada em relacdo as faixas
frequentemente adotadas em tratamentos Q&P de agos de baixo carbono. Dessa forma, buscou-

se avaliar sua possivel influéncia na formacgao de bainita durante a etapa de partigao.

Ap6s a defini¢do dos pardmetros térmicos e das condi¢cdes experimentais, as chapas de ago

foram cortadas em corpos de prova com dimensdes de 248 mm x 162 mm, conforme ilustrado
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na Figura 4.2. O corte foi realizado em guilhotina Newton, modelo TM10, no sentido
transversal a direcdo de laminagdo. Para facilitar o manuseio durante a execucdo dos
tratamentos térmicos, foi confeccionado um furo de 6 mm em uma das extremidades de cada
corpo de prova. Adicionalmente, todas as chapas foram identificadas por puncionamento
numérico, de 1 a 9, assegurando a rastreabilidade das condigdes processadas, cujos respectivos

parametros do ciclo Q&P sdo apresentados na Tabela 3.

Figura 4.2 — Corpo de prova utilizado nos tratamentos térmicos.
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Fonte: Proprio autor.

Tabela 3 — Identificacdo das amostras e parametros do ciclo Q&P.

ID AMOSTRA Ta(®C) ta(min) Tr(°C) O] Tr (°C) te (S)

250T _250P _10s 920 15 250 10 250 10
250T 250P_100s 920 15 250 10 250 100
250T _250P_300s 920 15 250 10 250 300
250T 425P 10s 920 15 250 10 425 10
250T 425P_100s 920 15 250 10 425 100
250T 425P 300s 920 15 250 10 425 300
250T _510P _10s 920 15 250 10 510 10
250T_510P_100s 920 15 250 10 510 100
250T_510P_300s 920 15 250 10 510 300

Ta: temperatura de austenitiza¢do; ta: tempo de austenitizacdo; Tt: temperatura de témpera; tr:  tempo de
témpera; Tp: temperatura de parti¢ao; tp: tempo de particdo.
Fonte: Proprio autor.
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Previamente aos ciclos de témpera e particdo, todas as amostras foram submetidas a uma etapa
prévia de normalizagdo a 920 °C, com tempo de manutenc¢ao de 15 min e resfriamento ao ar.
Essa etapa antecedeu a austenitizacdo realizada no ciclo Q&P e teve como objetivo
descaracterizar a microestrutura inicial resultante do processamento industrial do ago TRIP 800
no estado como recebido, além de estabelecer uma condi¢do microestrutural inicial mais

homogénea para os tratamentos térmicos subsequentes.

Em seguida, as amostras foram processadas por t€émpera e particao, conforme a rota Q&P
esquematizada na Figura 4.3. Nesse ciclo, a etapa de austenitizagdo foi novamente realizada a
920 °C por 15 min, seguida de t€émpera a 250 °C por 10 s e posterior particao nas temperaturas
e tempos apresentados na Tabela 3. As etapas de austenitizagdo, témpera e particdo foram
realizadas em banho de 6leo, e o resfriamento final até a temperatura ambiente foi conduzido
em agua com agitacdo. A partir dessa estratégia experimental, foram processadas nove

condi¢des distintas, posteriormente caracterizadas ao longo deste trabalho.

Figura 4.3 — Rota esquematica do tratamento de témpera e particio (Q&P) aplicado

neste estudo.

t, =15 min
T, =920 °C
———————————————————————————————————————————————————————————————————————————————————————————————————— Acs = 820°C
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R Bi = 574 °C
2
= tp; =10s tp, =1005s tp,; =300 s
5 Tp, = 510 °C
o
5
= T,, = 425 °C
L e M; = 353 °C
Ty =250 °C \ \ \T,,, =250 °C
tr=10s
Tempo (s)

Ta: temperatura de austenitizagao; ta: tempo de austenitizagdo; Tt: temperatura de t€émpera;
Te1, Tro, Trs: temperaturas de particao; tei, teo, te3: tempos de particdo.
Fonte: Proprio autor.
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4.4 Caracterizacio microestrutural das amostras

4.4.1 Microscopia Optica (MO)

A microscopia Optica foi empregada para a analise qualitativa dos constituintes microestruturais
em todas as condigdes tratadas termicamente. Para essa etapa, foram extraidos dois corpos de
prova de aproximadamente 12 mm x 12 mm a partir de cada uma das nove chapas previamente
submetidas ao tratamento térmico, utilizando-se uma cortadora metalografica Arotec, modelo
COR 80/2. Em seguida, os corpos de prova foram submetidos a decapagem quimica em solugao
de acido cloridrico por 4 h, com o objetivo de remover as camadas superficiais oxidadas

formadas durante os tratamentos térmicos.

Para facilitar o manuseio nas etapas subsequentes, os corpos de prova foram embutidos a frio
em resina de polimetilmetacrilato. Ap6és o embutimento, foi realizada a preparagdo
metalografica convencional, composta por lixamento mecanico com lixa de granulometria 600
mesh e polimento com pasta de diamante de 6 um, 3 um e 1 pum, até a obtencdo de acabamento
superficial espelhado. O lixamento foi conduzido em lixadeira semiautomatica Arotec, modelo
Aropol-VV, e o polimento em politriz semiautomatica Struers. Entre cada etapa de preparacao,
os corpos de prova foram lavados com sabdo neutro em agua corrente e secos com jato de ar
quente direcionado paralelamente a superficie, de modo a minimizar a introdu¢do de artefatos

superficiais.

Os ataques metalograficos foram realizados com reagente Nital a 3% (3% de 4cido nitrico em
alcool etilico), visando a diferenciag@o dos constituintes microestruturais por contraste tonal. O
tempo de ataque foi ajustado empiricamente, em fun¢do da resposta microestrutural de cada
condi¢do. Apds o ataque, as microestruturas foram analisadas e registradas em microscopio
optico Fortel, equipado com sistema de digitalizacdo Kontrol e lentes com ampliacdes de até

800x, possibilitando a obten¢do de imagens para analise qualitativa detalhada.

4.4.2 Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

A microscopia eletronica de varredura (MEV) foi empregada para complementar a analise
qualitativa da microestrutura realizada por microscopia Optica, permitindo maior resolug¢do na

identificacao morfologica dos constituintes microestruturais. Para essa etapa, foram utilizados
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os corpos de prova previamente preparados metalograficamente e atacados com Nital, ja
empregados na andlise por microscopia Optica. Previamente a aquisicdo das imagens, foi
aplicada uma fina camada de ouro sobre a superficie das amostras, a fim de promover
condutividade elétrica superficial e reduzir efeitos de carregamento durante a analise. As
observagdes foram realizadas em microscopio eletronico de varredura Shimadzu, modelo SSX-

550 Superscan.

4.4.3 Microscopia Eletronica de Transmissao (MET)

A caracterizag@o microestrutural por microscopia eletronica de transmissao (MET) foi realizada
nas amostras submetidas a temperatura de particdo de 510 °C, nos tempos de 10's, 100 s ¢ 300
s, por se tratar da condi¢do de maior interesse para a avaliagdo detalhada da evolugdo
microestrutural observada nas analises anteriores. O objetivo foi investigar, em maior nivel de
resolugdo, a morfologia, a distribui¢do e a natureza dos constituintes presentes nessas
condigdes. Para essa analise, foram preparados corpos de prova especificos para MET a partir
das amostras tratadas termicamente, os quais foram submetidos a adelgagamento localizado por
meio de dimpling em equipamento Dimpler, seguido de polimento i6nico final em equipamento

PIPS (Precision lon Polishing System), até a obten¢ao de regides eletronicamente transparentes.

Os experimentos de microscopia eletronica de transmissao (MET) foram realizados no Centro
de Microscopia da Universidade Federal de Minas Gerais, Belo Horizonte, MG, Brasil,
utilizando um microscopio eletronico de transmissdo Tecnai G2-20 FEI SuperTwin, operando
a 200 kV. A caracterizagdo foi conduzida por meio da aquisi¢do de imagens em campo claro
(bright field — BF), campo escuro (dark field — DF) e difracao de elétrons em area selecionada
(selected area electron diffraction — SAED), permitindo a avaliagdo detalhada da morfologia

dos constituintes, bem como o suporte a identificacdo cristalografica das fases e dos

precipitados presentes.
4.4.4 Difracao de Raios X (DRX)
A difragdo de raios X (DRX) foi empregada para determinar a fracdo volumétrica e estimar a

concentracdo de carbono da austenita retida, a temperatura ambiente, em todas as amostras

tratadas termicamente. Essa caracterizacao foi realizada com o objetivo de avaliar a resposta da
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austenita retida as diferentes condigdes de particdo, em termos de sua estabilidade térmica e

potencial estabilidade mecanica.

Para essa analise, foi extraido um corpo de prova de cada uma das nove chapas tratadas
termicamente, com dimensdes compativeis com o porta amostra do difratometro. O preparo
superficial incluiu decapagem quimica em d4cido cloridrico, seguida de polimento
metalografico, com o objetivo de remover camadas superficiais oxidadas formadas durante os

tratamentos térmicos e obter uma superficie adequada para a aquisi¢ao dos difratogramas.

A andlise foi conduzida em um difratdmetro Shimadzu, modelo XRD-7000, equipado com
radiagdo Cu Ko (A = 1,54056 A), operando com tensdo de 40 kV e corrente de 30 mA. Os
difratogramas foram obtidos na faixa de 20 entre 40° e 100°, com velocidade de varredura de
2°/min. A fragdo volumétrica de austenita retida (f;z) foi determinada a partir do método de
comparagdo direta, utilizando as intensidades integradas dos picos da martensita (I,/) e da
austenita (Iy), conforme a Equacdo 6 (Leem et al., 2001; Van Dijk et al., 2005; Zhao et al.,
2001; Zinsaz-Borujerdi et al., 2018).

__vaL 1v4[(1(111)y+l(2oo)y+1(220)y)/3]
La+14ly, (1000 200! H211)a)/3+14[U(111)y H 200)y H (220)y)/3]

far (6)

em que I, scorresponde a média das intensidades integradas dos picos da martensita (110),,

(200),e (211),, enquanto I, corresponde a média das intensidades integradas dos picos da

austenita (111),, (200),¢ (220),.

A concentracdo de carbono na austenita retida foi estimada conforme a Equagdo 7 (Scott;

Drillet, 2007):
xc(%) = (aga — 3,547)/0,0046 (7)
em que x. € a concentracdo de carbono na austenita retida (% em massa) € az4€ 0 parametro

de rede da fase austenitica (A). O valor de ay, foi obtido a partir da média calculada com base

nos picos da austenita, conforme a Equacdo 8.



66

VhZ+k2+1

aga(A) =2 )

2senBpi

em que A é o comprimento de onda da radiagdo incidente (A), (hkl) representam os indices de

Miller do plano cristalografico analisado e 6yy; ¢ o angulo de Bragg correspondente.
4.5 Caracterizacio mecanica das amostras
4.5.1 Ensaio de Dureza Vickers

O ensaio de dureza Vickers foi realizado com o objetivo de determinar a dureza das amostras
submetidas as diferentes condig¢des de tratamento térmico. As medigdes foram efetuadas em
microdurdmetro Shimadzu, modelo HMV-2T, equipado com penetrador do tipo Vickers,
utilizando carga de 1 kgf. Para essa andlise, foi extraido um corpo de prova de cada uma das
nove amostras previamente tratadas termicamente. O preparo metalografico seguiu o mesmo

procedimento adotado para a microscopia Optica, incluindo ataque quimico com Nital a 2%.

Para cada corpo de prova, foram realizadas 20 indentacdes distribuidas aleatoriamente ao longo
da superficie analisada, com o objetivo de representar a dureza média da amostra. Os resultados

obtidos foram tratados estatisticamente por meio do calculo da média e do desvio padrao.
4.5.2 Ensaio de Traciao

Os ensaios de tracao foram realizados de acordo com a norma ABNT NBR 6152, com o objetivo
de determinar o limite de escoamento (LE), o limite de resisténcia a tracdo (LRT) e o
alongamento uniforme percentual (AU%) das amostras submetidas as diferentes rotas de
tratamento térmico. Para cada condicdo, trés corpos de prova foram extraidos das chapas
tratadas termicamente por corte em jato de dgua, seguindo a direcao de laminagao e a geometria

apresentada na Figura 4.4.

Os ensaios foram conduzidos até o inicio da estriccdo em maquina universal de ensaios Instron,
modelo 5982, equipada com sistema de controle e aquisicao de dados Bluehill 2 e extensdometro
do tipo agulha Instron, modelo 2630-106, com base de medida de 25 mm. Foi empregada

velocidade de ensaio de 4,5 mm/min (Ebner et al., 2018). A partir dos dados obtidos, foram
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construidas inicialmente as curvas de tensdo-deformagdo convencional. Entretanto, como essa
representacdo considera apenas as dimensdes iniciais do corpo de prova, foram também
determinadas as curvas de tensdo-deformagao verdadeira, utilizadas nas analises subsequentes
do comportamento de encruamento. As grandezas de tensdo verdadeira e deformacao

verdadeira foram calculadas de acordo com as Equagdes 9 e 10, respectivamente (Dieter, 1981).

Figura 4.4 — Desenho técnico do corpo de prova utilizado no ensaio de tracao, com

dimensoes em mm.
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Fonte: Proprio autor.
c=T(e+1) 9)
e=In(e+1) (10)

em que o ¢ a tensdo verdadeira, € ¢ a deformagdo verdadeira, T ¢ a tensdo convencional e e € a

deformacdo convencional.

4.5.2.1 Estudo do Encruamento

O estudo do encruamento foi realizado com o objetivo de aprofundar a analise da relacdo entre
a evolucdo microestrutural € o comportamento mecanico das amostras durante a deformagao
plastica. Para essa avaliagdo, foram empregadas duas abordagens complementares: a analise da
taxa de encruamento (da/ d¢) e a analise do coeficiente de encruamento instantaneo, expresso

por (¢/0) (0o/0¢) (Cai et al., 2013; Hasan et al., 2019; Lavakumar et al., 2021).
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Avaliacdo da taxa de encruamento (da/d¢)

A primeira abordagem adotada consistiu na andlise das curvas de taxa de encruamento em
funcao da deformacdo verdadeira. Essas curvas descrevem a variagdo instantinea da tensao
verdadeira em relacao a deformagdo verdadeira, permitindo avaliar a capacidade do material de
sustentar o encruamento ao longo da deformacdo plastica. Apés a obtencdo das curvas, foi
aplicada suavizagdo dos dados no software Origin, versdo estudante, utilizando o método de
Savitzky—Golay com janela de 150 pontos, com o objetivo de reduzir oscilagdes numéricas
associadas a derivagao dos dados experimentais e facilitar a visualizagdo e a interpretacao das
tendéncias. A Figura 4.5 apresenta um exemplo representativo da suavizagdo aplicada as curvas

de taxa de encruamento.

Figura 4.5 — Exemplo da suavizacio aplicada as curvas de taxa de encruamento em

funcio da deformacao verdadeira.
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Avaliacdo do Encruamento Instantaneo

O coeficiente de encruamento instantaneo foi avaliado em funcdo da deformagdo pléstica
verdadeira, com o objetivo de analisar a evolucdo local da capacidade de encruamento ao longo
da deformacdo. Essa abordagem foi baseada na relagdo apresentada na Equacao 11, na qual o
coeficiente instantaneo ¢ definido a partir da combinagdo entre tensao verdadeira, deformagao

verdadeira e taxa de encruamento.
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n= =22 (11)

o de

em que n corresponde ao coeficiente de encruamento instantaneo, o € a tensdo verdadeira, € ¢
a deformacao verdadeira e do/ d¢ ¢ a taxa de encruamento. De forma andloga a analise da taxa
de encruamento, as curvas de coeficiente de encruamento instantaneo também foram suavizadas
no software Origin, versao estudante, por meio do método de Savitzky—Golay, utilizando janela
de 150 pontos, a fim de reduzir oscilagdes associadas ao tratamento matematico dos dados e

permitir melhor interpretacdo da evolucdo desse parametro ao longo da deformagao.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Analise Termodinimica

A Figura 5.1 apresenta a evolugao das fracdes de fases em equilibrio em func¢ao da temperatura,
calculada no software Thermo-Calc com a base de dados TCFE11. A partir da variacdo das
fragcdes de ferrita, austenita e cementita durante o aquecimento, foram determinadas as
temperaturas criticas Aci e Acs do ago estudado. Os valores obtidos foram de 705 °C para Ac:
e 820 °C para Acs. Esses resultados indicam que a austenitizacdo completa do material ocorre
acima de 820 °C, fornecendo subsidio para a defini¢do da temperatura de austenitizagdo adotada

nos tratamentos térmicos.

Figura 5.1 — Fracio de fases em equilibrio em fun¢io da temperatura do a¢o estudado.
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Aci: temperatura de inicio da transformagdo austenitica;
Acs: temperatura de fim da transformac@o austenitica;
CCC: estrutura cristalina de corpo centrado;

CFC: estrutura cristalina de face centrada.

Base de dados: TCFE11.

Fonte: Proprio autor.

A temperatura de inicio da transformacao bainitica (Bi) foi estimada por meio do software
MUCGS83 e pela equacdo empirica de van Bohemen (2012). Os valores obtidos estdao
apresentados na Tabela 4. Pelo software MUCGS3, obteve-se Bi = 543 °C, enquanto a equacao

empirica resultou em Bi = 604 °C. Considerando o valor médio entre as duas abordagens, foi
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adotada a temperatura Bi = 574 °C como referéncia para a definicdo das temperaturas de
particdo. A partir dos dados obtidos no MUCGS3, também foi construido o diagrama TTT

apresentado na Figura 5.2.

Tabela 4 — Temperaturas de inicio da transformacao bainitica (Bi) obtidas por

diferentes abordagens.

FONTE Bi (°C)

Software MUCGRS3 543
Equacdes Empirica 604
Média 574

Fonte: Proprio autor.

Figura 5.2 — Diagrama TTT do aco estudado construido a partir dos dados obtidos no

software MUCGS3.
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No diagrama TTT obtido pelo MUCGS83, a temperatura de inicio da transformagao martensitica
¢ indicada graficamente em aproximadamente 391 °C. Esse valor foi mantido apenas como
referéncia visual na Figura 5.2. Para os célculos associados a defini¢do da temperatura 6tima
de témpera, entretanto, foi utilizada a equacdo empirica de Capdevila; Caballero; Garcia de

Andrés (2002), que resultou em Mi = 353 °C para o aco estudado.



72

A partir da aplicagdo da metodologia de Speer et al. (2003), associada ao modelo CCE e a
equacdo de Koistinen e Marburger (1959), foi construida a curva de fragdes volumétricas
estimadas de martensita primaria, austenita remanescente, martensita secundaria e austenita

retida em fungao da temperatura de t€émpera, conforme apresentado na Figura 5.3.

Figura 5.3 — Fragdes volumétricas estimadas de martensita e austenita em func¢io da

temperatura de témpera, em condicio de superresfriamento.
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A curva obtida indica que a temperatura de témpera de 250 °C corresponde a condi¢do tedrica
de maxima reten¢ao de austenita apds a particdo. Nessa condi¢do, o modelo prevé uma fracao
maxima de austenita retida de 17,4%, associada ao balango entre a formac¢ao de martensita
primaria durante a témpera, o enriquecimento em carbono da austenita remanescente durante a

particdo e a possivel formacdo de martensita secundaria durante o resfriamento final.

Embora essa estimativa tenha sido utilizada como critério para a defini¢do da temperatura de
témpera dos ciclos Q&P, deve-se ressaltar que o modelo considera condi¢des idealizadas. Dessa
forma, a fracdo de austenita retida prevista pode ser superior aquela efetivamente obtida apos
os tratamentos térmicos, uma vez que mecanismos competitivos durante a particdo, como a
precipitacao de carbonetos e a transformacao bainitica, podem reduzir a quantidade de austenita

estabilizada.
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5.2 Caracterizac¢iao Microestrutural

5.2.1 Microscopia Optica (MO)

A Figura 5.4 apresenta as micrografias obtidas por microscopia optica (MO) das amostras
submetidas ao tratamento Q&P. De modo geral, observa-se uma microestrutura
multiconstituida composta predominantemente por martensita primaria (M), austenita retida
(AR), martensita secundaria (M>) e, possivelmente, por constituintes formados durante a etapa
de particdo, como bainita (B). Na analise por MO, as regides de contraste mais escuro tendem
a estar associadas a martensita primaria (M) e/ou a bainita (B), em razao de seu menor teor de
carbono e maior resposta ao ataque metalografico, enquanto as regides de contraste mais claro
sdo compativeis com a presenca de austenita retida (AR) e martensita secundaria (M>),
relativamente menos atacadas em relagdo a matriz adjacente (Md Arif et al., 2022; Santofimia;

Zhao; Sietsma, 2009).

Observa-se, ainda, um aumento progressivo da fragdo de areas escuras com a elevagdo da
temperatura e/ou do tempo de particdo. Esse comportamento pode ser atribuido a evolugao
microestrutural promovida durante a parti¢do, etapa em que ocorre a redistribuicao de carbono
da martensita para a austenita, acompanhada do revenimento parcial da martensita primaria.
Como consequéncia, ha reducdo do teor de carbono em solugdo sélida e da densidade de
discordancias na martensita, modificando sua resposta ao ataque metalografico e favorecendo
o aparecimento de regides mais intensamente atacadas, observadas como areas de tonalidade
mais escura. Assim, o aumento dessas areas escuras sugere maior intensidade das
transformagdes associadas a particdo em condigdes de temperatura e/ou tempo mais elevados

(Kantanen et al., 2022; Zhang et al., 2023).

Embora a microscopia Optica permita visualizar a evolucao global do contraste microestrutural
em funcdo das condi¢des de parti¢do, a distingdo mais detalhada entre os constituintes presentes
e suas respectivas morfologias ¢ observada com maior nitidez por meio das analises por
microscopia eletronica de varredura (MEV) e microscopia eletronica de transmissao (MET),

apresentadas nas subsecdes seguintes.
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5.2.2 Microscopia Eletronica de Varredura (MEYV)

As micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura (MEV) das amostras
submetidas ao tratamento Q&P com temperaturas de particao de 250 °C, 425 °C e 510 °C sao
apresentadas nas Figuras 5.5, 5.6 ¢ 5.7, respectivamente. Em comparagao a microscopia optica,
o MEV permite distinguir com maior clareza os constituintes presentes na microestrutura. De
modo geral, observa-se a predominancia de martensita primaria (M), austenita retida em filmes
(AR-Filme) e regides constituidas por martensita secundaria e/ou austenita retida em blocos
(M2/AR). Nas amostras particionadas a 425 °C e 510 °C, também sdo observadas regides
atribuidas a bainita, identificadas por sua forma acicular mais fina e por relevo superficial mais

suave em relacdo a martensita primaria (Gao et al., 2025).

M, apresenta estrutura tipica em ripas, com relevo rugoso e contornos mais definidos, enquanto
as regides M>/AR exibem, em geral, aspecto blocoso ou em ilhas, com contraste mais claro.
Como a diferenciagdo entre martensita secundaria e austenita retida com morfologia de blocos
por MEV ¢ limitada, especialmente em fungdo da semelhanga de contraste e relevo entre esses
constituintes, essas ilhas sao referidas neste trabalho como somente um constituinte, designado
M,/AR. As regides em forma de ilhas tendem a se apresentar adjacentes a austenita retida ou
parcialmente circundadas por ela, o que pode ser associado a heterogeneidade da redistribuicao
de carbono na austenita durante a particdo. Além disso, a austenita retida em forma de filmes ¢é
observada em regides interfaciais entre M1 e My/AR (Arlazarov et al., 2016; Kumar; Singh,

2023, 2025; Tian et al., 2025; Yaghoubi et al., 2025; Yihao et al., 2024).

Em relacdo ao tempo de partigdo, observa-se que seu aumento favorece a definicdo dos
constituintes, especialmente entre M; e as regides M2/AR, tornando mais perceptiveis as
diferencas de relevo e contraste. Esse comportamento pode ser associado a redistribuigao
continua de carbono a partir da martensita primaria supersaturada; com o prolongamento da
particdo, a matriz martensitica tende a apresentar menor teor de carbono, maior suscetibilidade
ao ataque quimico e relevo mais acentuado. Nas condi¢des com indicios de formacao de bainita,
sua identificagdo nas micrografias também ¢ favorecida pelo aumento do tempo, embora nao
seja possivel, por MEV, estabelecer variacdes quantitativas desse constituinte. Em geral,

maiores tempos de particao resultam em micrografias mais definidas e heterogéneas, refletindo

a evolugdo microestrutural observada (Mishnev et al., 2024).



76

Figura 5.5 — Micrografias de MEV das amostras 250T_250P submetidas a diferentes

tempos de particao.

AR-Filme: austenita retida em filmes; M,: martensita primaria; Mo/AR: ilhas de martensita secundaria e austenita
retida.

Tempo de Parti¢do: (a —c) 10s; (d — f) 100s; (g — 1) 300 s.

Fonte: Proprio autor.
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fias de MEV das amostras 250T_425P submetidas a diferentes

Figura 5.6 — Microgra

ao0.
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AR-Filme: austenita retida em filmes; M: martensita primaria; M/AR: ilhas de martensita secundaria e austenita

retida; B: bainita.

Tempo de Parti¢do: (a —c) 10s; (d — f) 100s; (g — 1) 300 s.

Fonte: Proprio autor.
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Figura 5.7 — Micrografias de MEV das amostras 250T_510P submetidas a diferentes

tempos de particao.

a8 Vg 57

AR-Filme: austenita retida em filmes; M,: martensita primaria; Mo/AR: ilhas de martensita secundaria e austenita
retida; B: bainita.

Tempo de Parti¢o: (a —c) 10s; (d — f) 100s; (g — 1) 300 s.

Fonte: Proprio autor.
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Considerando a influéncia da temperatura de particdo, observa-se uma mudanga nos
constituintes e no aspecto geral da microestrutura @ medida que a temperatura ¢ elevada de 250
°C para 425 °C e 510 °C. Na condi¢ao de 250 °C, a microestrutura ¢ predominantemente
constituida por martensita primaria (M1), AR-Filme e regides M»/AR, com ripas de M bem
definidas e sem evidéncias claras de formagao de bainita. Quando a parti¢ao ¢ realizada a 425
°C, surgem regides aciculares finas atribuidas a bainita, associadas a presencga simultanea de
M, AR-Filme e M»/AR, sugerindo que a elevagao da temperatura favorece transformacgdes
adicionais da austenita remanescente durante a etapa de particdo. Na condi¢do de 510 °C, esse
efeito permanece evidente, porém associado a uma microestrutura mais heterogénea e com
menor definicdo das bordas das ripas martensiticas, indicando maior grau de revenimento da

M; (Yihao et al., 2024).

Além disso, a presenca de precipitados finos nas condigdes de maior temperatura,
especialmente em tempos curtos, sugere a formacao de carbonetos no interior ou nas interfaces
das ripas de martensita, em associagdo ao revenimento da martensita primaria durante a etapa
de particdo (Ebner et al., 2018; Kantanen et al., 2022). Embora a identificacdo inequivoca
desses precipitados seja limitada pela resolucdo do MEV, sua ocorréncia ¢ compativel com a
redistribuicdo de carbono a partir da martensita supersaturada, sem excluir possivel
contribuicao local da decomposi¢do da austenita remanescente ou da formagao de bainita. De
forma geral, os resultados de MEV indicam que o aumento da temperatura de particao
intensifica a evolu¢ao microestrutural durante o tratamento, favorecendo o revenimento da
martensita primaria, transformacdes adicionais da austenita remanescente e o aparecimento de
regides com morfologia compativel com bainita nas condi¢des de particdo mais elevadas (Ebner

etal., 2021; Yihao et al., 2024).

5.2.3 Microscopia Eletronica de Transmissao (MET) das amostras particionadas a 510 °C

Como a temperatura de particao de 510 °C ¢ relativamente elevada para tratamentos Q&P e
ainda pouco explorada na literatura, a caracterizagdo por microscopia eletronica de transmissao
(MET) foi realizada apenas nas amostras particionadas nessa temperatura, nos tempos de 10 s,
100 s e 300 s. Essa abordagem foi adotada com o objetivo de aprofundar a avaliagdo da
morfologia, da distribuicdo e da interacdo entre os constituintes microestruturais formados
nessa condi¢do, permitindo uma andlise mais detalhada da evolucdo da martensita, da

morfologia da austenita retida e da presenca de precipitados ao longo do aumento do tempo de
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particdo. Para essa analise, foram obtidas imagens em campo claro (Bright Field — BF) e campo
escuro (Dark Field — DF), além de padroes de difracao de elétrons de area selecionada (Selected
Area Electron Diffraction — SAED). As micrografias representativas obtidas em campo claro
sao apresentadas na Figura 5.8, enquanto as imagens em campo escuro € os respectivos padrdes

de difracdo das regides destacadas sao mostrados na Figura 5.9.

Nas imagens em campo claro, observa-se uma alternancia de contrastes entre regides claras e
escuras, caracteristica de uma microestrutura composta por ripas de martensita intercaladas com
filmes finos de austenita retida localizados entre as ripas. Essa morfologia evidencia a formagao
de uma matriz predominantemente martensitica contendo austenita retida distribuida de forma
bastante refinada. A martensita que apresenta contraste relativamente mais claro ¢ atribuida a
martensita primaria (M), formada durante a etapa inicial de témpera. Durante a parti¢ao, essa
fase tende a sofrer empobrecimento em carbono, em fungdo da transferéncia desse elemento
para a austenita adjacente e, possivelmente, também em razdo da precipitagdo de carbonetos de

transi¢do no interior das ripas.

Nas amostras submetidas aos menores tempos de particdo, particularmente em 10 s, a
martensita primaria apresenta uma subestrutura interna marcada por elevada densidade de
discordancias, perceptivel nas imagens em campo claro pela presenca de contrastes alongados,
emaranhados e heterogéneos ao longo das ripas. Essa caracteristica ¢ compativel com a natureza
da transformacdo martensitica, predominantemente controlada por mecanismos de
cisalhamento, e reflete o estado inicialmente supersaturado em carbono e com elevado nivel de
tensdes internas tipico da martensita recém-formada, antes que ocorra redistribuicdo mais
significativa de carbono durante a etapa de parti¢ao (Krauss, 2001; Tkachev et al., 2024; Wang
et al., 2010).

As imagens em campo escuro mostram que a austenita retida se apresenta como regioes de
maior brilho, confirmando sua ocorréncia predominante na forma de filmes finos entre as ripas
de martensita (Yang et al., 2021b). Os padrdes de difragdo eletronica de area selecionada
obtidos nessas regides, indexados ao longo do eixo de zona [110]y, confirmam a identidade
cristalografica da fase austenitica. Essa observagdo € consistente com o arranjo microestrutural
esperado para acos Q&P, em que a austenita retida é frequentemente estabilizada em regides
entre as ripas de martensita devido ao enriquecimento em carbono proveniente da martensita

supersaturada.
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Figura 5.8 — Micrografias de MET em campo claro das amostras 250T_S10P submetidas
a tempos de particio de 10 s, 100 s e 300 s.

M B

> 0,1 pm
.

AR - Filme: austenita retida em forma de filmes; M: martensita; M;: martensita primaria.
Tempo de Parti¢do: (a-c) 10 s; (d-f) 100 s; (g-i) 300 s.
Fonte: Proprio autor.
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Figura 5.9 — Micrografias de MET em campo escuro das amostras 250T_S10P
submetidas a tempos de particio de 10 s, 100 s e 300 s.
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AR - Filme: austenita retida em forma de filmes; M: martensita.
Tempo de Parti¢do: (a-c) 10 s; (d-f) 100 s; (g-i) 300 s.
Fonte: Proprio autor.
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Além da morfologia em filmes, também foi identificada a presenca de austenita retida de
morfologia em blocos (Zinsaz-Borujerdi et al., 2018). As imagens em campo claro apresentadas
na Figura 5.10(a) e Figura 5.10(b) evidenciam esse constituinte nas amostras particionadas por
10 s e 100 s, respectivamente. A imagem em campo escuro correspondente, obtida a partir da
regido destacada na Figura 10(b) e apresentada na Figura 10(c), confirma que esse constituinte
também corresponde a fase austenitica. Dessa forma, verifica-se que, para as condigdes
analisadas a 510 °C, a austenita retida esta presente tanto na forma de filmes quanto na forma
de blocos, indicando que a redistribui¢ao de carbono durante a particdo nao ocorre de maneira

homogénea em toda a microestrutura.

Figura 5.10 — Micrografias de MET em campo claro e campo escuro da austenita retida

em blocos das amostras 250T_510P.

AR — Bloco: austenira retida em forma de blocos.
Campo Claro - Tempo de Particdo: a) 10 s, b) 100 s;
Campo Escuro — Tempo de Parti¢do: c¢) 100 s.
Fonte: Proprio autor.

A coexisténcia dessas duas morfologias de austenita retida ¢ particularmente relevante do ponto
de vista da estabilidade térmica e mecanica dessa fase. Os filmes, devido a sua espessura
nanométrica e a sua intima associagdo com a matriz martensitica, tendem a ser enriquecidos em
carbono de forma mais eficiente durante a particdo (Yan et al., 2015). Adicionalmente, o
confinamento imposto pela matriz martensitica circundante promove uma condicdo local de
maior restri¢do mecanica, dificultando a transformagdo martensitica durante o resfriamento
final e elevando sua resisténcia a transformagao. Esse comportamento esta em consonancia com

a literatura, segundo a qual a austenita retida refinada e confinada entre ripas apresenta maior
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estabilidade quando comparada a morfologia blocada (Gao et al., 2025; Zhang; Ding; Misra,
2015).

Em contraste, a austenita retida blocada apresenta dimensdes mais elevadas, o que dificulta a
homogeneizag¢do do carbono durante a etapa de partigdo. Em consequéncia, o teor médio de
carbono nessas regides tende a ser inferior ao observado nos filmes, reduzindo sua estabilidade
durante o resfriamento final. Assim, parte desse constituinte pode transformar-se em martensita
secundaria (M) ao final do tratamento. Além da menor estabilidade térmica, a austenita blocada
também tende a apresentar menor estabilidade mecanica, uma vez que sua transformacao sob
deformacgdo ¢ favorecida tanto pela menor restricdo exercida pela matriz circundante quanto
pela presenca de defeitos cristalinos, como discordancias e falhas de empilhamento, que podem
atuar como sitios preferenciais para a nucleacdo de martensita induzida por deformacao (Li et

al., 2025).

Outro aspecto relevante evidenciado pela caracterizagao por MET diz respeito a evolucdo dos
carbonetos de transi¢do precipitados na martensita ao longo do tempo de particdo. As
observagdes obtidas por MEV e MET revelam uma redugdo progressiva na densidade desses
precipitados com o aumento do tempo de parti¢dao, sugerindo que tais carbonetos apresentam
instabilidade parcial a temperatura de 510 °C (HajyAkbary et al., 2016; Kumar; Singh, 2025).
Esse resultado € particularmente significativo, pois indica que, sob essa condi¢do de particao
mais elevada, parte do carbono inicialmente retido na martensita, ou mesmo temporariamente
associado a precipitados transitorios, pode voltar a se redistribuir para a austenita adjacente,

favorecendo sua estabilizacao.

A Figura 5.11 apresenta micrografias de MET em campo claro da amostra particionada por 10
s, nas quais sdo observados finos carbonetos de transi¢do alinhados paralelamente as ripas
martensiticas. No acgo investigado, a presenca de silicio exerce papel fundamental ao inibir a
formagdo de cementita, favorecendo a permanéncia do carbono em solugdo solida e/ou sua
participacdo na formacdo de carbonetos de transi¢do metaestdveis. Embora ndo tenha sido
realizada, neste trabalho, a identificacdo cristalografica direta desses precipitados, a
composi¢do quimica do material e os dados reportados na literatura para acos Q&P totalmente
austenitizados com teor de carbono inferior a 0,3 % em massa indicam que os precipitados mais
provaveis sdo carbonetos de transi¢do do tipo € e/ou 6, ao passo que os carbonetos 1, mais

frequentemente associados a agos com maiores teores de carbono, tornam-se menos provaveis
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para a condi¢do aqui investigada (Ebner et al., 2020; Gao et al., 2025; Kumar; Singh, 2025; Liu
et al., 2024; Mishnev et al., 2024; Pierce et al., 2015; Tkachev et al., 2024; Yan et al., 2015).

A formagao preferencial desses carbonetos no interior da martensita pode ser compreendida a
partir da propria cinética de redistribuicao de carbono durante a transformacao martensitica em
acos de baixo teor de carbono (Tkachev et al., 2024). Como a temperatura de inicio da
transformagao martensitica (Mi) nesse tipo de material ¢ relativamente elevada, a difusao de
carbono pode ocorrer de forma concomitante a formagdo da martensita, favorecendo o
surgimento de regides localmente enriquecidas em carbono no interior das ripas. Essas regides
tornam-se energeticamente favoraveis a nucleagdo e ao crescimento de carbonetos de transicao.
Em contrapartida, ripas martensiticas com menor teor local de carbono tendem a demandar
tempos mais longos de particdo para atingir condi¢des favoraveis a precipitagdo (Yan et al.,

2015).

Figura 5.11 — Micrografias de MET em campo claro da amostra 250T_510P_10s

evidenciando carbonetos de transi¢io nas ripas de martensita.

Fonte: Proprio autor.

De forma geral, a caracterizagao por MET das amostras particionadas a 510 °C evidencia que
a microestrutura resultante é constituida por uma matriz predominantemente martensitica,
contendo austenita retida em morfologia de filmes e blocos, além de precipitados de carbonetos
de transi¢ao distribuidos no interior das ripas (Ebner et al., 2020). A anélise também mostra que
o aumento do tempo de particdo promove alteragdes importantes na redistribuicdo de carbono

e na estabilidade relativa desses constituintes, influenciando diretamente a fragdo, a morfologia
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e a estabilidade da austenita retida. Nesse contexto, os resultados obtidos por MET reforcam a
interpretacdo de que a condicao de particdo a 510 °C favorece uma microestrutura heterogénea,
porém altamente relevante do ponto de vista do equilibrio entre estabilidade da austenita retida,
evolugdo da martensita e potencial de contribuicao do efeito TRIP para o comportamento

mecanico do material.

5.2.4 Difracio de Raio X (DRX)

Os difratogramas das amostras submetidas ao tratamento térmico de t€mpera e particao (Q&P),
com temperaturas de particdo de 250 °C, 425 °C e 510 °C, sao apresentados na Figura 5.12. De
modo geral, os difratogramas exibem picos predominantes associados as estruturas cristalinas
cubica de corpo centrado (CCC) e/ou tetragonal de corpo centrado (TCC), correspondentes a
matriz constituida majoritariamente por martensita e, nas condi¢des em que presente, também
por bainita. Adicionalmente, observam-se picos de menor intensidade relacionados a estrutura
cubica de face centrada (CFC), caracteristica da austenita retida (AR). A partir da analise por
difragao de raios X (DRX), com base nas Equagdes 6, 7 ¢ 8, foram determinadas as fra¢des
volumétricas de austenita retida e estimados os respectivos teores de carbono na AR, cujos

resultados estdo apresentados na Tabela 5.

Tabela 5 — Fracao volumétrica e teor de carbono da austenita retida nas condicoes de

tratamento Q&P.

AMOSTRA FRACAODE AR (%) TEORDE C (%)
250T 250P_10s 5,5 2,37
250T 250P_100s 5,6 2,39
250T 250P_300s 6.8 2,29
250T 425P_10s 4,5 2,90
250T 425P_100s 4,0 3,02
250T_425P_300s 5.8 2,92
250T_510P_10s 7,6 0,55
250T_510P_100s 9,3 1,54
250T_510P_300s 1,7 1,60

AR: austenita retida; C: carbono.
Fonte: Proprio autor.
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Figura 5.12 — Difratogramas das amostras.
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Embora a presenca de carbonetos de transi¢do tenha sido evidenciada nas andlises por MET,
especialmente na condigdo particionada por 10 s a 510 °C, esses precipitados ndo foram
identificados por DRX. Esse resultado ¢ compativel com o fato de que precipitados dessa
natureza normalmente apresentam baixa fracao volumétrica cujos picos de baixa intensidade
podem ser sobrepostos aos picos da matriz martensitica, o que dificulta sua deteccdo por

difragao de raios X (Ebner et al., 2020; Pierce et al., 2015).

A influéncia do tempo de parti¢do sobre a fragao de austenita retida e sobre o teor de carbono
da AR ¢ apresentada na Figura 5.13. De modo geral, observa-se que a resposta ao aumento do
tempo de parti¢ao depende da temperatura de parti¢do, evidenciando que a estabilizacdo da
austenita retida resulta da competicao entre diferentes mecanismos atuantes durante a etapa de
particdo, tais como a redistribuicdo de carbono a partir da martensita supersaturada, o
revenimento da martensita primaria, a precipitagdo e eventual dissolucdo parcial de carbonetos
de transicdo e, em temperaturas mais elevadas, a ocorréncia de transformacgdes concorrentes da

austenita remanescente, como a transformagao bainitica (Liu et al., 2024).

Para as amostras particionadas a 250 °C, a fragdo de AR permaneceu praticamente constante
entre 10 s e 100 s (5,5 % e 5,6 %, respectivamente), seguida de aumento em 300 s (6,8 %).
Nessa mesma condi¢do, o teor de carbono da AR manteve-se elevado e pouco variavel,
situando-se entre 2,29 % e 2,39 % em massa. Esse comportamento sugere que, a 250 °C, a
cinética de redistribuicdo de carbono ¢ mais lenta, refletindo respostas semelhantes nos dois
primeiros tempos de parti¢dao. Ja em 300 s, o aumento da fragdo de AR, sem redugdo expressiva
do teor de carbono, sugere uma redistribuicdo de carbono mais efetiva, favorecendo sua
estabilizacdo frente a transformacdo martensitica durante o resfriamento final (Kumar; Singh,

2025; Zinsaz-Borujerdi et al., 2018).

Para as amostras particionadas a 425 °C, observou-se uma pequena reducao inicial na fracao de
AR entre 10 s e 100 s (4,5 % para 4,0 %), seguida de aumento em 300 s (5,8 %). Em
contrapartida, o teor de carbono da AR permaneceu elevado em todas as condic¢des, atingindo
o valor méximo de 3,02 % em 100 s e mantendo-se proximo desse patamar em 300 s (2,92 %).
Esse resultado indica que, nessa temperatura, a austenita retida remanescente apresenta maior
enriquecimento em carbono, mesmo sem aumento inicial de sua fragdo. Em 300 s, o aumento
da fragdo de AR, associado a manuten¢do de elevado teor de carbono, sugere uma condi¢do

favoravel a estabilizagdo térmica (Yan et al., 2017; Zinsaz-Borujerdi et al., 2018).
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Figura 5.13 — Influéncia do tempo e da temperatura de particao na fracdo volumétrica e

teor de carbono da austenita retida.
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a) Fracdo volumétrica de austenita retida (%);
b) Teor de carbono na austenita retida (% em peso).
Fonte: Proprio autor.

Para as amostras particionadas a 510 °C, observou-se o comportamento mais distinto entre as
condigdes avaliadas. A fracdo volumétrica de austenita retida (AR) aumentou entre 10 s ¢ 100
s, passando de 7,6 % para 9,3 %, e apresentou reducdo acentuada em 300 s, atingindo 1,7 %.
Em paralelo, o teor de carbono da AR elevou-se de forma expressiva entre 10 s e 100 s (0,55
% para 1,54 %) e permaneceu praticamente constante em 300 s (1,60 %). Esse comportamento
indica que, em 510 °C, o aumento inicial do tempo de particdo favorece simultaneamente a
formagao/retengdo de maior fragdo de austenita e seu enriquecimento em carbono, refletindo a

intensificagdo dos mecanismos difusionais nessa temperatura. Nessa condi¢do, o



90

enriquecimento da austenita pode estar associado ndo apenas ao particionamento de carbono a
partir da martensita supersaturada, mas também a dissolucao parcial de carbonetos de transi¢cao
e a redistribuicdo de carbono decorrente das transformagdes que ocorrem durante a etapa de
particdo. Quando o tempo de partigdo ¢ ampliado para 300 s, observa-se uma mudanga
importante nesse comportamento: embora o teor de carbono da AR permaneca em patamar
semelhante ao de 100 s, a fragdo retida ao final do ciclo térmico ¢ drasticamente reduzida. Esse
resultado sugere que o prolongamento da particdo em 510 °C ndo favorece a preservacao da
fracdo total de austenita, mas sim a permanéncia preferencial de uma parcela mais enriquecida

e, portanto, mais estdvel quimicamente.

Em outras palavras, a evolu¢do observada em 510 °C é compativel com um processo de
retengdo seletiva da austenita, no qual as regides menos enriquecidas tendem a ser consumidas
ao longo da particdo, enquanto apenas a fragdo mais estabilizada permanece retida apos o
resfriamento final. Esse comportamento pode ser associado a atuacdo simultanea de
mecanismos competitivos mais intensos nessa temperatura, especialmente a continuidade das
transformagdes da austenita durante a parti¢do, com destaque para a formacgao de bainita, além
do avango do revenimento da martensita e da evolucao da precipitacdo/dissolucao de carbonetos
transitorios. Assim, em 510 °C, a condi¢do de 100 s representa o ponto de maximo equilibrio
entre enriquecimento em carbono e preservacao da fracdo de AR, ao passo que o prolongamento
para 300 s desloca o sistema para uma condi¢do em que predomina o consumo da austenita
menos estavel, reduzindo de forma significativa a fragdo volumétrica total de AR (Arlazarov et

al., 2016; Liu et al., 2024; Mishnev et al., 2024; Pierce et al., 2015; Yan et al., 2017).

A andlise comparativa entre as temperaturas de parti¢do mostra que o aumento de 250 °C para
425 °C resultou, de forma geral, em redu¢do da fracdo de austenita retida e elevacdo do teor de
carbono da AR, indicando reten¢do de menor quantidade de austenita, porém com maior
enriquecimento em carbono. Quando a temperatura foi elevada para 510 °C, observou-se, nos
tempos de 10 s e 100 s, aumento da fracio de AR em relagdo as demais condi¢des, mas
associado a teores de carbono significativamente inferiores. J4 em 300 s, essa condigdo
apresentou reducao acentuada da fragao de AR, evidenciando que a permanéncia prolongada
em 510 °C torna a estabilizacdo final da austenita menos favoravel. Em conjunto, esses
resultados mostram que a estabilizagdo da austenita retida ndo depende apenas de sua fragao
volumétrica, mas também do seu enriquecimento em carbono e da sua resisténcia a

transformagao martensitica durante o resfriamento final (Ebner et al., 2019).
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Os resultados experimentais obtidos também permaneceram abaixo da fracao de austenita retida
prevista pela metodologia baseada no modelo de equilibrio de carbono constrangido (CCE),
discutida anteriormente. Considerando que esse modelo assume a particdo de carbono da
martensita primaria para a austenita sob condicdes ideais, com supressao da precipitagao de
carbonetos e da transformacao bainitica, os valores inferiores observados experimentalmente
indicam que reacdes competitivas efetivamente ocorreram durante a particdo, afastando o
sistema das condi¢des ideais previstas teoricamente. Esse resultado reforga a interpretagao, ja
sustentada pelas analises microestruturais, de que a evolugdo do material durante a parti¢ao ¢
controlada por multiplos mecanismos simultaneos, e ndo exclusivamente pela particdo de
carbono entre martensita e austenita (Kaar et al., 2022; Kumar; Singh, 2021; Peng et al., 2019;

Toji; Miyamoto; Raabe, 2015).

Esse comportamento estd de acordo com a literatura, que mostra que a evolug¢do da austenita
retida em agos Q&P depende da composi¢cdo quimica e da combinagdo entre temperatura e
tempo de particdo, uma vez que mecanismos como particdo de carbono, revenimento da
martensita, precipitacdo de carbonetos, aprisionamento de carbono em defeitos cristalinos e
transformagdes concorrentes da austenita podem atuar simultaneamente durante a etapa de
particdo. Resultados reportados por Miettunen et al., (2021) também indicam que a resposta da
fracdo de austenita retida ao aumento do tempo e da temperatura de particio pode variar
significativamente conforme a rota térmica e a composicao do ago, ndo havendo uma tendéncia

universal para a evolugdo da AR.

A Figura 5.14 apresenta uma representacao esquematica da evolugdo microestrutural durante a
etapa de parti¢do, construida a partir da interpretacdo integrada dos resultados obtidos por MO,
MEV, MET e DRX. O esquema resume, de forma qualitativa, os principais efeitos do aumento
simultaneo do tempo e da temperatura de parti¢do sobre o balango entre martensita primaria.
(M), regides M2/AR, austenita retida em filme e bainita. Em 250 °C, a microestrutura
permanece predominantemente martensitica em todos os tempos avaliados, sem indicios
relevantes de transformacdo bainitica, sendo o efeito do tempo associado principalmente ao
revenimento da M e a maior defini¢do entre os constituintes martensiticos e as regides Mo/AR.
Em 425 °C, a presenga de bainita passa a ser incorporada ao esquema, em concordancia com as
evidéncias observadas experimentalmente, coexistindo com austenita retida estabilizada. Em
510 °C, a figura destaca uma condi¢do de maior competi¢ao entre revenimento da martensita,

estabilizacdo seletiva da austenita e transformacao bainitica, com maior retencao aparente de
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austenita em tempos intermediarios e reducdo desse constituinte em tempos mais longos,
acompanhada por maior destaque relativo da bainita. Dessa forma, a figura tem como finalidade
sintetizar, em termos visuais, a evolucdo microestrutural proposta para as condi¢des

investigadas, sem pretensdo de representar quantitativamente as fragdes de fase.

Figura 5.14 — Representacio esquematica da evolucio microestrutural em func¢io da

temperatura e do tempo de particio nas amostras submetidas ao tratamento Q&P.
tp,=10s tp,= 100 s tpy =300 s

T,, = 250 °C

Aumento da Temperatura de Particio (T})

Tpy= 510 °C

Aumento do Tempo de Particio (t,)
AR-Filme: austenita retida em filmes; M;: martensita primaria; M»/AR: ilhas de martensita secundéria e
austenita retida; B: bainita.
Fonte: Proprio autor.
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5.3 Caracteriza¢ao mecanica das amostras
5.3.1 Ensaio de Dureza Vickers
Os valores de dureza Vickers (HV) das amostras submetidas aos diferentes ciclos de tratamento
Q&P estao apresentados na Tabela 6. Observa-se, na Figura 5.15, que tanto a temperatura
quanto o tempo de particao influenciam de forma significativa os valores de dureza das

amostras tratadas.

Tabela 6 — Resultados de dureza Vickers das amostras.

AMOSTRA DUREZA (HV) ERRO ()
250T 250P 10s 504,65 3,76
250T 250P 100s 466,35 3,35
250T 250P_300s 434,70 2,07
250T 425P 10s 419,80 1,91
250T 425P 100s 409,45 2,42
250T 425P 300s 394,35 3,09
250T 510P_10s 396,05 3,51
250T 510P_100s 327,95 3,90
250T_510P_300s 316,70 3,17

Fonte: Proprio autor.

De modo geral, verifica-se uma redugdo da dureza com o aumento tanto da temperatura quanto
do tempo de particdo. As amostras particionadas a 250 °C apresentaram os maiores valores de
dureza, enquanto as amostras particionadas a 425 °C e 510 °C exibiram valores
progressivamente menores. Da mesma forma, em todas as temperaturas analisadas, o aumento
do tempo de particao de 10 s para 300 s resultou em reducdo da dureza. Esse comportamento
estd de acordo com resultados reportados na literatura para agos Q&P, nos quais o aumento da
temperatura ¢ do tempo de particdo estd associado a diminui¢do da dureza do material

(Kantanen et al., 2022; Zheng et al., 2024).

A redugdo da dureza observada estd associada a evolugdo microestrutural promovida durante a
etapa de parti¢do. Com o aumento da temperatura e do tempo de parti¢cdo, ha diminui¢ao da

contribuicao relativa da martensita nao revenida para a dureza global do material, uma vez que
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esse constituinte, devido a distor¢ao da rede cristalina decorrente da supersaturacao de carbono,
apresenta dureza superior aos outros constituintes formados durante a parti¢do.
Simultaneamente, o aumento da fracao relativa de constituintes de menor dureza, como bainita
e austenita retida, na microestrutura final contribui para a redugdo progressiva da dureza do

material (Zheng et al., 2024).

Figura 5.15 — Influéncia do tempo e da temperatura de particdo na dureza Vickers

(HV).

Bl 250°C M 425°C [ s510°C

10 100 300
Tempo de Particio (s)
Fonte: Proprio autor.

5.3.2 Ensaio de Tracao

As curvas do ensaio de tragdo, sob tensao real e convencional, em funcdo da deformacao dos
trés corpos de prova para cada condi¢do de tratamento nas temperaturas de parti¢do de 250 °C,
425 °C e 510 °C, estdo apresentadas nas Figuras 5.16, 5.17 e 5.18, respectivamente. Os valores
médios de limite de escoamento, limite de resisténcia e alongamento uniforme, bem como os

respectivos desvios padrao, estdo resumidos na Tabela 7.

Com o objetivo de correlacionar os efeitos dos diferentes ciclos térmicos sobre as propriedades
mecanicas, os resultados experimentais foram consolidados na Figura 5.19(a—c), permitindo a
comparac¢do em funcao da temperatura e do tempo de particdo. Como critério complementar
para avaliagdo do balango entre resisténcia e ductilidade, foi considerado o produto entre limite
de resisténcia e alongamento uniforme (LRT x AU), cujos maiores valores dentro de cada

temperatura de particdo foram obtidos para as condigdes 250 °C por 10 s (9,88 GPa.%), 425 °C
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por 10 s (7,94 GPa.%) e 510 °C por 300 s (8,66 GPa.%). Entre todas as condi¢des avaliadas, a
amostra particionada a 250 °C por 10 s apresentou o maior valor global desse parametro. De
modo geral, os tratamentos a 250 °C e 425 °C apresentaram menor sensibilidade a variagdo do
tempo de parti¢do, enquanto os tratamentos a 510 °C exibiram alteracdes mais pronunciadas

nas propriedades mecanicas.

Tabela 7 — Propriedades mecéinicas das amostras obtidas por meio do ensaio de tracio.

LIMITE DE LIMITE DE ALONGAMENTO
ESCOAMENTO  RESISTENCIA UNIFORME
(MPa) (MPa) (%)

AMOSTRA

250T 250P_10s 1149 F 33 1662 F 6 59F0,7
250T 250P_100s 1057 F 24 163 F 8 52F04
250T 250P_300s 990 F 6 1612 F 7 51F0,5
250T 425P 10s 1146 F 35 1331 F 32 59F0,9
250T 425P_100s 1169 F 23 1301 F 15 57F0,7
250T 425P 300s 1107 ¥ 12 1237 F 6 58F0,9
250T 510P_10s 1090 F 9 1224 F 3 6,3F 03
250T 510P_100s 919 F 10 993 F 5 73F0,2
250T 510P_300s 903 F 6 992 F 4 8,7F0,2

Fonte: Proprio autor.

No grafico da Figura 5.19(a), observa-se que, de modo geral, o aumento do tempo de particao
promove reducdo do limite de escoamento. As principais excecdes a essa tendéncia ocorrem
para a condicdo particionada a 425 °C, em que se verifica leve elevagao entre 10 e 100 s, e para
a condi¢do a 510 °C, em que o limite de escoamento permanece praticamente constante entre
100 e 300 s. Considerando o efeito da temperatura, observa-se que o limite de escoamento
aumenta com a elevacdo da temperatura de particao de 250 °C para 425 °C e diminui quando a
temperatura ¢ elevada para 510 °C, evidenciando que a condi¢do intermediaria favorece os
maiores valores dessa propriedade. Para 10 s, as condi¢gdes a 250 °C e 425 °C apresentam

valores proximos, dentro da faixa de dispersdo experimental.



Figura 5.16 — Curvas tensdo—deformacio convencional e verdadeira das amostras

submetidas a temperatura de particiao de 250 °C.
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Figura 5.17 — Curvas tensao—deformacao convencional e verdadeira das amostras

submetidas a temperatura de particiao de 425 °C.
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Figura 5.18 — Curvas tensiao—deformacio convencional e verdadeira das amostras

submetidas a temperatura de particiao de 510 °C.
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Figura 5.19 — Evolucio das propriedades mecanicas em fun¢io do tempo e da

temperatura de particao.
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De modo geral, os resultados de DRX indicam que a reducdo do limite de escoamento ¢
acompanhada pelo aumento da fragdo de austenita retida, enquanto a reducgdo dessa fragdo tende
a favorecer a elevagdo dessa propriedade. Essa tendéncia ¢ observada nas condigdes a 250 °C
e também a 425 °C, tanto entre 10 e 100 s quanto entre 100 e 300 s, sugerindo que a austenita
retida exerce contribuicdo relevante na resisténcia ao escoamento inicial. Esse efeito pode ser
associado a estrutura cubica de face centrada da austenita, que favorece o movimento de

discordancias em razdo do maior numero de sistemas de escorregamento disponiveis,

contribuindo para a redugdo da resisténcia ao escoamento (Liu et al., 2024).

No caso de 510 °C entre 10 e 100 s, a queda mais acentuada do limite de escoamento também
¢ compativel com o aumento expressivo da fragdo de austenita retida, aliado ao maior
enriquecimento em carbono dessa fase e a diminui¢do da densidade de discordancias na
martensita decorrente do revenimento, como observado no MET. A principal excegdo a essa
tendéncia ocorre em 510 °C entre 100 e 300 s, condi¢do em que a fragdo de austenita retida
diminui acentuadamente, mas o limite de escoamento permanece praticamente constante. Esse
comportamento sugere um efeito compensatorio, em que a reducdo da fracao de austenita retida,
que isoladamente tenderia a elevar o limite de escoamento, ¢ contrabalangada pela maior
formagao de bainita e pelo avango do revenimento da martensita, ambos associados a reducgao

da resisténcia ao escoamento.

Variacdes adicionais no limite de escoamento podem também estar relacionadas a precipitacao
de carbonetos, que restringe o movimento de discordancias, e a diminui¢cdo da densidade de
discordancias na martensita induzida pelo processo de revenimento. Dessa forma, os resultados
indicam que o limite de escoamento ndo depende apenas da fragdo de austenita retida, mas da
atuacgdo simultanea da estabilidade dessa fase e da evolugdo da martensita e da bainita ao longo

do particionamento (Ebner et al., 2018; Tan et al., 2014).

No grafico da Figura 5.19(b), observa-se que, de modo geral, o aumento do tempo de particao
leva a diminui¢do do limite de resisténcia em todas as temperaturas avaliadas. Essa queda ¢
discreta a 250 °C, moderada a 425 °C e mais acentuada a 510 °C, sobretudo entre 10 € 100 s.
Considerando o efeito da temperatura, verifica-se que, para um mesmo tempo de parti¢ao, o
aumento da temperatura também resulta em decréscimo do limite de resisténcia, sendo os
maiores valores observados a 250 °C e os menores a 510 °C em todas as amostras analisadas.

Em termos comparativos, observa-se que a temperatura de particdo exerce efeito mais
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pronunciado sobre o limite de resisténcia do que o tempo de parti¢do. Considerando que a
martensita permanece como constituinte predominante em todas as amostras avaliadas, a queda
do limite de resisténcia pode estar associada principalmente ao revenimento da martensita,
favorecida pelo aumento da temperatura e/ou do tempo de parti¢ao. Essa interpretacao ¢
consistente com os resultados de DRX, uma vez que, nas amostras particionadas a 250 °C e 425
°C, o teor de carbono da austenita retida varia pouco com o aumento do tempo de particdo, em
concordancia com a menor variagao do limite de resisténcia, sugerindo menor avango adicional
da particdo de carbono e, consequentemente, menor intensificacdo do revenimento da

martensita.

Em contraste, na amostra particionada a 510 °C, entre 10 ¢ 100 s, o aumento do teor de carbono
da austenita retida ¢ acompanhado por queda acentuada do limite de resisténcia, indicando
maior avango da parti¢do de carbono. Entre 100 e 300 s, tanto o teor de carbono da austenita
retida quanto o limite de resisténcia apresentam variagdo reduzida, sugerindo que o efeito do
particionamento adicional sobre o revenimento da martensita se torna menos pronunciado.
Nessa faixa, a diminuicdo da fragdo de austenita retida, associada a formagao de bainita, sugere
contribuicdo dessa fase para a estabilizagdo do limite de resisténcia. Assim, os resultados
sugerem que a variacdo do limite de resisténcia pode estar associada principalmente ao
revenimento da martensita e a redu¢do de sua supersaturacdo em carbono (Ebner et al., 2018;

Liu et al., 2024).

No gréfico da Figura 5.19(c), observa-se que o efeito do tempo de particdo sobre o alongamento
uniforme depende da temperatura de parti¢do. Para 250 °C, ha diminui¢cdo com o aumento do
tempo. A 425 °C, os valores permanecem praticamente constantes dentro da faixa de desvio
padrdo. Ja a 510 °C, verifica-se aumento continuo do alongamento uniforme com o aumento do
tempo de particao. Considerando o efeito da temperatura, para 10 s, o alongamento uniforme
apresenta valores proximos entre as trés condi¢des. Para 100 e 300 s, observa-se elevacdo com
o aumento da temperatura. Esses resultados indicam que a ductilidade ndo depende apenas da
fracdo de austenita retida, mas também de sua estabilidade mecanica, associada ao teor de

carbono nessa fase, bem como da evolugao da martensita e da possivel formacao de bainita.

Nas condig¢des particionadas a 250 °C, o aumento da fragdo de austenita retida com o tempo ¢
acompanhado por diminui¢ao do alongamento uniforme, enquanto o teor de carbono dessa fase

se mantém praticamente constante ou apresenta leve reducdo. Esse comportamento sugere que
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o aumento da fracdo de austenita retida nao foi suficiente para promover ganho de estabilidade
mecanica, o que pode ter favorecido sua transformagdo em estagios iniciais da deformagao,

limitando a atua¢ao do efeito TRIP.

Além disso, o menor grau de revenimento da martensita nessa temperatura pode ter restringido
a melhoria da ductilidade. Para 425 °C, observa-se comportamento semelhante, porém com
variagdes menos pronunciadas no alongamento uniforme, sugerindo uma condigdo
intermediaria em que a estabilidade da austenita retida, o revenimento da martensita e a possivel
formagao de bainita atuam de forma simultinea, resultando em resposta mecanica mais estavel.
Em 510 °C, entre 10 e 100 s, 0 aumento do alongamento uniforme ¢ compativel com a elevagao
simultanea da fracdo de austenita retida ¢ do teor de carbono, favorecendo a estabilidade
mecanica dessa fase e sua transformagao progressiva durante a deformacdo por meio do efeito
TRIP. Entre 100 e 300 s, embora a fracdo de austenita retida diminua acentuadamente, o
alongamento uniforme continua aumentando, enquanto o teor de carbono permanece

praticamente constante.

Esse resultado sugere que a resposta mecanica ndo ¢ controlada apenas pela quantidade de
austenita retida, mas também pela estabilidade da austenita remanescente. Nessa faixa, a
formacgdo de bainita e o maior grau de revenimento da martensita podem também contribuir
para a manutengao da ductilidade e para a melhoria do balango entre resisténcia e alongamento,
em concordancia com o melhor desempenho observado para a condigdo particionada a 510 °C

por 300 s (De Moor et al., 2008; Ebner et al., 2018; Liu et al., 2024).

5.3.2.1 Estudo do Encruamento

As curvas da taxa de encruamento (dag/d¢€) e do coeficiente de encruamento instantaneo (n
instantaneo), em funcao da deformagao verdadeira, para as diferentes condi¢cdes de particao,
sao apresentadas na Figura 5.20(a—b). Neste trabalho, ambos os parametros sdo analisados de
forma conjunta, uma vez que apresentam tendéncias complementares ao longo da deformagao.
De modo geral, a taxa de encruamento permite visualizar com maior clareza a evolugao global
do encruamento, enquanto o coeficiente de encruamento instantaneo (n) auxilia na identificagao
de mudancgas mais sutis de comportamento entre as condi¢des, como inversdes na ordem das

curvas em determinados intervalos de deformacdo. Assim, a analise combinada desses
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parametros permite uma interpretagdo mais consistente da influéncia da microestrutura sobre o

comportamento mecanico (Yuan et al., 2025).

Figura 5.20 — Evoluc¢do do comportamento de encruamento em funcio da deformacio
verdadeira para as amostras tratadas por Q&P em diferentes temperaturas e tempos de

particdo.
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De forma geral, observa-se que a taxa de encruamento diminui com o aumento da deformagao
verdadeira em todas as condi¢des, porém com diferencas na intensidade dessa redu¢do e na
presenca de intervalos em que o encruamento ¢ mantido ou aumenta em deformacdes
intermediarias. De maneira semelhante, o n instantaneo também apresenta queda nos estagios
iniciais da deforma¢do, mas permite visualizar com maior clareza mudangas sutis de

comportamento entre as condi¢des, como inversdes na ordem das curvas e aumentos do
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encruamento. Dessa forma, a andlise conjunta desses parametros evidencia que a resposta ao
encruamento varia com a temperatura ¢ o tempo de particdo, refletindo mudangas na
contribuicao relativa dos constituintes microestruturais ao longo da deformagao (Mandal et al.,

2016).

Nos estagios iniciais da deformacdo, observa-se que as amostras particionadas a 250 °C
apresentam os maiores valores de taxa de encruamento, seguidas pelas condigdes tratadas a 425
°C, enquanto as amostras particionadas a 510 °C exibem os menores valores. Esse
comportamento pode ser associado ao maior grau de revenimento da martensita com o aumento
da temperatura de particdo, o que reduz a densidade de discordancias e as tensdes internas da
matriz. Além disso, o aumento da temperatura de particdo favorece a evolu¢ao microestrutural
com maior participagdo de austenita retida e bainita, reduzindo a contribuicao inicial da matriz
martensitica para o encruamento. Dessa forma, nas condi¢cdes de menor temperatura de
particdo, a matriz martensitica oferece maior resisténcia inicial ao movimento de discordancias,
resultando em maior encruamento nos primeiros estagios da deformacao (Deng; Yang; Misra,

2023; Tan et al., 2014).

Para as condig¢des particionadas a 250 °C, observa-se uma mudanga clara no comportamento
do encruamento ao longo da deformagdo. Até aproximadamente 1,25% de deformacgao
verdadeira, a condi¢cdo de 10 s apresenta os maiores valores de taxa de encruamento, seguida
por 100 s € 300 s. Esse comportamento pode ser associado & maior contribui¢ado inicial da matriz
martensitica na condicdo de menor tempo de particdo, em fungdo do seu menor grau de
revenimento e, consequentemente, da maior densidade de discordancias e das maiores tensdes
internas. Apds esse ponto, a ordem entre as curvas se inverte e passa a seguir a sequéncia 300

s>100 s> 10 s, comportamento que se mantém até o final do intervalo analisado.

A evolucao do n instantaneo reforga essa interpretacao, evidenciando que as condigdes de maior
tempo passam a apresentar valores superiores em deformacdes intermediarias. Em conjunto,
esses resultados indicam que, embora as condigdes de maior tempo apresentem menor
encruamento inicial, passam a manter maiores valores em deformagdes subsequentes, o que
pode ser associado a maior contribuicao da austenita retida e, consequentemente, a um efeito
TRIP mais acentuado. Considerando que, para 250 °C, o aumento do tempo de parti¢ao foi
acompanhado por aumento da fra¢do de austenita retida, com manuten¢ao ou reducdo do teor

de carbono, esse comportamento também sugere uma contribuicdo mais precoce dessa fase
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durante a deformagdo, devido a sua possivel menor estabilidade mecanica (Ebner et al., 2019;

Liu et al., 2024).

Para as condigdes particionadas a 425 °C, observa-se comportamento intermediario em relagao
as demais temperaturas. Nos estagios iniciais da deformacdo, a condicdo de 10 s também
apresenta os maiores valores de taxa de encruamento, com redugdo progressiva para 100 s e
300 s, o que pode ser associado ao maior grau de revenimento da martensita com o aumento do
tempo de particdo. Em deformagdes subsequentes, a diferenca entre as curvas se reduz, e as
condi¢des de 100 s e 300 s passam a apresentar valores superiores de encruamento. Esse
comportamento pode ser visualizado de forma mais clara pelo n instantdneo, em que essa
inversao se torna mais evidente em torno de 3,3% de deformagdo verdadeira. Esse resultado

sugere contribui¢dao da austenita retida nas condi¢des de maior tempo também a 425 °C.

No entanto, mesmo com essa mudanga de comportamento ao longo da deformagdo, os niveis
de encruamento observados a 425 °C permanecem inferiores aos verificados a 250 °C em todas
as condig¢des de tempo, o que pode ser relacionado a menor fragdo de austenita retida nessa
temperatura. Por outro lado, como o teor de carbono da austenita retida a 425 °C ¢ superior ao
observado a 250 °C, ¢ provavel que essa fase apresente maior estabilidade mecanica,
favorecendo sua contribuicdo em deformagdes intermedidrias. Assim, o comportamento
observado a 425 °C parece resultar do efeito combinado entre o maior grau de revenimento da
martensita, a menor fragdo de austenita retida em comparag¢do com 250 °C e a possivel maior
estabilidade mecanica dessa fase. Além disso, nessa temperatura, a formagao de bainita também
passa a contribuir para a resposta mecanica, influenciando a distribuicdo de deformacao entre

os constituintes e a manuten¢do do encruamento ao longo do ensaio.

Para as amostras particionadas a 510 °C, a taxa de encruamento inicial ¢ inferior a observada
nas demais temperaturas, o que estd de acordo com o maior grau de revenimento da martensita
e com a evolugcdo microestrutural associada a essa condi¢do de parti¢do. Ainda assim, as
condicdes de 100 s e 300 s passam a apresentar resposta de encruamento mais favoravel em
deformacgdes intermediarias e elevadas em relacao a condicdo de 10 s. Na analise da taxa de
encruamento, essas condigdes apresentam reducao inicial seguida de aumento do encruamento
em deformagdes intermediarias, enquanto a evolucdo do n instantdneo evidencia esse

comportamento de forma mais clara, mostrando que, apos a queda inicial, as condi¢des de 100
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s € 300 s passam a apresentar elevagdo dos valores de encruamento a partir de aproximadamente

2% de deformagao verdadeira.

Para a condi¢ao de 100 s, esse comportamento pode estar associado a maior fragdo de austenita
retida, indicando uma contribui¢do mais pronunciada do efeito TRIP em deformagdes
intermedidrias. Ja para 300 s, embora a fracdo de austenita retida seja inferior, a maior
estabilidade mecanica da fase remanescente, associada & maior contribui¢ao da bainita, pode
estar relacionada a manuten¢do do encruamento em deformagdes mais elevadas. Em particular,
a condig@o de 510 °C por 300 s apresenta manutencao do encruamento até niveis mais altos de
deformacdo verdadeira, estendendo-se até aproximadamente 7—8%, indicando maior retardo da
estric¢ao. Assim, embora as condi¢des de 510 °C apresentem menor encruamento inicial, a
condig¢do de 100 s se destaca pelo aumento mais pronunciado do encruamento em deformagdes
intermediarias, enquanto a condi¢do de 300 s apresenta a resposta mais sustentada em
deformacgdes elevadas, contribuindo para o melhor equilibrio entre resisténcia mecanica e

ductilidade (Peng et al., 2018; Zhang; Ding; Misra, 2015).

De modo geral, o comportamento observado neste trabalho € consistente com o descrito por
Tan et al. (2014) para acos Q&P, em que a evolugdo do encruamento ao longo da deformacgao
reflete a transi¢ao entre uma resposta inicialmente mais influenciada pela matriz martensitica e
outra em que a contribuicdo da austenita retida se torna mais relevante em deformagdes mais
elevadas. No presente trabalho, essa transicdo ¢ mais evidente nas condi¢des de 510 °C,
especialmente para 100 s e 300 s, mas também pode ser observada, com menor intensidade, nas
condigdes de 250 °C e 425 °C, nas quais a analise conjunta da taxa de encruamento e do n

instantaneo indica mudanga na contribui¢do relativa dos constituintes ao longo da deformacao.
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6 CONCLUSAO

O presente trabalho teve como objetivo investigar o efeito da temperatura ¢ do tempo de
particdo na evolu¢ao microestrutural, na estabilizagdo da austenita retida, nas propriedades
mecanicas e no comportamento de encruamento de um ago de baixo teor de carbono submetido
ao tratamento Q&P. De forma geral, os resultados mostraram que a combinagdo entre
temperatura ¢ tempo de particdo controla de maneira decisiva a evolugdo dos constituintes
microestruturais e, consequentemente, o equilibrio entre resisténcia mecanica e ductilidade do

material.

1. Quanto a evolugao microestrutural, verificou-se que o aumento da temperatura e do tempo
de particao intensifica a transformacdo da microestrutura inicialmente martensitica,
promovendo maior revenimento da martensita primaria e, nas condi¢des de 425 °C e 510 °C,
favorecendo também a formacdo de bainita. A 250 °C, a microestrutura permaneceu
predominantemente martensitica, enquanto a 510 °C observou-se uma condi¢do mais
heterogénea, com maior competicdo entre revenimento, formagdo de bainita, estabilizacdo

seletiva da austenita retida e precipitacao de carbonetos de transicao.

2. Quanto a austenita retida, conclui-se que sua estabiliza¢do depende da atuagdo simultanea de
mecanismos competitivos durante a parti¢do, ndo sendo controlada apenas pela parti¢do de
carbono. A 250 °C e 425 °C, observou-se manutengao ou aumento da fracao de austenita retida
em tempos mais longos, com elevados teores de carbono. J4 a 510 °C, a fragdo de austenita
retida aumentou até 100 s e reduziu acentuadamente em 300 s, evidenciando maior competi¢ao
com revenimento, transformacdo bainitica e precipitagdo/dissolugdo parcial de carbonetos.

Além disso, os valores experimentais permaneceram inferiores aos previstos pelo modelo CCE.

3. Quanto as propriedades mecanicas, verificou-se que o aumento da temperatura e do tempo
de parti¢do reduz a dureza e, de modo geral, também reduz a resisténcia mecanica, em razao da
menor contribuicdo da martensita ndo revenida e da maior participagdo de constituintes de
menor dureza. Em contrapartida, a ductilidade apresentou resposta dependente da estabilidade
da austenita retida e da evolucdo conjunta da martensita e da bainita, com aumento mais

expressivo nas condic¢des particionadas a 510 °C.
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4. Quanto ao comportamento de encruamento, observou-se que as condi¢cdes particionadas a
250 °C apresentaram maior encruamento inicial, associado a maior contribui¢do da matriz
martensitica, enquanto as condi¢des de maior temperatura, especialmente a 510 °C,
apresentaram menor encruamento inicial, porém maior sustentacdo do encruamento em
deformagdes intermediarias e elevadas. Esse comportamento indica uma transi¢do da
contribui¢cdo predominante da martensita para uma atuagdo mais relevante da austenita retida e

da bainita ao longo da deformacao.

5. Quanto a identificacdo das condi¢des de melhor desempenho, conclui-se que a condigdo
250T 250P_10s apresentou o melhor resultado quando priorizada a resisténcia mecanica, com
o maior valor de LRT x AU, maior dureza ¢ maior limite de resisténcia. Por outro lado, a
condicdo 250T 510P 300s destacou-se pelo maior alongamento uniforme e pela maior
sustentacdo do encruamento em deformagdes elevadas, sendo a mais favoravel quando se busca
maior ductilidade e melhor retardo da estriccdo. Assim, diferentes combinagdes de temperatura
e tempo de particdo permitem ajustar a resposta do aco conforme o desempenho desejado

conforme a necessidade de aplicagao.
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