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RESUMO 

 

Nesse trabalho foi realizado o estudo e desenvolvimento de um aço comercial com alto 

teor de C, Si e Cr com matriz nanoestruturada de martensita e bainita. Trata-se do aço 

SAE 9254 usado na fabricação de eixos, molas helicoidais e hastes para amortecedores. 

Corpos de prova desse aço foram austenitizados a 900°C durante 5 min e tratados 

isotermicamente em diferentes tempos (0,5, 2, 24, 48 h) e temperaturas (200, 220, 

270°C). Foram observados diferentes comportamentos mecânicos para corpos de prova 

tratados em diversas condições, resultante da evolução microestrutural. Uma 

microestrutura majoritária de martensita com presença de ferrita bainítica e blocos de 

austenita retida foi observada para amostras tratadas a 200°C. Entretanto para amostras 

tratadas a 270°C foi observada presença majoritária de feixes de ferrita bainítica 

intercaladas com filmes de austenita retida e com a presença de algumas ilhas de 

martensita e blocos de austenita retida. Amostra tratada por 2 h a 200°C apresentou 

menor limite de escoamento (979 MPa), no entanto um maior limite de resistência 

(2248 MPa). Enquanto que, amostra tratada a 270°C apresentou maior limite de 

escoamento (1363 MPa) para o mesmo tempo de tratamento. Na análise de fratura, o 

mecanismo de fratura frágil foi predominante para as amostras tratadas a 200°C. 

Enquanto que o mecanismo de fratura dúctil foi predominante para as amostras tratadas 

a 270°C. Neste estudo também foi observado o surgimento de trincas na microestrutura 

das amostras tratadas a partir de 220°C.    
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ABSTRACT 

 

In this work was carried out the study and development of a commercial steel with high 

content of C, Si, Cr and with a nanostructured matrix of martensite and bainite. The 

steel used in this work was the SAE 9254 which is also used in the manufacture of 

axles, coil springs and rods for shock absorbers. Samples of this steel were austenitized 

at 900°C for 5 minutes and isothermally treated at different times (0.5, 2, 24, 48 h) and 

temperatures (200, 220, 270°C). Different mechanical behavior was observed for 

samples treated under various conditions due to the microstructural evolution. A 

majority microstructure of martensite with the presence of bainitic ferrite and retained 

austenite blocks was observed for samples treated at 200°C. However for samples 

treated at 270°C was observed a predominant presence of bainitic ferrite sheaves 

interspersed with films of retained austenite and the presence of some islands of 

martensite and retained austenite blocks. Sample treated for 2 h at 200°C showed lower 

yield strength (979 MPa), however a higher tensile strength (2248 MPa). While the 

sample treated at 270°C showed higher yield strength (1363 MPa) for the same 

treatment time. In the analysis of fracture, the mechanism of brittle fracture was 

predominant for the samples treated at 200°C. While the mechanism of ductile fracture 

was predominant for the samples treated at 270°C. In this study was also observed the 

appearance of cracks in the microstructure of the treated samples from 220°C. 
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1 – INTRODUÇÃO 

 

A produção de aços com elevado nível de resistência mecânica associada a uma boa 

conformabilidade tem crescido nos últimos anos com aplicações principalmente na 

indústria automotiva. Os principais objetivos desta aplicação são a melhoria da 

segurança e a redução do peso nos veículos, o que leva a um menor consumo de 

combustível. 

Recentemente, duas linhas de pesquisa vêm sendo abordadas para a obtenção de aços de 

elevada resistência mecânica. A primeira é através do processo de têmpera seguido de 

enriquecimento de carbono na austenita (partição). Esta consiste na obtenção de uma 

microestrutura martensítica contendo austenita retida. A abordagem sugere uma 

completa austenitização do aço SAE 9260 por 15 min a 900°C, seguido de têmpera 

entre as temperaturas de início (Mi) e fim (Mf) de transformação martensítica, onde 

permanece por 120 s. Com isso, uma dada fração volumétrica de martensita e austenita 

residual é formada. Em seguida, o aço é aquecido a uma temperatura superior a de 

têmpera, entre 250 a 500°C, para tempos variando entre 10 a 3600 s, quando a austenita 

se enriquece em carbono, tornando-se estável à temperatura ambiente
 
em função do 

abaixamento da temperatura Mi. 

Na segunda, aços bainíticos livres de carbonetos com elevada resistência e tenacidade 

têm sido recentemente projetados usando modelos baseados na teoria da transformação 

de fases. Esses aços seguem processamento convencional de aquecimento e 

resfriamento, alcançando dessa forma significativas combinações de resistência e 

tenacidade superior, comparáveis à aquelas dos aços martensíticos temperados e 

revenidos. No entanto, esse processo permite a obtenção dessas propriedades mecânicas 

em grandes componentes. Diferente do que ocorre em aços martensíticos revenidos 

onde o tamanho dos componentes é limitado em função de uma distribuição uniforme 

de martensita.  
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A microestrutura responsável por essas propriedades mecânicas consiste em finas placas 

de ferrita bainítica separadas por regiões de austenita enriquecida em carbono, podendo 

ainda conter martensita, conforme o foco de interesse deste trabalho. Essa austenita rica 

em carbono pode então ser transformada para martensita durante a deformação devido 

ao efeito TRIP. O efeito TRIP (Transformation Induced Plasticity), consiste na 

transformação da austenita em martensita durante a deformação plástica promovendo 

um aumento na ductilidade.  

A microestrutura resultante quando se usa aço ligado com Si, ou com Al, transformado 

em bainita superior, não apresenta carbonetos. O carbono difundido para a austenita 

residual não se precipita como cementita, tornando a austenita estável à temperatura 

ambiente. 

Em trabalho recente investigou-se um aço alto carbono (0,6% C) Si-Mn-Cr 

austemperado que apresentou efeito TRIP quando deformado à temperatura ambiente. 

Os resultados mostraram resistência mecânica entre 1300-1400 MPa e alongamento 

total de 15-20%. Agora, pretende-se elevar a resistência mecânica para faixa de 2000 

MPa, porém com alongamento total com cerca de 15% e uniforme de 12%. O aço 

apresentará, ainda, certa fração volumétrica de austenita estabilizada e será suscetível ao 

efeito TRIP. 

Dessa forma, o presente trabalho teve como objetivo investigar a influência dos 

tratamentos isotérmicos a baixas temperaturas (200-300°C) na formação da 

microestrutura e no comportamento mecânico do mesmo aço alto carbono (0,6% C) Si-

Mn-Cr. 
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2 – OBJETIVOS 

 

O objetivo deste trabalho foi investigar a influência das temperaturas e tempos de 

tratamentos isotérmicos a baixas temperaturas, 200-300°C, na formação da 

microestrutura multiconstituída de martensita, bainita nanoestruturada e austenita. Esse 

procedimento foi aplicado a um aço alto carbono (0,56% C, 0,58% Mn, 1,43% Si e 

0,47% Cr).  

Foram também objetivos: 

 Correlacionar da microestrutura com seu comportamento mecânico nos ensaios 

de tração e dureza. 

 Comparar os resultados das propriedades mecânicas alcançados neste trabalho 

com as obtidas desse mesmo aço, no estado temperado e revenido, conforme 

aplicação industrial atual.  
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3 – REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

3.1 – Transformação Bainítica 

 

O termo bainita é uma homenagem a E. C. Bain que, juntamente com E. S. Davenport 

descobriu em 1930 uma nova microestrutura dos aços, que consiste de agregados 

aciculares e regiões escuras quando atacadas quimicamente. Essa microestrutura 

apresentou ser diferente dos constituintes perlita e martensita encontrados no mesmo 

aço.  

Trata-se de um dos produtos da decomposição isotérmica da austenita, que ocorre entre 

as temperaturas de formação dos constituintes perlita e martensita. Por isso, a taxa de 

resfriamento até a região de transformação não deve ser lenta o suficiente para que seja 

possível a formação de perlita e nem tão alta para formar martensita.  

Como a bainita se forma em uma faixa de temperatura intermediária, esta possui uma 

microestrutura similar aos constituintes perlita e martensita. Similar à perlita, porque é 

uma mistura de ferrita e carbonetos, dependentes da difusão. No entanto, sua 

microestrutura não se apresenta em forma de lamelas. É similar à martensita porque a 

ferrita da bainita se forma por um mecanismo de cisalhamento, típico da martensita. 

Logo, o mecanismo de formação da microestrutura bainítica envolve difusão e 

cisalhamento.  

A bainita pode ser classificada como bainita superior ou inferior. A diferença entre estas 

microestruturas está na forma como ocorre a precipitação dos carbonetos, em função da 

temperatura de transformação. A seção a seguir descreve a morfologia dessas duas 

microestruturas.  
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3.1.1 – Bainita Superior e Inferior 

 

A bainita superior e inferior consiste de agregados de placas de ferrita e carbonetos. Os 

agregados das placas são chamados de “feixes” (sheaves). Cada feixe é composto por 

finas placas, conhecidas como sub-unidades. Essas estão dispostas em forma de agulhas 

e suas dimensões são uniformes dentro de cada feixe, porque crescem em um tamanho 

limitado 
(1)

.
 
A figura 3.1 ilustra a morfologia dos feixes de bainita. 

 

 

Figura 3.1 – Micrografia eletrônica de transmissão de um feixe de bainita superior em 

uma liga parcialmente transformada (Fe-0,43%C-2%Si-3%Mn): (a) micrografia óptica; 

(b,c) imagem de campo claro e imagem de campo escuro correspondendo a austenita 

retida entre as subunidades; (d) montagem apresentando a estrutura do feixe 
(2)

. 



6 

 

 

 

 

Figura 3.1(e) – (Continuação) Esboço da subunidade próximo à região da extremidade 

do feixe 
(2)

. 

 

A bainita superior se forma em dois estágios distintos, o primeiro envolvendo a 

formação de finas placas de ferrita e o segundo a precipitação de carbonetos. Essas 

placas tem cerca de 0,2 µm de espessura e 10 µm de comprimento, com uma 

solubilidade muito baixa de carbono (< 0,02% peso) 
(3)

. Por isso, o crescimento da 

ferrita enriquece a austenita restante em carbono.  

Eventualmente, ocorre a precipitação dos carbonetos a partir do contorno de grão da 

austenita e ferrita, isto é, os contornos de grãos austeníticos são sítios de nucleação 

heterogênea para formar carbonetos.  

Quando aços de alto-C são tratados termicamente na região de formação da bainita, há 

uma tendência de precipitação de cementita como filmes finos. O seu crescimento pode 

ser retardado pela baixa temperatura de transformação 
(2)

. 

A fração de carbonetos e cementita formada depende da concentração de carbono na 

liga. Elevadas concentrações resultam em uma microestrutura de feixes de ferrita 

bainítica separadas por camadas contínuas de cementita. Já para baixas concentrações, 
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formam-se pequenas partículas de cementita. Se quantidades suficientes de elementos 

de liga, como Si e Al forem adicionados no aço, estes retardam a formação de 

cementita, resultando em uma microestrutura livre de carbonetos constituída à 

temperatura ambiente de ferrita bainítica e austenita retida enriquecida em carbono 
(3)

. 

A microestrutura da bainita inferior é muito semelhante a da bainita superior. A maior 

diferença é que as partículas de cementita precipitam também no interior das placas de 

ferrita, gerando carbonetos extremamente finos, apenas com poucos nanômetros de 

espessura e cerca de 500 nm de comprimento. Logo, formam dois tipos de precipitados 

de cementita: aqueles que crescem da austenita enriquecida em carbono e separam os 

feixes de ferrita, e outros precipitam no interior da ferrita. 

Como ocorre precipitação de carbonetos no interior da ferrita, apenas uma pequena 

quantidade de carbono se difunde na austenita residual. Logo, são poucas partículas de 

cementita que precipitam entre os feixes de ferrita, quando comparadas com bainita 

superior. Um resultado importante é que bainita inferior é mais resistente, pois camadas 

espessas de cementita presentes na bainita superior facilitam a nucleação de trincas e a 

formação de cavidades 
(3)

. 

Nem sempre ocorre a formação de cementita no interior da ferrita. Outros carbonetos de 

transição podem ocorrer primeiro, como por exemplo, aços de elevado teor de carbono 

contendo mais que 1% Si, nos quais carbonetos epsilon (ε) são observados no interior 

da ferrita bainítica 
(3)

. 

MATAS e HEHEMANN 
(4) 

propuseram que a diferença entre a bainita superior e 

inferior parte do princípio da velocidade com que os átomos de carbono se difundem a 

partir da ferrita para a austenita.  

Para elevadas temperaturas, a difusão do carbono é maior e não há oportunidade para 

precipitação de carbonetos dentro da ferrita, gerando uma microestrutura de bainita 

superior. Eventualmente, a cementita precipitada a partir da austenita residual se 

apresenta como filmes finos. Em bainita inferior, a menor difusão associada com a 

redução da temperatura de transformação fornece a oportunidade para algum carbono 
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precipitar como carbonetos finos dentro da ferrita. A figura 3.2 mostra a representação 

de transição da bainita superior para bainita inferior. 

 

 

Figura 3.2 – Representação esquemática de transição da bainita superior para bainita 

inferior 
(5)

. 

 

3.1.2 – Fatores que afetam a espessura das placas de bainita  

 

A redução da espessura das placas de bainita provoca um aumento considerável nas 

propriedades mecânicas. De acordo com SING 
(6)

, os fatores que contribuem para a 

alteração da espessura das placas são o limite de escoamento da austenita e a variação 

de energia livre (força motriz) necessária para a nucleação.  

O aumento da força motriz irá proporcionar um aumento na taxa de nucleação e, 

conseqüentemente, maior será a fração de bainita. Isso leva ao refinamento da 
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microestrutura, uma vez que o aumento no número dos núcleos limita seu o 

crescimento, tornando-se assim uma microestrutura mais refinada. A figura 3.3 mostra a 

variação da espessura da placa de bainita em função da variação da energia livre 

(ΔGmax). Observa-se que, quanto menor ΔGmax (maior super-resfriamento) menor é a 

espessura da placa de bainita.  

 

 

Figura 3.3 – Variação na espessura do feixe de ferrita bainítica com a força motriz 
(6)

. 

 

O mecanismo de crescimento da bainita ocorre por cisalhamento, ocasionando uma 

mudança na superfície da região transformada. Esta mudança pode ser descrita com 

uma deformação plana invariante (IPS).  

A deformação envolve movimento coordenado de átomos à medida que a transformação 

progride. Com isso, e mediante as técnicas de alta resolução, tem sido demonstrado que 

o ferro e os solutos substitucionais tais como Mn, Si, Ni, Mo e Cr permanecem fixos 

(congelados) em suas posições originais após a transformação bainítica. A figura 3.4 

mostra imagens realizadas por sonda atômica sobre uma microestrutura bainítica
 (7, 8)

. 



10 

 

 

 

 

 

Figura 3.4 – Distribuição de elementos substitucionais e intersticiais através da interface 

ferrita bainítica/austenita em uma liga Fe-C-Si-Mn. (a) Imagem de campo iônico. Cada 

ponto corresponde a um átomo.  Interface vertical na imagem, austenita localizada no 

lado direito. (b) e (d) Mapa dos átomos de Si e Fe, mostrando uma distribuição 

uniforme. (c) Mapa dos átomos de carbono 
(7)

.    

 

O mecanismo de transformação leva à uma deformação elástica da estrutura cristalina 

da austenita. No entanto, esta deformação nem sempre é acomodada elasticamente, com 

isso ocorre uma relaxação plástica na austenita adjacente 
(9)

, conforme ilustrado 

esquematicamente na figura 3.5.  
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Figura 3.5 – Efeito da deformação plana invariante na superfície (a); relaxação plástica 

que ocorre na austenita adjacente (b) 
(6)

. 

 

Esta relaxação plástica promove o aparecimento de deslocações após a formação da 

bainita. Essas deslocações, por sua vez, resistem ao avanço adicional da interface 

bainita/austenita devido ao aumento do limite de escoamento da austenita. Logo, menor 

é a espessura do feixe de bainita quanto maior for o limite de escoamento, conforme 

pode ser visto na figura 3.6. Na figura 3.6, o fato das barras de erro tornarem-se maiores 

para valores acima de 150 MPa deve-se a um menor conjunto de dados experimentais.  
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Figura 3.6 – Variação na espessura do feixe de ferrita bainítica com o limite de 

escoamento (LE) da austenita 
(6)

.  

 

3.2 – Bainita nanoestruturada 

 

Aços bainíticos de elevada resistência não apresentam, na prática, o mesmo 

desempenho que os aços martensíticos revenidos, por causa da espessa partícula de 

cementita presente na bainita, prejudicando dessa forma a sua tenacidade 
(10)

. Conforme 

dito anteriormente, é conhecido que a precipitação de cementita durante a transformação 

bainítica pode ser suprimida. Isso é conseguido pela adição de silício no aço (~ 2% 

peso). O Si tem baixa solubilidade na cementita, ou seja, o Si que é rejeitado, aumenta 

sua concentração em torno do embrião de cementita. Como o Si aumenta a atividade do 

carbono localmente, a difusão do carbono ocorre em favor ao crescimento do embrião. 

No entanto, os átomos de Si funcionam como uma barreira em torno do embrião de 

cementita. Logo, reduz o fluxo de carbono e consequentemente inibe o crescimento de 

cementita 
(11-13)

. 

A microestrutura de um o aço que contém silício, transformado em bainita, consiste de 

finas placas de ferrita bainítica separadas por regiões de austenita enriquecida em 
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carbono. O carbono que é rejeitado na austenita residual ao invés de formar cementita 

permanece na austenita, tornando-a estável à temperatura ambiente. As vantagens da 

microestrutura formada por ferrita bainítica e austenita retida podem ser listadas a seguir 

(3)
: 

1. A cementita é responsável pelo início da fratura em aços de elevada resistência. 

Sua ausência promove uma microestrutura mais resistente à falha por clivagem e 

à formação de cavidades. 

2. Aumento de resistência devido ao tamanho de grão ultrafino dos feixes de ferrita 

bainítica, geralmente menores que 1 µm de espessura. É a espessura dessas 

feixes que determina a distância média livre de escorregamento. É conhecido 

que o refinamento de grão é o único método disponível para melhorar a 

resistência e a tenacidade simultaneamente. 

3. A ductilidade dos filmes de austenita dispersos entre os feixes de ferrita bainítica 

têm um efeito de neutralizar a propagação de uma trinca. Estes filmes favorecem 

um aumento na tenacidade quando a austenita é induzida a transformar em 

martensita (TRIP).  

4. A difusão de hidrogênio na austenita é menor do que na ferrita. A presença de 

austenita retida pode, contudo, melhorar a resistência à corrosão sob tensão do 

aço. 

5. Aços com microestrutura ferrita bainítica e austenita retida podem ser obtidos 

sem o uso de elementos de liga de alto custo. Para isso, requer que a 

concentração de silício seja elevada o suficiente para suprimir a formação de 

cementita. 

Estudos
 (14, 15)

 constataram que aços bainíticos de alto carbono e ligados com silício 

podem ser obtidos em baixas temperaturas de transformação. Uma conseqüência da 

baixa temperatura de transformação é que os feixes de ferrita bainítica são 

extremamente finos, 20-40 nm de espessura, tornando o material muito resistente. 
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O limite de escoamento da austenita aumenta quanto mais baixa for a temperatura de 

formação da bainita. Este aumento de resistência da austenita restringe o movimento da 

interface bainita/austenita durante a transformação, forçando a formação de feixes mais 

estreitos. A baixa temperatura de transformação favorece também uma maior 

quantidade de ferrita bainítica que por sua vez diminui a fração de blocos de austenita 

na microestrutura, melhorando suas propriedades mecânicas
 (14-17)

. 

BHADESHIA e CABALLERO 
(14-16)

 observaram que os feixes de ferrita bainítica 

formados a 200°C e durante 5 dias de tratamento térmico (Fig. 3.7) em um aço de 

composição química de altos teores de carbono e elementos de liga (0,98% C, 1,46% Si, 

1,89% Mn, 0,26% Mo, 1,26% Cr) apresentaram uma espessura menor que 50 nm, com 

cada placa separada por filmes finos de austenita retida. Estes filmes finos são 

responsáveis pela elevada tenacidade da microestrutura. Valores de dureza de 

aproximadamente 600 HV e limite de resistência acima de 2,5 GPa foram obtidos em 

uma microestrutura nanoestruturada 
(10)

. 

 

 

Figura 3.7 – Micrografia eletrônica de transmissão da microestrutura obtida a 200°C 

após 5 dias de tratamento 
(15)

 . 
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Outros resultados foram encontrados por WANG et al.
(17)

. Os autores investigaram a 

formação de bainita no aço 60Si2CrVA (0,59% C, 1,61% Si, 0,56% Mn, 1,01% Cr, 

0,13% V, 0,02% Al, 0,012% P, 0,011% S). A microestrutura formada por finos filmes 

de austenita retida presente entre os feixes de ferrita bainítica, transformadas nas 

temperaturas de 235 e 270°C, apresentou limite de resistência de 1980 MPa, 9,5% de 

alongamento total com uma dureza de 54 HRC para transformação a 235°C, e 

1880 MPa, 10,5% e 50 HRC para a amostra transformada a 270°C (Fig. 3.8). 

 

(a) (b) 

Figura 3.8 – Micrografia eletrônica de transmissão para amostras tratadas 

isotermicamente (a) 235°C; (b) 270°C 
(17)

. 

 

Diferente dos demais trabalhos, HASE 
(18)

 realizou experimentos em uma liga 

(0,79% C, 1,56% Si, 1,98% Mn, 1,01% Cr, 0,24% Mo, 1,01% Al, 1,51% Co), que foi 

submetida a temperatura de austenitização de 900°C durante 0,5 h. Após a 

homogeneização, as amostras foram submetidas a dois estágios seguidos de tratamentos 
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isotérmicos, um com intervalo de temperatura de 250-350°C durante 18 h e outro 

mantido a 250°C com o mesmo tempo de tratamento. Uma consequência desses dois 

estágios de tratamentos isotérmicos está na capacidade de produzir uma distribuição 

bimodal do tamanho dos feixes de ferrita bainítica e uma divisão geométrica do 

refinamento dos blocos de austenita de modo que a estabilidade mecânica da austenita é 

melhorada. Uma elevada ductilidade de 40% de alongamento total com tenacidade de 

fratura 63 MPam
-½

 e um limite de resistência de 1,5 GPa foram alcançados. 

CHAKRABORTY 
(19)

 investigou o tradicional aço SAE 52100 usado para a fabricação 

de rolamentos (1,1% C, 1,46% Cr e 0,27% Si). As temperaturas de austêmpera foram 

250, 270 e 400°C, e os tempos de tratamentos isotérmicos variaram de 10 a 120 min. A 

austêmpera (270°C, 30 min) seguida pela têmpera em água, forneceu uma 

microestrutura dupla consistindo de bainita e martensita e com isso níveis de dureza, 62 

HRC, limite de resistência 2250 MPa e resistência ao impacto de 53 J foram obtidos. A 

baixa quantidade de Si foi insuficiente para prevenir a precipitação de carbonetos. 

E por último, SANTOS et al. 
(20)

 investigaram a influência do ciclo térmico de 

resfriamento e partição sobre o comportamento mecânico de um aço (0,56% C, 

1,50% Si, 0,80% Mn, 0,77% Cr) apresentando efeito TRIP. As amostras foram 

submetidas a uma temperatura de austenitização de 900°C por 300 s. Após atingir o 

equilíbrio (amostras/forno), as amostras foram rapidamente transferidas para um banho 

metálico (Pb-Sn) mantido a 220°C, onde permaneceram por 0,5, 2, 24 e 48 h. Os 

resultados mostraram que o aço alcançou o alongamento total na faixa de 10 a 15%, 

limite de escoamento entre 1650 e 1900 MPa e limite de resistência na faixa de 2000 a 

2100 MPa. 
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3.2.1 – Termodinâmica da transformação 

 

De acordo com BHADESHIA
 (2)

, transformações bainíticas envolvem sucessivas 

nucleações e crescimentos adifusionais do tipo martensítico, gerando quantidades 

significativas de deformação. Uma conseqüência deste tipo de crescimento adifusional é 

que as sub-unidades de ferrita bainítica são supersaturadas em carbono.  

Uma vez que o crescimento de sucessivas sub-unidades de ferrita bainítica alcança um 

determinado tamanho, o excesso de carbono excedente difunde para a austenita residual, 

de forma que a placa seguinte cresça a partir da austenita enriquecida em carbono. Esta 

transformação prossegue, enriquecendo continuamente a austenita residual em carbono, 

enquanto a variação de energia livre for favorável. O processo finalmente para quando a 

concentração de carbono na austenita residual atinge a curva   
 , local onde ferrita 

bainítica e austenita estão em equilíbrio           . Logo, não ocorrerá formação 

adifusional de uma nova sub-unidade de ferrita bainítica, de acordo com a figura 3.9.  

A curva    é o local onde ferrita e austenita de mesma composição têm energia livre 

idêntica. A curva   
  é similar a   , mas leva em conta a energia de deformação da 

ferrita bainítica devido ao mecanismo de cisalhamento da transformação, estimada em 

um valor de 400 J/mol 
(21)

. 

A reação é dita ser incompleta porque a austenita não alcança a composição de 

equilíbrio dada pela linha Ae3. Se a formação da ferrita ocorre por mecanismo 

difusional (reconstrutivo), a transformação irá parar quando a concentração de carbono 

na austenita atinge a curva Ae3, como é o caso de formação da ferrita poligonal.  

Quando ocorre a precipitação de carbonetos, o consumo de carbono durante a formação 

dos carbonetos mantém a concentração na austenita abaixo de   
 , com isso a austenita 

residual não se enriquece em carbono de forma a alcançar a curva   
 , onde a 

transformação para. Logo, se obtêm uma microestrutura inteiramente bainítica.  

A fração de ferrita bainítica aumenta à medida que a temperatura de transformação 

diminui. Isto pode ser explicado através da curva   
  e a concentração média de carbono 
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na liga    (Fig. 3.10). A fração máxima de bainita,   , que se pode formar para uma dada 

temperatura T, é dada pela equação 3.1: 

 

   
         

       
 

(3.1) 

 

onde      é a concentração de carbono na austenita dado pela curva   
  e    é a 

quantidade de carbono aprisionado na ferrita bainítica, ou em solução sólida (   

      peso).  

Este aumento da fração de ferrita bainítica na microestrutura minimiza a austenita retida 

em forma de blocos. Isso porque esta austenita é bastante instável e tende a se 

transformar em uma martensita não revenida, dura e frágil de elevado carbono, sob a 

influência de uma pequena tensão 
(22)

. 

Existem outros dois métodos de aumentar a fração de ferrita bainítica: reduzindo a 

concentração média de carbono na liga    (equação 3.1) e movendo a curva   
  para 

elevadas concentrações de carbono devido à modificação do teor de elemento de liga 

substitucional do aço, de forma a alterar a estabilidade das fases 
(21)

. 
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Figura 3.9 – Representação esquemática da origem da curva    
 (2)

. 

 

 

Figura 3.10 – Fenômeno da reação incompleta. Após a transformação bainítica, a 

austenita residual tem uma composição em carbono dada pela linha   
 , ao invés de 

   .     se refere a linha de equilíbrio 
(22)

. 
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3.3 – Austenita retida e efeito TRIP 

 

Aços com elevada ductilidade e resistência têm sido estudados e projetados para serem 

aplicados, principalmente, na indústria automobilística. Nesse setor, eles são 

empregados como membros de partes estruturais com o objetivo de melhorar a 

segurança dos automóveis. 

Esta combinação de resistência e ductilidade está associada à transformação induzida 

por deformação plástica da austenita retida em martensita (TRIP), presente, por 

exemplo, na microestrutura de um aço multiconstituído. A composição química e o 

ciclo de processamento são projetados de modo a se obter austenita retida na 

microestrutura final 
(23)

. 

O ciclo de processamento consiste em dois estágios de tratamentos térmicos de aços 

baixo carbono laminados a frio. O primeiro envolve um aquecimento na região 

intercrítica com o propósito de obter, de forma controlada, certa fração volumétrica de 

austenita juntamente com ferrita. Já o segundo, trata-se de um tratamento isotérmico no 

qual a austenita formada no aquecimento intercrítico se transforma em bainita. Durante 

o tratamento isotérmico, o excesso de carbono rejeitado da ferrita bainítica enriquece 

parte da austenita, de modo que, após o tratamento, a austenita torna-se estável à 

temperatura ambiente. 

No entanto, durante o resfriamento pode ocorrer transformação parcial da austenita em 

martensita para menores tempos de tratamentos isotérmicos, conforme mostra a figura 

3.11 
(23, 24)

. Isso acontece porque a austenita não se enriquece em carbono o suficiente 

para que a temperatura de formação de martensita (Mi) permaneça abaixo da 

temperatura ambiente. Com isso, parte da austenita se transforma em martensita. Logo, 

a microestrutura de um aço TRIP multiconstituído consiste de ferrita intercrítica, 

bainita, austenita retida e ainda pode conter martensita. Essa microestrutura proporciona 

ao aço uma elevada resistência à fadiga e elevada absorção de energia no ensaio de 

impacto 
(25)

.  
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Figura 3.11 – Desenvolvimento da microestrutura de um aço (0,29% C, 1,42% Mn, 

1,41% Si, 0,04% Al) em função do tempo (s) de formação de bainita a 360°C após 

aquecimento intercrítico por 760°C durante 6 min. (α: ferrita intercrítica; αb: bainita; α’: 

martensita; γR: austenita retida) 
(24)

. 

 

No entanto, esses aços TRIP multiconstituídos possuem alguma limitação em certa 

propriedade, como por exemplo, a capacidade de obter formas mais complexas. Essa 

deficiência deve-se ao início de formação de cavidades na interface da matriz de 

ferrita/austenita retida 
(25)

. Sendo então necessário buscar alternativas para suprimir esta 

propriedade mecânica característica.  

Uma alternativa é a produção do aço bainítico, que apresenta boa capacidade de obter 

componentes mecânicos com formas mais complexas devido a uma microestrutura 

uniforme de ferrita bainítica e austenita retida. Isso ocorre porque a matriz de ferrita é 

substituída pelos feixes de ferrita bainítica 
(25)

. 

A quantidade de bainita aumenta para maiores tempos de transformação isotérmica. No 

entanto, a quantidade máxima obtida para uma dada temperatura de transformação 

isotérmica é restrita pelo fenômeno da reação incompleta (Fig. 3.9)
 (26)

. De acordo com 
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esse parâmetro, a austenita retida pode se apresentar em forma de blocos ou como 

filmes finos. 

A presença de austenita retida sob as formas de filmes finos, que se encontram 

localizados entre os feixes de ferrita bainítica contêm uma maior concentração de 

carbono em relação aos blocos, isso porque o excesso de carbono presente na ferrita 

bainítica difunde para a austenita, enriquecendo-a 
(12)

. Uma conseqüência, é que a 

austenita retida em forma de filme torna-a mais estável termicamente. A temperatura Mi 

correspondente aos filmes de austenita é menor do que a dos blocos. Portanto, em um 

tempo posterior de transformação, os blocos de austenita com menor concentração de 

carbono podem se transformar em martensita.  

O teor de carbono na austenita residual      pode ser estimado em função da 

concentração de carbono na liga      (27)
: 

 

        
          

      
 

(3.2) 

 

onde    é a fração de ferrita bainítica formada. 

Estes filmes de austenita retida ricos em carbono também a tornam mais estáveis 

mecanicamente, para maiores graus de deformação 
(28)

. Já a presença na forma de 

blocos favorece a transformação em uma martensita dura e frágil no início da 

deformação, contribuindo para uma baixa tenacidade
 (29, 30)

. A figura 3.12 mostra um 

esquema da presença de austenita retida em aço bainítico de alto teor de silício 
(31)

. 
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Figura 3.12 – Esquema da microestrutura bainítica ilustrando as posições em que se 

encontram os blocos e os filmes de austenita retida 
(31)

. 

 

A fração de austenita na forma de blocos e filmes pode ser deduzida a partir da fração 

total de austenita retida determinada por difração de raios-X. BHADESHIA
 (28)

 estimou 

que cerca de 15% do volume contido dentro do contorno de um feixe de bainita consiste 

de filmes de austenita retida intercalados com as sub-unidades de ferrita bainítica (Vαb). 

Logo, a razão da fração volumétrica de filmes de austenita retida (   -  ) em relação aos 

blocos (   -  ) pode ser dada pela seguinte expressão:  

 

 
      

      
    

       

               
  

(3.3) 

 

A maximização dessa razão é equivalente ao aumento da fração de bainita para uma 

dada temperatura de transformação isotérmica. Isto não apenas promove o 

enriquecimento de carbono, como também refina e reduz a quantidade de austenita na 

forma de blocos.  
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A variação da fração de austenita retida (VR) em função da deformação plástica (ε) é 

geralmente representada pela seguinte equação empírica 
(32)

: 

 

    
             (3.4) 

 

onde   
  é a fração inicial para zero de deformação. A constante   é o coeficiente do 

ajuste dos dados experimentais. 

Ensaios de tração realizados 
(33)

 em amostras tratadas isotermicamente a, 200, 250 e 

300°C, com as respectivas frações iniciais de austenita retida    
   0,17; 0,21; 0,37; 

mostraram suas variações com a deformação verdadeira     na figura 3.13.  

 

 

Figura 3.13 – Variação da fração de austenita em função da deformação plástica 
(34)

. 

 

De acordo com a figura 3.13, uma maior fração de austenita retida proporciona uma 

maior deformação até a fratura. Os pontos marcados nas curvas indicam a fração de 
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austenita retida em uma microestrutura com mistura de ferrita bainítica na qual ocorre a 

tensão de fratura. Esta tensão ocorre quando o conteúdo de austenita retida é reduzido 

até 10%. Esta é uma fração mínima necessária para ocorrer o efeito TRIP segundo 

BHADESHIA 
(34)

. 

De acordo com BHADESHIA 
(35)

, aços TRIP multiconstituídos apresentam uma 

deformação uniforme de 15 a 30%. Dessa, apenas 2% de deformação pode ser uma 

contribuição do efeito TRIP. A deformação restante é resultado do comportamento de 

interação dos constituintes (martensita, bainita e ferrita) na microestrutura. 
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4 – METODOLOGIA 

 

Neste capítulo é apresentada a metodologia usada para a obtenção de uma 

microestrutura multiconstituída de martensita, bainita nanoestruturada e austenita retida 

e os métodos experimentais utilizados para a caracterização microestrutural e das 

propriedades mecânicas. 

 

4.1 – Material 

 

O aço usado nesse trabalho foi fornecido pela ArcelorMittal Aços Longos (João 

Monlevade/MG) e corresponde ao aço SAE 9254, utilizado para a fabricação de eixos, 

molas helicoidais, ferramentas, hastes para amortecedores, etc. Sua composição química 

é descrita na tabela ІV.1, assim como as temperaturas de transformação, Ac1 e Ac3, 

estimadas pelas fórmulas empíricas de Andrews 
(36)

, equações 4.1 e 4.2, e pelo diagrama 

TTT 
(37)

 do aço ilustrado na figura 4.1. 

 

Tabela ІV.1 – Composição química do aço (% peso) 

Aço C Mn Si Cr Ac1(°C) Ac3(°C) 

C-Mn-Si 0,56 0,58 1,43 0,47 766 820 

 

 

                                                             (4.1) 

                                                          (4.2) 

 

onde C, Si, Mn, etc; são elementos de liga cujo teor é fornecido em %peso. 
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Figura 4.1 – Diagrama TTT de um aço de composição química semelhante ao deste 

trabalho (0,55%C, 0,78%Mn, 1,62%Si, 0,77%Cr) 
(37)

. 

O material foi fornecido como fio-máquina com 8 mm de diâmetro, cuja microestrutura 

é mostrada na figura 4.2. Amostras foram usinadas como corpos de prova de tração de 

tamanho reduzido com 4 mm de diâmetro e 25 mm de comprimento útil. 

 

 

Figura 4.2 - Micrografia eletrônica de varredura do aço como o fornecido, laminado a 

quente. Ataque nital 2%. Perlita fina e ferrita pró-eutetóide – Fração volumétrica de 

(Vv) de ferrita pró-eutetóide 6,3%; Dureza Vickers = 324. 
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4.2 – Tratamentos térmicos 

 

Os corpos de prova foram austenitizados a 900°C durante 5 min, após atingir o 

equilíbrio térmico corpo de prova/forno. Passado este tempo, os mesmos foram 

transferidos rapidamente para um banho térmico mantido a uma temperatura fixa.  

O banho consiste de uma liga Sn60-Pb40 que possui temperatura de fusão inferior a 

200°C e foi realizado em um cadinho de aço inoxidável austenítico AISI 304. Durante 

os tratamentos isotérmicos não foram feitas agitações mecânicas e o monitoramento da 

temperatura foi executado por um termopar sonda tipo K. A figura 4.3 mostra o 

conjunto (cadinho/corpos de prova) usado para a realização dos tratamentos térmicos. 

 

 

Figura 4.3 – Montagem usada para a realização dos tratamentos isotérmicos. 

 

Foram realizados doze tratamentos isotérmicos, cujas temperaturas e respectivos tempos 

são apresentados na tabela ІV.2. A figura 4.4 ilustra o ciclo completo dos tratamentos 

térmicos.  
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Tabela ІV.2 – Condições dos tratamentos isotérmicos 

Temperatura (°C) Tempo (h) 

200/220/270 0,5 

200/220/270 2 

200/220/270 24 

200/220/270 48 

 

 

 

Figura 4.4 – Representação esquemática do tratamento térmico visando à obtenção dos 

aços com estrutura multiconstituída de martensita, bainita e austenita retida. 

 

As temperaturas usadas para a realização dos tratamentos isotérmicos foram escolhidas 

com o propósito de obter uma microestrutura multiconstituída, uma vez que a 
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temperatura de início de transformação bainítica (Bi) e martensítica (Mi) foram 594 e 

278°C, estimadas a partir das equações 4.3 e 4.4, respectivamente 
(3)

. 

 

                                                (4.3) 

                                                         (4.4) 

 

onde C, Si, Mn, etc; são elementos de liga fornecidos em %peso. 

Para efeito de comparação das propriedades mecânicas, outros corpos de prova foram 

também austenitizados 900°C durante 5 min e temperados em água. Após a têmpera, 

esses foram revenidos a 450°C por 1 h. Essas são as condições de tratamentos térmicos 

utilizados na prática industrial. 

 

4.3 – Ensaio de Tração 

 

Após os ciclos térmicos, os corpos de prova tratados foram submetidos a testes de 

tração em uma máquina INSTRON 5582, equipada com extensômetro de 10 mm de 

base de medida e pacotes de programas para aquisição e tratamento de dados (Merlin 

Series ІХ). Os ensaios foram realizados à temperatura ambiente com uma taxa de 

deformação (  ) igual à        . Durante o ensaio, foram realizados os registros da 

carga aplicada (kN) e do deslocamento ∆l (mm). A partir dos dados obtidos, foram 

calculados a tensão de engenharia σ (MPa), juntamente com a deformação de 

engenharia e (%), equações 4.5 e 4.6: 

 

    
       
  

   
  

  
 

(4.5) 
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(4.6) 

 

onde    é o comprimento útil inicial do corpo de prova e    é o comprimento instantâneo 

após a deformação até a ruptura,    é a área da seção transversal inicial. A deformação 

verdadeira se define como a soma das variações instantâneas do comprimento do corpo 

de prova,   , pelo comprimento instantâneo,  : 

 

       
  

  

    
  

 

  

  

      
  
  
       

       

  
              

(4.7) 

 

Durante a deformação plástica se mantém a conservação de volume do corpo de prova: 

 

              (4.8) 

 

onde    e li são a área instantânea da seção transversal e o comprimento instantâneo do 

corpo de prova respectivamente. 

A partir da equação 4.6 e 4.8, a tensão verdadeira    pode ser determinada da seguinte 

maneira: 

 

     
 

  
   

 

  
    

  
  
   

 

  
                    

(4.9) 
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A partir dos dados coletados após o ensaio de tração e os tratamentos desses pelas 

equações 4.5 a 4.9, se obtém os seguintes parâmetros de caracterização mecânica do 

aço: 

 Limite de resistência mecânica máxima (LR): é a carga máxima divida pela área 

da seção transversal inicial do corpo de prova. 

 Limite de escoamento (LE): é a tensão em condições de carregamento uniaxial, 

necessária para produzir uma pequena deformação plástica, em geral 0,002. 

 Alongamento total (AT): corresponde ao alongamento da amostra até a ruptura. 

 Alongamento uniforme (AU): se define como alongamento até a estricção. 

O cálculo do expoente de encruamento     na região de deformação plástica uniforme 

pode ser expresso pela equação de Hollomon (eq. 4.10): 

 

        (4.10) 

 

onde    representa a tensão verdadeira,   a deformação plástica verdadeira, K o 

coeficiente de resistência e   o expoente de encruamento. 

Aplicando-se a propriedade logarítmica na eq. 4.10 tem-se: 

 

                  (4.11) 

 

Assumindo     constante para intervalos muito pequenos de tensão verdadeira       e 

deformação verdadeira      e diferenciando a eq. 4.11, tem-se: 
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(4.12) 

 

A partir da eq. 4.12 foi possível plotar a curva do expoente de encruamento (n) em 

função da deformação verdadeira (ε). A mudança de comportamento apresentado por 

esta curva fornece informações sobre a transformação da austenita em martensita 
(29)

. A 

estricção se inicia na carga máxima durante a deformação no ensaio de tração. Neste 

ponto, o aumento da tensão devido à diminuição da área transversal do corpo de prova 

se torna maior que o aumento da capacidade do corpo de prova em suportar o 

carregamento devido ao encruamento 
(38)

. 

A condição que provoca a deformação localizada é definida por:         

 

                                       
   
  

     
   
  

 
(4.13) 

 

Como o volume se mantém constante          durante a deformação, tem-se:  

 

                              
  

 
     

   
  

 
(4.14) 

 

Da equação 4.7 e 4.14 tem-se que: 

 

     
  

 
     

   
  

 
(4.15) 

 

Igualando a equação 4.13 e 4.15, tem-se que: 

   
  

      
(4.16) 
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A equação 4.16 representa a condição para iniciar a estricção, conforme a figura 4.5. 

Substituindo a equação 4.16 na 4.12, obtemos uma relação para a deformação na qual 

ocorre a formação da estricção. Essa deformação é a deformação uniforme verdadeira. 

 

       
 

  
         

(4.17) 
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Figura 4.5 – Interpretação gráfica para a formação da estricção e a determinação da 

deformação verdadeira uniforme. 
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4.4 – Teste de Microdureza 

 

No teste de microdureza foi usado o microdurômetro FUTURE TECH, utilizando o 

penetrador Vickers com carga de 0,3 kg e um tempo de penetração de 10 s. Foram 

realizadas pelo menos 20 medidas ao longo do diâmetro das amostras. A partir dessas 

medidas, foram realizados os cálculos do valor médio e o desvio padrão. 

 

4.5 – Caracterização Metalográfica 

 

As amostras foram preparadas de maneira convencional, utilizando para isso lixas de 

carboneto de silício (SiC) de granulometria, 100, 240, 320, 400, 600 e 1000 e 

acabamento especular com pasta de diamante de grãos de 9, 3 e 1 µm no polimento 

final. 

Foram realizados ataques químicos sobre a superfície polida com o reativo nital 2%. 

Tingimento a quente foi realizado para distinguir os constituintes martensita, ferrita 

bainítica e austenita retida. Este procedimento consiste em polir e atacar as amostras 

com reativo nital 2% durante 15 s. A etapa seguinte consiste em tratar termicamente as 

amostras durante 2,5 h a 260°C e resfriá-las até temperatura ambiente. Com este 

procedimento, vários constituintes aparecem em diferentes cores na micrografia. Ferrita 

poligonal e ferrita bainítica são de cor bege, austenita retida roxa e martensita azul 

escuro 
(39)

. 

 

4.6 – Microscopia Óptica 

 

As micrografias foram registradas através do software Leica Application Suite V3, 

instalado em um computador e acoplado a um microscópio óptico metalográfico marca 

Leitz, modelo Metallux II.  
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4.7 – Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) 

 

A análise microestrutural foi realizada no microscópio eletrônico de varredura (MEV), a 

fim de se identificar de forma mais precisa os constituintes presentes e caracterizar a 

superfície de fratura dos corpos de prova após os ensaios de tração. 

 

4.8 – Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) 

 

Amostras para análises em microscopia eletrônica de transmissão (MET) foram 

preparadas por método não convencional através do foco de feixe de íons (FIB) 

acoplado ao MEV. Nessa técnica de caráter destrutível, uma região retangular da 

amostra com dimensões de 10 x 2 µm
2
 foi selecionada afim de ser observada no MET. 

Sobre a superfície da região selecionada é depositado um filme de platina para que o 

corte em torno da área não danifique a superfície. Após a deposição do filme, um feixe 

de íons de gálio (Ga
+
) foi incidido em torno da área selecionada. O feixe de corrente de 

1 nA a 10 pA e tensão 30 kV provoca uma erosão de profundidade de 2 µm no entorno 

de três dos quatros lados do retângulo, e um corte no fundo da região selecionada, 

permanecendo a amostra suspensa por apenas um lado do retângulo. 

Após essa etapa, uma agulha é soldada na extremidade da amostra e o feixe de íons Ga
+
 

corta o último lado do retângulo, estando a amostra presa apenas na ponta da agulha. 

Posteriormente a agulha juntamente com a amostra selecionada é levada ao porta 

amostra para que a mesma seja desbastada em sua espessura. Então a extremidade livre 

da amostra é soldada no porta amostra e a ponta da agulha que segura a amostra é 

cortada. A partir daí, a amostra é desbastada até uma espessura de 20 nm para que a 

mesma seja observada no MET. O tempo de preparação de cada amostra é em torno de 

8 h, sendo então um procedimento vantajoso com relação ao método de preparação 

convencional, onde leva um tempo aproximadamente de 7 dias. 

Preparada a amostra, a mesma foi levada ao MET para uma melhor identificação dos 

constituintes e a verificação dos possíveis carbonetos presentes na microestrutura. 
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4.9 – Difração de Raios-X 

  

A fração de austenita retida foi quantificada por difração de raios-X através do método 

da comparação direta. Este método utiliza a integração dos picos mais intensos da 

austenita, caracterizados pelos planos (111), (200), (220) e (311), e da ferrita, 

caracterizados pelos planos (110), (200), (211) e (220)
 (40)

, conforme exemplificado na 

figura 4.6. O cálculo da concentração de carbono na austenita retida foi realizado pelo 

método de extrapolação do parâmetro de rede da austenita, juntamente com a equação 

4.18 
(41)

. O valor de    é o parâmetro de rede da austenita retida e    é a concentração 

de carbono da mesma. 

 

                       (4.18) 
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Figura 4.6 – Difratograma do aço AISI 9254 multiconstituído tratado isotermicamente a 

270°C por 2 h. 
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5 – RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

Neste capítulo é apresentada e discutida a caracterização microestrutural e as 

propriedades mecânicas conforme a metodologia proposta para a obtenção de uma 

microestrutura multiconstituída de martensita, bainita nanoestruturada e austenita retida. 

 

5.1 – Efeito do tempo e temperatura de tratamento sobre as microestruturas 

 

As figuras 5.1, 5.2 e 5.3 ilustram a microestrutura das amostras tratadas 

isotermicamente a 200, 220 e 270°C com tempos de tratamentos variando de 0,5 a 48 h, 

caracterizadas por microscopia óptica (MO) e microscopia eletrônica de varredura 

(MEV). 

A figura 5.1 exibe a microestrutura das amostras tratadas para temperatura mais baixa 

(200°C). A presença majoritária de martensita, com alguma bainita e austenita retida 

pode ser observada. Pode-se observar também uma microestrutura mais refinada em 

função do tempo de tratamento isotérmico. Isso porque a fração de bainita aumenta com 

o tempo de tratamento. Logo, as amostras tratadas nos tempos de 24 e 48 h favorecem 

uma maior fração de bainita. 

Os diferentes constituintes podem ser observados na figura 5.1(d). De acordo com a 

metodologia, cada cor corresponde a um constituinte, originado da camada de óxido 

formada em função da composição e de acordo com as condições (tempo e temperatura) 

do tingimento a quente. O azul corresponde à martensita, o roxo à austenita retida e a 

cor laranja à ferrita bainítica. 

Nas imagens da figura 5.1(e), nota-se a presença de carbonetos, supostamente devido ao 

autorevenimento da martensita, que se precipitou no decorrer do tempo de tratamento 

isotérmico, após resfriamento inicial. De acordo com literatura
 (3)

, o revenimento da 

bainita é mais lento, isso porque ela se auto-revine durante o seu processo de formação. 

Já a austenita retida inicia sua decomposição a 450°C por 30 min 
(42, 43)

.   
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(i)  

Figura 5.1 – Imagens de microscopia óptica e MEV das amostras tratadas 

isotermicamente a 200°C nos tempos de 0,5 h (a, b); 2 h (c, d, e); 24 h (f, g); 48 h (h, i); 

α’ é a martensita; γb austenita em blocos e γf filmes de austenita retida; αb ferrita 

bainítica. 

 

A figura 5.2 apresenta a microestrutura das amostras tratadas a 220°C. Observa-se uma 

maior presença de bainita. Isso se deve a uma menor fração de martensita formada 

durante o resfriamento inicial, com isso maior é quantidade de austenita residual para se 

decompor em bainita no decorrer do tratamento isotérmico. 

Conforme dito anteriormente, a microestrutura torna-se mais refinada à medida que o 

tempo de tratamento aumenta. Este refinamento é conseqüência de uma maior 

quantidade de ferrita bainítica, onde a austenita retida se encontra entre os feixes de 

ferrita bainítica sob a forma de filmes finos. Na figura 5.2 (d) observa-se a presença 

majoritária de bainita (laranja), martensita (azul) e alguma austenita retida (roxo) em 

uma amostra tratada isotermicamente por 2 h. 
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(i) 

Figura 5.2 – Imagens de microscopia óptica e MEV das amostras tratadas 

isotermicamente a 220°C nos tempos de 0,5 h (a, b); 2 h (c, d, e); 24 h (f, g); 48 h (h, i); 

α’ é a martensita; γb blocos e γf filmes de austenita retida; αb ferrita bainítica. 

A figura 5.3 apresenta a microestrutura das amostras tratadas a 270°C. Feixes de ferrita 

bainítica formados entre filmes longos de austenita retida podem ser observados em 

toda a extensão das amostras para todos os tempos de tratamento isotérmico. Observa-se 

também a presença de alguns blocos de austenita retida.  

A descrição acima se torna clara como por exemplo, na amostra tratada por 24 h (Fig. 

5.3(f)) após o tingimento a quente. Observa-se a presença majoritária de bainita 

(amarelo), austenita retida na forma de filmes e blocos (roxo) e traços de martensita 

(azul).  

A figura 5.4 apresenta a microestrutura da amostra temperada em água, após 

austenitização a 900°C, e temperada revenida a 450°C por 1 h. Na amostra revenida 

observa-se maior fração volumétrica de carbonetos. Nota-se também uma grande 

variação na microdureza da amostra temperada e temperada revenida em função do 

revenimento da martensita e da decomposição da austenita retida 
(42, 43)

. 
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(i)  

Figura 5.3 – Imagens de microscopia óptica e MEV das amostras tratadas 

isotermicamente a 270°C nos tempos de 0,5 h (a, b); 2 h (c, d); 24 h (e, f, g); 48 h (h, i); 

α’ martensita; γb blocos e γf filmes de austenita retida; αb é a ferrita bainítica.  

 

Através da microscopia eletrônica de transmissão (MET) foi possível confirmar a 

presença de feixes de ferrita bainítica e filmes finos de austenita retida em uma amostra 

tratada isotermicamente a 200°C por 2 h (Fig. 5.5). Nota-se também na figura 5.5 a 

presença de martensita.  

Na figura 5.6(a), nota-se a presença de martensita e ferrita bainítica intercalada com 

filme de austenita retida em uma amostra tratada isotermicamente a 270°C por 0,5. Na 

figura 5.6(b) é mostrada a martensita com detalhe das maclas na placa de martensita. 

Acredita-se que essa martensita é formada no resfriamento final após o tratamento 

isotérmico. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 5.4 – (a) Microestruturas das amostras do aço temperado em água; HV = 884; e 

(b) temperado e revenido a 450°C por 1 h; HV = 565. 
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Figura 5.5 – Microscopia eletrônica de transmissão da amostra tratada isotermicamente 

a 200°C por 2 h; α’ martensita; αb ferrita bainítica; γf filmes de austenita retida. 
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(a) 

 

(b) 

 

Figura 5.6 – Microscopia eletrônica de transmissão da amostra tratada isotermicamente 

a 270°C por 0,5 h; (a) α’ martensita; αb ferrita bainítica; γf filme de austenita retida; (b) 

detalhe das maclas de martensita.  
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5.2 – Análise por Difração de Raios-X 

 

Como detalhado no item 3.2.1 deste trabalho, a máxima quantidade de bainita que pode 

ser obtida para uma dada temperatura é limitada quando o teor de carbono na austenita 

residual atinge a curva  0
 . Nesse ponto, a austenita enriquecida em carbono não mais se 

transforma em bainita   G
    0 .  

As concentrações de carbono da austenita retida foram determinadas usando análises 

por raios-X para todas as amostras tratadas isotermicamente em diferentes temperaturas 

e tempos, conforme mostra a figura 5.7. Na figura 5.7 se apresentam os valores teóricos 

calculados para  0
 ,  0 e  e , 

(44)
. 
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Figura 5.7 – Comparação dos dados experimentais e calculados   
 ,    . Os pontos 

representam a concentração de carbono em fração molar na austenita de acordo com o 

tempo e temperatura de tratamento isotérmico.  A linha vertical (X) representa a fração 

molar de carbono na liga. 
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O fato que a concentração de carbono na austenita se aproxima da curva  0
  é 

consistente com o mecanismo na qual a ferrita bainítica cresce sem alguma difusão, e o 

excesso de carbono presente na ferrita bainítica difunde para a austenita após a 

transformação. 

Análises de raios-X também foram usadas para calcular a quantidade de austenita retida 

presente na microestrutura de acordo com os tempos e temperaturas de tratamentos. Os 

resultados experimentais são apresentados na tabela V.1 e na figura 5.8. A fração de 

austenita retida geralmente é maior para a maior temperatura de transformação.   

Nota-se também que a fração volumétrica de austenita retida diminui com o tempo de 

transformação isotérmica para todas as temperaturas de tratamento. Isso ocorre porque 

maior é a quantidade de ferrita bainítica formada no decorrer do tratamento isotérmico.  

 

Tabela V.1 – Fração volumétrica de austenita retida e teor de carbono (%peso) para as 

condições de tratamentos isotérmicos 

Temperatura (°C) Tempo (h) 

0,5 2 24 48 

200 7,6 (0,7) 12,2 (1,3) 8,5 (1,2) 8,2 (1,3) 

220 9,2 (1,0) 7,4 (1,2) 6,6 (1,1) 6,3 (1,2) 

270 10,3 (1,2) 11,2 (1,2) 12,6 (1,0) 7,32 (1,0) 
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Figura 5.8 – Fração volumétrica de austenita retida em função do tempo e temperatura 

de transformação isotérmica. 
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5.3 – Efeitos dos tempos de tratamentos térmicos sobre as propriedades mecânicas 

 

5.3.1 – Amostras tratadas isotermicamente a 200°C 

 

Conforme descrito no capítulo 4, esta temperatura corresponde a menor das três 

temperaturas dos tratamentos isotérmicos realizados. Visto que essas atravessam Mi, 

quanto menor é a temperatura maior é a quantidade de martensita formada no início do 

tratamento isotérmico.  

A figura 5.9 a seguir mostra as curvas (σ x e) dos ensaios de tração para as amostras 

tratadas isotermicamente a 200°C em diferentes tempos de tratamentos.  
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Figura 5.9 – Curvas tensão x deformação convencional dos ensaios de tração para as 

amostras após os tratamentos isotérmicos a 200°C.  
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Conforme mostra a figura 5.9, observa-se que as curvas do ensaio de tração para as 

amostras tratadas isotermicamente nos tempos de 0,5 e 2 h apresentam comportamentos 

similares. No entanto, maiores são o alongamento total e o limite de resistência para a 

amostra tratada por 2 h.  

Isso ocorre porque a presença de austenita retida na forma de blocos transforma-se em 

martensita via efeito TRIP durante o ensaio de tração, proporcionando dessa forma uma 

maior resistência e alongamento total. O fato das amostras tratadas em tempos de 0,5 e 

2 h apresentarem menores limites de escoamento comparados ao das amostras tratadas 

por 24 e 48 h se deve ao fato da deformação ocorrer primeiro nos blocos de austenita 

retida (constituinte macio). A martensita (constituinte duro) apenas começa a se 

deformar quando o encruamento da austenita (constituinte macio) é tal que a tensão 

aplicada é suficiente para iniciar a deformação na martensita 
(34)

. 

Segundo SANDVIK e NAVALAINEN 
(45)

, a tensão de fratura quando ocorre antes do 

início da estricção, caso em que a diferença entre o alongamento uniforme e total 

desaparece, está associada a presença de uma maior quantidade de austenita retida. Isso 

porque os blocos de austenita retida transformam em uma martensita dura e não 

revenida com uma baixa tensão aplicada, sendo a presença dessa martensita responsável 

pelo aumento do limite de resistência e a fratura do corpo de prova antes que ocorra o 

início da estricção.   

O mesmo foi observado por MATLOCK et al., 
(46)

 que constataram em um aço de alto 

teor de Si (23% austenita retida), que o baixo limite de escoamento juntamente com a 

deformação conduziu a um maior limite de resistência e uma limitada deformação não-

uniforme, estando essas características relacionadas com a presença de austenita retida 

de elevado teor de carbono que se transformou em uma martensita não revenida 

induzida por deformação. As curvas de ensaio de tração para as amostras tratadas por 

0,5 e 2 h a 200°C (Fig. 5.9) estão de acordo com o exposto acima pelo o autor.. 

Diferentemente do que ocorre a 0,5 e 2 h, as amostras tratadas nos tempos de 24 e 48 h 

apresentam maiores limites de escoamento e menores deformações. Acredita-se que isso 

se deve a presença de bainita na microestrutura e que esta possivelmente se forma para 
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tempos maiores que 2 h. Este aumento de resistência do aço está relacionado com a 

menor espessura dos feixes de ferrita bainítica e a sua elevada densidade de 

deslocações 
(30, 47)

. O primeiro favorece com uma contribuição de até 1600 MPa, 

enquanto que uma parcela máxima de 500 MPa é estimada ser devida a densidade de 

deslocações. 

Quando se trata da ductilidade, duas podem ser as justificativas para que as amostras 

tratadas por 24 e 48 h apresentem um menor valor. A primeira trata-se da precipitação 

de carbonetos a partir do autorevenimento da martensita em função dos tempos de 

tratamento isotérmicos. Esses carbonetos por sua vez são responsáveis pela nucleação 

das cavidades. Se a densidade de cavidades é elevada, então as distâncias entre elas são 

reduzidas e a coalescência ocorre rapidamente, levando a uma menor deformação 

plástica antes da fratura dúctil, ou seja, menor ductilidade. 

A segunda é uma maior quantidade de austenita retida na forma de filmes finos 

relacionados com a presença de ferrita bainítica em função dos tempos de tratamentos 

isotérmicos. Esses filmes são mais estáveis mecanicamente, menos favoráveis para se 

transformar em martensita, e com isso menor, é a contribuição para a ductilidade via 

efeito TRIP.           

As propriedades mecânicas das amostras obtidas nos ensaios de tração em diferentes 

tempos de tratamentos podem ser resumidas na tabela V.2. Estão apresentados os 

resultados do limite de escoamento (LE), limite de resistência (LR), alongamento 

uniforme (AU), alongamento total (AT), razão elástica (LE/LR) e microdureza. 
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Tabela V.2 – Propriedades mecânicas das amostras tratadas a 200°C em diferentes 

tempos 

Tempo (h) LE (MPa) LR (MPa) AU (%) AT (%) Microdureza 

(HV) 

LE/LR 

0,5 1092 ± 52  1994 ± 39  3,5 ± 0,7 4,2 ± 0,7 717 ± 5 0,55 

2 979 ± 62 2248 ± 30 6,0 ± 0,1 6,0 ± 0,1 725 ± 4 0,43 

24 1689 ± 41 2112 ± 15 1,6 ± 0,5 2,9 ± 0,3 675 ± 3 0,8 

48 1651 ± 21 2105 ± 21  2,0 ± 0,1 2,3 ± 0,1 708 ± 4 0,78 

 

Os expoentes de encruamento (n) foram obtidos através das curvas dos ensaios de 

tração (Fig. 5.9) e estão apresentados na figura 5.10. Os resultados revelam um 

comportamento muito diferente quando as curvas são comparadas em função dos 

tempos de tratamentos isotérmicos.  

Sabe-se que existe uma relação entre o comportamento da curva do expoente de 

encruamento (n) e taxa para a qual a austenita retida transforma para martensita
 (23, 48)

.
 
A 

interpretação das curvas (Fig. 5.10) é descrita nos dois parágrafos abaixo.  

No geral, o expoente de encruamento da amostra tratada por 2 h foi maior em toda a 

deformação. Isso acontece porque a austenita retida na forma de bloco é menos estável 

mecanicamente para que ocorra a transformação martensítica induzida por deformação, 

com isso proporcionando um aumento máximo no expoente de encruamento e a 

ductilidade 
(54)

. O decréscimo pode ser observado em função da formação de uma 

martensita dura e não revenida que durante o ensaio de tração o corpo de prova rompe 

antes que o critério de instabilidade seja alcançado, conforme a figura 5.10. 

No caso das amostras tratadas por 24 e 48 h, um menor expoente de encruamento foi 

observado. Isso porque uma elevada densidade de deslocações é gerada durante o 

processo de formação da bainita. Sendo assim, menores são as distâncias médias livres 
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para o movimento das mesmas. Outro fator deve-se aos filmes de austenita retida que 

apresentam uma maior estabilidade mecânica durante o ensaio de tração.  
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Figura 5.10 – Curvas dos expoentes de encruamento incremental (ni). 

 

5.3.2 – Amostras tratadas isotermicamente a 220°C 

 

Para essa temperatura, menor é a quantidade de martensita formada no início do 

tratamento isotérmico, refletindo dessa forma nas quantidades finais dos constituintes e 

consequentemente nas propriedades mecânicas das amostras. 

 A figura 5.11 apresenta as curvas (σ x e) dos ensaios de tração para as amostras tratadas 

isotermicamente a 220°C em diferentes tempos de tratamentos. Diferentemente das 

amostras tratadas a 200°C as amostras tratadas a 220°C apresentam deformação não 

uniforme para todos os tempos de tratamentos. 
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Uma possível explicação para esse comportamento, e conforme dito anteriormente, é a 

menor quantidade inicial de martensita formada para esse tratamento. Com isso maior 

será a fração de austenita residual para se decompor em bainita.  

As propriedades mecânicas das amostras obtidas nos ensaios de tração em diferentes 

tempos de tratamentos podem ser resumidas na tabela V.3.  
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Figura 5.11 – Curvas tensão x deformação convencional dos ensaios de tração 

realizados sobre as amostras após os tratamentos isotérmicos a 220°C. 
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Tabela V.3 – Propriedades mecânicas das amostras tratadas a 220°C em diferentes 

tempos 

Tempo (h) LE (MPa) LR (MPa) AU (%) AT (%) Microdureza 

(HV) 

LE/LR 

0,5 1217 ± 67 2020 ± 28 3,3 ± 0,4 4,1 ± 0,7 669 ± 4 0,6 

2 1256 ± 79 2006 ± 74 3,4 ± 0,2 5,5 ± 0,1 669 ± 6 0,62 

24 1648 ± 53 1927 ± 21 2,4 ± 0,2 4,0 ± 0,6 684 ± 4 0,85 

48 1650 ± 54 1974 ± 27 2,1 ± 0,1 2,5 ± 0,1 693 ± 3 0,83 

 

O expoente do encruamento (n) obtido pelo cálculo da equação 4.12 é apresentado na 

figura 5.12. Os resultados mostram um comportamento similar com certa aproximação 

quando as curvas são comparadas em função dos tempos de tratamentos isotérmicos.  

Comparando com as curvas da figura 5.10, observa-se que o comportamento das curvas 

de expoente de encruamento procede progressivamente até que a condição de 

instabilidade seja alcançada.  

É importante observar que o único parâmetro que promove uma grande mudança no 

comportamento das curvas de expoente de encruamento (Fig. 5.10, 5.12) é a pequena 

variação de temperatura nos tratamentos isotérmicos. Por sua vez, existem muitas 

variáveis que são sensíveis a variação de temperatura e que a soma dessas variáveis 

possa modificar as propriedades mecânicas do material. No caso deste trabalho, pode-se 

citar como variável principal a fração inicial de martensita, e consequentemente fração 

de austenita residual para se decompor em bainita. Subordinadas a essas variáveis estão: 

a espessura dos feixes de ferrita bainítica, densidade de deslocação gerada a partir da 

fração de martensita e bainita formada, e morfologia da austenita retida, etc.  
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Figura 5.12 – Curvas dos expoentes de encruamento incremental (ni). 

 

5.3.3 – Amostras tratadas isotermicamente a 270°C 

 

Esta série corresponde à maior temperatura escolhida desse trabalho. Após a 

austenitização, o tratamento isotérmico ocorre um pouco abaixo a Mi (278°C), com isso 

menor é a quantidade inicial de martensita formada, comparada com as outras duas 

temperaturas escolhidas. Logo, maior é a quantidade de austenita residual para se 

decompor em bainita de acordo com o tempo de tratamento. 

A figura 5.13 mostra as curvas (σ x e) dos ensaios de tração para as amostras tratadas 

isotermicamente a 270°C em diferentes tempos de tratamentos, juntamente com as 

propriedades mecânicas obtidas e apresentadas na tabela V.4 a partir das curvas. 

Comparando-se os valores de microdureza nas tabelas V.2, V.3 e V.4, é interessante 

observar que esta propriedade diminui com o aumento da temperatura de tratamento, o 
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que se torna evidente que uma menor quantidade de martensita formou com o aumento 

da temperatura. 
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Figura 5.13 – Curvas tensão x deformação convencional dos ensaios de tração 

realizados sobre as amostras após os tratamentos isotérmicos a 270°C. 

 

O expoente de encruamento (n) obtido através das curvas dos ensaios de tração (Fig. 

5.13) é apresentado na figura 5.14. Os resultados mostram que as curvas apresentaram 

um comportamento similar em todos os tempos de tratamento isotérmico, diferente 

apenas para a amostra tratada por 0,5 h.  
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Tabela V.4 – Propriedades mecânicas das amostras tratadas a 270°C em diferentes 

tempos 

Tempo (h) LE (MPa) LR (MPa) AU (%) AT (%) Microdureza 

(HV) 

LE/LR 

0,5 1273 ± 7 1729 ± 41 2,6 ± 0,4 4,2 ± 0,4 520 ± 3 0,73 

2 1363 ± 41 1613 ± 37 2,0 ± 0,1 3,7 ± 0,2 523 ± 4 0,84 

24 1355 ± 40 1518 ± 73 1,6 ± 0,2 3,8 ± 0,7 505 ± 3 0,89 

48 1500 ± 41 1762 ± 12 1,9 ± 0,1 3,5 ± 0,2 554 ± 3 0,85 
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Figura 5.14 – Curvas dos expoentes de encruamento incremental (ni). 
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O mesmo acontece para os ensaios a 220°C (Fig. 5.12), que caminha para um 

comportamento similar. No entanto, para 270°C (maior temperatura) o comportamento 

das curvas de encruamento nos tempos de 2, 24 e 48 h são essencialmente os mesmos. 

Uma hipótese é que a partir de 2 h nenhuma mudança na quantidade de bainita e 

austenita ocorre, uma vez que a concentração de carbono na austenita residual atingiu a 

curva   
  conforme o fenômeno da reação incompleta, figura 3.9 

(3)
.       

Outra informação que ajuda na interpretação do comportamento das curvas de 

encruamento (Fig. 5.10, 5.12, 5.14) são os valores apresentados da razão elástica 

(LE/LR) (Tab. V.2, V.3, V.4). Observa-se uma variação de 0,43 a 0,89. Estudos 
(45, 49)

 

mostram que o menor valor da razão elástica é devido à grande quantidade de austenita 

retida na microestrutura. A maior fração de austenita retida na microestrutura é 

responsável pelo aumento da taxa de encruamento. De acordo com ZACCONE e 

KRAUSS 
(50)

, o aumento na taxa de encruamento é atribuído a transformação da 

austenita retida em martensita durante a deformação. 

 Nota-se na Tabela V.2 os diferentes valores calculados da razão elástica, e que os 

mesmos apresentam uma grande diferença para as amostras tratadas em 0,5 e 2 h 

comparados com as amostras tratadas em 24 e 48 h. Isso não apenas está de acordo com 

o trabalho SANDVIK e NAVALAINEN 
(45)

, como também leva à conclusão de que o 

aumento dos valores da razão elástica é uma conseqüência da transformação da 

austenita em bainita.   
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5.4 – Análise comparativa das propriedades mecânicas do SAE 9254 tratado        

isotermicamente em diferentes temperaturas e tempos 

 

Os resultados das propriedades mecânicas obtidas nesse trabalho para o aço SAE 9254, 

tratado em diferentes condições, permitem uma comparação direta com as obtidas na 

prática industrial. Esse por sua vez é utilizado no estado temperado e revenido a 450°C 

por 1 h. Desse modo, é feita a comparação quanto ao comportamento mecânico do aço 

aqui estudado com o praticado industrialmente. 

 Para uma dada temperatura de tratamento isotérmico e durante o resfriamento inicial, a 

quantidade de martensita formada é constante. No entanto, devem ser consideradas as 

variações das quantidades de bainita e austenita retida, assim como sua estabilidade 

(forma e teor de carbono) com o tempo de tratamento sobre as propriedades mecânicas. 

Os resultados do limite de escoamento estão mostrados na figura 5.15. Observa-se que 

no geral, o limite de escoamento cresce com o tempo de transformação bainítica, mas a 

forma desse crescimento é diferente para cada temperatura de tratamento. 

YOUNG e BHADESHIA 
(51)

 estudaram o efeito da fração de bainita sobre a resistência 

de uma microestrutura contendo martensita. Neste trabalho foi constatado que o 

aumento da fração de bainita em até 25% resultou em um pico máximo de limite de 

escoamento em função da quantidade de bainita. Isso pode ser explicado com base em 

dois fatores, sendo o primeiro deles, o aumento da resistência da martensita formada 

após a transformação isotérmica, quando a austenita residual se enriquece em carbono 

durante a formação da bainita. E o segundo, trata do efeito da restrição plástica, pelo 

qual a resistência da bainita é melhorada particularmente para baixa fração volumétrica 

de bainita, quando envolvida por uma martensita rígida.         

Um crescimento suave é observado para a amostra tratada a 270°C. Para os tempos 0,5 

e 2 h as amostras apresentam maiores limites de escoamento, se comparadas com as 

amostras tratadas nos mesmos tempos para as outras duas temperaturas. É provável que 

isso se deva à uma maior quantidade de bainita. Isso porque há tempo suficiente para 
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que seja iniciada formação de bainita, proporcionando dessa forma maiores limites de 

escoamento. 

Para as temperaturas de 200 e 220°C observa-se um aumento expressivo no limite de 

escoamento quando as amostras são tratadas por 24 ao invés de 2 h. Intervalo esse que 

proporciona o início e o progresso de formação da bainita. Dessa forma, uma grande 

presença de bainita e martensita na microestrutura contribui para o aumento do limite de 

escoamento.  

De acordo com MIIHKINEN e EDMONDS
 (52)

 o decréscimo do limite de escoamento 

está associado com o aumento do conteúdo de austenita retida. No entanto, o limite de 

resistência é menos sensível a fração de austenita retida quanto à espessura dos feixes de 

bainita. 

Nota-se que para tempos de 24 e 48 h não houve uma grande diferença entre os limites 

de escoamento. Isso provavelmente mostra que para esse intervalo não houve uma 

grande mudança na quantidade de bainita formada. 

Tomando como referência a amostra temperada e revenida, observa-se que para as 

amostras tratadas isotermicamente a 200 e 220°C por 24 e 48 h estas apresentam 

maiores limites de escoamento.  

Em termos de custo, a produção desses aços que apresentam maiores limite de 

escoamento torna-se inviável, devido ao elevado tempo de tratamento isotérmico. Uma 

vez que para a amostra temperada e revenida, um alto limite de escoamento pode ser 

obtido com um tempo de revenimento por 1 h.   
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Figura 5.15 – Limite de escoamento em função da temperatura e tempo de tratamento, 

comparado com a amostra temperada e revenida. 

 

Na figura 5.16, observa-se que quanto menores as temperaturas de transformação, 

maiores são os limites de resistência. Isso ocorre porque maior é a quantidade inicial de 

martensita formada, quanto menor for a temperatura de tratamento, que contribui para o 

aumento de resistência. No entanto, ocorrem variações nos limites de resistência no 

decorrer do tratamento isotérmico. 

Para temperatura de 270°C, observa-se que o limite de resistência diminui suavemente 

para as amostras tratadas em 0,5, 2 e 24 h e torna a aumentar para o tempo de 

tratamento por 48 h. Conforme dito anteriormente, não apenas as quantidades dos 

constituintes, como também a estabilidade (composição química, forma) da austenita 

retida influencia o limite de resistência. Qualitativamente, a austenita pode afetar a 

resistência de diversos modos. A austenita residual pode ser transformada em martensita 

durante o resfriamento a temperatura ambiente, dessa forma aumentando a resistência. 

Como também, a austenita retida pode aumentar a resistência pela transformação em 

martensita durante o ensaio de tração via efeito TRIP 
(29)

. 
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Para as amostras tratadas a 200 e 220°C não ocorre uma grande variação no limite de 

resistência no decorrer do tempo de tratamento, com valores bem próximos para 

amostras tratadas por 24 e 48 h. Conforme visto na figura 5.15, para esses dois tempos 

não houve variação no limite de escoamento. Isso reforça a idéia de que não ocorre uma 

mudança significativa quanto à quantidade dos constituintes na microestrutura para 

esses tempos de tratamentos.     
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Figura 5.16 – Limites de resistência em função da temperatura e tempo de tratamento, 

comparados com a amostra temperada e revenida. 

 

A figura 5.17 mostra a variação da microdureza em função do tempo de tratamento 

isotérmico para as três temperaturas. É fácil perceber que a dureza diminui com o 

aumento de temperatura. Isso se deve a uma menor quantidade de martensita formada 

no resfriamento inicial (Mi = 278°C), à medida que a temperatura de tratamento 

isotérmico aumenta.  
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Nota-se que no decorrer do tratamento isotérmico, e para todas as temperaturas, houve 

uma pequena variação nos resultados de microdureza. Essa variação corresponde a 

evolução da microestrutura em função das temperaturas e dos tempos de tratamentos 

isotérmicos. A figura 5.18 compara as impressões formadas no ensaio de microdureza 

com uma carga de 30 g, e por um tempo de aplicação de carga de 10 s, em uma amostra 

tratada isotermicamente a 220°C por 24 h. É evidente que as diferentes impressões 

correspondem a diferentes constituintes presentes na microestrutura. A maior impressão 

(menor microdureza) corresponde a um bloco de austenita retida e a menor impressão 

(maior microdureza) ao constituinte martensita. 

O mesmo foi observado por MIIHKINEN e EDMONDS
 (53)

, que a partir da comparação 

de diferentes imagens de impressões após o ensaio de microdureza, constataram que em 

função da reação incompleta da bainita, grande parte da austenita residual foi 

subseqüentemente transformada em martensita no resfriamento em água.    
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Figura 5.18 – Imagem comparativa de microdureza de diferentes constituintes; (a) bloco 

de austenita retida (398 HV); (b) martensita (777 HV). 

 

A figura 5.19 mostra a variação do alongamento total em função do tempo de 

tratamento isotérmico para as três temperaturas. Observa-se, que para o tratamento 

realizado a 270°C, ocorre um decréscimo suave do alongamento total ao longo de todo 

o tempo de transformação. Para essa temperatura, um decréscimo da fração volumétrica 

de austenita retida é observado (Fig. 5.8). 

Já para as amostras tratadas nas temperaturas de 200 e 220°C, observa-se um 

comportamento similar no decorrer do tratamento isotérmico, com um máximo de 

alongamento total atingido para amostras tratadas por 2 h. Isso talvez esta associado a 

grande presença de austenita retida na forma de blocos. 
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Figura 5.19 – Alongamento total em função da temperatura e tempo de tratamento 

isotérmico comparada com a amostra revenida.  

 

5.5 – Análise da superfície de fratura 

 

Em um trabalho recente 
(54)

 realizado sobre o aço bifásico ferrita-martensita e ferrita-

bainita AISI 4340, onde a fração de ferrita foi fixada (Vv = 34%), os resultados 

mostraram a presença de vários mecanismos de fratura durante a deformação, que 

podem atuar simultaneamente. No caso do aço bifásico ferrita/martensita, há uma 

mistura de microcavidades que caracterizam a fratura dúctil e regiões de clivagem, 

correspondentes a fratura frágil. Esse tipo de fratura foi denominada de quasi-clivagem. 

Já para o caso do aço bifásico ferrita/bainita a fratura é predominantemente dúctil, 

formada por microcavidades. 

Segundo AGLAN et al., 
(55)

 as microcavidades usualmente nucleiam em regiões de 

descontinuidades de deformações, tais como contornos de grão, emaranhados de 

deslocações, inclusões, partículas de segunda fase, etc.   
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As mesmas características das superfícies de fraturas foram também observadas em um 

aço multiconstituído de elevada resistência. A liga (0,31% C; 1,51% Si; 1,44% Cr; 

0,25% Mn; 3,52% Ni) constituída de ferrita bainítica (Vv = 62%), austenita retida (Vv = 

12%) e martensita (Vv = 26%) apresentou superfície de fratura dúctil, enquanto a liga 

(0,32% C; 1,45% Si; 1,97% Mn; 1,26% Cr; 0,26% Mo) composta por ferrita bainítica 

(Vv = 26%), austenita retida (Vv = 7%) e uma grande quantidade de martensita (Vv = 

67%) têm um aspecto de quasi-clivagem com regiões isoladas de fratura dúctil 
(54)

. 

As figuras 5.20 a 5.22 mostram as fractografias das amostras tratadas isotermicamente 

em diferentes temperaturas e tempos e ensaiadas em tração. 

Nas figuras 5.20 a superfície de fratura é caracterizada por clivagem. Algumas 

microcavidades podem ser facilmente visualizadas (Fig. 5.20(a, d)); o qual exibe 

alguma ductilidade durante o ensaio de tração. Embora exista uma mistura nos 

mecanismos de fratura, a fratura frágil é o mecanismo dominante resultante da grande 

quantidade de martensita formada no resfriamento inicial do tratamento térmico. 

    

(a) 
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(b) 

 

 

(c) 
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(d) 

Figura 5.20 – Superfícies de fratura das amostras tratadas isotermicamente a 200°C nos 

tempos de 0,5 h (a); 2 h (b); 24 h (c); 48 h (d).   

 

Na figura 5.21 a superfície de fratura é caracterizada por quasi-clivagem. 

Microcavidades podem ser facilmente visualizadas, a qual está associada a ductilidade 

durante o ensaio de tração. Embora exista uma mistura no mecanismo de fratura, a 

fratura dúctil é o mecanismo dominante.  

Observa-se também nas figuras 5.21 a presença discreta de trincas. TOMITA e 

OKABAYASHI 
(56)

 estudaram o aço bifásico (bainita/martensita) AISI 4340 e 

constataram que as trincas originam-se na interface da bainita com martensita.  Isso é 

devido a elevada concentração de tensão iniciada na vizinhança da interface dos dois 

constituintes, como resultado de uma deformação não uniforme. 

O mesmo foi observado por CABALLERO et al. 
(57)

 cujos os resultados sugere que o 

contorno entre placas de martensita e a matriz de bainita são responsáveis pela 

nucleação de trincas. 
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Conforme o exposto pelos autores 
(56, 57)

 e pelas imagens de fratura apenas, pode-se 

sugerir que as microestruturas (Fig. 5.21) para essa temperatura de transformação 

apresentam bainita.   

 

 

(a) 
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(b) 

 

(c) 
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(d) 

Figura 5.21 – Superfícies de fratura das amostras tratadas isotermicamente a 220°C nos 

tempos de 0,5 h (a); 2 h (b); 24 h (c); 48 h (d).   

 

A figura 5.22 caracteriza uma fratura dúctil, apesar de conter regiões de fratura frágil 

(Fig. 5.20(a, b)). Presença de trincas pode ser observada. Nota-se também que o 

tamanho das microcavidades diminui com o aumento do tempo de tratamento 

isotérmico. De acordo com KUMAR 
(58)

 à medida que a fração de bainita aumenta o 

tamanho das microcavidades diminui. 
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(a) 

 

(b) 
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(c) 

 

(d) 

Figura 5.22 – Superfícies de fratura das amostras tratadas isotermicamente a 270°C nos 

tempos de 0,5 h (a); 2 h (b); 24 h (c); 48 h (d).   
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6 – CONCLUSÕES 

 

Neste trabalho, foi realizado o estudo da influência das temperaturas (200 - 270°C) e 

tempos (0,5 - 48 h) de tratamentos isotérmicos na formação de uma microestrutura 

multiconstituída de martensita, bainita nanoestruturada e austenita retida e suas 

propriedades mecânicas em um aço alto carbono e rico em silício. A microestrutura 

obtida apresenta ótima combinação das propriedades mecânicas. 

As amostras tratadas isotermicamente a 200°C apresentaram uma microestrutura 

majoritariamente martensítica com presença de bainita e austenita retida. Apesar de as 

amostras tratadas nos tempos de 24 e 48 h apresentarem maiores limites de escoamento 

(LE), os tratamentos isotérmicos realizados por 0,5 e 2 h apresentaram melhores 

combinações de propriedades mecânicas com limite de escoamento (LE) de 1092 e 979 

MPa, limite de resistência (LR) de 1994 e 2248 MPa e alongamento total (AT) de 4,2 e 

6%, respectivamente. Para esses mesmos tempos observa-se que as amostras 

apresentaram um maior expoente de encruamento (n). 

A análise de superfície de fratura é caracterizada por clivagem, isto é, frágil. Isso se 

deve a grande quantidade de martensita presente.   

As amostras tratadas isotermicamente a 220°C apresentam uma microestrutura 

multiconstituída de martensita, bainita e austenita retida. Uma melhor combinação das 

propriedades mecânicas pode ser observada para amostras tratadas por 0,5 e 2 h, limite 

de escoamento (LE) de 1217, e 1256 MPa, limite de resistência (LR) de 2020, e 2006 

MPa, alongamento uniforme (AU) 3,61 e 3,63% e alongamento total (AT) 4,1 e 5,5%, 

respectivamente. 

As superfícies de fraturas são caracterizadas por quase-clivagem com presença de 

microcavidades. Embora exista uma mistura no mecanismo de fratura, a fratura dúctil é 

dominante. A presença de trincas, originadas da interface de bainita e martensita, podem 

ser observadas. 
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As amostras tratadas isotermicamente a 270°C apresentaram uma microestrutura 

majoritariamente bainítica, com austenita retida e alguma martensita. As propriedades 

mecânicas das amostras tratadas em tempos de 0,5 a 48 h mostram que o limite de 

escoamento (LE) variou de 1273 a 1500 MPa, limite de resistência de 1518 a 1762 

MPa, alongamento uniforme (AU) de 1,9 a 2,6% e alongamento total (AT) de 3,5 a 

4,2%. 

As superfícies de fraturas são caracterizadas por microcavidades, ou seja, a fratura é 

dúctil com algumas regiões de fratura frágil. Uma maior presença de trincas pode ser 

observada nas interfaces de bainita e martensita.  

Já para as amostras temperadas e revenidas por 450°C e 1 h as propriedades mecânicas 

foram 1575 MPa de limite de escoamento (LE) 1750 MPa de limite de resistência (LR) 

e 7% de alongamento total. 

Conforme o efeito comparativo das propriedades mecânicas e a partir das figuras 5.15 a 

5.17 e 5.19 pode-se concluir que as amostras temperadas e revenidas a 450°C por 1 h 

apresentam um menor custo de produção se comparados as amostras tratadas a 200 e 

220°C por tempos de 24 e 48 h.    
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7 – SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Investigar por microscopia eletrônica de transmissão (MET) amostras retiradas 

próximas a superfície de fratura para caracterizar os estados deformados e não 

deformados da microestrutura com o objetivo de confirmar o efeito TRIP. 

Realizar a metalografia quantitativa e determinar a proporção de filmes em relação aos 

blocos de austenita retida. Analisar a sua influência sobre o comportamento de 

encruamento do aço. 

Realizar ensaios de impacto e correlacionar a propriedade da tenacidade em função da 

fração dos constituintes formados durante os tratamentos isotérmicos.  
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