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RESUMO 

 

Os aços bainíticos isentos de carbonetos têm despertado grande interesse científico e 

tecnológico, devido à excelente combinação de alta resistência e ductilidade alcançada de 

forma relativamente econômica. Neste contexto, os efeitos combinados do processamento 

termomecânico com resfriamento contínuo têm sido pouco explorados, embora tais 

processos apresentem grande interesse em escala industrial. Neste trabalho a evolução 

microestrutural durante a reação bainítica sob condições de processamento 

termomecânico com resfriamento contínuo foi estudada em um aço C-Mn-Si-Cr-Mo. Os 

tratamentos termomecânicos foram conduzidos de modo a simular operações de 

forjamento (compressão uniaxial a 950, 850 e 500 °C) com resfriamento contínuo 

controlado. Um tratamento termomecânico específico com deformação no campo 

bainítico (500 °C) foi conduzido com intuito de estudar as características da 

transformação dinâmica (durante a deformação plástica) da austenita em bainita. A 

evolução microestrutural durante todas as etapas de processamento foi caracterizada por 

medições simultâneas de dilatometria e difração de raios-X síncrotron in situ de alta 

energia. As investigações foram complementadas por análises ex situ empregando 

microscopia eletrônica de varredura, difração de elétrons retroespalhados e medições de 

dureza. Os resultados obtidos mostram que a expansão macroscópica do corpo de prova, 

mensurada durante a reação bainítica na austenita deformada, não apresenta uma relação 

direta com a fração volumétrica de ferrita bainítica. A cinética da reação bainítica é 

retardada tanto pela deformação da austenita em alta temperatura, como também pela 

formação significava de ferrita proeutetóide. A cinética obtida por medições de 

dilatometria (análise global) é condizente com aquela investigada por difração de raios X 

síncrotron (análise local), exceto quando a reação bainítica é precedida por uma 

quantidade significativa de ferrita proeutetóide, ou deformação em baixa temperatura 

(500 °C). O enriquecimento de carbono da austenita continua mesmo após a reação 

bainítica atingir o período de estase. O efeito do carbono na expansão do parâmetro de 

rede da austenita foi mais pronunciado na amostra não deformada do que nas amostras 

previamente deformadas. Verificou-se que a cinética da transformação dinâmica da 

bainita é 11 vezes mais rápida do que a transformação isotérmica convencional. A 

transformação dinâmica da bainita pode representar uma importante estratégia visando 

processos de manufatura com eficiência energética, uma vez que a reação bainítica pode 

ser obtida em larga escala e de forma simultânea à etapa de deformação plástica. 

 

Palavras-chave: Reação bainítica, processamento termomecânico, resfriamento 

contínuo, evolução microestrutural, dilatometria, difração de raios-X síncrotron in situ. 

 



ABSTRACT 

 

Carbide-free bainitic steels have received significant attention in scientific and 

technological areas due to good combination of strength and ductility obtained in an 

economic way. In this context, the combinative effects of thermomechanical processing 

with continuous cooling have not been explored, despite the fact that such processes are 

of great interest in industrial scale. In this work the microstructural evolution during the 

bainitic reaction under thermomechanical processing and continuous cooling was 

investigated in a C-Mn-Si-Cr-Mo steel. Thermomechanical treatments were performed in 

order to simulate hot forging operations (uniaxial deformation at 950, 850 e 500 °C) with 

controlled continuous cooling. A specific thermomechanical treatment schedule was 

designed in the bainitic phase field in order to study the characteristics of dynamic 

transformation (taking place during plastic deformation) of austenite to bainite. The 

microstructural evolution during all process steps was characterized using dilatometry 

and in-situ high-energy synchrotron X-ray diffraction. The investigations are 

complemented with ex situ analysis using scanning electron microscopy, electron 

backscattered diffraction, and hardness measurements. The results indicate that the 

kinetics of bainite is retarded by the previous high temperature deformation of austenite 

as well the formation of a significant amount of proeutectoid ferrite. Kinetics of bainitic 

reaction obtained by dilatometric measurements (global analysis) is consistent with that 

investigated by synchrotron X-ray diffraction (local analysis), except when bainite 

reaction is preceded by a significant amount of proeutectoid ferrite or austenite 

deformation at low temperature (500 °C). Carbon enrichment of austenite continues even 

after the bainite reaches the transformation stasis. The effect of carbon in austenite lattice 

expansion was more pronounced in the undeformed specimen than in the deformed ones. 

It was found that the kinetics of dynamic transformation of bainite is 11 times faster than 

the conventional isothermal transformation. The dynamic transformation of bainite can 

represent an important strategy for energy efficient manufacturing processes since the 

bainitic reaction can be obtained in large scale simultaneously with the plastic 

deformation process. 

  

Keywords: Bainitic reaction, thermomechanical processing, continuous cooling, 

microstructural evolution, dilatometry, in situ synchrotron X-ray diffraction. 
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1 INTRODUÇÃO 

 

1.1 APRESENTAÇÃO 

 

As crescentes demandas relacionadas à redução do consumo de combustíveis fósseis, controle 

de emissões, eficiência energética e segurança veicular têm promovido um profundo impacto na 

seleção de materiais e processos na indústria automotiva. Tais demandas podem ser atendidas de 

maneira efetiva com base no processamento e aplicação de materiais com: elevada resistência 

mecânica–ductilidade–tenacidade; rotas de processamento (térmico ou termomecânico) com baixa 

complexidade e conceitos de ligas com elementos químicos de baixo custo. Estes requisitos, nem 

sempre são preenchidos integralmente por aços martensíticos e/ou aços com elevada concentração de 

elementos de liga.  

Nos últimos anos, aços bainíticos isentos de carbonetos têm atraído atenção significativa para 

uso em aplicações estruturais, devido à excelente combinação de elevada resistência mecânica e 

ductilidade (1). Esta combinação de propriedades é geralmente obtida por ligas empregando C-Si-

Mn-Cr, dispensando o uso expressivo de elementos químicos com alto custo como Níquel e 

Molibdênio (2). Elevadas adições de silício ( 1 wt.%) são normalmente consideradas, uma vez que 

suprimem a precipitação de carbonetos, resultando no enriquecimento de carbono e estabilização da 

austenita à temperatura ambiente.  

A microestrutura típica dos bainíticos livres de carbonetos é constituída por feixes de ferrita 

bainítica alternadas com filmes ou blocos de austenita retida. O refinamento intrínseco das 

subunidades de ferrita bainítica e sua relativa alta densidade de discordâncias são responsáveis pela 

resistência mecânica, enquanto a ductilidade é atribuída a austenita metaestável, que sob ação de uma 

deformação é assistida pelo efeito TRIP (Transformation Induced Plasticity - Transformação 

Induzida por Plasticidade) (3). Ao contrário da transformação martensítica, a reação bainítica não 

envolve taxas de resfriamento severas, o que pode reduzir significativamente a probabilidade de 

formação de trincas ou gradientes de tensões residuais trativas ao longo da seção dos componentes, 

que produzem distorções. No que se refere ao processamento, a maioria dos aços bainíticos não 

necessita de etapas adicionais de tratamentos térmicos, o que leva a uma microestrutura eficaz 

alcançada de forma econômica (4). Estas características e combinações de propriedades mecânicas 

têm despertado grande interesse tecnológico sobre os aços bainíticos, sendo considerados como 

materiais alternativos para aplicações em diversos setores, por exemplo, o ferroviário, defesa e 

automotivo (1,3). 
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No que se refere ao processamento termomecânico controlado de aços bainíticos, a deformação 

plástica da austenita têm se mostrado uma importante estratégia para otimizar a microestrutura e 

propriedades mecânicas da bainita (5–9). Entretanto, nos estudos referidos, a temperatura de 

deformação empregada é relativamente baixa (geralmente abaixo da temperatura de formação da 

bainita), o que na prática não reflete a maioria das operações de deformação plástica verificadas em 

escala industrial. Assim, os efeitos do processamento termomecânico sobre os produtos da reação 

bainítica são relativamente pouco explorados em relação à temperatura de transformação (10).  

Os efeitos da deformação sobre a reação bainítica são relativamente bem documentados para 

aços de médio e alto teor de carbono sob condições isotérmicas (9,11–15). Por outro lado, a 

transformação bainítica em aços de baixo carbono e baixa liga (isento de carbonetos), submetidos a 

processamento termomecânico com resfriamento contínuo, tem sido pouco investigada, apesar do 

fato de que rotas de processamento envolvendo condições não isotérmicas sejam de grande interesse 

em escala industrial (16,17). Não obstante, processos não isotérmicos dispensam o uso de banhos de 

sais, os quais geram custos relativamente altos de energia e manutenção, bem como o manuseio de 

produtos químicos tóxicos (18), que podem levar à danos ambientais caso o seu descarte seja feito de 

forma inapropriada. Por outro lado, a reação bainítica durante o resfriamento contínuo é um processo 

complexo, uma vez que várias reações podem acontecer simultaneamente, sendo que todas elas são 

dependentes da taxa de resfriamento (19,20). Assim, o controle das transformações de fase, 

juntamente com o conhecimento da cinética e fração volumétrica dos constituintes microestruturais 

são pontos chaves para otimização das microestruturas obtidas por resfriamento contínuo.  

Considerando a relevância científica e tecnológica dos aços bainíticos isentos de carbonetos, 

assim como a importância da aplicação de rotas com esfriamento contínuo, o presente trabalho buscou 

estudar a evolução da transformação bainítica durante o resfriamento contínuo em um aço C-Mn-Si-

Cr-Mo sob influência de processamento termomecânico. A cinética e os mecanismos de 

transformação de fase foram detalhadamente caracterizados por medições simultâneas de dilatometria 

e difração de raios-X síncrotron in situ de alta energia. Este trabalho faz parte do programa de 

cooperação internacional BRAGECRIM entre o instituto IWT – Universidade de Bremen e o Centro 

de tecnologia – Universidade Federal do Rio Grande do Sul. O projeto proposto tem como objetivo 

a manufatura energeticamente eficiente para aços bainíticos avançados baseada no processamento 

termomecânico. 
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1.2 JUSTIFICATIVAS 

 

Ao contrário do observado em aços de médio e alto carbono – nos quais a transformação 

bainítica pode demandar várias horas dependendo da temperatura de transformação – o baixo teor de 

carbono proporciona uma rápida cinética de formação da bainita (21), geralmente da ordem de poucos 

minutos. Essa característica, combinada pela possibilidade de transformação por resfriamento 

contínuo torna, por conseguinte, o processamento de aços bainíticos de baixo carbono compatíveis 

com processos em escala industrial.  

Por outro lado, a reação bainítica durante o resfriamento contínuo em aços de baixo carbono 

livres de carbonetos tem recebido pouca atenção na literatura científica. Cabe ressaltar, que os poucos 

trabalhos encontrados apresentam ênfase na microestrutura obtida e propriedades mecânicas (2,3,22–

26). Apenas um estudo in situ foi encontrado na literatura (19) versando especificamente sobre os 

mecanismos de transformação de fase, sem influência da deformação prévia da austenita. Tendo em 

vista essa carência de dados experimentais, pesquisas com enfoque em analisar o efeito da 

deformação da austenita sobre a cinética e mecanismos de transformação de fase são necessárias 

frente a complexidade intrínseca da reação bainítica. Além disso, o condicionamento da austenita por 

deformação plástica afeta significativamente a reação bainítica, podendo reduzir drasticamente a 

cinética de transformação (27,28), e a fração atingível de bainita (9,13,29–31) dependendo das 

condições de processamento. 

Pesquisas sobre a interação entre transformação bainítica e particionamento de carbono são 

fundamentais para a obtenção de microestruturas com alta resistência mecânica (32,33), devido ao 

teor de carbono na austenita afetar os mecanismos de formação da bainita (34). Este cenário tem sido 

consideravelmente explorado sob condições isotérmicas (35–42), em contraste com as poucas 

evidências experimentais in situ obtidas durante o resfriamento contínuo (19,20). Em relação ao efeito 

da deformação prévia da austenita sobre o particionamento de carbono, apenas um trabalho foi 

encontrado na literatura (43), no qual simulações termodinâmicas, sob condições isotérmicas, 

sugerem que a deformação plástica aumenta o coeficiente de difusão do carbono na austenita. Desta 

forma, pesquisas sobre o fenômeno de particionamento de carbono durante o resfriamento contínuo, 

frente aos efeitos da deformação plástica da austenita, necessitam de evidências experimentais em 

tempo real. 

Em relação ao monitoramento da cinética de transformação de fase, a reação bainítica a partir 

da austenita deformada tem sido discutida principalmente com base em ensaios de dilatometria. Neste 

contexto, foi demonstrado o sinal de dilatometria pode apresentar uma distorção ou anisotropia entre 
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a dilatação radial e axial na amostra deformada (9,15,44–46), o que levanta importantes 

questionamentos sobre a correspondência entre a resposta dilatométrica e a evolução da fração 

volumétrica de bainita na microestrutura. Desta forma, o emprego de técnicas modernas de difração 

permitem avaliar de maneira quantitativa, precisa e rápida a ocorrências de transformações de fase 

complexas em aços (47,48), proporcionando uma ferramenta de referência para a avaliar a 

representatividade do sinal de dilatometria durante a reação bainítica sob influência de processamento 

termomecânico. Neste contexto, é importante observar que nenhum trabalho foi encontrado na 

literatura. 

Em relação a formação de microestruturas bainíticas durante a etapa de deformação plástica, 

evidências têm sido obtidas de modo indireto através de cálculos termodinâmicos, observações 

microestruturais ex situ e medições de dureza (9,13,14,31,49). Entretanto, o entendimento sobre a 

formação da bainita durante a etapa de compressão ainda não é consolidado, uma vez que os 

mecanismos de transformação como cinética, mudanças no parâmetro de rede, comportamento de 

partição de elementos de liga e a fração volumétrica de ferrita bainítica necessitam de evidências 

experimentais em tempo real. Partindo desta motivação, a evolução da transformação bainítica 

durante a deformação plástica será abordada de forma detalhada e inédita neste trabalho. 

Por fim, pesquisas com enfoque em processamento de materiais por resfriamento contínuo são 

justificadas pelo grande potencial de redução no consumo energético em cadeias produtivas, 

principalmente em países como o Brasil, onde o consumo energético no setor industrial representou, 

nos últimos anos, 40% dos gastos energéticos totais (50). Não obstante, novos programas 

governamentais como o Rota 2030 (51), têm implementado diretrizes com intuito de incrementar a 

eficiência energética, o desempenho estrutural e estimular a produção de novas tecnologias e 

inovações no setor automotivo. Inserido neste contexto, a introdução de aços bainíticos livres de 

carbonetos na indústria brasileira, bem como o domínio da tecnologia de seu processamento 

certamente pode contribuir de forma significativa para cumprir as demandas energéticas e 

tecnológicas mencionadas anteriormente. 
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1.3 OBJETIVOS 

 

O objetivo geral desta tese é estudar as transformações de fase – com ênfase na evolução 

microestrutural e cinética da reação bainítica – em um aço C-Mn-Si-Cr-Mo sob condições de 

processamento termomecânico com resfriamento contínuo. Os objetivos específicos podem ser 

descritos como: 

 Estudar rotas de processamento visando a obtenção de microestruturas bifásicas constituídas de 

ferrita bainítica e austenita retida por meio de resfriamento contínuo; 

 

 Avaliar o efeito do processamento termomecânico sobre a cinética da transformação bainítica e 

enriquecimento de carbono da austenita; 

 

 Avaliar o efeito da formação prévia de ferrita proeutetóide na austenita deformada sobre a 

cinética de transformação bainítica; 

 

 Estudar a cinética e os mecanismos envolvidos na transformação dinâmica (durante a deformação 

plástica) da austenita para bainita; 

 

 Comparar a cinética de transformação de fase obtida por difração de raios-X síncrotron (análise 

local) em relação às medições de dilatometria (análise global) durante a formação e 

decomposição da austenita; 

 

 Ampliar as informações relacionadas à formação de microestruturas obtidas via processamento 

termomecânico com resfriamento contínuo em aços de baixo carbono e baixa liga. 

 

 

 

 

 

 



36 
 

1.4 ESTRUTURA DA TESE 

 

Este trabalho encontra-se dividido em cinco capítulos, no qual o Capítulo 1 apresentou uma 

breve abordagem ao tema estudado, as justificativas e também os objetivos.  

O capítulo 2 apresenta uma revisão de literatura sobre a metalurgia física envolvida na formação 

da microestrutura bainítica isenta de carbonetos, além de uma introdução aos experimentos de 

difração de raios-X in situ, juntamente com os resultados existentes sobre a evolução microestrutural 

não isotérmica da reação bainítica empregando esta técnica experimental.  

O capítulo 3 apresenta o aparato experimental e a metodologia empregada para caracterização 

in situ e ex situ da microestrutura.  

O capítulo 4 apresenta a discussão dos resultados experimentais obtidos, os quais estão 

divididos em três seções com suas respectivas conclusões.  

Finalizando a tese, no capítulo 5 são apresentadas as conclusões gerais e também sugestões para 

trabalhos futuros. 
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA  

 

2.1 BAINITA 

 

A microestrutura denominada “bainita” foi descrita pela primeira vez na literatura por 

Davidport e Bain em 1930 como um “agregado acicular escuro” (52) – em tradução literal. Com o 

passar das décadas, diversos estudos foram realizados a fim de investigar a formação desta 

microestrutura como pode ser verificado na Figura 1. O crescimento relativamente acelerado de 

documentos publicados a partir dos anos 1990 reflete a necessidade do desenvolvimento de aços de 

alta resistência para suprir às demandas da indústria automotiva e outros setores tecnológicos. 

  

 

 

Figura 1. Número crescente de documentos publicados relacionados à bainita de 1930 a 2020. Dados extraídos da Web 

Science com “Bainite” como “Tópico” em 25 de maio de 2021. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 

 Em relação a microestrutura, bainita ou ferrita bainítica são termos genéricos para designar 

agregados aciculares de ferrita separadas por regiões de austenita não transformada ou cementita. Os 

agregados de placas que compartilham uma orientação cristalográfica em comum são designados 

como “feixes”, enquanto as placas individuais são chamadas de subunidade (53). Um aspecto 

interessante da reação bainítica em aços é o mecanismo de crescimento por subunidades, no qual uma 

placa de bainita cresce até um tamanho limitado, embora não exista colisões (impingement) ou 

obstáculos como contornos de grão austenítico (54). A reação bainítica pode ser obtida em diversos 

aços tanto por meios isotérmicos quanto por resfriamento contínuo, sendo que estas duas rotas de 

processo levam a diferentes resultados em termos de propriedades mecânicas (55). A transformação 
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tem início nos contornos de grão austeníticos (56,57), ou de maneira intragranular (58), e prossegue 

através da nucleação autocatalítica1 nas interfaces /α recém criadas (57).  

A transformação bainítica ocorre entre faixas de temperatura nas quais a perlita e martensita se 

formam, e dependendo da composição química do aço pode ser designada como bainita superior, 

inferior ou isenta de carbonetos. Os estágios de crescimento da bainita são ilustrados na Figura 2, 

onde os feixes de ferrita bainítica ilustrados são formados pelo crescimento sucessivo de várias 

subunidades. A taxa de formação das subunidades individuais é significativamente mais rápida do 

que a taxa de crescimento dos feixes. O crescimento destas subunidades é acompanhado pelo rápido 

particionamento de carbono para a austenita não transformada, onde a precipitação de cementita 

(Fe3C) ou enriquecimento de C da austenita pode ocorrer dependendo da composição química da liga. 

Os termos bainita superior e inferior são descrições tradicionais usadas para caracterizar a 

microestrutura bainítica em aços com teor de carbono relativamente alto e grandes quantidades de 

cementita (21). Contudo, em aços com adição significativa de silício ou alumínio, a precipitação de 

Fe3C é eficientemente retardada devido a solubilidade negligenciável destes elementos na cementita, 

o que resulta em uma microestrutura bifásica composta de ferrita bainítica e austenita retida 

denominada bainita isenta de carbonetos (7). 

 

 

 
Figura 2. Ilustração esquemática apresentando os estágios iniciais da transformação bainítica. Subunidades nucleadas no 

contorno de grão austenítico são representadas em cinza, enquanto as subunidades representadas em azul são formadas a 

partir das subunidades prévias.  Tempo t1 < t2 < t3 < t4. Fonte: Adaptado da referência (59). 

                                                           
1 A autocatálise descreve uma situação onde as placas de martensita se formam e induzem novos embriões que estão 

disponíveis para a transformação posterior. Este fenômeno também é assistido na transformação bainítica (60). 
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De acordo com a referência (60), a austenita retida estabilizada por carbono pode ocorrer em 

duas formas em aços bainíticos isentos de carbonetos, sendo a primeira com morfologia de filmes 

entre as subunidades de bainita, e a segunda em forma de blocos2 entre diferentes feixes de bainita. 

Os blocos tendem a se transformar mais facilmente em martensita de alto carbono não revenida sob 

ação de uma deformação, o que consequentemente causa uma fragilização da microestrutura. A baixa 

estabilidade mecânica dos blocos é associada ao seu baixo teor de carbono em relação a morfologia 

de filmes (4). De um ponto de vista prático, a formação de austenita retida em forma de blocos, 

embora indesejada, é praticamente inevitável na maioria das microestruturas bainíticas isentas de 

carbonetos. Assim, a morfologia da austenita em blocos deve ser minimizada na microestrutura a fim 

de evitar a redução de ductilidade. 

  

 

2.2 AÇOS BAINÍTICOS LIVRES DE CARBONETOS 

 

Nos primórdios do desenvolvimento dos aços bainíticos de alta resistência, certos aspectos 

microestruturais não apresentavam sucesso na prática quando comparados com os aços temperados e 

revenidos, devido à presença de partículas grosseiras de cementita na microestrutura bainítica que 

degradavam a sua tenacidade (61). Outra característica negativa além da baixa e instável tenacidade 

(62), eram às relativas dificuldades em atingir níveis de resistência mecânica acima de 1000 MPa 

combinados com bons níveis de ductilidade (63,64). Essas limitações têm sido contornadas pela 

adição de Si, suprimindo assim a precipitação de cementita durante a reação bainítica, e promovendo 

a formação de um produto bainítico isento de carbonetos (65). Esta microestrutura é caracterizada 

por placas de ferrita bainítica (αb) alternadas com filmes de austenita retida estável a temperatura 

ambiente como apresentado na Figura 3. De forma geral, o grau de refinamento destas estruturas está 

diretamente relacionado à temperatura de transformação na qual a reação bainítica ocorre (66,67). A 

espessura das placas de bainita tem grande influência sobre as propriedades mecânicas dos aços 

bainíticos (7,68), sendo que quanto maior o grau de refinamento das placas maior a resistência 

mecânica e tenacidade da microestrutura.  

 

                                                           
2 A terminologia “volumes de austenita não transformada” também pode ser encontrada na literatura para designar regiões 

com blocos de austenita retida.  



40 
 

 

 

Figura 3. Microestrutura da bainita isenta de carbonetos obtida por microscopia eletrônica de transmissão mostrando as 

placas de ferrita bainítica alternadas com filmes de austenita retida. Fonte: Adaptado da referência (69). 

 

 

As propriedades mecânicas de alguns aços bainíticos isentos de carbonetos com baixo teor de 

carbono são apresentadas na Tabela 1. É possível observar que a composição química destes materiais 

é baseada principalmente em elementos como C-Mn-Si-Cr. Verifica-se também que a ductilidade 

para algumas ligas atinge níveis superiores a 15%, com limite de escoamento acima de 1000 MPa. 

Essas características são tipicamente encontradas em microestruturas bifásicas compostas por ferrita 

bainítica e austenita retida.  

 

Tabela 1. Composição química e propriedades mecânicas de alguns aços bainíticos isentos de carbonetos disponíveis 

comercialmente. 

 

Classificação %C %Mn %Si %Cr 

Tensão de 

escoamento 

(MPa) 

Tensão 

máxima 

(MPa) 

Alongamento 

(%) 

20MnCrMo7 0,22 1,72 0,49 1,6 860 1250 14 

HDB 0,17 1,52 1,46 1,32 782 1167 12,5 

Metasco MC 0,25 1,3 0,9 0,8 >700 >1000 >15 

HSX 130HD 0,17 1,5 1,2 1,2 1030 1170 16,2 

LUT-1 20MnCr5 0,20 1,3 0,5 1,1 850 1100 15 

Fonte: Adaptado da referência (70). 

 

 

Na Figura 4 (a), o alongamento máximo em função da resistência à tração é apresentado para 

diversas famílias de aços comumente empregados pela indústria automotiva, e classificados de acordo 

com sua microestrutura na Figura 4 (b). O círculo pontilhado inserido na Figura 4 (a) e (b) indica as 
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famílias de aços com maior potencial de combinações de propriedades mecânicas, bem como os 

materiais que estão atualmente em foco nas pesquisas científicas. A Figura 4 claramente ilustra que 

aços de elevado desempenho mecânico requerem tanto uma microestrutura com matriz mais 

complexa como uma contribuição crescente de austenita retida. Esses requerimentos são encontrados 

nos aços bainíticos livres de carbonetos, os quais podem atingir combinações de resistência mecânica 

e ductilidade similares ou mesmo superiores aos aços para têmpera e partição (Q&P). 

 
 

 
 

Figura 4. Relação entre alongamento total e limite de resistência à tração de acordo com (a) sua classificação e (b) sua 

microestrutura correspondente. IF: interstitial free steel; HSLA: high strength low alloyed steel; DP: dual phase steel; 

CP: complex phase steel; Mart: martensitic steel; TRIP: transformation-induced plasticity steel; TWIP: twinning-induced 

plasticity steel; CFB: carbide-free bainitic steel; Q&P: quenching and partitioning steel. Fonte: Adaptado da referência 

(71).  

 

2.3 REAÇÃO BAINÍTICA SOB CONDIÇÕES DE RESFRIAMENTO CONTÍNUO 

 

É importante ressaltar, que a maioria dos estudos sobre resfriamento contínuo em aços 

bainíticos têm ênfase em analisar a influência da composição química e do histórico térmico sobre a 

microestrutura final e propriedades mecânicas (3,63,72). Por outro lado, detalhes importantes sobre 

os mecanismos de transformação de fase e à evolução da fração volumétrica de fases têm recebido 

pouca atenção. Desta forma, a revisão bibliográfica sobre o tópico de resfriamento contínuo será 

construída com enfoque na cinética e mecanismos de transformações de fase em aços com 

composição química dedicada para obtenção de microestruturas bainíticas. 

Em relação à morfologia, o termo “bainita granular” é a nomenclatura mais empregada para 

descrever a microestrutura bainítica obtida por meio de resfriamento contínuo (73). Em aços com 

adição de silício, a bainita granular é formada por uma matriz de ferrita bainítica intercalada com 
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filmes de austenita retida, além de regiões formadas por constituintes de martensita-austenita, 

comumente denominado na literatura científica como M/A. A aparência granular da microestrutura 

bainítica é explicada pela transformação gradual durante o resfriamento contínuo, resultando na 

formação de feixes de bainita relativamente grandes devido às altas temperaturas de transformação.  

Como pode ser observado na Figura 5, a distribuição das partículas de M/A pode ser aleatória 

(Figura 5 (a)) ou preferencial (Figura 5 (b)). Estas diferentes morfologias são explicadas pela faixa 

de temperatura de transformação, na qual cada tipo de microestrutura se forma durante o resfriamento 

contínuo. Em temperaturas de transformação relativamente altas, o coeficiente de difusão do carbono 

é alto, resultando no aparecimento de regiões pobres e ricas em carbono. Uma vez que a bainita 

nucleia em regiões empobrecidas de carbono, a área de austenita reduz gradualmente, o que resulta 

em um grande número de ilhas isoladas na microestrutura. Estas ilhas de austenita tendem a possuir 

uma morfologia irregular, uma vez dependem do crescimento da bainita circundante. Quando a 

temperatura de transformação é baixa o suficiente, as placas de bainita tendem a se distribuir 

paralelamente. Na medida que as placas de bainita crescem por alongamento e alargamento, as 

regiões de bainita adjacentes à área de austenita rica em carbono crescem lentamente, enquanto as 

adjacentes à austenita pobre em carbono crescem rapidamente, e eventualmente se encontram com 

placas vizinhas. Na medida que a transformação avança, as regiões de austenita ricas em carbono são 

cercadas e se tornam ilhas alongadas, paralelas às placas de bainita. 

 

 
 

Figura 5. Micrografias obtidas por microscopia eletrônica de varredura da bainita granular em um aço 30CrNi3MoV 

resfriado a 3 °C/min: (a) constituinte M/A distribuído de forma aleatória, e (b) constituinte M/A distribuído de forma 

orientada. Fonte: Adaptado da referência (74). 
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A evolução da reação bainítica durante o resfriamento é normalmente investigada por meio de 

ensaios de dilatometria, onde a dilatação da amostra é diretamente relacionada a transformação 

austenita-bainita. Na referência (75), o efeito da taxa de resfriamento sobre as características da 

transformação bainítica foi avaliado em um aço CrMoV. Estes resultados são apresentados na 

Figura 6 (a), e demonstram que a temperatura de início da transformação bainítica aumenta com a 

redução da taxa de resfriamento. Além disso, pontos de inflexão secundários podem ser detectados 

nas curvas de taxa de dilatação como indicado na Figura 6 (b). A ocorrência do segundo pico foi 

atribuída pelos autores à formação de precipitados ou de constituintes M/A. 

 

 

 

Figura 6. (a) Dilatação da amostra em função da temperatura obtida nos ensaios de dilatometria de um aço CrMoV sob 

diferentes taxas de resfriamento, onde as setas indicam o início da transformação bainítica. (b) Taxa de dilatação como 

uma função da temperatura durante o resfriamento com 17,91 °C/min, 6,51 °C/min e 2,83 °C/min. Fonte: Adaptado da 

referência (75). 

 

 

Na referência (76), a cinética de transformação de fase em um aço de baixo carbono microligado 

foi avaliada por meio de ensaios de dilatometria. Os resultados relativos a transformação bainítica 

são apresentados na Figura 7, que mostra a evolução da fração transformada de bainita como uma 

função da taxa de resfriamento considerando temperaturas de austenitização de 850, 1050 e 1300 °C. 

De forma geral, os autores explicam, que o aumento da taxa de resfriamento reduz a temperatura de 

início da transformação bainítica, independente da temperatura de austenitização empregada. Em 

relação a taxa de transformação (Figura 7 (d-e-f)), os autores mencionam que em uma dada 

temperatura, o aumento da taxa de resfriamento produz um aumento médio na taxa de reação. 
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Contudo, esse efeito parece não ser tão evidente quando a taxa de resfriamento é de 0,5 °C/s 

(Figura 7 (d)). Na Figura 7 (f), é possível identificar um segundo pico na taxa de transformação nos 

estágios finais da transformação. Os autores atribuem essa variação a formação de constituintes M/A 

secundários ou precitados, tal como sugerido na referência (75). 

 

 

 
Figura 7. Cinética da transformação bainítica como uma função da temperatura de austenitização sob diferentes taxas de 

resfriamento de (a) e (d) 0,5 °C/s; (b) e (e) 3 °C/s; (c) e (f) 10 °C/s. Fonte: Adaptado da referência (76) 

 

 

A identificação de pontos de inflexão secundários nas curvas de dilatometria durante a reação 

bainítica, sob condições de resfriamento contínuo, também é reportada na referência (77), em 

investigações no aço Fe–0,39C–0,65Mn–0,24Si–1,60Ni–0,67Cr–0,15Mo (wt.%). O ponto de 
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inflexão foi observado em aproximadamente 430 °C durante a reação bainítica, correspondendo a 

transição de temperatura entre a bainita superior e inferior durante o resfriamento de 1,6 °C/min. Os 

autores do trabalho mencionado atribuem a transição percebida nas curvas de dilatometria como um 

efeito dos diferentes mecanismos e cinética entre a bainita inferior e superior.  

Pontos secundários de inflexão sobre a curva de dilatometria também podem ser interpretados 

graficamente durante a transformação bainítica obtida por resfriamento contínuo (0,01 K/s) em um 

aço com 0,3 C wt.% (78). Entretanto, a origem deste comportamento não foi discutida pelos autores 

do trabalho. Na referência (20), as transformações de fase foram avaliadas por ensaios de dilatometria 

em aços baixa liga com taxas de resfriamento de 0,1, 1 e 10 °C/s, após a austenitização em patamares 

de 880, 900 e 1000 °C. Contudo, nenhuma consideração em relação aos estágios da transformação 

foi abordada no trabalho mencionado. 

Recentemente, os estágios da transformação bainítica foram avaliados de forma abrangente 

durante o resfriamento em um aço bainítico isento de carbonetos com 0,28 wt.% C (19). Os resultados 

dos ensaios de dilatometria para diversas taxas de resfriamento juntamente com a derivada temporal 

da dilatação são mostradas na Figura 8. A evolução das curvas de expansão associadas a reação 

bainítica demonstra que as características de transformação de fase mudam de um comportamento 

contínuo para um comportamento de dois estágios com a diminuição da taxa de resfriamento 

( 0,75 K/s). Essa mudança é caracterizada pela ocorrência de um segundo pico nas curvas de 

dilatometria na Figura 8 (d), (e) e (f). Esses resultados são similares aos documentados na referência 

(75) (ver novamente Figura 6 (b)). Entretanto, os resultados apresentados na referência (19), com 

base em caracterizações por microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução, não fornecem 

evidências claras da ocorrência de precipitação na microestrutura bainítica. Consequentemente, a 

ocorrência do segundo pico nas curvas de dilatometria (ver Figura 8 (d), (e), (f)) não pode ser 

relacionada a presença de precipitados, tal como sugerido na referência (75).  

As características da transformação bainítica podem ser descritas consistentemente como um 

processo de quatro estágios para taxas de resfriamento menores que 0,75 K/s (19): 

Estágio I. Rápida nucleação de subunidades de bainita nos contornos de grão e estabilização da 

austenita retida (com morfologia de filmes) devido ao enriquecimento de carbono; 

 

Estágio II. Enriquecimento de carbono adicional na austenita residual leva a estase na 

transformação bainítica; 
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Estágio III. A transformação adicional da austenita remanescente, bem como a difusão de longo 

alcance do carbono leva a uma estabilização da austenita com morfologia em forma de blocos; 

 

Estágio IV. Fim da transformação e formação dos constituintes M/A. 

 

 
 
Figura 8. Variação do comprimento ΔL (símbolos fechados), e curva derivativa, d(ΔL)/dt (símbolos abertos), como uma 

função da temperatura para taxas de resfriamento entre 2 e 0,43 K/s. O termo “2nd Onset“ indicado em (d), (e) e (f) se 

refere ao segundo ponto de inflexão detectado na curva derivativa durante a transformação bainítica. Fonte: Adaptado da 

referência (19). 

 

 

A transformação bainítica obtida por resfriamento contínuo em um aço 22CrMnNiMo pode 

apresentar diferentes estágios de acordo com a taxa de resfriamento empregada (79). Esses estágios 

(I, II e III) são delimitados sobre a curva de fração de ferrita bainítica em função da temperatura na 

Figura 9, onde as setas indicadas para baixo indicam os pontos de inflexão. Além disso, as setas 

indicadas para cima indicam o pico máximo na taxa de transformação existente entre dois pontos de 

inflexão. O aumento da taxa de resfriamento de 0,1 K/s (Figura 9 (a)) para 1 K/s (Figura 9 (b)) reduz 
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o número de estágios da transformação bainítica de três para dois. Sob condições de resfriamento 

lento (0,1 K/s), os estágios I e II são associados a reação bainítica e formação de ferrita acicular, 

enquanto a transformação martensítica ocorre no III estágio, ou no estágio II sob condições 

intermediárias e de resfriamento rápido (1 ou 20 K/s, respectivamente). A transformação incompleta 

da bainita é responsável pela ocorrência de diferentes estágios de transformação sob condições de 

resfriamento contínuo. 

 

 
 

Figura 9. Fração de ferrita bainítica (fα), e taxa de transformação (df˛/dt) como uma função da temperatura durante o 

resfriamento contínuo com taxas de resfriamento de (a) 0,1 K/s, (b) 1 K/s e (c) 20 K/s. As setas apontadas para baixo em 

cada gráfico fα-T indicam os pontos de inflexão da transformação, enquanto que as setas apontadas para cima indicam o 

pico na taxa de transformação em cada curva df /dt. Fonte: Adaptado da referência (79). 

 

 

A reação bainítica sob condições de resfriamento contínuo em um aço de baixo carbono 

microligado pode ser precedida pela formação de ferrita proeutetóide, dependendo da taxa de 

resfriamento empregada no processo (80). Neste cenário, a redução da taxa de resfriamento leva à um 

aumento da fração transformada de ferrita proeutetóide para uma dada temperatura como observado 

na Figura 10. Além disso, é observado um intervalo de estagnação (T) entre a transformação ferrítica 

e bainítica, na qual a fração transformada não varia significativamente, consequentemente retardando 

a transformação bainítica. Esse fenômeno de estagnação é associado a presença acentuada de 
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segregações de Mn com distribuição senoidal ao longo da seção longitudinal da amostra. Nessa 

microestrutura, a ferrita nucleia e cresce preferencialmente ao longo de regiões relativamente pobres 

em Mn. Deste modo, a transformação subsequente a ferrítica, tende a ocorrer em regiões da austenita 

com maiores concentrações de Mn, o que consequentemente reduz a temperatura de início da reação 

bainítica, além de retardar significativamente a sua cinética. O aumento da taxa de resfriamento 

diminui o teor de Mn e C na bainita, bem como a magnitude do fenômeno de estagnação da 

transformação. Além disso, a morfologia da bainita muda de bainita inferior para ferrita acicular.  

 

 

 
Figura 10. Fração transformada de fase obtida a partir das curvas de dilatometria como uma função da temperatura sob 

diferentes taxas de resfriamento. O estágio de estagnação é indicado por “T” ou por uma transição (indicada pela seta) 

na curva temperatura-fração. Fonte: Adaptado da referência (80). 

 

 

Na referência (81), a microestrutura e cristalografia da microestrutura bainítica, desenvolvida 

por resfriamento contínuo, foi avaliada em um aço de baixo carbono isento de carbonetos com bandas 

de segregação. Os autores explicam que a presença de bandas de segregação reveladas pelo ataque 

metalográfico (Figura 11) são consequência direta do processo de solidificação da liga, onde a 

formação de ferrita- em alta temperatura gera uma segregação de elementos substitucionais, que por 

conseguinte, podem ser herdadas pelos produtos da decomposição da austenita. Por meio de 

Espectroscopia dispersiva de comprimento de onda (WDS), os pesquisadores verificaram que as 
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bandas são relativamente enriquecidas em Cr, Mo e Si e empobrecidas em Mn. Entretanto, 

observações microestruturais conduzidas por microscopia eletrônica de varredura e difração de 

elétrons retroespalhados não revelaram nenhuma diferença microestrutural relevante entre as bandas 

de segregação e a matriz. Baseado nos perfis de elementos químicos analisados, a diferença na 

temperatura Bs teórica calculada entre a matriz e as bandas de segregação é de aproximadamente 

10 °C, o que significa que o empobrecimento de Mn nas bandas é balanceado pelo teor mais alto de 

outros elementos, Cr, Mo, Si, e vice-versa para a matriz. De acordo com os autores, esse balanço 

entre os elementos químicos justifica o fato da microestrutura bainítica ser a mesma tanto nas bandas 

como na matriz.  

 

 

 

 
Figura 11. Micrografia obtida por microscopia óptica da microestrutura bainítica mostrando as bandas de segregação 

(direção vertical). O retângulo em branco indica a área para análise microestrutural comparativa entre as bandas e a 

matriz). Ataque nital 2%. Fonte: Adaptado da referência (81).  

 
 

Na referência (82) foi avaliado a influência do grau de refinamento da austenita sobre a 

microestrutura obtida por resfriamento contínuo em aço de baixo carbono microligado. É 

documentado neste trabalho que grãos austeníticos relativamente grosseiros não apresentam uma 

forte seleção de variantes, o que resulta em microestrutura intercalada. Em contraste, uma intensa 

seleção de variantes foi identificada em grãos austeníticos relativamente refinados, induzindo o 

crescimento das variantes de forma ordenada. Como resultado das diferentes orientações, uma menor 

concentração de carbono próximos as interfaces de ferrita bainítica pode ser desenvolvida em grãos 

grosseiros em comparação com grãos refinados. Em grãos grosseiros (Figura 12 (a)), a concentração 
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de carbono da austenita próxima aos feixes de bainita existentes podem se tornar baixas o suficiente 

para geração de sítios de nucleação para crescimento da ferrita bainítica, enquanto que na austenita 

refinada (Figura 12 (b)), os campos de difusão do carbono adjacentes aos feixes de bainita são mais 

propensos a sobreposição, mantendo a concentração de carbono mais alta e reduzindo a força motriz 

para nucleação da bainita. É ressaltado na referência citada, que investigações adicionais sobre o 

particionamento de carbono e sua distribuição na microestrutura são necessárias para obter detalhes 

mais precisos destes fenômenos, uma vez que a estratégia de resfriamento contínuo fornece tempo 

suficiente em temperaturas relativamente altas para difusão de carbono na austenita. 

 

 

 

Figura 12. Representação esquemática dos campos de difusão de carbono em (a) grão grosseiros, e (b) grão refinados de 

austenita. Fonte: Adaptado da referência (82). 

 

 

Considerações sobre a microestrutura bainítica formada por resfriamento contínuo em aços de 

baixo carbono microligados são apresentadas na referência (21). Os autores deste trabalho apontam 

que a morfologia da bainita está relacionada à taxa de nucleação, a qual depende da força motriz, que 

está principalmente relacionada a dois fatores: a temperatura de transformação e a taxa de 

resfriamento. Em uma alta temperatura de transformação (devido ao resfriamento lento), a taxa de 

nucleação da ferrita bainítica é baixa, o que resulta em placas de ferrita bainítica relativamente 

grandes com orientações cristalográficas semelhantes como pode ser observado na Figura 13 (a). 

Taxas de resfriamento mais rápidas aumentam a força motriz para transformação, consequentemente 

induzindo uma maior taxa de nucleação. Como resultado, os pacotes cristalográficos da ferrita 

bainítica produzida se apresentam em maior número e com maior grau de refinamento (Figura 13 (b)). 
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Devido a rápida transformação bainítica em aços de baixo carbono, é mais importante controlar a taxa 

de nucleação da ferrita bainítica do que a taxa de crescimento da mesma.  

 

 
 

Figura 13. Figuras de polo inverso de microestruturas bainíticas obtidas por resfriamento contínuo: (a) 2 °C/s; (b) 10 °C/s. 

Fonte: Adaptado da referência (21). 

 

 

O efeito da taxa de resfriamento (0,5, 1 e 3 K/s) na nucleação da ferrita bainítica em um aço 

com 0,35 wt.% C, isento de carbonetos e microligado com Nb e Ti, foi estudado na referência (58). 

Os pesquisadores ressaltam que a microestrutura final obtida por resfriamento contínuo é composta 

por ferrita bainítica, martensita e austenita retida. O controle da nucleação e morfologia da ferrita 

bainítica, bem como o efeito no refinamento da martensita, podem ser obtidos com o ajuste da 

temperatura de transformação inicial. A 623 K e resfriamento por 0,5 K/s, por exemplo, os autores 

evidenciaram a nucleação intragranular da ferrita bainítica, o que promoveu um refinamento tanto da 

microestrutura martensítica quando da austenita retida na microestrutura final. Os resultados também 

demonstram que a precipitação de carbonetos do tipo épsilon na ferrita bainítica é inevitável quando 

a taxa de resfriamento é lenta (0,1 K/s), causando uma redução do teor de carbono da austenita não 

transformada, consequentemente aumentando a sua tendência em se transformar para martensita 

durante o processo de resfriamento. Os autores ainda relatam que a segregação de boro nos contornos 

de grão austenítico além de suprimir a formação de ferrita, induz a nucleação de ferrita bainítica no 

interior dos grãos.  
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2.4 CONSIDERAÇÕES SOBRE O EFEITO DO PROCESSAMENTO TERMOMECÂNICO E 

RESFRIAMENTO CONTÍNUO NA REAÇÃO BAINÍTICA 

 

É importante ressaltar que os efeitos da deformação sobre os produtos da reação bainítica são 

pouco explorados em relação à temperatura de transformação (10). De modo geral, a literatura 

científica sobre o processamento termomecânico de aços bainíticos é principalmente relacionada a 

tratamentos isotérmicos em aços com alto e médio teor de carbono. Em contraste, o conhecimento 

científico agregado a nova geração de aços bainíticos processados por resfriamento contínuo é 

escasso, apesar do fato que tratamentos não isotérmicos estão presentes na maioria das operações de 

deformação a quente em escala industrial. Portanto, esta seção terá enfoque em reunir o conhecimento 

relacionado à reação bainítica sob condições de processamento termomecânico com resfriamento 

contínuo. 

Na referência (72) a microestrutura obtida por resfriamento contínuo, precedida por deformação 

em alta temperatura, foi estudada em um aço com 0,06 wt. % C microligado. Como pode ser 

observado na Figura 14, nas condições sem deformação, taxas de resfriamento relativamente lentas 

(0,05 °C/s) favorecem a formação de ferrita poligonal, enquanto microestruturas 100% bainíticas são 

obtidas por resfriamento a 1 °C/s. Com o incremento da taxa de resfriamento, observa-se uma 

mudança gradual da morfologia granular (com orientação aleatória) para uma morfologia em forma 

de placas (orientada), bem como a presença de martensita (25 °C/s). O aumento de dureza nas 

microestruturas resfriadas a 10 e 25 °C/s foi atribuída pelos autores ao refinamento da microestrutura 

bainítica e também a presença de martensita. Ainda considerando a Figura 14, os autores ressaltam 

que a deformação da austenita resulta em um refinamento dos grãos de ferrita poligonal (0,05 °C/s). 

Entretanto, a fração de área de bainita granular formada a 0,05 °C/s não foi afeta pela deformação 

prévia da austenita. Nesta condição de resfriamento (0,05 °C/s), os autores verificaram uma menor 

dureza, o que pode ser explicada por diferentes níveis de endurecimento por precipitação causados 

pela deformação da austenita. Outro efeito da deformação é o aparecimento da microestrutura 

granular na amostra resfriada a 5 °C/s. Além disso, uma redução de dureza da microestrutura com 

morfologia em ripas (lath-like bainite) é associado ao aparente engrossamento das placas de bainita. 

Placas mais largas e curtas foram obtidas devido ao fato de que as discordâncias na austenita 

deformada limitam o crescimento das placas de bainita.  



53 
 

 

 

Figura 14. Microestruturas obtidas por resfriamento contínuo (0,05, 1, 5, 10 e 25 °C.s-1) a partir da austenita não 

deformada (= 0) e deformada (= 0,3) em uma aço com 0,06 wt.% C. Os sinais (+) e (-) são indicações de uma maior ou 

menor fração volumétrica de um dado constituinte, respectivamente. HV10 (canto inferior esquerdo nas ilustrações) 

representa a dureza Vickers com carga de 10 Kg. Ferrite: ferrita; granular bainite: bainita granular; Lath-like bainite: 

bainita com morfologia de ripas; Martensite: martensita. Fonte: Adaptado da referência (72). 

 

De acordo com referência (83), durante o resfriamento contínuo, os efeitos da deformação 

podem diferir consideravelmente daqueles sob condição isotérmica. De forma geral, o 

condicionamento termomecânico da austenita afeta a transformação bainítica de uma maneira 

complexa devido a ação de vários fatores que podem ou não resultar em um estímulo da 

transformação. Um efeito da deformação a quente durante o resfriamento contínuo, relativamente 

bem estabelecido na literatura, é o deslocamento para temperaturas maiores e tempos mais curtos da 

reação ferrita-perlita. Taxas de resfriamento relativamente baixas reduzem os efeitos da deformação 

sobre a transformação bainítica durante o resfriamento contínuo, devido ao maior tempo em 



54 
 

temperaturas relativamente elevadas, consequentemente promovendo uma restauração da 

microestrutura deformada. O efeito mencionado pode ou não retardar a reação bainítica. 

Em relação a temperatura de início da transformação bainítica (Bs) em um aço de baixo carbono 

(0,06 wt. % C) microligado, a Bs é maior na austenita deformada (21), sendo este efeito mais 

pronunciado a medida que a taxa de resfriamento é aumentada como mostrado na Figura 15 (observar 

a variação TBs). Nesta figura, é possível perceber que o efeito da taxa de resfriamento, ou seja, a 

variação de Bs no resfriamento lento versus rápido, é de cerca de 100 °C na austenita deformada e 

cerca de 150 °C na austenita não deformada. A austenita deformada possui uma maior área de 

superfície de contorno de grão por unidade de volume, além de bandas de deformação e discordâncias. 

Essas características aumentam a energia interna armazenada na austenita, o que consequentemente 

aumenta a força motriz para a transformação. Além disso, um aumento na taxa de resfriamento 

durante o resfriamento contínuo, fornece uma maior força motriz para a reação, criando mais sítios 

de nucleação e aumentando a taxa de nucleação da bainita. As tendências em termos de temperatura 

Bs apresentadas na Figura 15 também são documentadas na referência (84) para um aço de baixo 

carbono (0,03 wt. % C) microligado e referência (85) em um aço com 0,1 wt. % C.  

 

 

 
Figura 15. Temperatura de início da transformação bainítica (Bs) em função da taxa de resfriamento em um aço com 

0,06 wt.% C, com e sem efeito da deformação prévia da austenita. TBs representa a diferença de temperatura Bs para 

uma determinada taxa de resfriamento entre a austenita deformada em relação a não deformada. Fonte: Adaptado da 

referência (21). 
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Na referência (86) foi observado uma diminuição da temperatura de início da transformação 

bainítica com o aumento da deformação da austenita na faixa de temperatura de não recristalização 

para um aço com 0,042 wt; % C microligado. Os autores ressaltam que tal efeito foi observado tanto 

para taxas de resfriamento baixas como altas. De acordo com estes pesquisadores, a redução da Bs é 

associada à obstrução promovida pelas discordâncias na austenita deformada, e a precipitação de Nb 

induzida por deformação, com as interfaces de austenita/bainita durante o crescimento da ferrita 

bainítica. 

No que se refere ao papel dos defeitos cristalinos, o aumento de discordâncias e subestruturas 

de deformação na austenita, resultantes da deformação plástica, suprime o alongamento das ripas de 

ferrita bainítica devido à estabilização mecânica da austenita (87). Esse efeito é observado 

principalmente em taxas de resfriamento relativamente lentas ou altas temperaturas de transformação, 

isto é, em condições em que a força motriz para o avanço da interface de transformação não é 

suficiente para superar as subestruturas de deformação da austenita. 

Em relação ao fenômeno da “estabilização mecânica da austenita” mencionado no parágrafo 

acima, o aumento da densidade de discordâncias na austenita, resultante de um processo de 

deformação plástica, implica em uma resistência ao avanço das interfaces de ferrita bainítica, de 

maneira similar ao verificado para a transformação martensítica na austenita deformada 

plasticamente (7).  

As contribuições dominantes para a estabilização mecânica da austenita, durante a reação 

bainítica, são apresentadas de maneira ilustrativa na referência (27). Como pode ser observado na 

Figura 16, nos estágios iniciais da formação da bainita, uma densidade de discordâncias relativamente 

alta na austenita é considerada ser o mecanismo dominante de estabilização, dificultando os 

mecanismos de deformação plástica associadas ao avanço das interfaces da bainita. Com o progresso 

da transformação (Estágio II), restrições geométricas impostas pelo particionamento geométrico do 

grão de austenita pelos feixes de bainita, criam regiões com alto grau de refinamento na austenita, o 

que pode reduzir a habilidade de acomodação plástica da bainita. 

No estágio final de formação da bainita, o número de regiões de austenita isoladas aumentam 

(Estágio III na Figura 16). Isso significa que a reação continua pela transformação parcial de tais 

regiões de austenita isoladas em bainita. Essa transformação não é acompanhada de deformação 

plástica na austenita, uma vez que a resistência imposta pela matriz bainítica adjacente a austenita 

atua como uma restrição. Ao invés de produzir um aumento adicional na densidade de discordâncias, 
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a transformação subsequente da austenita em bainita aumenta a pressão hidrostática nas regiões 

remanescentes de austenita não transformada, consequentemente ocasionando a sua estabilização. 

  

 
 

Figura 16. Representação esquemática dos diferentes estágios da formação da bainita em um grão austenítico 

(previamente deformado), com as contribuições dominantes para a estabilização mecânica indicadas em diferentes 

estágios da transformação. Fonte: Adaptado da referência (27). 

 

Recentemente, alguns pesquisadores têm reportado que a expansão macroscópica associada a 

reação bainítica pode ser anisotrópica, isto é, o sinal de dilatometria mensurado na direção 

longitudinal da amostra não é o mesmo que o transversal. Esse comportamento é apresentado na 

Figura 17, onde o sinal de dilatometria longitudinal (L) e diagonal (D) são bastante similares na 

condição sem deformação. Por outro lado, quando uma deformação compressiva de 20% é aplicada, 

o sinal longitudinal é negativo enquanto o diagonal é positivo. Essa dilatação anisotrópica foi 

observada durante a reação bainítica na austenita deformada em aços de médio teor de carbono nas 

referências (9,46), e alto carbono (44). Na referência (44), os autores explicam que o fenômeno de 

dilatação anisotrópica é resultado de uma significativa seleção de variantes ocorrida na austenita 

texturizada pela deformação a quente. É importante destacar que o fenômeno de dilatação 

anisotrópica, ou possíveis alterações no sinal de dilatometria, ainda não foram detalhadamente 

estudadas durante a reação bainítica sob condições de processamento termomecânico com 

resfriamento contínuo.  

 



57 
 

 

 
Figura 17. Dilatação nas direções longitudinais (L) e diagonal (D), e mudança de volume (V) para o corpo de prova não 

deformado (A0) e deformado com 20% em compressão (A20), durante a reação bainítica isotérmica em um aço Fe-0,95C-

1,42Si-1,82Mn-0,93Cr-0,24- Mo-1,34Co-1,05Al (wt.%). Fonte: Adaptado da referência (44). 

 

 

Não obstante dos estudos em relação ao resfriamento contínuo de aços bainíticos, na referência 

(24) foi investigado o efeito da taxa de resfriamento sobre a microestrutura obtida em um aço de 

médio teor de carbono (0,25 wt.%), isento de carbonetos. O material foi previamente deformado sob 

compressão em dois estágios no campo austenítico, simulando um processo industrial. Como pode 

ser observado na Figura 18 (a), a fração volumétrica de austenita retida é inversamente proporcional 

a taxa de resfriamento. Na Figura 18 (b) é possível perceber que o aumento da taxa de resfriamento 

leva a um incremento na densidade de discordâncias da ferrita bainítica. Os autores explicam que 

tanto o comportamento da fração volumétrica de austenita retida como a densidade de discordâncias, 

podem estar relacionados a uma mudança na morfologia da bainita de granular para forma de placas 

orientadas, como resultado do aumento da taxa de resfriamento. Além disso, a força motriz para 

transformação da austenita remanescente (ao final da reação bainítica) em martensita é aumentada 

devido ao incremento do grau de super-resfriamento produzido pelas maiores taxas de resfriamento, 

o que possivelmente pode explicar o aumento da densidade de discordâncias. Contudo, os autores 

não apresentam dados comparativos entre a reação bainítica na austenita deformada e não deformada. 

 



58 
 

 

 

Figura 18. Relação entre austenita retida em (a) e densidade de discordâncias na ferrita bainítica em (b) como uma função 

da taxa de resfriamento. Fonte: Adaptado da referência (24). 

 

Em relação a cinética de transformação de fases durante o resfriamento contínuo em um aço de 

baixo carbono (0,03 wt.%) microligado, é reportado na literatura que a reação bainítica é acelerada 

quando desenvolvida a partir da austenita deformada (não recristalizada) (84). A transformação 

bainítica pode ser acelerada pela deformação em alta temperatura (sem ou com baixa quantidade de 

ferrita prévia) em aços com 0,06 e 0,14 wt.% C microligados ao nióbio (88). A redução da temperatura 

de deformação estimula a formação de ferrita primária, produzindo um efeito de estabilização da 

transformação bainítica. Esse efeito é resultante de dois fatores: (I) alta densidade de discordâncias 

na matriz; (II) aumento do teor de carbono da austenita e sua consequente estabilização devido a 

formação da ferrita. 

A fração volumétrica de bainita é influenciada pelo grau de deformação, taxa de resfriamento 

e temperatura de deformação durante o resfriamento contínuo de um aço com 0,14 wt. % C 

microligado (89). A temperatura Bs diminui com o aumento da taxa de resfriamento, e aumenta com 
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o incremento da temperatura de deformação, devido ao aumento da densidade dos defeitos na 

austenita. A transformação é acelerada quando a austenita é deformada em 950 °C, e retardada quando 

conduzida abaixo de 900 °C, devido a nucleação de ferrita proeutetóide.  

Na referência (90) foram analisados os efeitos do tamanho de grão austenítico e da deformação 

sobre a reação bainítica em diversos aços com baixo teor de carbono (0,040 e 0,178 wt.% C) 

microligados. Os resultados indicam que a temperatura de formação da bainita durante o resfriamento 

contínuo não é afetada pelo tamanho de grão prévio da austenita. Por outro lado, a deformação da 

austenita, na região de não recristalização, eleva a temperatura de formação da bainita comparada 

com a estrutura equiaxial com a mesma área de contorno de grão  por unidade de volume. Além 

disso, os autores evidenciam a ocorrência de nucleação intragranular da bainita em grãos  alongados. 

O aumento da energia armazenada nos contornos de grão e bandas de deformação na austenita não 

recristalizada aceleram a reação bainítica.  

Na referência (91) foram documentadas as características da transformação bainítica na 

austenita deformada durante o resfriamento contínuo de um aço de baixo carbono microligado. Os 

autores avaliaram experimentalmente o efeito do tempo (etapa isotérmica) após a deformação da 

austenita (região de não recristalização) sobre a temperatura de início (Bs) e fim (BF) da reação 

bainítica. Na Figura 19 é possível perceber que Bs e BF aumentam significativamente para tempos de 

até 100 segundos, e então permanecendo relativamente constantes. O máximo aumento produzido na 

temperatura de transformação foi aproximadamente 90 °C para a Bs e 50 °C para a BF, sendo que a 

austenita permaneceu não recristalizada mesmo para o maior tempo de espera a 850 °C. Os autores 

da pesquisa concluem que o aumento do tempo, após a deformação da austenita, aumenta a fração de 

volumétrica de bainita na microestrutura final. Isso é explicado pela recuperação das subestruturas 

produzidas pela deformação da austenita, levando à um aumento dos sítios de nucleação para a 

bainita. A formação de ferrita primária (poligonal) durante o resfriamento contínuo diminui a taxa de 

transformação da bainita na austenita deformada. Isso ocorre devido a nucleação de ferrita (em 

subestruturas de deformação na austenita) reduzir a densidade de sítios de nucleação nos contornos 

de grãos para a bainita. Além disso, a transformação ferrítica acontece em um faixa de temperatura 

relativamente maior do que a reação a bainítica. Por fim, a reação bainítica na austenita deformada 

(não recristalizada) apresenta as seguintes características: um aumento da temperatura Bs, seguido 

por um atraso na cinética de reação em relação a austenita não deformada. 
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Figura 19. Variação da temperatura de início e fim da reação bainítica durante o resfriamento contínuo em função do 

tempo de permanência na temperatura isotérmica após a etapa de deformação (= 70 % em 850 °C com taxa de 

resfriamento de 40 °C/s). Fonte: Adaptado da referência (91). 

 

Na referência (92) foi investigado o efeito da taxa de resfriamento sobre a morfologia e área 

do constituinte austenita-martensita (MA) em uma aço com 0,078 wt. % C microligado. Os resultados 

desta pesquisa são apresentados na Figura 20, e sugerem que a fração de área do constituinte M/A 

aumenta de acordo com a redução da taxa de resfriamento. A área destes constituintes aumenta após 

a deformação da austenita. Os autores sugerem que essa tendência pode ser relacionada a 

concentração de carbono próximas as interfaces /α durante a transformação bainítica. Quando a taxa 

de resfriamento é acelerada, as interfaces de bainita crescem rapidamente, consequentemente o tempo 

para redistribuição de carbono na austenita é reduzido em relação as condições com taxas de 

resfriamento relativamente lentas. Assim, o tamanho do constituinte M/A é limitado em interfaces 

mais enriquecidas de carbono, devido a formação deste constituinte ser dependente da concentração 

de C da austenita no período de estase da transformação. Em contraste, em baixas taxas de 

resfriamento, a transformação de fases é relativamente mais lenta, o que permite ao carbono mais 

tempo para difusão, consequentemente a formação do M/A é facilitada nessa condição. 

Ainda considerando a referência citada no parágrafo acima, o aumento da fração de M/A na 

amostra deformada pode estar associado a maior tendência de estabilização mecânica da austenita, 

devido a sua deformação na região de não recristalização. As discordâncias resultantes da deformação 

plástica aceleram a difusão de carbono para as interfaces das fases. Consequentemente, a austenita 

tende a ser mais facilmente retida durante a transformação de fase, o que evolui para uma maior área 

de M/A durante o resfriamento contínuo. Ainda considerando a Figura 20, de acordo com as 
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micrografias obtidas nas condições com e sem deformação, é possível perceber que o tamanho dos 

constituintes M/A diminui à medida que a taxa de resfriamento aumenta em ambas as condições. Na 

condição não deformada, os constituintes M/A apresentam uma forma irregular, enquanto na 

condição com deformação, estes constituintes apresentam uma distribuição mais aleatória. 

 

 
Figura 20. Fração de área mensurada do constituinte MA como uma função da taxa de resfriamento e microestruturas 

correspondentes obtidas com e sem deformação. Os constituintes MA aparecem como partículas claras em alto relevo nas 

micrografias. Fonte: Adaptado da referência (92). 
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2.5 DIFRAÇÃO DE RAIOS-X SÍNCROTRON COM ALTA ENERGIA3 

 

Técnicas de difração de raios-X têm sido aplicadas há quase um século (93), contribuindo de 

maneira significativa para avanços científicos no campo de ciência e engenharia de materiais. Nas 

últimas décadas, estimulada pelos constantes avanços nas áreas de instrumentação e processamentos 

de dados, análises de difração de raios-X síncrotron têm se tornado um poderoso método para 

caracterização de materiais (48). Desde a primeira observação da radiação síncrotron em 1947, o 

progresso na geração de radiação eletromagnética por meio de aceleradores de partículas e em 

métodos experimentais têm permitido enormes avanços na análise aprofundada da matéria (94). 

O uso da radiação síncrotron apresenta diversas vantagens em relação as fontes de radiação 

convencionais utilizadas em laboratórios, por exemplo, a altíssima resolução dos padrões de difração, 

gerados com elevada resolução 2 (95), e feixe altamente colimado. Além disso, o uso de altas 

energias (normalmente entre 30 keV e 1MeV), possibilita uma alta penetração do feixe na maioria 

dos materiais (96), permitindo assim obter informações sobre a estrutura cristalográfica em relação 

ao volume da amostra, diferentemente das fontes de radiação convencional com Cu ou Cr, nas quais 

a penetração do feixe é limitada em poucos micrômetros abaixo da superfície da amostra.  

Na Figura 21 é apresentada uma ilustração esquemática e simplificada de um anel de 

armazenamento para radiação síncrotron. Neste dispositivo, os elétrons ou pósitrons são acelerados a 

velocidades próximas à da luz em tubos de ultra alto vácuo guiados por matrizes de ímãs. Os elétrons 

são guiados em um anel de armazenamento por campos magnéticos, sendo estes anéis compostos de 

vários segmentos, compreendendo uma seção reta seguida por uma seção curva, onde os elétrons são 

direcionados por meio de um ímã de dobra para a próxima seção. A radiação síncrotron é emitida 

nestas seções curvas, que podem, portanto, servir como uma fonte de raios-X para o desenvolvimento 

de experimentos científicos. Nas seções retas, os arranjos de imãs, geralmente referidos como 

dispositivos de inserção, podem ser posicionados para produzir campos magnéticos alternados, 

fazendo com que o caminho dos elétrons oscile. Cada oscilação leva à emissão de radiação síncrotron 

e pela escolha do número, amplitude, frequência e direção dos osciladores, a radiação pode ser 

adaptada para diversas aplicações (95). 

                                                           
3 Esta seção é apresentada com intuito de proporcionar ao leitor um breve embasamento teórico sobre a difração 

síncrotron, permitindo assim um melhor entendimento sobre como foram obtidos os resultados apresentados na seção 2.6.  
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Figura 21. Ilustração esquemática simplificada de um anel de armazenamento para radiação síncrotron. Fonte: Adaptado 

da referência (95). 

 

As vantagens das fontes de radiação síncrotron de alta energia, combinadas com a alta resolução 

espacial e rápida taxa de aquisição da nova geração de detectores de área 2D, proporcionam uma 

ampla gama de possibilidades para o desenvolvimento de experimentos de difração in situ. Tais 

experimentos permitem avaliar continuamente as mudanças na estrutura cristalográfica das fases de 

interesse e sua evolução durante tratamentos térmicos (97). Para o estudo de materiais metálicos como 

o aço, experimentos de difração in situ com alta energia são caracterizados como o método mais 

avançado para avaliar as transformações de fase durante processos de fabricação, bem como ensaios 

mecânicos nos produtos finais (47).  

Ensaios de difração in situ têm sido desenvolvidos por várias décadas e apresentam diversas 

vantagens em comparação com outras técnicas como resistividade e dilatometria. Especificamente, 

técnicas de difração in situ permitem investigar propriedades específicas das fases em questão como 

parâmetros de rede, fração volumétrica, deformações interplanares, etc., de uma maneira direta (98). 
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Além disso, os experimentos podem ser conduzidos em diversas atmosferas (alta pressão, 

corrosivas, vácuo, criogênicas, oxidantes, com variações de temperatura, etc.) e/ou também 

combinados com uma vasta gama de carregamentos mecânicos (tração, compressão, torção, flexão, 

fadiga, etc.). Em relação a ensaios mecânicos, a estabilidade mecânica da austenita retida em aços 

assistidos pelo efeito TRIP é normalmente investigada por meio de difração in situ durante ensaios 

de tração uniaxial (99).  

A informação cristalográfica das fases, contida nos anéis de difração ou anéis de Debye–

Scherrer, coletados durante os experimentos in situ, não pode ser diretamente avaliada na forma 2D. 

Desta forma, os dados 2D devem ser convertidos para a formato 1D (gráficos intensidade do sinal x 

ângulo 2), permitindo assim, que as informações microestruturais possam ser extraídas. Uma das 

técnicas comumente empregada para a extração da informação dos padrões de difração é o método 

Rietveld, o qual é baseado na avaliação simultânea de vários picos de difração. A ideia geral deste 

método é ajustar uma curva teórica considerando todo o padrão de difração, através de uma variedade 

de parâmetros ajustáveis (100). O refinamento (ou determinação da curva teórica) é conduzido pela 

minimização da função S dada na Equação 1: 

 

𝑆 = ∑ 𝑤𝑖(𝑦𝑖(𝑜𝑏𝑠) − 𝑦𝑖(𝑐𝑎𝑙𝑐))2

𝑖

 (Equação 1) 

 

Na Equação 1, wi são os pesos dados a cada medição, retirados das margens de erro 

experimental, que são assumidos como proporcionais à raiz quadrada da taxa de contagem (yiobs) 

seguindo estatísticas de contagem de Poisson, yiobs e yicalc são as intensidades medidas e calculadas, 

respectivamente, para cada posição 2 (100). 

O cálculo de yiobs (Equação 1) para cada posição i é uma função da contribuição instrumental, 

reflexão de todas as fases presentes, sinal de fundo (background), etc. Para o refinamento Rietveld, 

os seguintes fatores são levados em consideração para cada fase em uma determinada amostra: 

posição de todos os átomos na rede elementar; fatores de temperatura; fator de ocupação; grupo 

espacial; parâmetros de rede, textura, tamanho cristalino, microstrains; e fração volumétrica de 

fase (98). Além disso, diversos parâmetros instrumentais são levados em conta para separar a 

contribuição da amostra e do equipamento de difração. Estes são: erros de posição 2 (instrumento), 

erro no posicionamento da amostra, absorção, perfil de assimetria, sinal de fundo (background) e 
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comprimento de onda. Esses fatores podem ser determinados e compensados a partir da medição de 

um padrão de referência, por exemplo, o hexaboreto de lantânio (LaB6).  

Ao final dos refinamentos, é necessário checar se os resultados são confiáveis. No geral, um 

dos critérios mais empregados é a verificação gráfica da diferença entre os dados observados e 

calculados (98). O critério denominado perfil de resíduos ponderados (Rwp – Weighted profile R-

factor) é apresentado na Equação 2, e tem como objetivo fornecer um indicador de qualidade do 

refinamento. Assim, quanto o menor valor Rwp melhor a qualidade do refinamento. 

 

Rwp =  √
∑ 𝑤𝑖𝑖 (𝑦𝑖(𝑜𝑏𝑠) − 𝑦𝑖(𝑐𝑎𝑙𝑐))2

∑ 𝑤𝑖𝑦𝑖𝑜𝑏𝑠𝑖  (𝑜𝑏𝑠)2
 (Equação 2) 

 

 

 

2.6 INVESTIGAÇÕES IN SITU SOBRE A TRANSFORMAÇÃO BAINÍTICA EMPREGANDO 

RADIAÇÃO SÍNCROTRON  

 

Nesta seção, será realizada uma descrição dos mecanismos e cinética da transformação bainítica 

obtida por resfriamento contínuo, com ênfase em resultados derivados de experimentos de difração 

in situ. Desta forma, serão analisados os trabalhos desenvolvidos nas referências (19,20,101–104), os 

quais estão inseridos direta ou indiretamente no contexto desta tese. 

Na referência (104) foi estudado o efeito da deformação compressiva não isotérmica na 

decomposição da austenita durante o resfriamento contínuo em um aço com 0,22 wt.% C microligado. 

Os resultados obtidos por difração de nêutrons in situ são apresentados na Figura 22, onde a 

Figura 22 (a) mostra que o incremento da deformação compressiva acelera a formação da ferrita 

durante o resfriamento. No caso da deformação com 30%, a temperatura de transformação inicial é 

713 °C, sendo que a temperatura no final da etapa de compressão é de 699 °C. Isso significava que a 

transformação dinâmica da ferrita inicia em aproximadamente 713 °C seguida por uma transformação 

estática abaixo de 699 °C. A quantidade de bainita nas microestruturas obtidas diminui gradualmente 

de 83% para 24% e 12%, de acordo com o aumento do grau de deformação. A deformação da 

austenita acelera a transformação da ferrita um pouco mais rápido do que a transformação da perlita. 

A fração atingida de austenita retida diminui de 3,64 para 2,73 e 2,29 wt.%, conforme a quantidade 

de deformação aumenta. O incremento da deformação reduz a expansão do parâmetro de rede da 

austenita durante o resfriamento, como pode ser observado na Figura 22 (b). Isso é explicado pela 
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formação de cementita, que consome uma maior parte dos átomos de carbono da austenita na medida 

que a quantidade de deformação aumenta. Em relação ao parâmetro de rede da ferrita (Figura 22 (c)), 

apenas uma tendência de contração térmica é observada durante o resfriamento contínuo.  

  

 
 

Figura 22. Evolução da fração volumétrica de ferrita em (a), parâmetro de rede da austenita em (b) e parâmetro de rede 

da ferrita (c), durante o resfriamento contínuo a partir da austenita deformada em compressão com reduções de 0, 10 e 

30 %. Fonte: Adaptado da referência (104). 

 

A cinética da transformação bainítica, sob ação de tensões trativas constantes (abaixo do limite 

de escoamento) durante o resfriamento contínuo (10 °C/s), foi estudada em um aço com 0,16 wt.% C 

microligado (105). Os autores explicam que o nível de carregamento tem um efeito significante sobre 

a fração de ferrita bainítica formada (Figura 23 (a)). A temperatura de início da transformação 

bainítica é reduzida de acordo com o aumento da carga (894, 861, 828, e 767 K com cargas de 0, 20, 

30 e 40 N, respectivamente). É também reportado que pequenos níveis de carregamento mecânico 
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(20 N) não afetam de maneira significativa a cinética da transformação bainítica (Figura 23 (b)). Os 

autores também apresentam o comportamento do parâmetro de rede da ferrita bainítica (aαb) 

(Figura 23 (c)), demonstrando que a deformação elástica aumenta com a tensão aplicada, gerando 

uma expansão no parâmetro aαb. 

 

 

 
 

Figura 23. Evolução da fração de ferrita bainítica (fαb) em (a), taxa de transformação dfαb/dt em (b), e parâmetro de rede 

da ferrita bainítica (c), durante o resfriamento contínuo (10 °C/s) sob diferentes níveis de tensões trativas constantes. 

Fonte: Adaptado da referência (105). 

 

Na referência (102) foi investigado o alargamento dos picos de difração (representado por 

“2°”), durante a transformação bainítica e martensítica sob ação de pequenos carregamento 

mecânicos (constantes). Na Figura 24 (a) é observado que a aplicação da tensão externa não afeta o 

parâmetro 2° para o pico {220} durante a transformação bainítica (B) e martensítica (M). 

Contudo, a taxa de aumento do parâmetro 2° é mais pronunciada durante a transformação bainítica 
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do que para martensítica, com ou sem aplicação de carga. Em relação ao alargamento do pico {211}, 

na Figura 24 (b), o efeito da tensão externa promove uma redução de 2° durante a formação da 

bainita (αb) ou martensita (α´). As discordâncias geradas dentro da bainita/martensita, durante a 

transformação fase sob ação de cargas externas, deveriam aumentar o parâmetro 2° ao invés de 

reduzir. Este resultado foi explicado pelos autores com base em deformações coerentes entre austenita 

e bainita/martensita. Entretanto, os pesquisadores apontam que mais investigações são necessárias 

para um melhor entendimento deste fenômeno. Como conclusão geral, o efeito do carregamento 

externo é mais pronunciado na fase CCC do que na CFC. Além disso, o alargamento do pico {220} 

é explicado pela deformação plástica desta fase, promovida pela diferença de densidades das fases 

circundantes (bainita/martensita) durante a transformação de fase. 

 

 
 

Figura 24. (a) Variação de 2° em função da temperatura para a reflexão {220}. (b) Variação de 2° para os picos de 

bainita {211}αb e martensita {211}α´em função da temperatura. “M” e “B” representam a transformação martensítica 

(25 K/s) e bainítica (10 K/s), respectivamente, e 0 e 30 N indicam a tensão externa aplicada. Fonte: Adaptado da 

referência (102). 

 

Na referência (103) é explicado de forma detalhada a evolução do alargamento do pico {200} 

durante a reação bainítica obtida por resfriamento contínuo (sem efeito de tensões ou deformações 

externas). Na Figura 25 são apresentados os cinco estágios referentes a evolução da reflexão {200} 

em função da fração volumétrica de ferrita bainítica. No estágio I, o valor de 2° aumenta devido à 

deformações coerentes e semi-coerentes decorrentes da nucleação da bainita, que resultam na geração 

de defeitos cristalinos e/ou plasticidade na austenita circundante, além do aumento da área de 

contorno de grão na austenita devido a nucleação da bainita. No estágio II, a redução de 2° é 
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associada a um relaxamento de tensões na austenita. Na zona III, é percebido um novo incremento de 

2° resultante da plasticidade induzida na austenita devido ao crescimento da bainita. Além disso, 

durante este estágio, ocorre um rápido crescimento da ferrita bainítica, uma vez que é energeticamente 

mais favorável o crescimento dos sítios existentes do que a formação de novos. Com o progresso da 

transformação até fαb = 0,8, representado pela zona (IV), o parâmetro 2° permanece 

aproximadamente constante demonstrando a ausência da formação de uma nova rede de 

discordâncias ou defeitos. No estágio V, para fαb ˃ 0,8, a austenita remanescente é comprimida pela 

bainita circundante devido a diferença de densidade entre as fases, gerando um acréscimo da 

plasticidade na austenita, consequentemente, gerando um aumento no parâmetro 2°. 

 

 
 

Figura 25. Variação de 2° para a reflexão {200} como uma função da fração de bainita (fαb) durante o resfriamento 

contínuo (10 °C/s). Sobre a curva são demarcados cinco estágios referentes a evolução da transformação bainítica e seus 

efeitos sobre o alargamento do pico da austenita. Fonte: Adaptado da referência (103). 

 

Na Figura 26 são apresentados os resultados obtidos a partir de ensaios de difração síncrotron 

de alta energia in situ durante o resfriamento contínuo (sem etapa de deformação) em um aço Fe–

0,28C – 0,27Si – 0,32Mn – 0,43Cr – 0,11Ni – 2,82Mo – 0,39V (19). Segundo os autores, em todas 

as condições experimentais, a microestrutura final é constituída por ferrita bainítica e austenita retida, 

sem a presença de cementita. Quando a taxa de resfriamento empregada é menor que 0,75 °C/s, a 

transformação bainítica apresenta uma transição de um estágio contínuo para dois estágios, como 
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indicado pelas setas na Figura 26 (a). Além disso, a temperatura de início da reação bainítica diminui 

com o aumento da taxa de resfriamento. A fração volumétrica de austenita retida aumenta de 10 wt.% 

com resfriamento a 2 °C/s, para um máximo de 17 wt.% a 0,75 °C/s. 

Ainda considerando a referência mencionada no parágrafo anterior, o teor de carbono em 

solução sólida na austenita (C) aumenta de acordo com a fração volumétrica de ferrita bainítica, 

sendo este efeito mais pronunciado com o incremento na taxa de resfriamento (Figura 26 (b)). 

Também é apontado pelos autores, que um maior enriquecimento de carbono na austenita gera um 

maior alargamento na reflexão {220}, como observado na Figura 26 (c). Segundo os pesquisadores, 

o alargamento do pico de difração, determinado pelo FWHM (Full width at half maximum) da 

austenita, aumenta durante a reação bainítica devido a um aumento na heterogeneidade de carbono 

na austenita não transformada (morfologia de blocos e filmes). Como consequência das diferentes 

morfologias de austenita enriquecida de carbono, parâmetros de rede espacialmente diferentes estão 

presentes, o que contribui para o alargamento do pico {220}.  

De forma a explicar o maior valor absoluto para o FWHM em taxas de resfriamento mais altas, 

os autores inferem que a presença de filmes de austenita retida (com espessuras na faixa de 20 a 100 

nm) contribuem de forma mais efetiva para o alargamento de pico do que os blocos de austenita. 

Ainda considerando os resultados mostrados na Figura 26 (c), uma redução significativa no valor do 

FWHM (indicada pela seta curva) é percebida durante a reação bainítica para taxas de resfriamento 

acima de 0,5 °C/s. Este fenômeno observado durante o período de estase da transformação, entretanto, 

não foi levado em consideração nas discussões conduzidas pelos autores da referência (19). 
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Figura 26. Evolução microestrutural durante a reação bainítica para diferentes taxas de resfriamento em um aço com 

0,28 wt.% C: (a) Fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb), onde R representa a quantidade de austenita retida na 

microestrutura final; (b) teor de carbono em solução na austenita (C); e (c) FWHM da reflexão {220}. Notar que a 

escala do eixo das abscissas em (a) é diferente de (b) e (c). As setas em (a) representam pontos de inflexão sobre a curva 

fαb, enquanto as setas curvas em (c) representam a tendência de redução nos valores de FWHM. Fonte: Adaptado da 

referência (19). 

 

Na referência (20) foi realizado um estudo das transformações de fase empregando ensaios de 

dilatometria e difração de raios-X síncrotron (in situ), durante o resfriamento contínuo em aços de 

baixo carbono (0,18 e 0,21 wt.% C) microligados. O objetivo geral deste trabalho foi comparar a 

fração volumétrica de fase determinada por difração de raios-X em relação àquela obtida pela 

conversão do sinal de dilatometria. Ao analisar estes resultados, os pesquisadores verificaram uma 

boa concordância em relação ao início das transformações. Entretanto, a fração volumétrica de ferrita 
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(Widmanstätten ou alotriomórfica), estimada pelo sinal de dilatometria, tende a superestimar 

significativamente aquela determinada pelos dados de difração síncrotron (Figura 27). Os autores 

ressaltam que esta discrepância entre as técnicas é explicada por dois motivos: primeiro, porque o 

método para extrair a fração de ferrita a partir dos dados de dilatometria geralmente ignora a presença 

de qualquer austenita retida em baixas temperaturas e, segundo, porque o sinal de dilatometria contém 

ambas as contribuições da expansão associada a transformação →α e enriquecimento por carbono 

da austenita. Nos cálculos de dilatometria, a expansão por carbono (área sombreada sobre as curvas 

na Figura 27) é atribuída a uma formação adicional de ferrita, ao invés da expansão da austenita não 

transformada. Contudo, possíveis discrepâncias na fração volumétrica de ferrita bainítica determinada 

por dilatometria em relação a difração não são mencionadas pelos autores, uma vez que a formação 

de ferrita de Widmanstätten foi predominante sobre a formação de bainita nos aços investigados. 

Além disso, os pesquisadores não mencionam qual contribuição (fração volumétrica de austenita ou 

expansão por carbono) tem maior influência sobre os erros observados na fração de ferrita 

determinada por dilatometria. 

 

 

 
Figura 27. Comparação das medições realizadas por difração de raios-X síncrotron in situ (SXRD) e dilatometria (Dil) 

durante o resfriamento contínuo em um aço de baixo carbono resfriado a 0,1, 1 e 10 °C/s. O termo strain () se refere a 

variação do volume específico durante a transformação de fase. A abreviação “w/o C” se refere a dilatação relativa do 

volume investigado por difração síncrotron, sem o efeito do enriquecimento de carbono da austenita. aα e a se referem 

ao parâmetro de rede da ferrita e austenita, respectivamente. Fonte: Adaptado da referência (20).  
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3 PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL  

 

3.1 MATERIAL 

 

A composição química do material empregado neste trabalho é apresentada na Tabela 2. 

Procurou-se selecionar esta liga devido ao baixo teor de carbono, o que proporciona uma rápida 

cinética de transformação bainítica em relação às ligas de médio e alto carbono. Além disso, a adição 

de silício suprime a formação de carbonetos durante a reação bainítica, promovendo o enriquecimento 

por carbono da austenita e sua consequente estabilização à temperatura ambiente (53). 

  

Tabela 2. Composição química do aço empregado neste trabalho. 

Elemento C Mn Si Cr Mo Ni Cu N V Al P S 

Concentração 

wt. %¹ 
0,16 1,48 1,22 1,19 0,27 0,067 0,11 0,01 0,01 0,005 0,009 0,015 

  ¹ Mensurada pela técnica de espectrometria de emissão óptica.  

 

Fonte: Fabricante do aço. 

 

A temperatura de início da transformação bainítica (Bs) foi estimada em 528 °C, com base nas 

concentrações de Mn, Si, Cr, Ni e Mo inseridas na equação proposta por Bohemen (106): 

 

Bs =  P0 −  ∑ 𝑃𝑖𝑥𝑖

𝑖

− 𝑅1 [1 − exp(− 𝑅2𝑥𝐶)] (Equação 3) 

 

Onde, 

i = Concentração dos elementos de liga na austenita (Mn, Si, Cr, Ni e Mo) em wt.%; 

P0 = Constante de 839 °C; 

xC = Teor de carbono do aço; 

∑ 𝑃𝑖𝑥𝑖𝑖  = 86xMn + 23xSi + 67xCr + 33xNi + 75xMo; 

R1 = Constante de 270 °C; 

R2 = Constante de 1,33 (wt.%). 

 

 

 

 



74 
 

A temperatura de início da transformação martensítica (Ms) foi determinada a partir de um 

experimento de dilatometria. Optou-se realizar este experimento com deformação plástica prévia da 

austenita, uma vez que a maioria dos experimentos apresentados neste trabalho envolvem 

processamento termomecânico. A Figura 28 (a) apresenta a curva de dilatação durante o resfriamento 

com taxa de 10 °C/s. Neste experimento de dilatometria, a amostra foi aquecida até 1050 °C, 

deformada em 40% e então resfriada até a temperatura ambiente. A temperatura Ms determinada pela 

curva de expansão é de aproximadamente 409 °C. Este valor foi adicionalmente comparado com a 

temperatura Ms calculada com base na composição química da liga de acordo com a Equação 4 

sugerida por Bohemen (106): 

   

Ms = 565 −  ∑ 𝐾𝑖𝑥𝑖

𝑖

− 600 [1 − exp(− 0,96𝑥𝐶)] (Equação 4) 

 

Onde, 

i = Concentração dos elementos de liga na austenita (Mn, Si, Cr, Ni e Mo) em wt.%; 

xC = Teor de carbono do aço; 

∑ 𝐾𝑖𝑥𝑖𝑖  = 31xMn + 13xSi + 10xCr + 18xNi + 12xMo. 

 

A temperatura Ms definida com base na composição química da liga é de 400 °C, ligeiramente 

menor do que a temperatura de 409 °C deteminada com base no experimento de dilatometria 

(Figura 28 (a)). É importante ressaltar que, durante a reação bainítica, a concentração de carbono da 

austenita não transformada aumenta devido a difusão de átomos de carbono da ferrita bainítica 

supersaturada. Consequentemente, a temperatura Ms é reduzida a medida que a concentração de 

carbono na austenita aumenta. Esta tendência é ilustrada na Figura 28 (b), onde o termo (xC) descrito 

na Equação 4 é variado na faixa de 0,16 até 1,0 wt.% simulando o enriquecimento por carbono do 

aço empregado neste pesquisa. Assim, a temperatura Ms dependerá da transformação bainítica prévia, 

como será explicado no capítulo de resultados (seção 4.2).   
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Figura 28. (a) Expansão macroscópica decorrente da transformação martensítica em uma amostra resfriada a 10 °C/s após 

deformação em compressão a 1050 °C (40%). (b) Temperatura Ms (calculada de acordo com a Equação 4) em função de 

vários teores de carbono em solução sólida na austenita (xC). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 
A liga de aço C-Mn-Si-Cr-Mo empregado neste trabalho foi fornecida em barras laminadas a 

quente e extrudadas a frio, com diâmetro nominal de 43 mm e comprimento de 975 mm. Macrografias 

da seção transversal e longitudinal foram preparadas por lixamento até granulometria 1200, sendo 

posteriormente atacadas por imersão utilizando o reagente nital 10% (90 % vol. C2H6O + 

10 % vol. HNO3). A macroestrutura das seções transversal e longitudinal são apresentadas, 

respectivamente, nas Figura 29 (a) e (b). Na Figura 29 (a), a seta indica a presença de uma 

macrosegregação na região central da barra. Essa heterogeneidade, é possivelmente originada pelo 

histórico de processamento termomecânico do material e também devido ao gradiente térmico entre 

o núcleo e a superfície da barra durante a etapa de resfriamento. 

A microestrutura a meio raio da barra, na condição como recebida (Figura 29 (c)) é formada 

por uma mistura de bainita granular, ferrita e austenita retida (≈ 12 wt.%). É importante destacar que 

a barra cilíndrica não foi submetida a um tratamento térmico de homogeneização prévio. No detalhe 

ampliado da microestrutura na Figura 29 (c), bandas de segregação podem ser identificadas. O teor 

médio de Mn e Cr das regiões analisadas é ligeiramente superior à da matriz. Essa microsegregação 

ocorre na microestrutura durante o processo de solidificação, devido a formação da ferrita-, 

consequentemente, promovendo a difusão de elementos substitucionais como Mn, Cr e Si para a 

austenita (2). É importante ressaltar que o efeito da orientação das bandas de segregação sobre a 
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formação da microestrutura não será abordado no presente trabalho, uma vez que os corpos de prova 

foram extraídos apenas no sentido longitudinal da barra como será mostrado na seção 3.1.1. 

 

 

 
 

Figura 29. (a) Macrografia da seção transversal (corte A) e (b) longitudinal (corte A-A) da matéria prima (barra cilíndrica) 

na condição como recebida. A seta em (a) indica a macrosegregação. (c) Microestrutura obtida por microscopia óptica da 

região indicada em (b), onde o detalhe em (c) apresenta a caracterização química quantitativa pontual da matriz e banda 

de segregação. Fonte: Figuras (a) e (b) elaboradas pelo autor e (c) fornecidos pelo fabricante do aço. 
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3.1.1 Corpos de Prova 

 

A Figura 30 (a) e (b) apresenta, respectivamente, a orientação de extração e as dimensões dos 

corpos de prova (CP), confeccionados para os ensaios de dilatometria. Amostras sólidas foram 

extraídas por eletro-erosão a fio à uma distância aproximada de meio raio da barra laminada, de modo 

a evitar a região de macrosegregação. Com o intuito de garantir o paralelismo entre as superfícies de 

apoio do corpo de prova e as placas do dilatômetro, as faces indicadas pela tolerância geométrica na 

Figura 30 (b) foram retificadas. Esta estratégia previne a ocorrência do fenômeno denominado na 

literatura como “jumps” nas curvas de dilatometria (107). 

 

 

 

Figura 30. (a) Orientação dos corpos de prova extraídos da barra cilíndrica; (b) Detalhamento do corpo de prova. Fonte: 

Elaborado pelo autor. 

 

3.2 CICLOS TERMOMECÂNICOS 

 

A descrição detalhada dos ciclos de tratamentos térmicos e termomecânicos será apresentada 

esquematicamente no início de cada capítulo de resultados. De forma geral, as rotas termomecânicas 

desenvolvidas tiveram como objetivo simular processos de forjamento através de ensaios de 

compressão uniaxial. Em todos os ciclos, as amostras formam aquecidas a uma taxa de 10 °C/s até a 

temperatura de 1050 °C, sendo então mantidas por 120 segundos neste patamar. As temperaturas de 

deformação, reduções () e taxas de deformação (̇) aplicadas nos tratamentos, foram selecionadas 

considerando as limitações técnicas do dilatômetro empregado neste trabalho. Após a etapa de 

deformação, as amostras foram resfriadas até a temperatura de transformação com uma taxa de 
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10 °C/s ou 1 °C/s. Durante a reação bainítica, a taxa de resfriamento foi de 0,5 °C/s, condizente com 

a faixa de resfriamento encontrada em processos industriais. 

 

3.3 TÉCNICAS ANALÍTICAS E APARATO INSTRUMENTAL  

 

3.3.1 Dilatometria 

 

Os tratamentos termomecânicos foram conduzidos sob atmosfera de vácuo (1,75x10-4 mbar) 

em um dilatômetro de alta resolução modelo Bähr DIL 805 A/D (TA instruments), equipado com um 

módulo para deformação em compressão (108). Durante todas as etapas de processamento, a 

expansão/contração macroscópica do corpo de prova foi aferida na direção axial por meio de um 

cabeçote de medição com hastes de sílica fundida, conectadas a um transformador diferencial variável 

linear (LVDT_Linear Variable Differential Transformer). A resolução da variação de comprimento 

atingida por este sistema é de aproximadamente 50 nm. 

O aquecimento das amostras foi realizado por meio de indução eletromagnética empregando 

uma bobina de cobre refrigerada à água. A temperatura do CP foi registrada por um termopar do 

tipo S (com diâmetro nominal de 0,1 mm), soldado por descarga capacitiva na superfície da amostra 

(região central). Para garantir uma medição de temperatura precisa e com rápido tempo de resposta, 

a qualidade da junta soldada do termopar é fundamental. Esta variável foi garantida através de 

lixamento e limpeza com solvente (acetona) da superfície do CP, previamente à soldagem do sensor 

de temperatura. O procedimento de soldagem por descarga capacitiva foi realizado de acordo com as 

instruções do fabricante (nível e tempo de corrente do pico) empregando um gabarito de soldagem, a 

fim de garantir a reprodutibilidade dos procedimentos. Além disso, uma blindagem térmica e não 

condutora foi utilizada nos cabos do sensor de temperatura, com o intuito de evitar a formação de 

juntas térmicas secundárias com a amostra.     

Folhas de molibdênio (com 99,95% de pureza e espessura nominal de 0,1 mm) foram dispostas 

entre as faces de contato do CP e os punções do dilatômetro de maneira a reduzir o atrito durante a 

deformação plástica e também reduzir as perdas térmicas. O alinhamento e centralização dos CP´s 

com as placas de medição do dilatômetro foi assegurado pelo uso de um dispositivo padrão. A 

aplicação da carga para deformação foi realizada por um punção de nitreto de silício4 (Si3N4), sendo 

a carga compressiva gerada por uma unidade hidráulica com capacidade de carga nominal de 25 kN.  

                                                           
4 Os efeitos associados à rigidez e a expansão térmica das placas de medição do dilatômetro foram considerados como 

desprezíveis nos dados de dilatometria. 
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O resfriamento das amostras foi realizado através do controle da potência da bobina de 

aquecimento e também através da injeção de argônio (Ar) diretamente na superfície do corpo de 

prova. A pressão do gás foi ajustada ao mínimo possível a fim de minimizar a ocorrência de vibrações 

no conjunto corpo de prova/sistema de medição do dilatômetro (109). A aquisição dos dados de 

dilatometria (tempo, temperatura, força e variação de comprimento da amostra) foi registrada a uma 

taxa de 10 Hz, sendo estes dados sincronizados com a aquisição dos padrões de difração.  

 

3.3.2 Difração de raios-X síncrotron de alta energia (in situ) 

 

A configuração experimental do dilatômetro integrado com o aparato de difração síncrotron é 

apresentada de forma simplificada e esquemática na Figura 31. Como pode ser observado nesta 

ilustração, o dilatômetro possui duas janelas, de modo a proporcionar a passagem do feixe colimado 

de radiação síncrotron através do corpo de prova, enquanto os ciclos térmicos/termomecânicos e as 

medições de dilatometria são realizadas. Os experimentos de difração de raios-X in situ em geometria 

de transmissão foram conduzidos na linha de luz P07-HEMS de PETRA III em Deutsches 

Elektronen-Synchrotron (DESY), Hamburgo – Alemanha (110). O feixe de raios-X foi gerado por 

uma fonte de radiação síncrotron, com energia ajustada para 98,188 keV (=0,126 Å). O fluxo de 

fótons foi controlado por meio de fendas verticais e horizontais, colimando o feixe em dimensões de 

1 mm x 1 mm. Nessa configuração e considerando a espessura da amostra, é estimado que o sinal de 

difração corresponda a um volume de ≈ 6 mm³ (ou aproximadamente 4700 grãos austeníticos 

analisados), o que é considerando relevante para análise microestrutural. Embora o aquecimento 

indutivo cause um gradiente de temperatura ao longo da seção longitudinal da amostra (111), o feixe 

de raios-X incidente foi posicionado o mais próximo possível do ponto de medição de temperatura, 

onde o gradiente térmico pode ser considerado como desprezível. 

A aquisição dos anéis de Debye-Scherrer foi realizada por meio de um detector de área 2D 

modelo Perkin Elmer XRD 1621 (112), com dimensões nominais de 410 mm x 410 mm, matriz de 

pixels com 2048 x 2048 pontos e resolução de 200 µm x 200 µm. Durante todas as etapas de 

processamento (aquecimento, austenitização, deformação e resfriamento), os dados de difração foram 

coletados com uma frequência de 5 Hz, totalizando mais de 6000 padrões de difração 2D por 

experimento. A distância detector-amostra foi ajustada em 1384 mm, o que proporcionou a aquisição 

de dez anéis de difração completos e uma resolução 2 de 0,0056305°.  
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 Legenda: 

1 – Fonte de radiação síncrotron                                                                                                                                                                                                                                 9 – Unidade hidráulica 

2 – Colimadores 10 – Termopar  

3 – Feixe de raios-X  11 – Bobina de indução 

4 – Encapsulamento do dilatômetro 12 – Janela de saída 

5 – Corpo de prova 13 – Feixe de radiação difratado 

6 – Janela de entrada 14 – Dispositivo para absorção parcial do feixe (beam stop) 

7 – Base de Si3Ni4  15 – Detector de área (2D) 

8 – Transdutor LVDT 16 – Sistema de aquisição de dados (difração/dilatometria) 

 

 

Figura 31. Representação esquemática do aparato experimental (fonte de radiação, dilatômetro e detector 2D) empregado 

para o monitoramento in situ das transformações de fase durante os tratamentos térmicos/termomecânicos. Fonte: 

Elaborado pelo autor. 
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3.4 PROCESSAMENTO DE DADOS (DILATOMETRIA) 

 

A mudança de comprimento da amostra registrada durante os experimentos foi expressa em 

termos de variação relativa de acordo com a Equação 5: 

 

L =  
(l − l0)

l0

 (Equação 5) 

Onde: 

L = Variação de comprimento relativo; 

l = Variação total de comprimento registrado pelo dilatômetro (µm); 

lo = Comprimento inicial (µm). 

 

De modo a obter uma comparação direta entre as tendências obtidas pela evolução da fração 

volumétrica (dados de difração) e a dilatação associada a transformação de fase durante o 

resfriamento contínuo, as curvas de variação de comprimento relativo (L) foram convertidas em 

fração transformada (f) de acordo com a regra da alavanca descrita na Equação 6: 

 

𝑓 =  
L(T) − LA(T)

LB(T) − LA(T)
 (Equação 6) 

 

Onde: 

f  = Fração transformada; 

L(T) = Variação de comprimento relativo em função da temperatura; 

LA(T) = Extrapolação da expansão térmica da fase gama; 

LB(T) = Extrapolação da expansão térmica da fase alfa. 

 

O método de cálculo da fração transformada a partir da extrapolação das linhas de expansão 

(α e ) é apresentado de forma esquemática na Figura 32 (a). Esta metodologia também foi empregada 

no estudo da formação da austenita durante a etapa de aquecimento. A curva de variação de 

comprimento relativo com a correspondente conversão para fração transformada (f) em função da 

temperatura é ilustrada na Figura 32 (b).  
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Figura 32. (a) Processo de extrapolação da expansão térmica da fase alfa e gama. (b) variação de comprimento relativo 

da amostra durante o resfriamento contínuo com a respectiva curva de fração transformada obtida pela regra da alavanca. 

Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Os termos LA(T) e LB(T) descritos na Equação 6 foram determinados pela extrapolação da 

expansão térmica linear, utilizando o sinal de dilatometria na faixa de temperatura onde nenhuma 

transformação de fase foi observada. Para fins de comparação, a fração transformada também foi 

calculada com base na expansão térmica não-linear das fases, de acordo com o modelo proposto por 

Bohemen (113), o qual é descrito na Equação 7. O coeficiente de expansão térmica (B) de cada fase 

foi determinado por meio do parâmetro de rede, obtido através dos dados de difração in situ.  

 

L

l0

= 𝐵T +  𝐵 D [exp (−
T

D

) − 1] (Equação 7) 

Onde: 

L

l0
  = Variação de comprimento relativo; 

B = Coeficiente de expansão térmica das fases:  = 22,3 x 10-6 K-1 e α = 14,2 x 10-6 K-1 

T = Temperatura (K); 

D = Temperatura de Debye da fase. 
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Na Figura 33, as linhas de expansão térmica linear e não-linear são comparadas com o sinal de 

dilatometria em função da temperatura durante o resfriamento. É importante destacar que a fração 

transformada (Equação 6) é a soma da expansão causada pela transformação →α e o enriquecimento 

de carbono da austenita remanescente. Entretanto, o particionamento de carbono normalmente não 

influencia de maneira significativa a dilatação da amostra em relação a reação bainítica (114). Desta 

forma, para o caso de aços baixo carbono, pode ser assumido que o enriquecimento de carbono da 

austenita tem um efeito desprezível na variação absoluta de comprimento da amostra. Assim, os 

resultados de fração transformada obtidos pela aplicação da Equação 6 serão atribuídos unicamente 

a formação da ferrita/ferrita bainítica.  

 

 
 

Figura 33. Variação de comprimento relativo durante o resfriamento contínuo sobreposto com as linhas de expansão 

térmica linear e não-linear para as fases  e α. Fonte: Elaborado pelo autor.  

 

 

3.5 PROCESSAMENTO DE DADOS (DIFRAÇÃO DE RAIOS-X SÍNCROTRON) 

 

3.5.1 Procedimentos de calibração e integração dos dados experimentais  

 

Os parâmetros de calibração (distância detector-amostra, centro do feixe difratado, parâmetros 

dimensionais e erros associados a rotações e distorções do detector) foram determinados com base na 

medição de um padrão na forma de pó. Uma amostra de hexaboreto de lantânio (LaB6) com 6 mm de 

espessura nominal foi preparada em uma cápsula polimérica. Essa amostra foi cuidadosamente 

posicionada nas placas do dilatômetro e medida (obtenção de padrões de difração 2D), utilizando os 

mesmos parâmetros experimentais (energia, distância amostra-detector e tamanho de feixe) 
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empregados durante os tratamentos termomecânicos. Um exemplo de padrão de difração 2D obtido 

para o LaB6 é mostrado na Figura 34.  

 

 

 

Figura 34. Padrão de difração 2D obtido na amostra de hexaboreto de lantânio (LaB6). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Os dados de calibração obtidos foram utilizados para conversão dos padrões de difração 2D 

(anéis completos de Debye Scherrer) para o formato 1D convencional (Intensidade versus 2) 

utilizando o software PyFAI (115). Na Figura 35 (a) é apresentado um exemplo de padrão 2D com o 

seu correspondente formato 1D (Figura 35 (b)). Nesta figura, é possível perceber que a configuração 

experimental de difração empregada neste trabalho gerou padrões 1D com alta qualidade, permitindo 

a identificação de reflexões referentes a inclusões de sulfeto de manganês (MnS), como indicado pela 

seta no detalhe da Figura 35 (b).  
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(a) (b) 

 
 

 

Figura 35. Padrão de difração 2D em (a) e 1D em (b). A sequência dos anéis de difração indicada pela seta em (a) 

corresponde aos picos de difração identificados em (b). O detalhe em (b) indica a reflexão referente as inclusões de sulfeto 

de manganês (MnS) na posição 2 de 2,76°. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Uma vez que os experimentos de difração in situ foram conduzidos em geometria de 

transmissão (feixe de raios-X transpassa a amostra) é imprescindível compensar o efeito da espessura 

do corpo de prova e também da configuração instrumental sobre o alargamento dos picos de difração. 

Essa compensação foi realizada através da implementação de um modelo matemático (função 

instrumental), o qual é formado por uma série de deconvoluções e coeficientes baseados nos picos de 

difração obtidos na amostra de calibração (LaB6), sendo este procedimento realizado no Software 

TOPAS versão V4.2. É importante destacar que a amostra padrão não apresenta contribuições 

significativas em termos de alargamento de pico devido à tensão residual ou tamanho de partícula 

(tamanho cristalino). Desta forma, a largura dos picos de difração da amostra de LaB6 (Figura 36 (a)) 

contém apenas efeitos associados à espessura do corpo de prova e a configuração experimental do 

equipamento de difração. Na Figura 36 (b) é apresentada a relação linear entre o FWHM dos picos 

de difração em função da posição 2. Estes dados representam a contribuição instrumental para o 

alargamento dos picos de difração.  

2 
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Figura 36. (a) Padrão de difração 1D da amostra LaB6. (b) FWHM dos respectivos picos apresentados no difratograma 

em (a) em função da posição 2. A linha tracejada representa o ajuste linear dos dados. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

3.5.2 Determinação da fração volumétrica de fases e parâmetros de rede 

 

Após a obtenção dos padrões de difração 1D e procedimentos de calibração (função 

instrumental), a fração volumétrica e o parâmetro de rede médio das fases foram obtidos através do 

método de refinamento Rietveld, implementado no software TOPAS V4.2. Os refinamentos foram 

realizados em uma faixa de ângulos 2 de 2° – 8,4°, a qual compreende cinco anéis de difração 

completos de ferrita/bainita ({110}; {200}; {211}; {220}; {310}) e austenita ({111}; {200}; {220}; 

{311}; {222}). A determinação da fração volumétrica das fases foi realizada em padrões de difração 

obtidos pela integração completa dos anéis de difração (0-360°), de modo a obter as melhores 

estatísticas possíveis e remover efeitos de textura cristalográfica (116–118). A definição da primeira 

medição de fração volumétrica diferente de zero, ou seja, o início da transformação de fase a partir 
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de uma microestrutura 100 % austenítica foi identificada com base em variações entre 0,3 – 0,6 wt.% 

(119).  

A integração completa dos anéis de difração também foi empregada para a determinação do 

parâmetro de rede das fases em experimentos sem etapas de deformação, devido ao raio do anel 

resultante ser considerado como uniforme. Contudo, após a compressão uniaxial os anéis resultantes 

possuem uma forma aproximadamente elíptica (116,120). Nessa condição, o método de integração 

azimutal de 360° pode gerar picos de difração assimétricos (118), o que consequentemente aumenta 

a incerteza na determinação do espaçamento interplanar dos mesmos. Uma maneira de contornar este 

problema é integrar parcialmente uma seção angular relativamente pequena sobre os anéis de 

difração, como mostrado esquematicamente na Figura 37, que apresenta três seções azimutais 

compreendendo 20° nas posições de 0, 45 e 90°. A seção azimutal em torno de 45° foi utilizada nos 

refinamentos Rietveld para determinação do parâmetro médio de rede durante o resfriamento 

contínuo, enquanto as seções azimutais de 0, 45 e 90° foram utilizadas para acompanhar a evolução 

do parâmetro de rede durante a transformação de fase sob condições de deformação plástica. 

 

 

 

Figura 37. Representação esquemática das faixas angulares integradas sobre os anéis de Debye-Scherrer (0, 45 e 90°). O 

símbolo “” representa o ângulo azimutal e a seta indica o sentido de integração das intensidades. Fonte: Elaborado pelo 

autor. 
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Devido ao grande volume de dados a serem analisados, os refinamentos Rietveld foram 

executados no modo Launch do software TOPAS, sendo as informações cristalográficas das fases 

escritos na forma de macros (arquivos .INP), editados no programa JEdit. Devido a quantidade de 

carbonetos ser desprezível no aço estudado, os refinamentos foram conduzidos considerando apenas 

as estruturas cúbica de corpo centrado (CCC - Im3m) e cúbica de face centrada (CFC - Fm3m) (20). 

A informação cristalográfica das fases é apresentada na Tabela 3. Algumas tentativas de refinamentos 

foram realizadas empregando a estrutura tetragonal de corpo centrado (TCC - I4/mmm), com intuito 

de verificar uma possível tetragonalidade nos padrões de difração obtidos durante o resfriamento. 

Contudo, nenhuma evidência foi observada em relação a presença de tetragonalidade durante a 

transformação de fase. Isso é esperado devido ao baixo teor de carbono da liga estudada, uma vez que 

a tetragonalidade da martensita é observada em aços com teores de carbono acima de 0,18 wt.% (121). 

Além disso, estudos empregando radiação síncrotron para caracterização da transformação bainítica 

em aços com 0,22 wt.% (35) e 0,28 wt.% (19) não observaram evidências de tetragonalidade nos 

padrões de difração analisados. Assim, a estrutura cristalina da ferrita/bainita/martensita foram 

tratadas como cúbica de corpo centrado (CCC) nos refinamentos Rietveld.  

 

Tabela 3. Informação cristalográfica das fases consideradas para os refinamentos Rietveld. 

Fase 

 

Grupo 

espacial 

Faixa de parâmetros 

de rede (Å) 
Elemento Fator de ocupação 

Multiplicidade 

Wyckoff 

(coordenadas) 

Ferrita (α) Im-3m 2,86-2,95 
Fe 1 2 (x 0; y 0; z 0) 

C 0,008 6 (x 0; y 0; z 0) 

Austenita () Fm-3m 3,59-3,67 
Fe 1 4 (x 0; y 0; z 0) 

C 0,050 4 (x 0; y 0; z 0) 

Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A qualidade dos refinamentos Rietveld foi avaliada pelo parâmetro Rwp (weighted profile R-

factor), considerado um dos parâmetros mais relevantes para este fim (98,122–124). Além disso, a 

diferença entre os padrões de difração adquiridos e os calculados pelo método Rietveld foi analisada 

graficamente em diversos pontos durante as etapas de aquecimento, deformação e o resfriamento. A 

Figura 38 apresenta os padrões de difração medidos, calculados e a fração residual em diferentes 

etapas de processamento. Os valores de Rwp obtidos são comparáveis aos reportados na 

referência (35), sobre investigações in situ da transformação bainítica. No Apêndice A é apresentado 

os erros associados aos refinamentos Rietveld implementados no software TOPAS. Devido a 
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magnitude relativamente pequena destes erros, optou-se por apresentá-los fora dos gráficos referentes 

a seção de resultados da tese. De modo geral, para a fração volumétrica de fases, o erro máximo foi 

de aproximadamente ± 1 wt.%, sendo este valor comumente obtido em refinamentos Rietveld de 

acordo com a literatura (19,119,125,126).  

 

 

 

Figura 38. Padrões de difração adquiridos in situ na condição como recebido em (a) e durante as etapas de aquecimento 

em (b e c) e resfriamento em (d-e-f). A qualidade dos refinamentos Rietveld é representada pelo fator Rwp e fração residual 

(forma gráfica), para cada condição experimental. Devido a pequena fração residual, as diferenças entre os difratogramas 

medidos e os calculados não podem ser distinguidas claramente. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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3.5.3 Enriquecimento por carbono da austenita 

 

Durante a reação bainítica, a evolução do parâmetro de rede da austenita (a) foi associada ao 

enriquecimento por carbono desta fase. Este fenômeno foi avaliado quantitativamente de acordo com 

a Equação 8 sugerida por Dyson e Holmes (127): 

 

a = 3,5780 + 0,0330 wC + 0,00095 wMn – 0,0002 wNi + 0,0006 wCr + 0,0220 wN + 

0,0056 wAl – 0,0004 wCo + 0,0015 wCu + 0,0031 wMo + 0,0051 wNb + 0,0039 wTi + 

0,0018 wV + 0,0018 wW 

(Equação 8) 

 

Onde a é o parâmetro de rede da austenita em Å e wi é a concentração de elementos de liga em 

porcentagem em peso na liga. Os elementos Si e P têm efeito desprezível na distorção da rede de 

austenita (128) e, portanto, sua contribuição não é incorporada na Equação 8. A equação de Dyson e 

Holmes foi escolhida devido a ser extensivamente empregada na literatura para descrever o 

enriquecimento de carbono na austenita durante a reação bainítica (19,35,36). É importante observar 

que a metodologia empregada para a análise do enriquecimento de carbono considera a condição de 

paraequilíbrio, ou seja, não há particionamento de elementos substitucionais entre  e α (por exemplo, 

o manganês). Além disso, as seguintes suposições devem ser adotadas: 

 O coeficiente de expansão térmica da austenita não é afetado significativamente pelo 

enriquecimento de carbono; 

 O valor resultante de wC na Equação 8 corresponde ao valor médio de carbono na 

austenita, não considerando variações ou heterogeneidades locais na composição 

química da microestrutura;  

 A composição química da austenita é considerada homogênea antes da ocorrência da 

transformação de fase; 

 As tensões residuais de segunda ordem são consideradas como desprezíveis durante o 

resfriamento contínuo. 

 

Uma vez que a equação de Dyson e Jones considera o efeito dos elementos de liga à temperatura 

ambiente, é necessário compensar o efeito da expansão térmica no parâmetro de rede da austenita 

mensurado em altas temperatura. Para isso, o coeficiente de expansão térmica da austenita foi 

precisamente determinado através do ajuste linear de um gráfico a versus temperatura na faixa de 
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1150 até 700 °C (Figura 39). Nesta faixa de temperatura, a microestrutura é complementarmente 

austenítica, livre de tensões residuais significativas e homogênea em termos de composição química 

(129). A média aritmética relativa a três experimentos resultou em um valor do coeficiente de 

expansão térmica de 22,3 x 10-6 °C-1, concordando razoavelmente com os valores apresentados na 

literatura para aços com composição química similar (35,125,129,130). 

 

 

 

Figura 39. Evolução do parâmetro de rede da austenita em função da temperatura durante o resfriamento (10 °C/s). Fonte: 

Elaborado pelo autor. 

 

 Após a determinação do coeficiente de expansão térmica da austenita, este valor foi inserido 

na Equação 9, proposta por Bohemen (113), a qual apresenta uma dependência exponencial de 

temperatura para a expansão térmica da austenita: 

 

CET = B [1 − exp (−
T

D

)] (Equação 9) 

 

Onde: 

CET = Coeficiente de expansão térmica corrigido; 

B = Coeficiente de expansão térmica determinado; 

T = Temperatura em Kelvin; 

𝐷= Constante com valor de 280 K. 
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3.5.4 Variação de volume específico 

 

Utilizando a variação dos parâmetros de rede e fração volumétrica de cada fase, ambos 

determinados pelos dados de difração coletados in situ, a variação de volume específico total (V/V0) 

no volume investigado por difração foi calculada conforme a Equação 10 (20):  

 

V/V0 =  

(
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3

2
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100
  + 

aγ
3

4
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100
)

1/3

−   (
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3

4
 
Vγ,0

100
)

1/3

(
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3

2
Vα,0
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+ 

aγ,0
3

4
 
Vγ,0

100
)

1/3
 (Equação 10) 

 

Onde: 

V/V0 = Variação de volume específico total; 

aα = Parâmetro de rede da fase alfa (ferrita bainítica ou ferrita proeutetóide); 

a = Parâmetro de rede da fase gama (austenita); 

Vα = Fração volumétrica da fase alfa (ferrita bainítica ou ferrita proeutetóide); 

V = Fração volumétrica da fase gama (austenita); 

Vα,0 = Fração volumétrica da fase alfa (ferrita bainítica ou ferrita proeutetóide) no início do 

resfriamento; 

V,0 = Fração volumétrica da fase gama (austenita) no início do resfriamento; 

 

Assim, a partir dos resultados obtidos pela Equação 10, V/V0 obtido no volume investigado 

por difração pode ser comparado com a mudança relativa no comprimento macroscópico da amostra, 

registrada pelos ensaios de dilatometria. Em relação ao efeito do enriquecimento de carbono da 

austenita sobre a variação de volume específico total, os valores medidos do parâmetro de rede da 

austenita na faixa de 950 a 800 °C (sem formação de ferrita primária) foram extrapolados de maneira 

não-linear conforme a Equação 9 até a temperatura ambiente (vide Figura 40). Estes valores foram 

inseridos na Equação 10, de forma a comparar o resultado de V/V0 resultante da transformação de 

fase com e sem efeito do enriquecimento de carbono da austenita. 
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Figura 40. Processo de extrapolação do parâmetro de rede da austenita (dados de difração) até a temperatura ambiente. 

 

 

3.5.5 Análise dos Picos de Difração  

 

Análises específicas foram conduzidas no Software TOPAS empregando funções do tipo 

Gaussian–Lorentzian (131), de modo a separar os efeitos produzidos pelo microstrain5 e 

crystallite size6 no alargamento dos picos de difração de cada fase. De maneira geral, apesar da 

dispersão significativa nos valores medidos, os resultados referentes ao microstrain foram obtidos 

em todas as condições experimentais investigadas. Por outro lado, a estimativa ao crystallite size 

apresentou uma grande margem de erro, sugerindo que os picos de difração não são afetados de forma 

significativa por este componente. Esta tendência também têm sido reportada na literatura para a 

transformação isotérmica da bainita (132). Optou-se por não utilizar à estimativa do microstrain na 

discussão dos resultados, devido à dispersão nos valores medidos, que por conseguinte, geraram 

dúvidas na interpretação dos mesmos. Por este motivo, optou-se investigar a evolução do alargamento 

dos picos de difração a partir do FWHM, o qual é sensível a presença de defeitos de rede como 

discordâncias (133,134). Procurou-se avaliar o FWHM das reflexões da austenita {220} e 

ferrita/bainita {211}α, de modo a evitar qualquer sobreposição com outros picos no difratograma. 

                                                           
5 Contribuição para o alargamento dos picos de difração produzida por variações locais no espaçamento interplanar dos 

cristalitos. Essas variações podem ser de origem elástica devido à microtensões/tensões de segunda ordem, bem como 

campos de deformações de discordâncias ou de natureza não elástica devido a composição local ou variações na 

concentração (131). 
6 Contribuição para o alargamento dos picos de difração produzida por domínios homogêneos, onde supostamente não 

existe uma completa quebra na ordem tridimensional interna, embora posso haver alguma distorção limitada (95). 
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Além disso, estas reflexões são frequentemente analisadas com intuito de fornecer informações 

adicionais sobre a evolução da microestrutura durante a transformação de fase (19,47,102,135).  

O FWHM dos picos de difração foi extraído de forma independente através do ajuste de uma 

função Pseudo-Voigt implementada em um script (MATLAB®), originalmente desenvolvido pelo 

pesquisador Heiner Meyer do Departamento de Análise Física do IWT. O parâmetro GOF 

(Goodness of fit) foi escolhido como indicador da qualidade do ajuste da função matemática, uma vez 

que resume a discrepância entre os picos experimentais e os modelados pela função em questão. O 

critério de convergência adotado foi baseado na obtenção de valores de GOF entre 0,95 e 0,99, sendo 

o valor 1 um ajuste perfeito. A aplicação da função Pseudo-Voigt apresentou resultados satisfatórios 

na modelagem dos picos de difração estudados, uma vez que a superposição de picos (ou peak split7) 

não foi observada durante a transformação de fase. Os erros associados a determinação do FWHM 

dos picos e os valores de GOF obtidos são apresentados no Apêndice A.  

 

3.6 CARACTERIZAÇÕES COMPLEMENTARES 

 

A caracterização microestrutural ex situ das amostras após os tratamentos térmicos e 

termomecânicos foi realizada por meio de microscopia eletrônica de varredura (MEV), análises de 

difração de elétrons retroespalhados (EBSD) e medições de dureza Vickers. Procurou-se avaliar a 

microestrutura na seção longitudinal das amostras, compreendendo a área incidente do feixe de raios-

X, como ilustrado esquematicamente na Figura 41. Nesta região, os gradientes absolutos de 

deformação e temperatura foram considerados desprezíveis.  

 

                                                           
7 “Peak Split” é um termo utilizado na literatura inglesa para descrever a separação de um pico de difração em dois picos 

com diferentes parâmetros de rede. Durante a reação bainítica em ligas com médio e alto teor de carbono, a ocorrência de 

heterogeneidades de carbono significativas na austenita pode ocasionar o fenômeno de “peak split“ (36,38–40,236). 
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Figura 41. (a) Representação esquemática do corpo de prova (CP) com o feixe de raios-X incidente e (b) seção longitudinal 

do CP (não deformado – linha cheia / deformado – linha pontilhada), onde é indicada a região das caracterizações ex situ 

(MEV, EBSD e dureza HV). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

3.6.1 Preparação metalográfica e microscopia eletrônica de varredura  

 

A preparação metalográfica dos corpos de prova para microscopia consistiu de seccionamento 

na direção longitudinal, embutimento em baquelite e lixamento com lixas de granulação 120 até 1200. 

O polimento subsequente foi realizado com pastas de diamante com granulometrias de 4 e 1 μm. Ao 

final da preparação, as amostras foram atacadas por imersão no reagente nital 3% (97 % vol. C2H6O 

+ 3 % vol. HNO3) durante ≈ 15 segundos, limpas em banho ultrassônico com acetona e secadas com 

ar frio. A microestrutura foi analisada em um microscópio eletrônico de varredura da marca VEGA II 

(XLH TESCAN), utilizando uma energia de 15 keV e um detector de elétrons secundários. 

  

3.6.2 Difração de elétrons retroespalhados  

 

Análises por difração de elétrons retroespalhados (EBSD) foram conduzidas em um 

equipamento Philips XL 30 operando a 25 keV, com distância de trabalho de 8,4 mm e inclinação da 

amostra de 75°. Uma área de aproximadamente 129 x 166 µm² (seção longitudinal) foi analisada 
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utilizando um passo de 0,1 µm, de modo a evitar possíveis problemas de indexação decorrentes do 

aumento da densidade de discordâncias nas amostras deformadas plasticamente (9). A preparação 

metalográfica padrão seguiu os procedimentos padrões já especificados na seção 3.6.1, 

adicionalmente a um polimento final empregando um feixe de íons, conduzido em um equipamento 

da marca LEICA modelo EM RES102. O processamento dos dados foi conduzido no software 

Orientation Imaging Microscopy (OIM_EDAX), sendo obtidos mapas de fase (Fe- e Fe-α), mapas 

de orientação (Fe-α), desorientação média de Kernel (KAM), figuras de polo inverso (IPF) e índice 

de qualidade de imagem (IQ). 

 

3.6.3 Dureza  

 

A dureza das microestruturas foi mensurada na seção longitudinal (polida), utilizando um 

microdurômetro da marca Shimadzu (modelo HMV-G20DT), equipado com um indentador do tipo 

Vickers, carga de 1000 gf e tempo de penetração de 15 s, conforme os procedimentos descritos na 

norma ASTM E384 – 17 (136). Foram realizadas 10 medidas distribuídas aleatoriamente na região 

central das amostras (ver novamente Figura 41 (b)), sendo os valores de dureza expressados como a 

média aritmética e o desvio padrão amostral das medições.  
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4 RESULTADOS E DISCUSSÕES  

 

4.1 TRANSFORMAÇÕES DE FASES DURANTE A ETAPA DE AQUECIMENTO 

 

Nesta seção serão abordadas as transformações de fase durante a etapa de aquecimento e 

austenitização da amostra. Vale ressaltar que a microestrutura na condição como recebida é 

constituída essencialmente por ferrita bainítica (isenta de carbonetos) e austenita retida estabilizada 

por carbono. 

 

4.1.1 Resposta dilatométrica 

 

A Figura 42 apresenta uma compilação de gráficos referentes aos dados de dilatometria 

coletados durante a etapa de aquecimento de 25 °C até 1050 °C, com taxa de 10 °C/s. A curva de 

aquecimento da amostra em função do tempo é apresentada na Figura 42 (a), onde é possível perceber 

no detalhe, que a temperatura da amostra decai ligeiramente próximo a 748 °C. Esse fenômeno 

térmico é geralmente observado durante o aquecimento de aços (por exemplo, na referência (137)), e 

pode ser explicado pelo calor latente devido a transição magnética do ferro alfa (138). Na 

Figura 42 (b) é possível perceber que a variação de comprimento relativo da amostra é 

aproximadamente linear durante o aquecimento na faixa de 25 a 690 °C. Uma ligeira contração na 

curva L/l0 é percebida na faixa de temperatura entre ≈ 699 °C e 749 °C. Interpreta-se que esta 

contração seja relacionada a formação de cementita na microestrutura. Em seguida, um aumento na 

taxa de expansão é observado na curva derivativa mostrada na Figura 42 (b), acompanhada pela 

contração macroscópica associada a formação da austenita em torno de 780 °C (temperatura Ac1 na 

Figura 42 (b)). Essa contração na curva L/l0 é explicada pela: (i) diferença no volume específico 

entre as fases envolvidas na transformação (austenita e ferrita bainítica, no presente caso); e (ii) 

variação do volume específico da austenita devido ao enriquecimento ou redução de carbono (139). 

Após o término da contração da amostra na temperatura de 963 °C (Ac3), observa-se apenas a 

expansão térmica da austenita.  

A Figura 42 (c) mostra a potência de indução registrada pelo sistema do dilatômetro durante o 

aquecimento da amostra. É possível perceber que a potência aumenta abruptamente em 

aproximadamente 747 °C, o que corresponde a temperatura de Curie. É interessante observar que a 

temperatura citada apresenta uma boa concordância com o fenômeno térmico observado em 748 °C 

no detalhe da Figura 42 (a).  
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Figura 42. (a) Temperatura em função do tempo durante o aquecimento da amostra com taxa de 10 °C/s. O detalhe em 

(a) apresenta uma variação de temperatura em aproximadamente 748 °C. (b) variação de comprimento relativo da amostra 

(L/l0) e curva derivativa (dL/l0 / dT) como uma função da temperatura. O detalhe em (b) apresenta pontos de inflexão 

associado a transformação de fase. (c) potência de indução requerida durante o aquecimento da amostra como uma função 

da temperatura. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A variação de comprimento da amostra associada a formação da austenita é apresentada em 

detalhe na Figura 43, onde os dados foram adicionalmente comparados com os resultados obtidos por 



99 
 

Esin (119) em um aço médio carbono (Fe-0,36C – 1,29Mn – 0,25Si – 0,65Cr – 0,065Mo – 0,21Ni 

(wt.%)), e Ariza (28) para um aço de baixo carbono (Fe-0,23C – 1,50Mn – 1,23Si (wt.%)). A 

microestrutura inicial de Esin é formada por bainita e uma pequena fração de austenita retida (AR 

=3,3 wt.%). No caso de Ariza, a microestrutura contém ferrita, bainita, martensita e AR 6,7 wt.%. É 

interessante observar na Figura 43, que a expansão durante a formação da austenita não é identificada 

nos dados apresentados por Esin. Essa expansão, todavia, é observada na curva de dilatometria obtida 

por Ariza. Baseada nas tendências apresentadas na Figura 43, é razoável inferir que a ocorrência da 

expansão na curva L/l0 pode estar relacionada, não apenas a presença de austenita retida, mas sim 

relacionada a fração volumétrica desse microconstituinte na microestrutura. É importante frisar que 

a expansão observada na curva L/l0 durante a formação da austenita foi observada em vários 

experimentos de aquecimento aqui desenvolvidos e, portanto, é pouco provável que tal expansão seja 

apenas um artefato experimental. Além disso, não foram encontrados trabalhos na literatura 

explicando a origem da expansão na curva L/l0 durante a formação da austenita. Desta forma, uma 

explicação para a expansão observada durante a formação da austenita será desenvolvida com base 

nos resultados de difração síncrotron apresentados na próxima seção. 

 

 

 

Figura 43. Variação de comprimento relativo da amostra durante a formação na austenita comparada com os dados de um 

aço de médio carbono (0,36 wt.%) (119) e baixo teor de carbono (0,23 wt.%) (28). As setas indicam a temperatura de 

início da contração macroscópica. AR se refere a quantidade de austenita retida na microestrutura inicial. Fonte: 

Elaborado pelo autor com dados extraídos das referências (119) e (28). 
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4.1.2 Cinética das reações obtida por difração síncrotron 

 

Na Figura 44 é apresentada a evolução da fração volumétrica de fases determinadas por meio 

dos padrões de difração síncrotron, coletados durante a etapa de aquecimento. É importante frisar que 

uma pequena fração de ferrita proeutetóide é esperada na microestrutura inicial do material, composta 

em sua maioria por ferrita bainítica e austenita retida. Devido a sobreposição das reflexões de ferrita 

e bainita nos difratogramas, a fração volumétrica e o parâmetro de rede destas microestruturas serão 

aqui definidos apenas como alfa (α). Percebe-se que durante o aquecimento abaixo da temperatura 

Ac1, a fração volumétrica de austenita retida não apresenta mudanças significativas. A temperatura 

de início da formação da austenita (Ac1) obtida pelos dados de difração é de aproximadamente 

745 °C, enquanto a Ac3 foi de 902 °C. Esta faixa de temperatura, é cerca de 14 % menor daquela 

obtida pelos resultados de dilatometria. As discussões referentes as temperaturas de início e fim da 

formação da austenita, bem como a cinética obtida pela técnica de dilatometria (análise global) em 

relação ao volume analisado por difração (análise local) serão discutidas na seção 4.1.3.  

 

 

 

Figura 44. Evolução da fração volumétrica de fases, determinada de acordo com os dados de difração, como uma função 

da temperatura durante a etapa de aquecimento até 1050 °C. As temperaturas críticas Ac1 e Ac3 são indicadas na figura. 

Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

De acordo com a sequência de difratogramas em função da temperatura apresentada na 

Figura 45, percebe-se o aparecimento de picos identificados como cementita, em aproximadamente 

550 °C. Em seguida, a completa dissolução da cementita parece ocorrer em torno de 800 °C, onde 
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não é possível distinguir picos de Fe3C ou outros carbonetos do sinal de fundo (background) nos 

difratogramas. A formação de cementita consome carbono da austenita, o que leva a uma redução 

macroscópica no comprimento da amostra (140–143), explicando a contração observada na curva de 

dilatometria na faixa de 699-749 °C (ver novamente o detalhe na Figura 42 (b)). Vale ressaltar que a 

quantificação precisa da fração volumétrica de cementita pelos padrões de difração é difícil devido à 

baixa intensidade dos picos referentes aos carbonetos.  

Embora a formação de cementita pareça inconsistente, considerando a alta relação Si/C na 

composição do aço empregado neste trabalho, a força motriz para essa reação é alta em regiões da 

austenita retida mais enriquecidas por carbono (por exemplo com morfologia de filmes) (143,144). 

Também é importante destacar que, além da formação de cementita, a decomposição dos filmes de 

austenita retida durante o aquecimento leva a formação de ferrita (145). No entanto, a formação deste 

microconstituinte não foi pronunciada, uma vez que a fração volumétrica de fase CCC apresentada 

na Figura 44 não varia de forma significativa durante o aquecimento. Assim, é possível concluir que 

para a composição de aço estudada, a formação da austenita ocorre em uma microestrutura constituída 

por ferrita bainítica e austenita retida com uma mistura de ferrita e carbonetos.  

 

 

 

Figura 45. Compilação de difratogramas evidenciando a precipitação de cementita (símbolo ) durante a etapa de 

aquecimento. A seta indica a reflexão das inclusões de sulfeto de manganês (MnS). Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Os difratogramas representativos durante a etapa de formação da austenita são apresentados na 

Figura 46 (a). Percebe-se que a cementita persiste na microestrutura acima da temperatura Ac1, 

levando a conclusão que a dissolução completa de carbonetos não é uma reação necessária para o 

início da formação da austenita na liga estudada. Fica claro que a dissolução completa dos carbonetos 

ocorre antes da temperatura Ac3 ser atingida. Na Figura 46 (b), é interessante observar que a mudança 

de volume positiva na amostra coincide razoavelmente bem com o início da formação da austenita 

sugerida pelos dados de difração. Além disso, a dissolução completa dos carbonetos, qualitativamente 

interpretado a partir dos difratogramas, acompanhada o início da contração macroscópica do corpo 

de prova. 

 

 
Figura 46. (a) Compilação de difratogramas obtidos durante a etapa de austenitização, onde as temperaturas Ac1 e Ac3 

foram determinadas de acordo com os dados de difração síncrotron. (b) fração volumétrica de austenita (f) obtida por 

radiação síncrotron e variação do comprimento relativo da amostra (L/l0 - dilatometria) em função da temperatura 

durante a formação da austenita. A região sombreada em (b), define a faixa de temperatura onde a cementita é 

qualitativamente identificada nos difratogramas apresentados em (a). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

  A evolução do parâmetro de rede da austenita (a) e ferrita/ferrita bainítica (aα) na condição 

como mensurado é apresentado como uma função da temperatura na Figura 47. O comportamento 

linear de aα abaixo da temperatura Ac1 é atribuído ao efeito da expansão térmica, evidenciando que 

a precipitação de carbonetos na bainita é desprezível. A redução de aα observada durante o início da 
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formação da austenita é possivelmente associada ao desenvolvimento de tensões compressivas, 

devido a diferenças entre o coeficiente de expansão térmica das fases (146,147). Nota-se que o 

parâmetro de rede da austenita retida apresenta um desvio da linearidade em torno de 550 °C 

(indicado pela linha tracejada). Este comportamento pode ser atribuído a redução do teor de carbono 

em solução sólida devido a formação de cementita (discutida anteriormente). Durante a transformação 

α→, uma contração significativa de a é relacionada homogeneização de carbono na austenita.   

 

 

 

Figura 47. Evolução do parâmetro de rede  e α, na condição como mensurado, como uma função da temperatura durante 

a etapa de aquecimento até 1050 °C. As temperaturas críticas Ac1 e Ac3 são indicadas na figura. Fonte: Elaborado pelo 

autor. 

 

Na Figura 48 (a) é apresentado a variação do parâmetro de rede da austenita (a) sem o efeito 

da expansão térmica. É possível observar claramente que a redução de a, devido a formação da 

cementita, é bastante significativa. Por outro lado, a concentração de carbono (Figura 48 (b)), abaixo 

de Ac1, permanece relativamente alta, indicando que o carbono da austenita retida não é 

completamente consumido pela formação de cementita. No detalhe ampliado da Figura 48 (a), nota-

se que a sofre uma expansão abrupta durante o início da transformação α→, semelhante ao 

comportamento observado na curva de dilatometria (ver novamente Figura 46 (b)). Assim, é possível 

concluir que a expansão macroscópica observada na curva L/l0, durante a formação da austenita, é 

diretamente relacionada a uma mudança no volume específico da austenita retida.  

É sabido que a nucleação da austenita se inicia nas interfaces de ferrita/cementita (148), de 

forma relativamente rápida e controlada por difusão de carbono (149). Dessa forma, uma vez que a 
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precipitação de cementita foi observada indiretamente nos filmes de austenita retida, a difusão de 

carbono oriundo da formação da austenita tende a ocorrer em direção as interfaces de austenita retida, 

consequentemente, acarretando no aumento do teor de carbono da austenita pré-existente. Essa 

interpretação é consistente com os resultados experimentais observados na Figura 46 (b), onde o 

início da expansão macroscópica do corpo de prova coincide com o início da formação da austenita. 

Além disso, a dissolução de carbonetos, formados durante o aquecimento, pode levar a um aumento 

no teor de carbono da austenita pré-existente, contribuindo para a expansão macroscópica da amostra 

enquanto a austenita é formada na microestrutura. Isso é corroborado pelo fato de que a contração 

macroscópica da amostra se inicia quando a cementita é completamente dissolvida (mostrado 

anteriormente na Figura 46 (b)). Conforme a temperatura aumenta, a concentração de carbono na 

austenita é reduzida, estabilizando em um patamar próximo à composição química nominal da liga 

(Figura 48 (b)). 

 

 

 

Figura 48. (a) Evolução do parâmetro de rede da austenita (a) sem o efeito da expansão térmica. A região ampliada em 

(a) mostra a expansão abrupta de a (austenita retida) durante a transformação α→. (b) evolução do teor de carbono em 

solução sólida na austenita baseado no parâmetro de rede. As temperaturas críticas Ac1 e Ac3 são indicadas na figura. A 

linha pontilhada vertical em (b) indica a temperatura na qual a formação de cementita é detectada qualitativamente nos 

padrões de difração. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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A evolução do FWHM das reflexões {220} e {211}α durante a etapa de aquecimento é 

apresentada na Figura 49. Percebe-se que o FWHM dos picos não varia de forma significativa na 

faixa de 25 °C até aproximadamente 450 °C. Contudo, acima de 465 °C, alterações microestruturais 

são indiretamente evidenciadas pela redução do FWHM {220}. Essas mudanças são possivelmente 

associadas a uma redução na densidade de defeitos na austenita retida. Essa redução de defeitos 

somente é observada acima de 510 °C na reflexão {211}, demonstrando a estabilidade térmica da 

bainita em relação a austenita retida. É interessante observar que a redução do FWHM da austenita 

precede a formação de cementita. Esta sequência de eventos metalúrgicos é consistente com os 

resultados apresentados na referência (144). De acordo com estes autores, a precipitação de cementita 

ocorre durante o aquecimento de aços bainíticos quando os defeitos presentes na austenita retida 

enriquecida de carbono são aniquilados. Também pode ser observado na Figura 49 que, durante a 

formação da austenita, o FWHM {220} diminui até atingir um patamar de estabilidade, indicando a 

completa homogeneização de carbono na microestrutura, como será discutido no próximo parágrafo. 

 

 

 

Figura 49. Evolução do FWHM das reflexões {220} e {211}α durante a etapa de aquecimento até 1050 °C. A linha 

pontilhada vertical indica a temperatura na qual a formação de cementita é detectada qualitativamente nos padrões de 

difração. As temperaturas críticas Ac1 e Ac3 são indicadas na figura. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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A Figura 50 apresentada a evolução da fração volumétrica (f), teor de carbono (C) e FWHM 

da austenita durante o aquecimento entre a temperatura Ac1 e Ac3. Percebe-se que a medida que a 

austenita é formada, o teor de carbono em solução sólida é reduzido. Além disso, o comportamento 

do FWHM da reflexão {220} é similar aquele observado para o teor de carbono na austenita. De 

acordo com a referência (147), a diminuição do FWHM dos picos de austenita durante a 

transformação α→ é associada principalmente a homogeneização do teor de carbono nesta fase, uma 

vez que durante esta transformação, o efeito das tensões residuais pode ser considerado como 

desprezível. O FWHM do pico de difração da austenita é, portanto, máximo no início da 

transformação devido a uma heterogeneidade química máxima. Assim, é possível concluir que o 

comportamento do FWHM da reflexão {220} durante a austenitização é associado a redução dos 

gradientes de carbono ao longo da microestrutura. 

 

 

 

Figura 50. Evolução da fração volumétrica de austenita (f) com o respectivo teor de carbono em solução (C) e FWHM 

do pico de difração {220} durante a formação da austenita. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 

4.1.3 Formação da austenita: comparação da cinética obtida por difração síncrotron e 

dilatometria 

 

A Figura 51 apresenta a variação de comprimento relativo do corpo de prova (L/l0) registrado 

pelo dilatômetro durante a etapa de aquecimento. No eixo y secundário é apresentado a variação de 

volume específico total (V/V0) determinado pelos dados de difração. Na faixa de temperatura de 25 
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até 750 °C, a curva de dilatometria apresenta uma boa concordância com os dados de difração. No 

detalhe da Figura 51 é mostrado o início da transformação α→, onde é possível identificar uma 

rápida expansão associada a formação da austenita, como discutido anteriormente. Esta expansão 

segue uma tendência similar entre L/l0 e V/V0, porém com magnitudes ligeiramente diferentes. 

Nota-se que V/V0 apresenta uma contração macroscópica mais pronunciada, possivelmente 

explicada devido ao menor gradiente de temperatura no volume relativamente pequeno analisado por 

difração, em comparação ao volume investigado por dilatometria.  

 

 

 

Figura 51. Variação do comprimento relativo (L/l0) obtido por dilatometria como uma função da temperatura durante o 

aquecimento da amostra. O eixo y secundário do gráfico apresenta a variação do volume específico total (V/V0) 

calculado com base nos dados de difração. O detalhe ampliado na figura mostra a etapa de formação da austenita. As 

temperaturas críticas Ac1 e Ac3 são indicadas na figura. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 52 (a) é apresentada a evolução da fração transformada de austenita como uma função 

da temperatura durante a etapa de austenitização da amostra. A fração de austenita foi estimada a 

partir do curvas de dilatometria utilizando a regra de alavanca, e comparada à fração transformada 

determinada a partir dos dados de difração síncrotron (wt.%). Comparando apenas os resultados de 

dilatometria (expansão linear e não-linear), conclui-se que a expansão não-linear das fases leva à uma 

cinética de formação da austenita ligeiramente mais lenta.  

A cinética de formação da austenita obtida pela conversão da curva de dilatometria é similar a 

obtida por difração síncrotron. Entretanto, a faixa de temperatura na qual a transformação ocorre é 
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significativamente maior no volume analisado por dilatometria. Normalmente, a dilatometria detecta 

a contração da amostra após um volume mínimo transformado, enquanto a configuração experimental 

de difração síncrotron apresenta uma maior sensibilidade a transformação de fase (tipicamente abaixo 

de 1% em refinamentos Rietveld) (119). Contudo, não parece ser razoável associar a resolução das 

técnicas às diferenças obtidas na fração transformada de austenita, que em uma dada temperatura 

podem chegar até 32%.  

A cinética de formação da austenita é mais lenta no volume investigado por dilatometria, devido 

à expansão do parâmetro de rede da austenita retida durante a transformação α→, discutida 

anteriormente na Figura 48 (a). Essa dilatação promove um aparente atraso na contração 

macroscópica da amostra, que, por sua vez, somente é detectada pela dilatometria quando uma fração 

significativa de austenita já foi formada durante a transformação α→. Isso explica a mudança 

sistemática na curva de fração transformada obtida por dilatometria para maiores temperaturas. De 

fato, a primeira variação significativa na curva L/l0 é detectada a aproximadamente 749 °C (ver 

novamente Figura 42 (b)), apenas 4 °C abaixo da temperatura Ac1 sugerida pelos dados de difração, 

sendo esta diferença entre técnicas experimentais também reportada por Esin (119) durante o 

aquecimento de microestruturas bainíticas, empregando a mesma configuração experimental de 

dilatometria/difração deste trabalho.  

Na Figura 52 (b) é possível perceber que a cinética global de formação da austenita é 

comparável quando a curva de fração transformada é deslocada sobre o eixo das abscissas de forma 

a coincidir com a temperatura de 749 °C (Ac1). A máxima diferença entre os dados experimentais é 

de aproximadamente 10% (contração térmica linear). Esse percentual é possivelmente atribuído a 

presença de gradientes de temperatura na seção longitudinal da amostra, ou seja, as faces do corpo de 

prova (em contato com as placas do dilatômetro) experimentam temperaturas menores do que centro 

(onde o termopar é posicionado). Esse gradiente produz um atraso na transformação, considerando 

que o volume analisado pela dilatometria está, em um determinado momento, a uma temperatura 

inferior à do centro da amostra (119). De fato, gradientes de temperatura têm sido verificados 

experimentalmente no dilatômetro empregado nesta investigação (150), especialmente em altas 

temperaturas. Além disso, a presença de heterogeneidades químicas na microestrutura 

(microsegregações de Mn, C ou Cr) pode causar variações na cinética global em relação ao volume 

relativamente pequeno investigado por difração. 
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Figura 52. (a) Comparação da fração transformada de austenita (f) durante a etapa de austenitização determinada com 

base nos padrões de difração síncrotron e pela curva de dilatometria. (b) curvas de dilatometria deslocadas em relação ao 

eixo das abscissas de forma a coincidir com a temperatura de 749 °C (Ac1). A região delimitada pelo retângulo pontilhado 

em (b) indica a discrepância entre os dados experimentais. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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4.1.4 Conclusões parciais 

 

Nesta seção, a evolução microestrutural, durante o aquecimento contínuo e formação da 

austenita em uma microestrutura constituída por bainita e austenita retida, foi monitorada por 

medições de dilatometria e difração de raios-X síncrotron de alta energia. De acordo com as 

evidências experimentais obtidas, as seguintes conclusões são apresentadas:  

 

 A sequência das principais transformações metalúrgicas identificadas durante a etapa de 

aquecimento são:  

       25 – 465 °C: microestrutura praticamente inalterada; 

465 – 800 °C: aniquilação dos defeitos cristalinos na austenita e bainita, respectivamente, 

acompanhada pela formação de cementita à 550 °C na austenita retida; 

800 – 1050 °C: Ocorrência simultânea da dissolução de carbonetos e formação da austenita, 

seguida pela homogeneização de carbono na microestrutura. 

 

 A redução do parâmetro de rede da austenita acima de 550 °C é associada precipitação de 

cementita, que por sua vez, ocorre devido a aniquilação dos defeitos cristalinos na austenita 

retida. Essa precipitação causa uma ligeira contração macroscópica no comprimento da amostra 

abaixo da temperatura Ac1, como previsto pela literatura;  

 

 Uma expansão macroscópica é observada durante os primeiros instantes da austenitização. Esse 

comportamento é possivelmente associado a um aumento no teor de carbono da austenita retida.   

 

 A superposição dos fenômenos de expansão e contração macroscópica do corpo de prova, 

durante a formação da austenita, dificulta a intepretação da temperatura Ac1 com base na curva 

de variação de comprimento relativo;  

 

 A cinética de formação da austenita apresenta uma boa concordância geral entre as técnicas de 

difração (análise local) e dilatometria (análise global). A faixa de temperatura na qual a 

transformação ocorre é significativamente maior no volume analisado por dilatometria;  

 

 Assumindo como referência os resultados de difração síncrotron, a fração transformada de 

austenita, calculada pela regra da alavanca, é melhor descrita pela expansão térmica linear das 

estruturas. 
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4.2 EVOLUÇÃO MICROESTRUTURAL DURANTE O RESFRIAMENTO CONTÍNUO 

 

4.2.1 Processamento termomecânico 

 

Na Figura 53 são apresentadas as rotas de processamento termomecânico desenvolvidas para o 

estudo comparativo da cinética de transformação de fase obtida por dilatometria e difração. As 

amostras foram aquecidas a 10 °C/s até a temperatura de 1050 °C, sendo mantidas por 120 segundos 

neste patamar de temperatura. Os gráficos temperatura-tempo (Figura 53) simulam operações de 

forjamento (compressão uniaxial isotérmica, com redução de 40% do comprimento da amostra), 

seguida pelo resfriamento rápido (10 °C/s) ou lento (1 °C/s) até 550 °C. A taxa de resfriamento 

durante a reação bainítica foi de 0,5 °C/s em todas as condições experimentais. Para facilitar a 

explicação dos resultados, os tratamentos serão identificados pelos códigos mostrados na Figura 53. 

Na Figura 53 (a-c, e), a taxa de resfriamento de 10 °C/s foi empregada a partir da temperatura de 

deformação até 550 °C, para suprimir a formação de ferrita proeutetóide. De maneira contrária, o 

tratamento mostrado na Figura 53 (d) foi desenvolvido para avaliar o impacto combinado da 

deformação e, consequente, transformação estática da ferrita sobre a reação bainítica por resfriamento 

contínuo.  

 

 

 

Figura 53. Representação esquemática dos tratamentos termomecânicos realizados no dilatômetro: (a) = 0%; (b) = 40% 

(950 °C-0,05 s-1); (c) = 40% (950 °C-0,01 s-1); (d) = 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s; (e) = 40% (850 °C-0,05 s-1). TDef, 

 e ̇, representam, respectivamente, temperatura de deformação, redução e taxa de deformação. Fonte: Elaborado pelo 

autor. 
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4.2.2 Etapa de deformação da austenita 

 

As curvas - (tensão-deformação verdadeira) durante a deformação em 950 e 850 °C são 

apresentadas na Figura 54. Observa-se que a redução da temperatura de deformação eleva a tensão 

máxima atingida durante a deformação plástica, enquanto que a redução da taxa de deformação (̇), 

considerando um mesmo patamar de temperatura, diminui a máxima tensão. O perfil estável da curva 

- a 850 °C é associado ao mecanismo de recuperação dinâmica. Por outro lado, quando a 

deformação é conduzida em 950 °C (̇= 0,05 s-1 e 0,01 s-1), é possível identificar um pico na curva -

, seguido por uma ligeira redução nos valores de tensão. Esse comportamento é característico da 

ocorrência de recristalização dinâmica (151–153).  

 

 

 

Figura 54. Curvas tensão-deformação verdadeira de acordo com a temperatura de deformação e taxa de deformação 

empregadas. Curvas obtidas a partir dos sinais de força e deslocamento registrados pelo dilatômetro. Fonte: Elaborado 

pelo autor. 

 

Na Figura 55 é apresentada a evolução do FWHM {220}, obtida pela análise dos difratogramas 

coletados in situ, como uma função da deformação verdadeira. Nota-se que os valores do FWHM 

aumentam continuamente com a deformação macroscópica, sugerindo um alto nível de atividades 

(discordâncias) no interior dos grãos devido à deformação plástica (154). Embora o FWHM dos picos 

de difração (Figura 55) e a tensão verdadeira (Figura 54) não sejam parâmetros diretamente 

comparáveis, é possível perceber, nestas figuras, que a redução da temperatura de deformação e, uma 
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maior taxa de deformação, resultam em um maior valor de FWHM e tensão máxima. A relativa 

similaridade entre o comportamento do FWHM e da tensão verdadeira pode estar associada a criação 

e multiplicação de discordâncias na austenita (fenômeno que impacta diretamente o FWHM), e a 

consequente resistência à deformação plástica induzida por uma maior densidade de discordâncias, 

consequentemente aumentando a tensão necessária para a deformação plástica.  

Nas condições experimentais com deformação a 950 °C (̇= 0,05 s-1 e 0,01 s-1), onde algum 

grau de recristalização é esperado, o FWHM aumenta continuamente, sugerindo que as subestruturas 

resultantes da recristalização promovem um alargamento considerável da reflexão investigada. Além 

disso, a taxa de alargamento dos picos, para diferentes taxas de deformação, é bastante similar, e não 

apresentam um pico como observado nas curvas - na Figura 54. Isso possivelmente ocorre devido 

ao volume analisado por difração, durante a compressão, apresentar gradientes de deformação e 

temperatura relativamente pequenos, quando comparados ao volume total do corpo de prova.  

 

 
 

Figura 55. Variação do FWHM da reflexão {220}, medido nos padrões de difração síncrotron 1D, como uma função da 

deformação verdadeira de acordo com as temperaturas e taxas de deformação empregadas. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

De modo a investigar a condição da austenita antes da formação da bainita, uma análise 

qualitativa dos anéis de difração foi realizada através do seccionamento dos mesmos em 360 partes 

iguais (segmentos angulares de 1°), sendo as intensidades máximas de cada segmento plotadas em 

relação ao ângulo azimutal (circunferência do anel de difração). O objetivo da análise proposta não 

foi estudar a orientação cristalográfica preferencial, mas sim avaliar qualitativamente a condição de 
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refinamento da austenita antes da formação da bainita. Vale frisar que os anéis de Debye–Scherrer 

carregam diversas informações cristalográficas sobre a microestrutura (155).  

Na Figura 56 é apresentada uma compilação de gráficos (intensidade versus ângulo azimutal) 

obtidos a 550 °C (antes da reação bainítica). Na condição sem deformação (Figura 56 (a)), são 

observados anéis com distribuição de intensidade relativamente homogênea. Essa característica não 

é observada nas amostras processadas termomecanicamente, onde a distribuição de intensidade sobre 

os anéis de difração é concentrada sobre uma determinada faixa de ângulos azimutais, sugerindo a 

presença de uma textura cristalográfica. Nas amostras deformadas a 950 °C (Figura 56 (b) e (c)), onde 

a recristalização parcial da microestrutura é esperada, se observa que o aumento na taxa de 

deformação resulta em anéis de difração relativamente mais homogêneos. Essa característica 

possivelmente é relacionada à estrutura resultante da deformação (sob baixa taxa de deformação) 

conter grãos relativamente mais grosseiros do que na condição com maior taxa de deformação. De 

fato, uma redução na taxa de deformação acelera a recristalização dinâmica, por conseguinte, gerando 

uma estrutura mais grosseira de grãos (156).  

Na condição experimental com deformação a 850 °C (Figura 56 (d)), onde apenas a recuperação 

dinâmica é esperada durante a deformação, nota-se que a distribuição de intensidades dos anéis é 

significativamente descontínua e concentrada sobre uma pequena faixa de ângulos azimutais. Nota-

se também que largura dos anéis de difração é significativamente maior, devido a maior densidade 

de discordâncias introduzia pela deformação plástica em temperaturas relativamente baixas.  
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Figura 56. Representação 2D dos anéis de difração {111}, {200} e {220} adquiridos a 550 °C (após a etapa de 

deformação). O gráfico 1D, associado a cada mapa 2D, apresenta a distribuição de intensidades máximas sobre o ângulo 

azimutal (). (a) = 0%; (b) = 40% (950 °C-0,01 s-1); (c) = 40% (950 °C-0,05 s-1) e (d) = 40% (850 °C-0,05 s-1). O 

ângulo azimutal de 0° e 90° representa a direção axial e radial, respectivamente. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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4.2.3 Cinética das transformações de fase: difração síncrotron in situ 

 

A Figura 57 apresenta a evolução da fração volumétrica de fase durante o resfriamento 

contínuo, com e sem influência da deformação prévia da austenita. Considerando as transformações 

de fase durante a etapa de resfriamento após a deformação (750-550 °C), observa-se que a ferrita 

proeutetóide não ocorre quando a amostra é deformada a 950 °C e resfriada a 10 °C/s. Por outro lado, 

nota-se que após a deformação em 850 °C, uma pequena fração de ferrita estática (3 wt.%) se forma 

em aproximadamente 693 °C, durante a etapa de resfriamento (10 °C/s). Isso ocorre devido a 

deformação em 850 °C produzir uma maior densidade de defeitos cristalinos na austenita, que por 

sua vez, atuam como sítios de nucleação para ferrita, reduzindo seu tempo de incubação (157). Essa 

explicação também é válida para a condição experimental = 40% (950 °C - 0,05 s-1) - 1 °C/s, sendo 

que a maior fração de ferrita obtida nesta amostra (16 wt.%) é associada a menor taxa de resfriamento 

empregada. 

Ainda considerando a amostra deformada a 950 °C e resfriada a 1 °C/s, é possível observar que 

a ferrita proeutetóide se forma a 732 °C até 629 °C, seguido por um período de estagnação que 

compreende uma faixa de temperatura de aproximadamente 90 °C. Esse fenômeno tem sido reportado 

na literatura durante o resfriamento contínuo de aços de alta resistência (80), e é explicado pela 

formação da ferrita em regiões relativamente pobres em Mn. Consequentemente, a transformação 

avança para regiões da austenita mais enriquecida em Mn, onde a cinética de formação é 

gradativamente diminuída até sua estagnação. A presença de bandas de segregação na microestrutura 

inicial das amostras foi discutida anteriormente na seção 3.1 (Figura 29(c)). É bastante provável que 

estas heterogeneidades persistam na microestrutura após a etapa de aquecimento e austenitização. 

Assim, o período de estagnação observado na condição = 40% (950 °C - 0,05 s-1) - 1 °C/s é 

possivelmente associado a presença de heterogeneidades químicas na austenita. Após a formação da 

ferrita na amostra resfriada a 1 °C/s, observa-se que a transformação bainítica é retardada em relação 

a condição de referência (= 0%). Isso ocorre devido a reação bainítica ocorrer em regiões 

relativamente mais enriquecidas de Mn na austenita; devido ao crescimento da ferrita em regiões 

empobrecidas de Mn. Além disso, a formação de ferrita gera gradientes na concentração de C da 

austenita adjacente (158,159), uma vez que a precipitação de cementita é fortemente suprimida pela 

adição de Si na composição química do aço. Desta forma, a alta concentração de elementos 

gamagênicos, como Mn e C presentes na austenita, tendem a retardar a reação da bainita. 
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Ainda considerando a Figura 57, é possível observar que a deformação prévia da austenita leva 

a um ligeiro atraso na transformação bainítica em relação a condição = 0%. Esse efeito se torna mais 

pronunciado para uma menor temperatura de deformação. Na amostra deformada a 850 °C, o atraso 

na transformação não pode ser associado à formação de uma pequena fração de ferrita proeutetóide 

(≈ 3 wt.%) durante o resfriamento de 10 °C/s até 550 °C. Na referência (159) é reportado que uma 

pequena fração de ferrita ( 5%) tende a acelerar a taxa de transformação da bainita, uma vez que as 

interfaces de ferrita atuam como sítios adicionais para nucleação da bainita. Assim, o atraso na 

transformação bainítica devido a deformação em 850 °C é possivelmente associado a estabilização 

mecânica da austenita (29,160). É observado em todas as condições experimentais, um período de 

estagnação da reação bainítica após 300 °C, sendo este fenômeno comumente denominado na 

literatura como “estase”.  

 

 

 

Figura 57. Evolução da fração volumétrica de fase como uma função da temperatura durante o resfriamento contínuo. A 

linha pontilhada vertical representa a transição na taxa de resfriamento de 10 ou 1 °C/s para 0,5 °C/s. αb e αP representam 

ferrita bainítica e ferrita proeutetóide, respectivamente. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A Figura 58 (a) apresenta a evolução da fração volumétrica de bainita em função do tempo, 

onde t= 0 s representa a primeira medição diferente de zero para uma dada temperatura em cada 

condição experimental. A reação bainítica durante o resfriamento contínuo apresenta um pequeno 

período de incubação, onde a fração volumétrica de bainita não evolui significativamente com o 

tempo. Nas amostras previamente deformadas, este período de incubação é aumentado tanto pela 
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redução da temperatura de deformação, quanto pela formação prévia de ferrita proeutetóide 

(αP= 16 wt.%). O período de incubação é comumente reportado em diversos estudos sobre a 

transformação bainítica isotérmica (11,161–163), os quais sugerem que a deformação prévia da 

austenita reduz este período. Entretanto, deve ser notado que os resultados experimentais da maioria 

dos estudos referidos são baseados em tratamentos com deformação em temperaturas relativamente 

baixas ( 600 °C), aplicados em aços de alto carbono. Para o presente caso, o maior período de 

incubação observado na amostra deformada em 850 °C, pode estar relacionado ao efeito mais 

pronunciado da estabilização mecânica, uma vez que a redução da temperatura de deformação 

aumenta a densidade de discordâncias na austenita (162). Na amostra = 40% (950 °C - 0,05 s-1) - 

1 °C/s, o tempo de incubação é possivelmente relacionado a presença de ferrita prévia na 

microestrutura (16 wt.%), o que torna os contornos de grão da austenita ineficazes para a nucleação 

da bainita, mesmo quando a austenita é previamente deformada a 950 °C. 

Na Figura 58 (b) nota-se que a taxa de transformação da bainita apresenta um único pico 

(dfαb/dt)máx em todas as condições experimentais. O valor deste pico diminui devido a deformação 

prévia da austenita, sendo (dfαb/dt)máx deslocado para maiores tempos quando a temperatura de 

deformação é reduzida de 950 °C para 850 °C. A formação de ferrita prévia (16 wt.%) claramente 

retarda cinética da transformação bainítica, sendo esta tendência similar à obtida na referência (91). 

 

 
 

Figura 58. Evolução da fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb) em (a) e sua correspondente taxa de transformação 

em (b) como uma função do tempo durante o resfriamento contínuo. O tempo t= 0 indica o início da transformação de 

fase (primeira medição diferente de zero). αb e αP representam ferrita bainítica e ferrita proeutetóide, respectivamente. 

Fonte: Elaborado pelo autor. 
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A taxa de formação da bainita (dfαb/dt) em função de sua fração volumétrica é apresentada na 

Figura 59. Esta figura pode ser interpretada como a taxa na qual os sítios de nucleação dentro de um 

volume unitário de austenita podem contribuir para a taxa de nucleação geral (34,164). De forma 

geral, é observado que dfαb/dt aumenta conforme fαb aumenta, até um valor de pico. Após isso, a taxa 

de formação da bainita decresce, devido ao grau de enriquecimento de carbono da austenita afetar 

tanto a energia de ativação para nucleação em contorno de grão, como também a nucleação 

autocatalítica (34). A máxima taxa de formação da bainita ocorre na condição = 0%, onde o pico é 

atingido para um volume de bainita ligeiramente maior quando comparado com as demais condições 

experimentais com deformação.  

Na Figura 59 também é observado que a presença de ferrita prévia (16 wt.%) diminui 

pronunciadamente dfαb/dt em relação as demais condições com deformação prévia da austenita. Este 

efeito é possivelmente relacionado ao gradiente químico esperado entre as interfaces /αP (ver 

desenho esquemático na Figura 60 (c)), consequentemente aumentando a energia de ativação local 

para o subsequente aumento da formação de bainita nestas interfaces. Além disso, a presença de 

interfaces /αP é ineficaz para a nucleação de ferrita bainítica (165). Quando a fração de ferrita é 

relativamente pequena (≈ 3 wt.% na condição = 40% (850 °C - 0,05 s-1)), tanto o gradiente químico 

quanto a modificação de interface da austenita não são significativas para reduzir de forma acentuada 

a taxa de formação da bainita. 

 

 
 

Figura 59. Taxa de formação da ferrita bainítica (dfαb/dt) como uma função de sua fração volumétrica (fαb). A fração 

volumétrica de ferrita proeutetóide (αP) é indicada para as condições experimentais = 40% (950 °C – 0,05 s-1) - 1 °C/s e 

= 40% (850 °C – 0,05 s-1). Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Uma maior densidade de sítios de nucleação para bainita, na austenita deformada, pode estar 

relacionada a ligeira redução na taxa de formação da bainita nas amostras processadas 

termomecanicamente. Essa maior densidade de sítios pode modificar tanto as interfaces de nucleação 

como também a química das mesmas. Essa explicação é fundamentada com base nas seguintes 

considerações: 

 A medida que a reação bainítica avança, é esperado que densidade de nucleação por unidade de 

volume em determinado tempo seja maior nos grãos da austenita previamente deformada. 

Contudo, cada núcleo se transforma em um volume menor devido a estabilização mecânica da 

interface, de maneira que a espessura das placas de bainita se torna mais fina (160) (comparar os 

desenhos esquemáticos nas Figura 60 (a) e Figura 60 (b)). Assim, a taxa de transformação tende 

a ser menor na austenita com deformação prévia.  

 A nucleação mais homogênea das placas de bainita dentro dos grãos pode dificultar o mecanismo 

de nucleação da bainita por autocatálise (157). Além disso, uma maior densidade de nucleação 

também afeta os campos de difusão de carbono adjacentes as placas de bainita, sendo estes 

campos mais propensos a sobreposição (comparar os desenhos esquemáticos nas Figura 60 (a) e 

Figura 60 (b)), mantendo a concentração de carbono mais alta do que o nível ideal para permitir 

que os sítios de nucleação sejam eficientes (82). Esta maior concentração local de carbono, pode 

resultar em uma maior energia de ativação para nucleação autocatalítica da bainita, a medida que 

a fração de bainita aumenta (34), uma vez que o processo de nucleação depende tanto da química 

como das características morfológicas da interface na qual a bainita nucleia.  

 A repartição do grão austenítico decorrente de uma alta densidade de sítios para nucleação de 

bainita, pode resultar em regiões de austenita com alto grau de refinamento. Este efeito, de 

acordo com a referência (27), pode reduzir a habilidade de acomodação plástica da bainita na 

austenita devido à restrição geométrica (indicado pelo símbolo * nas Figuras 60 (a-c)), 

consequentemente, podendo afetar a taxa de formação da bainita em estágios intermediários da 

transformação.   

 

Assim, a redução na taxa de formação da bainita, observada nas amostras deformadas 

(Figura 59 - matriz 100% austenítica), possivelmente é relacionada a modificação das interfaces e da 

química das mesmas, devido ao aumento da densidade de sítios de nucleação para bainita.  
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Figura 60. Representação esquemática da densidade de nucleação da ferrita bainítica (αb) em um grão de austenita: (a) 

com deformação prévia da austenita; (b) sem deformação da austenita; e (c) com deformação prévia da austenita e 

subsequente formação substancial de ferrita proeutetóide (αP). Os campos de difusão do carbono nas interfaces /αb e /αP 

são representados por contornos sombreados (tons de cinza mais escuro). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.2.4 Evolução do parâmetro de rede da austenita 

 

Na Figura 61 (a) é apresentado a evolução do parâmetro de rede da austenita (a-como 

mensurado) durante o resfriamento contínuo. Nota-se que a apresenta um comportamento linear 

durante a etapa de resfriamento rápido (10 °C/s). Por outro lado, na Figura 61 (b), observa-se na 

condição = 40%(950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s um desvio da linearidade de a dentro da região de 

transformação →αP (≈732 °C a 629 °C). Esse comportamento reflete uma mudança na composição 

química da austenita, associada à rejeição de carbono promovida pela formação significativa de ferrita 

proeutetóide. Resultados similares são reportados na referência (166), empregando experimentos de 

difração de nêutrons in situ. Durante o resfriamento na faixa de 500-300 °C (Figura 61 (a)), percebe-

se um desvio significativo na linearidade de a, em todas as condições experimentais. Essa expansão 

no parâmetro de rede é relacionada à formação da ferrita bainítica, que durante seu crescimento, 

promove o particionamento de carbono para austenita residual. Esse comportamento é esperado, uma 

vez que a precipitação de cementita é eficientemente prevenida pelo teor de Si na composição química 

do aço empregado. Comparando as condições experimentais mostradas na Figura 61 (a), fica evidente 

que a expansão de a é mais pronunciada durante a reação bainítica a partir da austenita não 

deformada. Nota-se também, que a redução da temperatura de deformação diminui a expansão de a, 

enquanto a combinação de deformação e formação de ferrita (16 wt.%), resulta na maior expansão 

do parâmetro de rede entre as condições estudadas.  
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Figura 61. (a) Evolução do parâmetro de rede da austenita (a) na condição como mensurado durante o resfriamento 

contínuo. (b) Detalhe da evolução de a para a condição = 40% (950 °C - 0,05 s-1) - 1 °C/s, durante o resfriamento de 

950 °C até 600 °C. A fração volumétrica de ferrita proeutetóide (αP) é indicada em (a) para as condições experimentais 

= 40% (950 °C - 0,05 s-1) - 1 °C/s e = 40% (850 °C - 0,05 s-1). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A variação absoluta do parâmetro de rede da austenita, corrigido de acordo com a expansão 

térmica, é apresentado na Figura 62. Nesta condição, a variação de a é principalmente relacionada a 

uma mudança na composição da austenita. Percebe-se que a expansão absoluta de a, durante a reação 

bainítica (500-300 °C), é menor quando a transformação parte da austenita previamente deformada 

em relação a condição de referência = 0%. É interessante observar que a continua expandindo 

mesmo quando a reação bainítica atinge o período de estase (indicada pela linha pontilhada na 

Figura 62), embora essa expansão abaixo de 300 °C ocorra em um passo mais lento do que aquela 

observada durante a reação bainítica. De fato, a transformação martensítica local, ou seja, em áreas 

onde a austenita retida possui teor de carbono relativamente baixo, é esperada durante o período de 

estase da reação bainítica. Durante a transformação martensítica local, a introdução de tensões 

residuais na austenita adjacente pode resultar em variações no parâmetro a não relacionadas a 

composição química (130,167). Contudo, a variação de a na Figura 62, após a reação bainítica, é 

muito expressiva para ser unicamente atribuída ao efeito da tensão residual. De acordo com a 

referência (168), durante a etapa de resfriamento rápido (100 °C/s, após a reação bainítica), reações 
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de auto-revenimento podem ocorrer na martensita recém formada em um patamar de temperatura 

relativamente elevado (por exemplo 214 °C), sendo que essas reações podem levar a segregação de 

carbono.  

No presente caso, assumindo que a transformação local da austenita em martensita ocorre de 

forma relativamente rápida após a reação bainítica ( 300 °C), a redistribuição de carbono entre a 

martensita recém formada e a austenita adjacente pode ser possível, o que poderia explicar o aumento 

de a durante o resfriamento. Essa hipótese é adicionalmente corroborada pelo resfriamento lento 

(0,5 °C/s), que fornece tempo suficiente para redistribuição de carbono. De fato, tem sido 

demonstrado que o particionamento de carbono dos constituintes martensíticos (M/A) para a austenita 

retida pode ocorrer facilmente na faixa de temperatura de 200-300 °C (169). Além disso, o efeito 

combinado da transformação martensítica e particionamento de carbono pode ocorrer 

simultaneamente durante o resfriamento contínuo (300-50 °C) com taxas entre 0,05 °C/s e 1°C/s, em 

aços de baixo carbono (170). Assim, a expansão observada no parâmetro de rede na austenita durante 

o resfriamento contínuo é associada a reação bainítica e a transformação martensítica. 

 

 
 

Figura 62. Variação absoluta do parâmetro de rede da austenita (corrigido pela expansão térmica) como uma função da 

temperatura durante o resfriamento contínuo (0,5 °C/s). A linha vertical pontilhada indica o período de estagnação da 

reação bainítica. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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 Na Figura 63 é apresentado a evolução do teor de carbono em solução sólida na austenita (C), 

baseado no parâmetro de rede desta fase. É interessante notar que a fração volumétrica de fases é 

muito similar em torno de 300 °C, enquanto o teor de carbono na austenita é significativamente menor 

nas amostras com deformação prévia, quando comparadas a condição de referência (= 0%). Este 

efeito se torna mais pronunciado quando a temperatura de deformação é reduzida de 950 °C para 

850 °C. Resultados similares são reportados na referência (104) em um aço Fe–0,22C–0,87Si–

1,64Mn (wt.%).  

 

 
 

Figura 63. Teor de carbono em solução sólida na austenita como uma função da temperatura. A fração volumétrica de 

fase é indica na temperatura de 300 °C, onde a linha pontilhada indica o período de estase da reação bainítica. A seta 

voltada para baixo indica a temperatura média de início da reação bainítica entre as condições experimentais. Fonte: 

Elaborado pelo autor. 

 

Na referência (104) é documentado que a concentração de carbono na austenita diminui com o 

aumento da quantidade de deformação, devido a parte do carbono ser consumido pela precipitação 

de cementita. Essa explicação não é razoável para justificar o menor teor de carbono observado nas 

amostras deformadas (Figura 63), uma vez que o aço estudado nesta pesquisa apresenta uma 

quantidade de carbonetos desprezível, devido a concentração de silício (1,23 wt.%). Na 

referência (28) é relatado que a expansão do parâmetro de rede da austenita, durante o estágio de 

particionamento de carbono (da martensita para austenita), foi menos pronunciada na amostra com 
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deformação prévia. Contudo, a fração volumétrica de austenita retida foi maior na condição 

deformada. Para o presente caso, a fração volumétrica final austenita retida ao final do resfriamento 

é praticamente a mesma (≈ 14 wt.%) em todas as condições experimentais avaliadas. 

É documentado na literatura, que regiões com alta densidade de discordâncias tendem a 

“capturar8” átomos de carbono (171–175). Considerando o presente caso, mesmo quando a reação 

bainítica é desenvolvida na austenita livre de deformação, é esperado que uma parte dos átomos de 

carbono (particionados da ferrita bainítica) sejam capturados por discordâncias na austenita, como 

ilustrado de forma esquemática na Figura 64 (a). Por outro lado, quando uma maior densidade de 

defeitos cristalinos é presente, devido ao processamento termomecânico (Figura 64 (b)), a saturação 

de carbono em discordâncias tende a aumentar. Neste cenário, o excesso de carbono presente em 

defeitos pode não contribuir de maneira efetiva para a distorção do reticulado cristalino, uma vez que 

o defeito já apresenta um campo de deformação (176). Desta forma, apenas o aumento do carbono 

em solução sólida na austenita levaria à uma expansão em seu parâmetro de rede, podendo assim, ser 

mensurável por difração de raios-X (177). Em outras palavras, a distorção no parâmetro de rede da 

austenita, resultante da saturação de átomos de carbono em defeitos cristalinos, é relativamente menor 

do que a distorção assistida em uma estrutura virtualmente perfeita ou com uma menor densidade de 

defeitos.  

Dessa forma, uma redução da temperatura de deformação e o consequente aumento da 

densidade de discordâncias na austenita teria como consequência uma menor expansão de a durante 

o enriquecimento de carbono, promovido pela reação bainítica. Essa hipótese é corroborada pelos 

resultados experimentais observados na Figura 63. Assim, é possível concluir que o processamento 

termomecânico leva a uma redução do teor de carbono em solução sólida na austenita não 

transformada, durante a reação bainítica. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

                                                           
8 De acordo com a referência (174), a captura de átomos de carbono por discordâncias ocorre devido a redução do 

potencial químico deste elemento quando presente em defeitos.  
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(a)  = 0 % 
 

 
 

(b) 
 

 = 40 % 
 

 
 

 

Figura 64. Desenho esquemático ilustrando o particionamento de carbono da ferrita bainítica para a austenita adjacente 

nas condições: (a) sem deformação, e (b) com deformação prévia. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A Figura 65 apresenta a fração volumétrica de fase e teor de carbono na austenita durante o 

resfriamento contínuo. É possível observar que a concentração média de carbono na austenita 

aumenta na medida que a reação bainítica avança. Contudo, a cinética de enriquecimento de carbono 

é lenta comparada ao progresso da transformação de fase, sendo este comportamento similar ao 

observado na reação bainítica sob condições isotérmicas (35). Devido a reação bainítica iniciar em 

temperaturas relativamente altas (≈ 530 °C), a homogeneização de carbono na austenita ocorre 

rapidamente, uma vez que a difusividade do carbono é diretamente relacionada a temperatura. Isso 

explica o fato da concentração de carbono na austenita não variar significativamente durante a 

formação da ferrita proeutetóide em altas temperaturas (Figura 65 (d)). Observa-se também na 

Figura 65, que o aumento na concentração de carbono por unidade de fração volumétrica diminui 

gradativamente durante a reação bainítica. Isso ocorre devido a difusividade do carbono na austenita 

reduzir de acordo com a redução da temperatura de transformação. Além disso, o caminho de difusão 
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do carbono na austenita é efetivamente reduzido devido ao aumento da fração de bainita durante o 

resfriamento.  

 

 
 

Figura 65. Teores de carbono em solução sólida na austenita não transformada (C) e fração volumétrica de fase (f) como 

uma função da temperatura: (a) =0%; (b) =40% (950 °C - 0,05 s-1); (c) =40% (950 °C - 0,01 s-1); (d) =40% (950 °C 

- 0,05 s-1) - 1 °C/s; e (e) =40% (850 °C - 0,05 s-1). Taxa de resfriamento de 0,5 °C/s, exceto na faixa de temperatura 

indicada em (d). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.2.5 Análise dos picos de difração 

 

Na Figura 66 é apresentada a evolução do FWHM na reflexão {220} durante o resfriamento 

contínuo. Nota-se que a formação de ferrita proeutetóide (3 ou 16 wt.%) não produz um alargamento 

de pico significativo. Durante o início da reação bainítica, percebe-se que o valor do FWHM é maior 

nas amostras processadas termomecanicamente em relação a condição = 0%. Isto pode ser explicado 

pela presença de uma maior densidade de discordâncias na austenita devido a deformação plástica, 
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uma vez que o principal fator contribuinte para o alargamento dos picos de difração é o aumento na 

densidade de discordâncias na microestrutura (133,178,179). 

Durante a reação bainítica (≈500-300 °C), o FWHM {220} aumenta consideravelmente, 

sugerindo a formação de uma rede de defeitos cristalinos induzida pela transformação de fase. Esses 

defeitos estão relacionados ao particionamento de carbono da ferrita bainítica para a austenita 

adjacente, consequentemente causando diferenças locais nos espaçamentos interplanares devido a 

heterogeneidades na concentração de carbono da austenita (19,39). Durante o período de estase da 

transformação bainítica, o FWHM da austenita apresenta um comportamento praticamente constante 

em todas as condições experimentais.  

 

 

 

Figura 66. Evolução do FWHM da reflexão {220} durante o resfriamento contínuo. O detalhe apresenta a evolução do 

FWHM durante a formação da ferrita proeutetóide para as condições experimentais = 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s e 

= 40% (850 °C-0,05 s-1). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Alguns autores sugerem que o comportamento do FWHM da reflexão {220}, durante a reação 

bainítica por resfriamento, está relacionado ao máximo enriquecimento por carbono da austenita (19). 

Em outras palavras, quanto maior o enriquecimento por carbono da austenita, maior será o valor 

observado do FWHM {220}. Essa dependência é observada nos dados experimentais apresentados 

na Figura 67, onde a variação absoluta do FWHM é maior para as condições experimentais =0% e 

=40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s, as quais apresentaram um maior enriquecimento de carbono ao 

longo do resfriamento contínuo. Outro comportamento interessante a ser observado é que o início da 
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variação significativa do teor de carbono da austenita coincide com o início do alargamento da 

reflexão {220}. Esse resultado sugere que a deformação plástica induzida na austenita adjacente, 

devido ao crescimento da ferrita bainítica (180,181), parece não afetar significativamente o 

alargamento da reflexão estudada nos estágios inicias da transformação. Portanto, o aumento do 

FWHM da reflexão {220} durante a reação bainítica é associado principalmente ao enriquecimento 

por carbono da austenita não transformada. 

 

 
 

Figura 67. Teor de carbono da austenita e variação absoluta do FWHM {220} como uma função da temperatura durante 

a reação bainítica (0,5 °C/s): (a) = 0%; (b)  = 40% (950 °C-0,05 s-1); (c)  = 40% (950 °C-0,01 s-1); (d)  = 40% (950 

°C-0,05 s-1) - 1°C/s ; (e)  = 40% (850 °C-0,05 s-1). A seta e a linha vertical pontilhada indicam, respectivamente, o início 

da transformação e o período de estase em cada figura. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 68, é apresentada a variação total () do FWHM da austenita durante a reação 

bainítica, onde é possível observar que a taxa de aumento é maior para a amostra = 0% em 

comparação com as condições experimentais = 40% (950 °C-0,05 s-1), = 40% (950 °C-0,01 s-1) e 
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= 40% (850 °C-0,05 s-1). Percebe-se também que a maior variação absoluta do FWHM ocorre na 

condição = 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s. Esse comportamento é possivelmente explicado pelo 

gradiente de carbono na austenita, resultante do efeito combinado da formação de ferrita proeutetóide 

e reação bainítica durante o resfriamento contínuo. Consequentemente, a presença destes gradientes 

na austenita pode afetar o alargamento do pico {220}, como discutido anteriormente.  

Ainda considerando a Figura 68, pode ser observado que o FWHM da austenita diminui de 

forma abrupta em aproximadamente 300 °C, onde o período de estase da reação bainítica se inicia. 

Percebe-se também que a redução do FWHM na condição = 40% (850 °C-0,05 s-1) é pouco 

expressiva em relação as demais condições experimentais. É importante ressaltar que o fenômeno 

que causa uma redução do FWHM {220}, durante o início do período de estase da reação bainítica, 

também é observado sob condições isotérmicas (ver Figura 119 (a) do Apêndice B).  

O fenômeno de redução do FWHM do pico {220}, após a reação bainítica, durante o 

resfriamento contínuo, também foi observado nos dados experimentais apresentados nas 

referências (102) e (19). Entretanto, os mecanismos fundamentais que governam este fenômeno não 

foram detalhadamente explicados nos trabalhos referidos. Desta forma, os possíveis mecanismos 

envolvidos neste fenômeno serão discutidos nos próximos parágrafos. 

  

 
 

Figura 68. Variação total do FWHM da reflexão {220} durante a reação bainítica. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A evolução do FWHM {220}, a partir do ponto de máximo alargamento de pico, é mostrado 

em detalhe na Figura 69, onde as curvas foram deslocadas sobre o eixo das ordenadas de modo a 
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permitir uma melhor comparação entre os resultados. Percebe-se que a redução do FWHM é seguida 

por um ligeiro aumento, possivelmente associado a formação dos constituintes M/A. Fica claro que 

a máxima variação (no caso, negativa do FWHM), é maior para a condição = 0% e com formação 

significativa de ferrita proeutetóide (αP=16 wt.%). Nesta condição, é interessante observar que além 

do maior delta, a redução do FWHM se dá em uma maior faixa de temperatura.  

O comportamento do FWHM da austenita, durante o período de estase da reação bainítica, pode 

estar associado ao relaxamento de tensões da austenita próximo às interfaces /αb. É sabido que o 

relaxamento de tensões, devido ao movimento de agregados de discordâncias em direção a interfaces 

de fases, causa uma redução no FWHM dos picos de difração (134). Para o caso da transformação 

bainítica aqui apresentado, o relaxamento de tensões entre interfaces /αb pode ser originado pela 

extinção da pressão hidrostática durante o período de estase da transformação. Esse cenário pode ser 

explicado da seguinte forma: 

 Nos estágios finais da reação bainítica, um aumento da pressão hidrostática ocorre nas 

ilhas de austenita remanescentes, ao invés de um aumento adicional na densidade de 

discordâncias (27); 

 Quando a reação bainítica atinge o período de estase, o incremento da pressão 

hidrostática sobre a austenita cessa. Como consequência da taxa de resfriamento 

relativamente lenta, a pressão hidrostática pode ser aniquilada/reduzida pelo efeito de 

“revenimento” da microestrutura (182). Como resultado disso, uma redistribuição das 

discordâncias na austenita remanescente pode ocorrer próximo as interfaces /αb.  

 

Portanto, baseado nas considerações acima, o fenômeno de redução do FWHM {220}, durante 

o período de estase, pode ser interpretado como um relaxamento de tensões na austenita não 

transformada. Dada esta hipótese, as diferenças na variação absoluta () do FWHM entre as 

condições experimentais mostradas na Figura 69 podem estar relacionadas com a “dimensão” do 

relaxamento de tensões. Esse fenômeno parece ocorrer de maneira mais pronunciada na 

microestrutura contendo uma fração volumétrica significativa de ferrita proeutetóide; considerada em 

aços de baixo carbono uma fase mais dúctil do que a austenita em comparação a mesma temperatura 

(183,184). Desta forma, a presença de microconstituintes com uma ductilidade relativamente mais 

alta do que a ferrita bainítica pode facilitar o relaxamento da pressão hidrostática na austenita 

circundante. Em relação as demais condições experimentais apresentadas na Figura 69, a cinética de 

redução do FWHM pode ser explicada tanto pela estrutura de discordâncias introduzidas pela 
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deformação na austenita, quanto pelo enriquecimento por carbono desta fase, uma vez que a fração 

de ferrita bainítica é bastante similar entre as amostras = 40% (950 °C-0,05 s-1), = 40% (950 °C-

0,01 s-1) e = 40% (850 °C-0,05 s-1).  

 

 
 

Figura 69. Variação total do FWHM da reflexão {220} durante o resfriamento contínuo (regime de estase da reação 

bainítica) a partir do ponto de máximo alargamento de pico. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 70 é apresentado a evolução do FWHM {211}α durante o resfriamento contínuo. 

Percebe-se que a formação de ferrita proeutetóide nas amostras = 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s e 

= 40% (850 °C-0,05 s-1) promove um alargamento expressivo na reflexão considerada. Durante a 

transformação →αb, o FWHM {211}α aumenta continuamente até atingir um patamar de 

estabilidade, o qual coincide com o período de estase da reação bainítica (≈ 300 °C). Este 

comportamento é similares aquele reportado na referência (102), durante a reação bainítica obtida por 

resfriamento contínuo (10 °C/s). É importante destacar que, sob condições isotérmicas, o alargamento 

da reflexão {211}α é praticamente constante durante a reação bainítica (ver Figura 120 (a) do 

Apêndice B), demostrando que a ferrita bainítica se forma com uma densidade de discordâncias que 

permanece inalterada durante o progresso da transformação (103).  
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O aumento do FWHM {211}α durante a reação bainítica (Figura 70) é possivelmente associado 

a um aumento progressivo na densidade de defeitos microestruturais nas subestruturas da ferrita 

bainítica. Essa explicação é baseada no fato de que, sob condições isotérmicas, a densidade de defeitos 

microestruturais na bainita aumenta conforme a temperatura de transformação é reduzida (66,185), 

sendo este efeito geralmente associado ao refinamento nas placas de bainita (186). A espessura das 

placas de bainita por sua vez, depende principalmente da resistência da austenita a uma dada 

temperatura isotérmica (187,188). Baseado nestes argumentos, é possível inferir que, durante o 

resfriamento contínuo, a redução da temperatura de transformação aumenta a resistência da austenita, 

e por conseguinte, a escala da microestrutura bainítica. Assim, é possível inferir que, a medida que a 

temperatura de transformação é reduzida durante o resfriamento contínuo, uma maior densidade de 

defeitos cristalinos é esperada nas placas de bainita subsequentes, o que leva ao alargamento de pico 

observado.  

 

 

Figura 70. Evolução do FWHM {211}α durante o resfriamento contínuo. A linha pontilhada vertical indica a temperatura 

de mudança na taxa de resfriamento de 10 ou 1 °C/s para 0,5 °C/s. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 71 é possível observar que a variação total do FWHM {211} é maior nas amostras 

processadas termomecanicamente em relação a condição =0%. Na referência (102) foi avaliado o 

alargamento do pico {211}α durante a reação bainítica obtida por resfriamento contínuo. Os 

resultados obtidos pelos autores referidos mostram que a evolução do alargamento da reflexão {211}α 

foi menor durante a reação bainítica na amostra tratada termomecanicamente em comparação com a 

condição de referência. Este comportamento, segundo estes pesquisadores, pode estar relacionado a 
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tensões coerentes entre as interfaces de austenita/bainita, uma vez que a reação bainítica foi assistida 

sob efeito de uma pequena tensão externa constante (30 N).  

Considerando que a reação bainítica aqui estudada ocorreu sem influência de tensões externas, 

os resultados mostrados na Figura 71 são diretamente relacionados a estrutura e densidade de 

discordâncias da ferrita bainítica. Desta forma, ao final da reação →αb, a ferrita bainítica 

transformada a partir da austenita deformada possui uma maior densidade de defeitos cristalinos do 

que aquela formada na austenita não deformada. Esse resultado é explicado pelo fato de que a 

estrutura de discordâncias introduzida na austenita pode ser herdada pela bainita formada 

subsequentemente, devido à natureza displaciva da transformação (8,189–191). Além disso, é 

amplamente aceito que a densidade de sítios de nucleação para a ferrita bainítica é aumentada na 

austenita deformada, resultando em uma microestrutura mais refinada (21,29). Uma vez que a taxa 

de nucleação afeta a morfologia, o tamanho e a orientação da ferrita bainítica em aços de baixo 

carbono (21), é esperado que um aumento na densidade de subunidades de αb nucleadas na austenita 

deformada contribua para o alargamento do pico de difração (considerando que o FWHM pode ser 

relacionado ao refinamento da microestrutura (192)).  

Ainda considerando a Figura 71, nota-se que a amostra = 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s 

apresentou um valor de FWHM bastante similar à condição = 0% ao final da reação bainítica. Isto 

pode ser explicado pela aniquilação dos defeitos microestruturais da austenita promovidos tanto pela 

formação da ferrita proeutetóide, quanto pela taxa de resfriamento relativamente lenta (1 °C/s) na 

faixa de 950 °C até 550 °C. Também é observado que o comportamento do FWHM {211} durante o 

período de estase da reação bainítica (≈ 300 °C) permanece praticamente constante em todas as 

condições experimentais, ao contrário do observado para a reflexão de austenita (ver novamente 

Figura 69). Este resultado indica que o período de estagnação da reação bainítica não é acompanhado 

por uma redistribuição de discordâncias ou relaxamento das subestruturas internas da ferrita bainítica.  

Como discutido anteriormente, uma possível consequência da reação bainítica na austenita 

deformada é a formação de uma maior densidade de defeitos cristalinos nas subestruturas de αb em 

relação a condição de referência = 0%. Estudos publicados confirmam que, embora o carbono seja 

particionado da αb→, a ferrita bainítica, mesmo depois de tratamentos isotérmicos prolongados, 

retém átomos de carbono em excesso aprisionados em discordâncias, formando atmosferas Cottrell 

(171,193). Considerando isso, pode ser hipotetizado que um dado aumento na densidade de defeitos 

cristalinos na ferrita bainítica pode implicar em um maior número de átomos de carbono aprisionados 

em seus defeitos, de modo a reduzir a quantidade de carbono a ser particionada para a austenita 
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adjacente. Embora esse raciocino seja corroborado pelos resultados de enriquecimento de carbono 

(Figura 63), estudos adicionais seriam necessários, especificamente em escala atômica, de modo a 

verificar a presença de excesso de carbono nos defeitos microestruturais da ferrita bainítica formada 

na austenita deformada. 

 

 
 

Figura 71. Variação total do FWHM da reflexão {211}α durante o resfriamento contínuo a partir do início da reação 

bainítica. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.2.6 Comparação dos resultados de cinética com a literatura 

 

A cinética da reação bainítica durante o resfriamento contínuo para as condições = 0% e 

= 40% (0,05 s-1) é mostrada Figura 72 e comparada com os resultados obtidos por Reisinger (19) em 

um aço com 0,28 C (wt.%). Nos dados da referência mencionada, a transformação é caracterizada 

por apresentar dois estágios distintos, onde a seta (termo 2ndOnset) nas Figura 72 (a-c) indica o ponto 

de mudança durante o resfriamento. De fato, essa característica tem sido observada por diversos 

autores na literatura (75,77). Contudo, essas investigações mencionadas não reportam evidências 

conclusivas sobre a natureza dos pontos de inflexão sobre as curvas de cinética. Uma possível 

explicação para o fenômeno descrito é apresentada na referência (194), onde é reportado que a 

formação de microestruturas distintas denominadas de "estrutura granular" e "bainita granular", 

podem ser detectadas através dos pontos de inflexão na curva de cinética de transformação de fase, 

devido aos diferentes mecanismos de transformação.  

De forma geral, os resultados aqui apresentados não evidenciam um comportamento da reação 

bainítica em dois estágios como apresentado por Reisinger (19). Como pode ser observado na 
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Figura 72, na presente investigação, pontos de inflexão não são claramente observados nas curvas de 

cinética de transformação fase. Esse resultado, possivelmente indica que um dos mecanismos de 

transformação sugeridos na referência (194) não ocorre ou é altamente suprimido durante a reação 

bainítica na liga de aço empregada nesta pesquisa. Comparando a fração volumétrica de ferrita 

bainítica (Figura 72 (a)), é possível concluir que a evolução de fαb é praticamente idêntica. Por outro 

lado, a evolução do teor de carbono na austenita (Figura 72 (b)) e o alargamento de pico 

(Figura 72 (c)) são significativamente mais pronunciados nos dados de Reisinger, devido ao maior 

teor de carbono do aço empregado por este pesquisador.  

O fenômeno de relaxamento de tensões na austenita, sugerido de acordo com o comportamento 

de redução do FWHM {220} durante o início do período de estase – como discutido anteriormente – 

não é observado para a condição de resfriamento de 0,5 °C/s obtida por Reisinger. Embora, a redução 

do FWHM pode ser verificada em outras condições experimentais (2, 1,5 e 1 °C/s – ver novamente 

Figura 26 (c)), a origem deste comportamento não foi discutida no trabalho desenvolvido pelo autor 

mencionado.   

 

 

 

Figura 72. Cinética da reação bainítica (= 0% e = 40%) durante o resfriamento contínuo (0,5 °C/s). (a) fração 

volumétrica de ferrita bainítica (fαb), (b) teor de carbono em solução sólida na austenita e (c) variação absoluta do FWHM 

da reflexão {220}. Fonte: Elaborado pelo autor com dados extraídos da referência (19).   
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4.2.7 Comparação da cinética obtida por dilatometria e difração síncrotron in situ 

 

Na Figura 73 é possível observar que a variação de comprimento relativo da amostra (L/l0) 

evolui de forma linear durante o resfriamento de 10 °C/s na faixa de 780-550 °C para as 

condições = 0%,  =40% (950 °C-0,05 s-1) e  =40% (950 °C-0,01s-1), condizente com a contração 

térmica da austenita. Na condição = 40% (850 °C-0,05 s-1), o desvio na linearidade da curva L/l0 

sugere a formação de ferrita proeutetóide, condizente com os resultados obtidos por difração 

síncrotron, que indicaram a presença de uma pequena fração deste constituinte (≈ 3 wt.%).  

Na amostra resfriada a 1°C/s, dois pontos de inflexão em 761 °C e 711 °C (indicados pelas 

setas) sugerem que a transformação ferrítica ocorre em duas etapas. Entretanto, estas temperaturas 

não concordam com aquelas sugeridas pelos dados de difração, que são de aproximadamente 732 °C 

(início) e 629 °C (fim). Essa discrepância nas temperaturas de início e fim da transformação ferrítica 

entre as duas técnicas, pode estar relacionada a uma heterogeneidade na distribuição da ferrita, 

formada ao longo da seção longitudinal corpo de prova. A discussão relacionada a esse fenômeno e 

seu impacto nos resultados de dilatometria será realizada na seção 4.2.8. 

A mudança na taxa de resfriamento de 10 °C/s para 0,5 °C/s causa uma pequena expansão no 

corpo de prova, como indicado pelas áreas sombreadas na Figura 73. Essa expansão é oriunda do 

gradiente de temperatura entre o núcleo e a superfície. Quando a vazão do gás de resfriamento é 

interrompida, a temperatura da amostra tende a se homogeneizar, uma vez que a temperatura do 

núcleo é ligeiramente maior do que a registrada pelo termopar. Este artefato experimental não possui 

influência sobre a evolução microestrutural e interpretação geral das curvas de dilatometria, e assim, 

deve ser desconsiderado (36).  

Durante o resfriamento na faixa de temperatura de 500-400 °C, a dilatação observada é 

originada pela reação bainítica. A variação de comprimento da amostra durante o resfriamento abaixo 

de 300 °C é principalmente associada a contração térmica do corpo de prova. A transformação 

martensítica não pode ser claramente observada sobre a curva de dilatometria tanto para o tratamento 

térmico como para os tratamentos termomecânicos (195).  
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Figura 73. Variação do comprimento relativo da amostra obtida pelos ensaios de dilatometria durante o resfriamento 

contínuo. Setas verticais indicam pontos de inflexão associados à transformação de fase no campo /αP. A região 

sombreada pelos círculos indica a expansão do corpo de prova, resultante da mudança na taxa de resfriamento de 10 °C/s 

para 0,5 °C/s. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A Figura 74 (a) mostra em detalhe a variação de comprimento relativo das amostras durante a 

reação bainítica. As curvas foram deslocadas sobre o eixo das ordenadas de maneira a facilitar a 

comparação da dilatação absoluta entre as amostras. Percebe-se que as amostras tratadas 

termomecanicamente apresentam uma dilatação mais pronunciada em relação a condição sem 

deformação. Entre as amostras deformadas, a dilatação absoluta tem uma relação direta com a 

temperatura e taxa de deformação. Desta forma, assumindo que a dilatação do corpo de prova é 

diretamente proporcional a fração volumétrica de fase (no caso, bainita), os resultados de dilatometria 

sugerem que a fração volumétrica de fase é significativamente maior para as condições tratadas 

termomecanicamente em relação a = 0%. Entretanto, comparando os resultados de dilatação 

(Figura 74 (a)) com a fração volumétrica de ferrita bainítica obtida pelo volume investigado por 

difração (Figura 74 (b)), é evidente que a dilatação pronunciada das amostras deformadas não é 

corroborada pelos resultados quantitativos de difração.  

Uma vez que os resultados de difração indicam uma fração volumétrica de ferrita bainítica 

muito similar em torno de 300 °C, seria esperado que a dilatação absoluta associada a reação bainítica 

entre as amostras também fosse similar. É interessante observar que mesmo para a condição 

= 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1°C/s, onde a fração de ferrita bainítica é de αb= 66 wt.%, a dilatação 
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associada a reação bainítica foi mais pronunciada do que a condição = 0% (αb= 82 wt.%). Por outro 

lado, os resultados de dilatometria apresentam uma tendência também observada nos resultados de 

difração, por exemplo, na condição = 0%, onde expansão relacionada a transformação de fase inicia 

em um patamar de temperatura superior às demais condições; tendência também observada na fração 

volumétrica de ferrita bainítica (Figura 74 (b)). 

 

 
 
 

 
 

Figura 74. (a) Variação de comprimento relativo da amostra registrado pelos ensaios de dilatometria durante a reação 

bainítica. (b) Fração volumétrica de ferrita bainítica determinada pelos dados de difração como uma função da temperatura 

durante o resfriamento contínuo. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Na Figura 75 é apresentada a variação de comprimento relativo da amostra (L/l0) em 

comparação com a variação relativa de volume específico total, determinado pelos dados de difração 

com e sem efeito do enriquecimento por carbono da austenita. É possível perceber que na condição 

sem deformação (Figura 75 (a)), a expansão global da amostra, relacionada a decomposição da 

austenita em bainita, apresenta uma concordância razoável com o incremento de volume específico 

determinado por difração. No entanto, quando a reação bainítica ocorre na austenita deformada, a 

expansão global da amostra é significativamente maior do que aquela estimada pelo volume 

investigado por difração. As maiores discrepâncias entre os dados de dilatometria e difração são 

encontradas para a condição experimental com nucleação prévia de ferrita proeutetóide (16 wt.%) 

(Figura 75 (d)).  

É importante frisar que o aumento do volume específico da austenita, devido ao 

enriquecimento por carbono desta fase, não pode explicar a discrepância entre os dados de 

dilatometria e difração nas amostras deformadas, uma vez que a contribuição do carbono na expansão 

da austenita é bastante similar entre as condições experimentais investigadas. Além disso, foi 

demonstrado que a expansão do parâmetro de rede da austenita é menor quando a reação ocorre na 

austenita deformada (ver novamente Figura 62). Portanto, considerando a reação bainítica na 

austenita deformada, é possível concluir que não existe uma boa concordância entre a dilatação global 

da amostra e aquela estimada no volume investigado por difração. 
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Figura 75. Variação do comprimento relativo da amostra (L/l0 – dilatometria) como uma função da temperatura. O eixo 

y secundário apresenta a variação de volume específico total (V/V0) calculado de acordo com os dados de difração, 

considerando ou não o enriquecimento por carbono da austenita: (a) = 0%; (b) = 40% (950 °C-0,05 s-1); (c) = 40% 

(950 °C-0,01 s-1); (d) = 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s; (e) = 40% (850 °C-0,05 s-1). Taxa de resfriamento diferente de 

0,5 °C/s é indicada nesta figura. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Até o presente momento, a razão para a dilatação pronunciada das amostras deformadas, 

durante a reação bainítica por resfriamento, é desconhecida. Contudo, uma explicação plausível pode 

ser sugerida com base em resultados obtidos na literatura a partir da formação isotérmica da bainita. 

Neste contexto, em aços de médio e alto carbono, dependendo da temperatura em que a austenita é 

deformada plasticamente, uma anisotropia entre o sinal longitudinal e radial pode ser observada 
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(9,15,44), ou seja, o sinal de dilatometria na direção longitudinal pode ser positivo (expansão) ou 

negativo (contração). Estes estudos atribuem essa anisotropia no sinal de dilatometria ao fenômeno 

de seleção de variantes na austenita texturizada.  

Não obstante, em aços de baixo carbono, dependendo das condições de processamento 

termomecânico, a dilatação da amostra na direção longitudinal pode ser significativamente maior do 

que na radial, para qualquer estágio da transformação (196), sendo este comportamento também 

atribuído à seleção de variantes da bainita. Zhou (197) explica que a formação da bainita é 

acompanhada por uma mudança de volume devido a deformação de plano invariante, o qual é 

associado um componente de cisalhamento (maior magnitude) e outro de dilatação (menor 

magnitude). Para o caso da austenita não deformada, a componente de cisalhamento é cancelada 

localmente por outras variantes na microestrutura, de modo que apenas a componente de dilatação 

contribui para a expansão macroscópica detectada pela dilatometria durante a reação bainítica. Por 

outro lado, na austenita deformada, devido a seleção de variantes, a componente de cisalhamento não 

é cancelada localmente, podendo ser detectada pelos experimentos de dilatometria. Assim, baseado 

nestes resultados, é razoável inferir que a dilatação macroscópica pronunciada das amostras 

deformadas durante a reação bainítica, reportada no presente trabalho, é explicada pelo sinal de 

dilatometria conter ambas as contribuições do componente de dilatação e cisalhamento. Essa hipótese 

pode ser corroborada pela presença de uma seleção de variantes mais pronunciada na microestrutura 

previamente deformada. Estas discussões serão realizadas na seção 4.2.8 (caracterização 

microestrutural ex situ).   

Na Figura 76 é apresentada a fração transformada (f) determinada por dilatometria em 

comparação com os resultados obtidos dos dados de difração síncrotron. É importante salientar que 

a fração transformada não considera a presença de austenita retida. Além disso, os resultados de 

difração serão considerados como referência para as discussões conduzidas nesta seção. 

Notavelmente, tanto a extrapolação linear quanto a não-linear do coeficiente de expansão térmica 

apresentam uma boa aproximação com a fração transformada calculada pelos dados de difração na 

amostra = 0%. Nesta condição, devido a relação comprimento/diâmetro da amostra ser maior em 

comparação as amostras deformadas, é esperado um gradiente de temperatura ao longo da seção 

longitudinal do corpo de prova, onde as faces da amostra podem estar em um determinado momento, 

a uma temperatura inferior ao volume investigado por difração. Desta forma, a transformação de fase 

no volume investigado por difração sofre um pequeno atraso em relação às regiões próximas das faces 

da amostra.  
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Percebe-se que, durante a reação bainítica na austenita deformada, a expansão térmica não-

linear resulta em erros significativos de aproximadamente 8 e 12% para as condições experimentais 

= 40% (950 °C-0,01 s-¹) e = 40% (850 °C-0,05 s-¹), respectivamente. Nesta última amostra, observa-

se que f atinge 1,0 em 325 °C, reduzindo e aumentando posteriormente, o que é praticamente 

impossível. Isso demonstra que, dependendo da resposta microestrutural durante o resfriamento, a 

aproximação não-linear da expansão térmica não representa de forma realística a evolução da 

transformação de fase. Por outro lado, a expansão térmica linear apresentou uma razoável 

aproximação com os resultados de difração, implicando que a variação de comprimento longitudinal 

da amostra é condizente com a fração volumétrica obtida por difração. Desta forma, é plausível 

afirmar que a dilatação pronunciada das amostras deformadas em relação a condição de referência 

(discutida anteriormente na Figura 75) é possivelmente o resultado de um efeito de amplificação do 

sinal de dilatação.  

O raciocínio exposto acima, não pode ser aplicado a condição experimental com ferrita 

proeutetóide (16 wt.%), na amostra = 40% (950 °C-0,05 s-1) - 1 °C/s (Figura 76 (d)), onde os dados 

de dilatometria claramente tendem a superestimar o teor de ferrita proeutetóide, durante o 

resfriamento de 1 °C/s. Também é observado que a fração transformada de ferrita bainítica tende a 

ser superestimada e sobrestimada pela aproximação linear e não-linear, respectivamente. Estes 

resultados, possivelmente indicam que a transformação ferrítica ocorre de maneira não homogênea 

no corpo de prova, ou seja, durante o resfriamento lento (1 °C/s), em um determinado momento, a 

fração volumétrica de ferrita proeutetóide é significativamente maior fora da região que compreende 

o volume investigado por difração. Essa explicação será adicionalmente corroborada por observações 

microestruturas que serão apresentadas nas próximas seções. 

Na condição = 40% (850 °C - 0,05 s-1), onde a fração volumétrica de ferrita proeutetóide 

(≈ 3 wt.%) foi desconsiderada nos cálculos de fração transformada, é possível observar que os 

resultados de dilatometria tendem a superestimar ligeiramente os dados de difração, principalmente 

durante os estágios inicias da transformação. Essa tendência não é observada nos corpos de prova 

deformados a 950 °C (Figura 76 (b) e (c)). Além disso, não parece ser razoável explicar os resultados 

mostrados na Figura 76 (e) com base em um gradiente de temperatura longitudinal na amostra, como 

sugerido na condição = 0%, uma vez que este gradiente tende a ser minimizado devido à redução do 

comprimento da amostra promovida pela compressão.  

Como discutido anteriormente na Figura 74 (a), a redução da temperatura de deformação 

resulta em uma maior resposta à dilatação associada a reação bainítica, contrastando os resultados de 
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difração (Figura 74 (b)), que não indicaram uma maior fração volumétrica. Desta forma, pode ser 

hipotetizado que a contribuição do componente de cisalhamento na dilatação global da amostra, pode 

ser mais efetiva durante os estágios inicias da reação bainítica, como resultado da deformação prévia 

da austenita em 850 °C, explicando as discrepâncias entre os dados de dilatometria e difração na 

Figura 76 (e). Vale frisar que não foram encontrados trabalhos na literatura com enfoque na 

determinação da influência dos componentes de dilatação durante a reação bainítica na austenita 

deformada, durante o resfriamento contínuo.  

 

 
 

Figura 76. Fração transformada obtida por dilatometria (expansão linear e não-linear) e difração síncrotron durante o 

resfriamento contínuo para as condições: (a) = 0%; (b) = 950 °C (40% - 0,05 s-1); (c) = 950 °C (40% - 0,01 s-1); 

(d) = 950 °C (40% - 0,05 s-1) - 1 °C/s; (e) = 850 °C (40% - 0,05 s-1). Taxa de resfriamento diferente de 0,5 °C/s é 

indicada nesta figura. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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4.2.8 Observações microestruturais ex situ 

 

Nesta seção serão apresentados e discutidos os resultados da caracterização microestrutural 

ex situ, conduzida na região correspondente à área incidente do feixe de difração. Esta seção também 

tem como objetivo corroborar os resultados da evolução microestrutural observada em tempo real 

(in situ). 

Micrografias representativas obtidas por MEV são apresentadas na Figura 77. De maneira geral, 

as microestruturas obtidas compartilham características similares, sendo constituídas por ferrita 

bainítica e agregados de constituintes M/A. Essa microestrutura é comumente referida como bainita 

granular na literatura. Uma vez que a ferrita bainítica é atacada de maneira preferencial pelo reagente 

químico, a martensita, filmes e blocos de austenita retida aparecem em alto relevo na microestrutura 

(19,198). Na Figura 77 (d) e (e), as microestruturas têm como principal diferencial a presença de 

ferrita proeutetóide, observada nos ensaios in situ discutidos na seção 4.2.3. É importante ressaltar 

que as microestruturas obtidas não exibem um alinhamento significativo em relação a direção de 

deformação, com exceção da amostra com ferrita primária (Figura 77 (d)). Isso leva a conclusão que 

o comportamento de dilatação macroscópica pronunciada nas amostras deformadas (ver novamente 

seção 4.2.7 – Figura 74) não pode ser explicado com base na análise microestrutural ex situ. Esse 

resultado corrobora a hipótese que os componentes de dilatação e cisalhamento contribuem para a 

dilatação macroscópica observada durante a reação bainítica na austenita deformada. Na suposição 

de somente a componente de dilatação por si só contribuir para a expansão macroscópica da amostra, 

um alinhamento microestrutural pronunciado seria esperado nas amostras processadas 

termomecanicamente.    

Estruturas de bainita granular (BG) e bainita em forma de ripas descontínuas (BR) podem ser 

identificadas na Figura 77 (a) e (b). Na Figura 77 (d) se observa uma maior predominância da 

morfologia em placas da bainita em relação as demais condições experimentais. Na ampliação da 

região indicada na Figura 77 (d), as estruturas em destaque, próximas à interface de ferrita (αP) 

possuem um alto grau de refinamento (1 µm), sendo essa característica não observada em locais 

relativamente distantes dos contornos de grão ferríticos. Essa microestrutura distinta, adjacente às 

regiões de αP, pode ter sido formada como consequência do gradiente químico (por exemplo, 

segregações de C e Mn), gerado nas interfaces /αP. Considerando a formação isotérmica da bainita, 

a nucleação prévia de αP pode influenciar significativamente a cinética da transformação bainítica 

(159,199–201) e martensítica (199). Por outro lado, não foram encontradas evidências na literatura 
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sobre a modificação da morfologia da microestrutura bainítica, devido a formação de ferrita 

proeutetóide durante o resfriamento contínuo. É importante ressaltar que, dependendo do grau de 

segregação química na interface /αP (relacionado a % de αP nucleada), a nucleação de ferrita bainítica 

pode ser reduzida, acelerando a cinética da transformação martensítica (199). Contudo, devido às 

limitações da microscopia eletrônica de varredura, estudos microestruturais adicionais seriam 

necessários, para confirmar se a microestrutura formada adjacente às ilhas de ferrita proeutetóide 

(detalhe da Figura 77 (d)) é constituída por ferrita bainítica ou martensita, ou uma mistura das duas.    

O refinamento microestrutural das amostras submetidas ao processamento termomecânico é 

evidente em relação condição de referência (= 0%). Este resultado é esperado, uma vez que a 

deformação plástica da austenita aumenta a densidade de sítios de nucleação para bainita (21,29). Em 

relação à temperatura e taxa de deformação, é esperado que estes parâmetros afetem a estrutura 

resultante de discordâncias na austenita, consequentemente alterando a taxa de nucleação da ferrita 

bainítica, um fator crítico para controle da morfologia, tamanho e orientação da bainita em aços de 

baixo carbono (21). Comparando as microestruturas mostradas na Figura 77 (b) e (c), é possível 

perceber que a escala geral da microestrutura é reduzida pelo aumento da taxa de deformação. Um 

efeito de refinamento também é percebido quando a temperatura de deformação é reduzida.  

Qualitativamente, nota-se que a densidade de constituintes M/A (estruturas em alto relevo nas 

micrografias) é maior nas microestruturas deformadas em relação a condição = 0%. Essa tendência 

pode ser explicada pelo menor teor carbono em solução sólida na austenita quando a reação bainítica 

ocorre na austenita deformada, como discutido anteriormente na seção 4.2.4. Corroborando essa ideia, 

na referência (202), é documentado que a quantidade de constituintes M/A é diretamente relacionada 

a concentração de carbono da austenita residual quando a reação bainítica cessa. De fato, uma maior 

densidade de constituintes M/A pode ser observada na amostra deformada a 850 °C (Figura 77 (e)), 

onde a concentração de carbono, ao final da reação bainítica, foi a menor entre todas as condições 

experimentais (ver novamente Figura 63). Desta forma, pode ser inferido que a reação bainítica na 

austenita deformada tem como consequência uma menor estabilidade térmica da austenita 

remanescente, ou seja, uma maior tendência de formar constituintes M/A quando a reação bainítica 

cessa. 
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Figura 77. Micrografias obtidas por microscopia eletrônica de varredura após os ensaios in situ: (a) = 0%; (b) = 950 °C 

(40% - 0,05 s-1); (c) = 950 °C (40% - 0,01 s-1); (d) = 950 °C (40% - 0,05 s-1) - 1 °C/s; (e) = 850 °C (40% - 0,05 s-1). 

Ferrita proeutetóide (αP) é indica nas micrografias em (d) e (e). BG e BR indicam bainita granular e bainita em forma de 

ripas, respectivamente. DC indica direção de compressão (b, c, d, e). Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Os resultados das medições de dureza e a análise quantitativa das microestruturas são 

apresentados na Tabela 4. Nesta tabela, a quantificação dos constituintes M/A não é apresentada, uma 

vez que não é possível distinguir precisamente, por meio das micrografias em MEV, regiões de 

austenita retida e M/A. As amostras submetidas aos tratamentos termomecânicos possuem uma maior 

dureza do que a condição sem deformação. Isso é explicado pelo refinamento das microestruturas, 

decorrentes do aumento de sítios de nucleação para bainita na austenita deformada plasticamente. 

Outro fato que pode estar associado ao aumento de dureza nas amostras deformadas, é a maior 

densidade de constituintes M/A em relação a condição sem deformação, qualitativamente observado 

nas micrografias apresentadas anteriormente. Apesar da fração volumétrica considerável de ferrita 

proeutetóide na microestrutura (16 wt.%), a dureza da amostra = 950 °C (40% - 0,05 s-1) - 1 °C/s foi 

cerca de 8% superior em relação a condição = 950 °C (40% - 0,05 s-1), onde a microestrutura contém 

apenas ferrita bainítica e austenita retida. Esse resultado pode ser explicado pelo grau de refinamento 

das estruturas adjacentes aos contornos de grão ferrítico (ver novamente detalhe da Figura 77 (d)), 

uma vez que a fração volumétrica de austenita retida foi muito similar entre todas as amostras, como 

mostrado na Tabela 4.  

 

Tabela 4. Resultados de microdureza Vickers (HV1), fração de ferrita bainítica (fαb), ferrita proeutetóide (fαP) e austenita 

retida (R). Valores entre parênteses representam o desvio padrão amostral das medições de dureza. 

 

Condição experimental HV1 fαb (wt. %)¹ fαP (wt. %)¹ R (wt. %)¹ 

 = 0 % 344 (4) 86,2 - 13,8 

= 950 °C (40% - 0,05 s-1) 371 (16) 85,6 - 14,4 

= 950 °C (40% - 0,01 s-1) 365 (16) 86 - 14 

= 950 °C (40% - 0,05 s-1) - 1 °C/s 405 (11) 70,1 16 13,9 

= 850 °C (40% - 0,05 s-1) 376 (15) 82,3 3 14,7 

           ¹ Mensurada pelos ensaios de difração in situ. 

Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A Figura 78 apresenta a macroestrutura na seção longitudinal das amostras que contêm ferrita 

proeutetóide na microestrutura. O gradiente macroestrutural, claramente observado na amostra com 

16 wt.% de ferrita (Figura 78 (a)), é resultado da distribuição não homogênea de deformação, devido 

ao atrito e gradientes de temperatura durante a compressão (203). Por outro lado, a macrografia da 



149 
 

amostra com ≈ 3 wt.% de ferrita (Figura 78 (b)), não possui as características observadas na 

Figura 78 (a). A macroestrutura mais homogênea, observada na Figura 78 (b), não pode ser associada 

a uma homogeneidade na deformação ao longo do corpo de prova, uma vez que tal característica é 

praticamente impossível de se obter, mesmo em testes de laboratório. A estrutura macrográfica, 

resultante das heterogeneidades na deformação, é melhor observada na Figura 78 (a), não devido a 

presença de ferrita proeutetóide na microestrutura, mas sim por um gradiente deste microconstituinte 

ao longo da seção longitudinal. 

 Na amostra = 950 °C (40% - 0,05 s-1) - 1 °C/s, o gradiente macroestrutural entre o centro e as 

extremidades, reflete valores de dureza média distintos, como indicado na Figura 78 (a), sendo a 

dureza obtida na borda cerca de 10% menor em relação ao centro do corpo de prova. Esse 

comportamento também é percebido na amostra = 850 °C (40% - 0,05 s-1) (Figura 78 (b)), embora 

a diferença de dureza (centro-extremidade) seja menor do que aquela mostrada na Figura 78 (a). Na 

Figura 78 (c), onde é mostrado em destaque o detalhe indicado na Figura 78 (a), é qualitativamente 

observado que a densidade de ferrita (regiões claras) não é homogênea nesta região. Essa evidência, 

justifica a maior diferença de dureza mensurada no corpo de prova da Figura 78 (a), em relação ao 

corpo de prova mostrado na Figura 78 (b).  

A heterogeneidade na distribuição de ferrita proeutetóide, ao longo do corpo de prova, 

possivelmente ocorre devido ao gradiente de deformação e, o gradiente de temperatura entre o centro 

e as bordas da amostra, durante a etapa de resfriamento lento (1 °C/s). Uma vez que a temperatura de 

início da transformação ferrítica é afetada pela quantidade de deformação da austenita (104,204), 

pode ser esperado que um gradiente de deformação ao longo do corpo de prova promova distintas 

temperaturas de início da transformação. Isso poderia explicar razoavelmente a ocorrência de dois 

pontos de inflexão associados à transformação ferrítica nos ensaios de dilatometria (ver novamente 

Figura 73).  

A heterogeneidade na distribuição da ferrita proeutetóide (αP), identificada pela análise 

macrográfica na Figura 78 (c), explica em grande parte as discrepâncias na cinética de transformação 

de fase, observadas entre a técnica de dilatometria e difração síncrotron (resultados in situ – 

Figura 76 (d)). Devido a essa heterogeneidade, o volume investigado por difração pode apresentar 

uma fração volumétrica de αP, em um determinado instante durante o resfriamento, menor do que 

aquela compreendendo o volume total do corpo de prova.    
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Figura 78. Macrografia da seção longitudinal: (a) = 950 °C (40% - 0,05 s-1) - 1 °C/s; (b) = 850 °C (40% - 0,05 s-1); 

(c) detalhe da região indicada em (a), mostrando o gradiente macroestrutural próximo à extremidade do corpo de prova. 

A linha amarela tracejada em (a) e (c) delimita a região com diferentes macroestruturas. Ataque nital 3%. DC indica 

direção de compressão. Valores entre parênteses correspondem ao desvio padrão das medições de dureza. Fonte: 

Elaborado pelo autor. 

 

Análises via EBSD foram conduzidas com intuito de avaliar o efeito da deformação na 

morfologia e orientação cristalográfica da bainita obtida por resfriamento contínuo. Dentre as 

condições experimentais avaliadas, procurou-se selecionar amostras com microestruturas 100% 

bainíticas (αb + R). Para a condição experimental com deformação, foi escolhida a amostra 

deformada com a maior taxa de deformação = 950 °C (40%-0,05 s-1), sendo esta condição comparada 

com tratamento térmico de referência (= 0%). 

Na Figura 79 são apresentados os mapas de orientação para a ferrita, onde as cores indicam 

diferentes orientações cristalográficas dentro dos grãos de austenita com base no triangulo de 
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referência. Na condição sem deformação (Figura 79 (a)), é possível observar que a morfologia dos 

pacotes de bainita é acicular, enquanto na austenita deformada, a estrutura cristalográfica possui um 

aspecto fragmentado e irregular. Essa morfologia da bainita – resultante da deformação plástica da 

austenita – é essencialmente a mesma reportada na literatura em estudos da transformação bainítica 

isotérmica (10) e não isotérmica (21). Também pode ser observado nos mapas de orientação, o 

refinamento dos pacotes de bainita promovido pela deformação prévia da austenita (Figura 79 (b)), 

além da predominância de orientações cristalográficas próximas à direção [101] sobre as demais.  

Os efeitos produzidos pela deformação na estrutura cristalográfica da bainita podem ser 

explicados por dois mecanismos (205): um deles relacionado ao aumento de resistência da austenita 

pela deformação plástica, e do consequente refinamento dos blocos de bainita; e outro associado a 

criação de uma seleção de variantes distinta dentro do grão de austenita, através da formação de 

contornos de discordâncias com sistemas de escorregamento limitado ativado localmente.  

 

 
 

Figura 79. Mapa de orientação cristalográfica gerado para as condições: (a) = 0% e (b) = 950 °C (40% - 0,05 s-1). DC 

indica a direção de compressão. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 80 percebe-se que a maioria dos picos sobre as figuras de polo se apresentam com 

distribuição de intensidades bastante ampla, o que pode ser explicado pela subdivisão dos grão de 

austenita em várias regiões com orientações cristalográficas próximas, mas não equivalentes (206). 

Na amostra = 0% (Figura 80 (a)), um número significativo de variantes está presente. Entretanto, na 

Figura 80 (b), pode ser observada uma ligeira redução nas variantes cristalográficas, sendo que a 

intensidade dos picos é significativamente maior do que na condição = 0%. Isso indica a 
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predominância de algumas variantes sobre outras, sugerindo a ocorrência do fenômeno de seleção de 

variantes durante a transformação bainítica (9,206). De acordo com os estudos mencionados e 

também as referências (44,207), a ocorrência da seleção de variantes é comumente associada a uma 

anisotropia no sinal de dilatometria durante a formação isotérmica da bainita; o sinal longitudinal não 

é igual ao transversal. Embora a anisotropia não foi mensurada nos resultados de dilatometria aqui 

apresentados, a dilatação pronunciada da amostra = 950 °C (40% - 0,05 s-1) em relação a condição 

= 0% (discutidas anteriormente na seção 4.2.7 - Figura 74 (a)), pode ser uma consequência indireta 

da seleção de variantes na austenita deformada.    

A presença de uma textura cristalográfica também é um indicativo da ocorrência da seleção de 

variantes (7). Em contraste com a orientação relativamente aleatória na amostra não deformada na 

Figura 80 (a), uma textura significativa é observada nos planos {111}α e {001}α na Figura 80 (b), 

similar ao obtido na referência (208); transformação bainítica obtida após deformação em compressão 

da austenita à 699 °C. A presença de textura cristalográfica na bainita é esperada, uma vez que a 

orientação desta fase possui uma forte relação com a textura da austenita antecessora (21).  

 

 
 

Figura 80. Figuras de polo da ferrita bainítica em (a) e (b), com as respectivas figuras de polo inverso em (c) e (d). = 

0% (a) e (c) e = 950 °C (40% - 0,05 s-1) em (b) e (d). Fonte: Elaborado pelo autor. 
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A fração de austenita retida, determinada pela técnica de EBSD (Figura 81 (a) e (b)) em ambas 

as condições (= 0% e = 40%), é de aproximadamente 2%, significativamente menor do que aquela 

determinada por difração síncrotron ao final do resfriamento contínuo (13,8 wt.% (= 0%) e 

14,4 wt.% (= 40%)). Essa discrepância entre as duas técnicas é frequentemente reportada na 

literatura (38,63,209,210), e pode ser explicada principalmente devido à informação microestrutural 

obtida por difração síncrotron detectar a presença da austenita retida tanto em forma de blocos como 

na forma de filmes. Como pode ser observado na Figura 81 (a) e (b), devido a resolução do sistema 

EBSD, apenas a austenita com morfologia de blocos pode ser indexada na área analisada. Neste 

contexto, outro fator que pode influenciar a fração de austenita retida é a possível transformação da 

austenita em martensita, induzida por deformação durante a preparação metalográfica para análise 

microestrutural.  

O gradiente de desorientação média local, empregando análises de Kernel na fase CCC (mapas 

KAM), é apresentado na Figura 81 (c) e (d). Estes resultados fornecem uma medida indireta da 

densidade de discordâncias na microestrutura (211). Na microestrutura com deformação prévia da 

austenita, é observado um acúmulo de discordâncias mais pronunciado, implicando que a ferrita 

bainítica herda a estrutura de defeitos da austenita antecessora durante o resfriamento contínuo. Este 

resultado corrobora as discussões referentes ao comportamento do FWHM {211}α nas condições 

= 0% e = 950 °C (40% - 0,05 s-1) (ver novamente Figura 71).  

Na Figura 81 (e) e (f), regiões escuras, algumas delas indicadas por retângulos, são associadas 

a menor qualidade de imagem (IQ), resultante de uma alta concentração de defeitos de cristalinos, 

por exemplo, discordâncias. Regiões de baixo IQ são comumente associadas a áreas relativamente 

grandes de constituintes M/A (4,19,212,213), uma vez que este microconstituinte tende a possuir uma 

alta densidade de discordâncias (4). Partindo da consideração que os constituintes M/A podem ser 

identificados pelos mapas IQ, é possível inferir que a amostra deformada tende a apresentar uma 

maior densidade de constituintes M/A dentro da região analisada por EBSD. Essa tendência foi 

observada de forma geral na análise microestrutural conduzida em MEV (comparar 

Figuras 77 (a) e (b) – regiões não atacadas em alto relevo).  

O efeito da deformação na distribuição de desorientação de contornos é mostrado na 

Figura 81 (e). A deformação da austenita aumenta ligeiramente a fração de contornos de baixo 

ângulo, e reduz as desorientações próximas a 60°, similar aos resultados obtidos na referência (10), 

em um aço bainítico deformado em alta temperatura e transformado isotermicamente. A tendência na 
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distribuição dos ângulos de desorientação, aqui apresentados, é comparável à classificação da bainita 

granular sugerida na referência (214). 

 

 

 

Figura 81. (a-b) Mapa de fases gerado para ferrita bainítica (αb) e austenita retida (R); (c-d) desorientação média de 

Kernel para αb; (e-f) mapa de qualidade de imagem para αb; e (g) distribuição de desorientação dos contornos para αb. 

= 0% (a, c, e) e = 950 °C (40% - 0,05 s-1) (b, d, f). DC indica direção de compressão (b, d, f). Fonte: Elaborado pelo 

autor. 
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4.2.9 Conclusões parciais 

A evolução microestrutural durante a reação bainítica por resfriamento contínuo em um aço de 

baixo carbono Mn-Si-Cr-Mo, processado termomecanicamente, foi estudada por ensaios de 

dilatometria, difração de raios-X síncrotron in situ e caracterizações microestruturais ex situ. 

Baseados nos resultados experimentais obtidos, as seguintes conclusões podem ser estabelecidas em 

relação as condições experimentais estudadas: 

 

1) Resultados obtidos via difração de raios-X síncrotron: in situ 

 A deformação plástica da austenita atrasa a cinética da reação bainítica, sendo este efeito mais 

pronunciado com a redução da temperatura de deformação. A presença significativa de ferrita 

proeutetóide diminui de forma acentuada a taxa de transformação da ferrita bainítica na austenita 

previamente deformada. 

 

 Independente da condição de processamento, a reação bainítica é caracterizada por apresentar 

um único pico na taxa de transformação, ou seja, sem um segundo estágio claramente definido 

nas curvas de cinética. 

 

 O particionamento de carbono da ferrita bainítica para a austenita causa uma expansão no 

parâmetro de rede da austenita. Essa expansão é menos pronunciada quando a reação bainítica 

ocorre na austenita previamente deformada, sendo este comportamento mais acentuado quando 

a temperatura de deformação é reduzida. Isso é explicado pela segregação de átomos de carbono 

em discordâncias da austenita.  

 

 A expansão do parâmetro de rede austenita continua, a um menor passo, durante o período de 

estase da reação bainítica. Esse comportamento é atribuído a reações de revenimento na 

microestrutura durante o resfriamento, levando à uma redistribuição de carbono para a austenita 

não transformada.   

 

 O alargamento da reflexão {220}, durante a reação bainítica, é atribuído principalmente a 

heterogeneidade química na austenita não transformada. Durante o início do período de estase 

da transformação, as interfaces /αb sofrem um relaxamento de tensões, evidenciado por uma 

redução significativa do FWHM. A magnitude deste fenômeno é reduzida quando a reação 
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bainítica ocorre na austenita processada termomecanicamente, e pronunciada quando a 

microestrutura contém uma quantidade significativa de ferrita proeutetóide. 

 

 O alargamento da reflexão {211}α aumenta continuamente durante a reação bainítica por 

resfriamento contínuo, ao contrário do observado sob condição isotérmica. A deformação prévia 

da austenita aumenta a densidade de defeitos cristalinos da ferrita bainítica. O fenômeno de 

relaxamento das interfaces /αb, observado na austenita remanescente, não ocorre ou é fortemente 

suprimido na reflexão {211}α durante o período de estase. 

 

2) Comparação dos resultados obtidos via dilatometria e difração síncrotron in situ 

 

 Durante a reação bainítica, as amostras processadas termomecanicamente apresentam uma 

expansão macroscópica significativamente maior do que a condição de referência (=0%), 

enquanto que as frações volumétricas, determinadas pelos dados de difração síncrotron, são 

bastante similares no ponto de máxima expansão.  

 

 A discrepância entre a máxima expansão e a correspondente fração volumétrica de ferrita 

bainítica pode estar relacionada ao fato de que a expansão global da amostra contém ambas as 

contribuições de dilatação e cisalhamento, oriundas dos mecanismos de formação da bainita.  

 

 A conversão do sinal de dilatometria para fração transformada de fase foi realizada com base na 

extrapolação linear e não-linear da contração térmica da austenita e ferrita bainítica. 

Considerando como referência os resultados obtidos via difração síncrotron, a cinética 

determinada pela dependência linear da contração térmica apresentou uma melhor concordância 

do que a aproximação não-linear. Assim, a cinética da reação bainítica obtida por medições de 

dilatometria (análise global) é condizente com aquela obtida pelos dados de difração síncrotron 

(análise local), exceto quando a reação bainítica é precedida por uma quantidade significativa de 

ferrita proeutetóide. Isso é explicado pela heterogeneidade da distribuição de ferrita ao longo da 

seção longitudinal do corpo de prova.  
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3) Resultados obtidos via caracterizações ex situ 

 

 As microestruturas obtidas, com ou sem deformação, consistem de bainita granular (ferrita 

bainítica e uma rede de estruturas compostas de austenita retida estabilizada por carbono e 

constituintes M/A). A fração volumétrica de austenita retida não é alterada pela condição de 

processamento termomecânico. Na presença significativa de ferrita proeutetóide, a 

microestrutura resultante próximo às interfaces de ferrita/austenita apresenta um alto grau de 

refinamento em relação à microestrutura bainítica geral.  

 

 A redução da temperatura de deformação, além de causar um refinamento microestrutural, 

aumenta a densidade de constituintes M/A, consequentemente, aumentando a dureza da 

microestrutura bainítica em relação a condição sem deformação. A formação de ferrita 

proeutetóide (16 wt.%) não causa uma redução de dureza na microestrutura bainítica, quando 

comparada às amostras processadas termomecanicamente sem ferrita.  

 

 A análise comparativa via EBSD, entre as condições = 0% e = 40% (950-0,05 s-1), mostrou 

que a densidade de blocos de austenita retida não é significativamente afetada pela deformação 

prévia da austenita. Contudo, uma maior densidade de áreas contendo constituintes M/A foi 

identificada na amostra deformada. Além disso, uma seleção de variantes mais pronunciada 

ocorre na austenita previamente deformada. Essa tendência pode estar associada ao 

comportamento de dilatação pronunciada durante a reação bainítica nas amostras processadas 

termomecanicamente. 

 

 Microestruturas contendo ferrita bainítica e austenita retida, podem ser obtidas via rotas de 

processamento termomecânico com resfriamento contínuo no aço C-Mn-Si-Cr-Mo empregado 

nesta pesquisa. Embora geralmente indesejada na microestrutura bainítica, a presença de ferrita 

proeutetóide pode proporcionar uma combinação atrativa de propriedades mecânicas, uma vez 

que os resultados aqui obtidos, mostram que a ferrita prévia não reduz de forma acentuada a 

dureza da microestrutura, além de promover um refinamento microestrutural. 
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4.3 TRANSFORMAÇÃO DINÂMICA DA AUSTENITA EM BAINITA 

 

4.3.1 Introdução 

 

Uma transformação dinâmica (DT) em aços é descrita como uma transformação de fases que 

ocorre durante um processo de deformação plástica (215), sendo as primeiras evidências sobre a DT 

documentadas em 1932 (216). Por exemplo, a transformação dinâmica da austenita retida em 

martensita à temperatura ambiente (efeito TRIP), tem sido extensamente estudada em aços Fe-C-Mn-

Si, bem como a transformação dinâmica da austenita para ferrita, no campo austenítico ou bifásico. 

As transformações dinâmicas mencionadas acima, foram consideravelmente estudadas em diversas 

famílias de aços. 

Por outro lado, a transformação dinâmica da austenita em bainita (denominada aqui de 

DT(→αb)), é pouco documentada na literatura, sendo que a maioria das evidências sobre a DT(→αb) é 

baseada na detecção de pontos de inflexão nas curvas tensão-deformação na faixa de 500 °C a 

350 °C (9,13,49) – por exemplo, alteração da taxa de encruamento, devido a transformação da 

austenita para uma fase de maior resistência mecânica (no caso, ferrita bainítica). Além disso, 

evidências da transformação bainítica induzida por deformação da austenita retida (entre 150 °C a 

300 °C), têm sido relatadas recentemente na literatura em aços com efeito TRIP (217). 

Por outro lado, apesar de progressos significativos no entendimento do efeito da ação de tensões 

constantes (abaixo do limite de escoamento) no desenvolvimento de microestruturas bainíticas (218–

220), a evolução microestrutural durante a transformação dinâmica da bainita carece de evidências 

em tempo real. Uma das dificuldades encontradas no estudo das transformações de fase dinâmicas, 

por técnicas convencionais como dilatometria, é o efeito sobreposto da variação do comprimento 

induzido pela transformação e da redução do comprimento da amostra, ou seja, a expansão associada 

a transformação de fase não pode ser mensurada levando em conta apenas o monitoramento 

unidimensional do corpo de prova. 

A DT(→αb) é uma reação complexa, uma vez que os mecanismos intrínsecos da formação da 

bainita – nucleação, crescimento, seleção de variantes, autocatálise, enriquecimento de carbono da 

austenita – estão sinergicamente relacionados com a geração de discordâncias “dinâmicas” durante o 

processo de deformação plástica. É importante frisar que o termo “dinâmicas” é aqui empregado para 

descrever um cenário, onde a densidade e subestruturas de discordâncias varia continuamente em 

regime de deformação plástica.  
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Em termos de rotas de processamento termomecânico, a DT(→αb) pode proporcionar novas 

perspectivas em relação a uma redução do consumo energético em cadeias de processamento, uma 

vez que o processo de deformação plástica e transformação de fase ocorrem simultaneamente. Além 

disso, como vantagens, podem ser citados a produção de componentes no formato “near net shape”, 

com baixa quantidade de carepa resultante da oxidação da peça, melhor controle 

dimensional/geométrico do componente e ganho de resistência mecânica adicional por encruamento. 

Contudo, deve-se ressaltar que alta resistência a deformação plástica, intrinsicamente relacionada a 

microestrutura bainítica, requerer um conhecimento aprofundado do processo de deformação e 

comportamento plástico dos materiais, uma vez que a deformação a morno introduz fortes cargas 

mecânicas nos equipamentos de conformação (221).  

Desta forma, considerando a importância tecnológica e a falta de evidências experimentais 

in situ, esta seção tem como principal objetivo investigar a evolução microestrutural durante e após a 

transformação dinâmica da austenita em bainita.  

 

4.3.2 Rotas de processamento termomecânico 

 

Na Figura 82 é apresentada de forma esquemática as rotas de processamento termomecânico, 

desenvolvidas para o estudo da transformação dinâmica da bainita. De forma geral, as amostras foram 

aquecidas com uma taxa de 10 °C/s até 1050 °C, sendo austenitizadas por 2 min. Ao término desta 

etapa, empregou-se uma taxa de resfriamento de 10 °C/s para suprimir a formação de ferrita 

proeutetóide, sendo o resfriamento interrompido no patamar de temperatura de 500 °C. Nesta 

temperatura, foram realizadas as deformações compressivas9. É importante ressaltar que as 

deformações foram realizadas abaixo da temperatura Bs (528 °C – Seção 3.1). 

Na rota de processamento designada como = 0% na Figura 82, a amostra é mantida na 

temperatura isotérmica de 500 °C por 32 segundos e então resfriada continuamente a uma taxa de 

0,5 °C/s até a temperatura ambiente. Este tratamento foi conduzido apenas para efeitos de comparação 

(amostra de referência) com os tratamentos envolvendo etapas de deformação. 

O ciclo de processamento = 20% (0,05 s-1) foi desenvolvido para o estudo da DT(→αb) a partir 

de uma microestrutura 100 % austenítica. É importante mencionar que a deformação com taxa de 

                                                           
9 Os parâmetros de deformação dos corpos de prova (°C,  e ̇ ) foram selecionados com base nas limitações técnicas do 

dilatômetro empregado neste trabalho. 
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0,05 s-1 foi aplicada imediatamente após a temperatura registrada pelo termopar estabilizar em 

500 °C. Além disso, foi considerada desprezível a nucleação de ferrita bainítica antes da etapa de 

deformação. 

O tratamento = 20% (0,01 s-1) envolve a formação de uma microestrutura bainítica 

previamente a etapa de deformação, que foi conduzida com uma taxa de deformação relativamente 

lenta de 0,01 s-1. Por meio desta estratégia, a evolução microestrutural durante a DT(→αb) pode ser 

analisada a partir do regime elástico até o plástico. Após isso, a amostra foi mantida por cinco 

segundos na temperatura isotérmica e então resfriada até a temperatura ambiente.  

 

 
 

Figura 82. Representação esquemática das rotas de processamento desenvolvidas (= 0%, = 20% (0,05 s-1) e = 20% 

(0,01 s-1)) para o estudo da transformação dinâmica da austenita em bainita. Desenho esquemático ilustrando um grão 

austenítico com a respectiva microestrutura, formada ao final da etapa isotérmica no tratamento = 20% (0,01 s-1). αb, 

R e CG representam ferrita bainítica, austenita retida e contorno de grão austenítico, respectivamente. Fonte: Elaborado 

pelo autor. 

 

De modo a facilitar a explicação dos resultados, as condições experimentais apresentadas nesta 

seção são nomeadas da seguinte forma: 

 = 0%: sem deformação (referência); 

 = 20% (0,05 s-1): deformação partindo de uma microestrutura completamente austenítica; 

 = 20% (0,01 s-1): deformação partindo de uma microestrutura com formação prévia de 

ferrita bainítica. 
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A evolução microestrutural na amostra = 20% (0,01 s-1) durante a etapa isotérmica antecessora 

a deformação é apresentada na Figura 83, na qual é possível verificar que tanto a fração volumétrica 

de fase (Figura 83 (a)) quanto a dilatação do corpo de prova (L/l0) (Figura 83 (b)) evidenciam o 

início da decomposição da austenita em bainita. Além da fração de ferrita bainítica, a Figura 83 (a) 

também associa o teor de carbono da austenita como uma função do tempo. Nesta figura, é possível 

perceber um pequeno incremento na concentração de carbono em solução sólida na austenita, devido 

ao carbono particionado da ferrita bainítica. 

 

 
 

Figura 83. Evolução da microestrutura durante a etapa isotérmica a 500 °C (= 20% (0,01 s-1)): (a) Fração de ferrita 

bainítica (fαb) e teor de carbono em solução sólida na austenita como uma função do tempo. (b) Variação de comprimento 

relativo da amostra em função do tempo. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 

4.3.3 Evolução microestrutural durante a deformação 

 

A evolução da temperatura do corpo de prova registrado pelo termopar durante a deformação é 

mostrada na Figura 84. Percebe-se que as maiores variações de temperatura ocorrem no início do 

processo de deformação, e são proporcionais a taxa de deformação. A variação máxima de 

temperatura registrada foi de ≈ 4 °C abaixo do valor nominal de 500 °C, sendo esta variação corrigida 

pelo sistema de aquecimento do dilatômetro. Esta redução de temperatura está provavelmente 
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associada a uma pequena perda de calor entre as faces da amostra e as placas do dilatômetro. Assim, 

tal variação de temperatura é considerada como um artefato experimental, sendo sua influência na 

evolução microestrutural desprezível durante a deformação. 

 

 

 

Figura 84. Evolução da temperatura dos corpos de prova em função da deformação verdadeira a 500 °C. Fonte: Elaborado 

pelo autor. 

 

A Figura 85 apresenta a sequência de padrões de difração 1D, obtidos durante a etapa de 

deformação plástica. Nas figuras 85 (a) e (b) não é possível identificar claramente a presença de picos 

associados a carbonetos. As reflexões indicadas pela seta (2  2,22° e 2,75° ) são atribuída às 

inclusões de sulfeto de manganês (MnS), como observado na referência (222). Embora os padrões de 

difração obtidos por radiação síncrotron apresentem uma alta relação sinal/ruído e resolução 2, a 

confiabilidade na detecção de carbonetos de transição é baixa (223). De toda a forma, a precipitação 

de cementita será considerada como desprezível durante o processo de deformação. 
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Figura 85. Difratogramas obtidos ao longo da etapa de deformação a 500 °C: (a) = 20% (0,01 s-1) e (b) = 20% (0,05 s-1). 

A seta indica a reflexão referente a inclusão de sulfeto de manganês (MnS). As linhas verticais pontilhadas indicam as 

posições esperadas para os picos de Fe3C. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.3.3.1 Fração volumétrica de ferrita bainítica 

 

Na Figura 86 é apresentado o comportamento das curvas tensão-deformação (-) e fração 

volumétrica de ferrita bainítica (fαb) como uma função da deformação verdadeira. A região delimitada 

pela cor cinza nos gráficos representa o limite elástico da austenita, definido com base na tensão de 

escoamento de 132 MPa, calculada pelo modelo empírico proposto por Bohemen (68). É possível 
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observar nas Figuras 86 (a) e (c) que as taxas de encruamento (curvas d/d) refletem um regime de 

recuperação dinâmica (224), levando em consideração que a deformação foi conduzida na região de 

não-recristalização da austenita. A DT(→αb), partindo de uma microestrutura 100% austenítica, é 

detectada pelo desvio na taxa de encruamento em relação a linha de tendência pontilhada na 

Figura 86 (a). Nas referências (9,13), é relatado um aumento na taxa de encruamento da austenita 

após 10% de deformação na temperatura de 400 °C, sendo esta alteração no encruamento relacionada 

com o início da transformação bainítica em um aço Fe-0,4C-3Si-1Cr-0,9(Mn+Mo). Outros autores 

também reportaram aumentos abruptos nas curvas - na temperatura de 300 °C, relacionados a 

formação de bainita durante a deformação acima de = 0,3, em um aço bainítico com 0,4 C wt.% (49). 

Contudo, nenhum dos trabalhos mencionados apresentaram evidências quantitativas da 

transformação de fase, ou seja, da fração transformada durante a deformação.  

De forma a confirmar que a alteração nas curvas - é de fato relacionada a transformação 

dinâmica da bainita, a Figura 86 (b) apresenta a fração volumétrica de ferrita bainítica determinada 

com base nos padrões de difração síncrotron, coletados durante o processo de deformação. Nesta 

figura, é interessante observar que a DT(→αb) ocorre após uma deformação crítica   0,1, de maneira 

similar ao reportado na literatura (9,13), onde é sugerido que o início da transformação acontece após 

um certo tempo ou nível de deformação ser atingido, semelhante também a transformação dinâmica 

da austenita para ferrita (184). O início da DT na Figura 86 (b) concorda razoavelmente bem com o 

ponto de inflexão na curva d/d ( ≈ 0,13). Isto confirma que o início da transformação pode ser 

detectado pelo aumento da taxa de encruamento durante a compressão, como sugerido na literatura. 

Ao final do ciclo de deformação, a fração de bainita transformada é de aproximadamente 7 wt.%. 

Na Figura 86 (c) nota-se que no início da compressão (regime elástico) um pico na taxa de 

encruamento é observado, possivelmente associado a presença de ferrita bainítica na microestrutura 

deformada. Este pico da curva d-d é possivelmente associado ao efeito de ancoramento das 

discordâncias e/ou contornos de grão pelas subunidades de bainita, uma vez que estas subunidades se 

formam nos contornos de grão austeníticos (34,68). É importante frisar que a ocorrência da 

recuperação dinâmica não é responsável pelo início da DT, uma vez que a fração volumétrica de fαb 

não varia significativamente no regime elástico. Após a transição do regime elástico para o plástico, 

é evidente que o incremento da deformação estimula de forma significativa a formação da bainita. O 

aumento linear na tensão, durante a compressão acima de = 0,05, além do pico de tensão 

macroscópica de ≈ 690 MPa ao final da deformação, são fortes evidências que a austenita está se 

transformando de maneira pronunciada em uma fase com maior resistência à deformação plástica (no 



165 
 

caso, ferrita bainítica). Essa afirmação é adicionalmente corroborada pelo fato de que a deformação 

com uma taxa de 0,05 s-1 (Figura 86 (a)) gera um pico de tensão 32% menor em comparação com a 

taxa de 0,01 s-1 (Figura 86 (c)).  

Na Figura 86 (d) é observado que a taxa de transformação (curva dfαb / d) exibe uma tendência 

monotônica de  ~ 0,015 até cerca de  ~ 0,16, evidenciando diferentes cinéticas nesta faixa. É 

razoável inferir que a interação entre o crescimento das subunidades e formação de discordâncias, 

durante a deformação plástica, reflete o comportamento da curva dfαb / d. Quando uma fração crítica 

de bainita é atingida durante a compressão, um efeito de restrição imposta pela matriz bainítica 

dificulta o movimento das discordâncias na austenita, o que eventualmente desacelera a 

transformação, explicando o decaimento na taxa de formação da bainita por unidade de deformação 

para   0,16. Esta redução também pode indicar que a transformação se aproxima do período de 

estase. Este fenômeno, no entanto, não pode ser avaliado sob regime de deformação plástica, devido 

às limitações técnicas do dilatômetro (em termos de força máxima). 

 

                   = 20% (0,05 s-1) 

                     Microestrutura em  = 0 ( = 100 wt.%) 
                   = 20% (0,01 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 (92 + 8αb (wt.%)) 

  
 
 

Figura 86. (a) e (c) curva tensão-deformação verdadeira, (b) e (d) fração volumétrica de ferrita bainítica como uma função 

da deformação verdadeira a 500 °C. A linha vertical em (a) e (b) representa o início da transformação dinâmica da bainita. 

As linhas pontilhadas verticais sobrepostas no gráfico (d) indicam os pontos de inflexão na taxa de transformação. O 

limite elástico da austenita é definido pela região sombreada nos gráficos. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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A fração volumétrica de ferrita bainítica, formada no final da etapa de deformação plástica, não 

é reportada nos poucos estudos disponíveis sobre este tópico (por exemplo nas referências (9,13,49)). 

Portanto, uma comparação direta com os resultados aqui apresentados não é possível. Por outro lado, 

o fato da transformação dinâmica iniciar após o escoamento da austenita ser atingido (Figura 86 (d)) 

é reportado na literatura (13). 

A Figura 87 apresenta a cinética da transformação dinâmica da bainita em comparação com a 

amostra de referência (transformação puramente isotérmica a 500 °C). Adicionalmente, são plotados 

os resultados obtidos por Guo (35), na temperatura isotérmica de 490 °C e 460 °C, para um aço 

bainítico (Fe-0,22C – 1,37Mn – 0,91Si – 1,54Cr – 0,14Mo – 0,06Ni (wt.%)). Observa-se que a 

decomposição da austenita em bainita é acelerada (cerca de 11 vezes mais rápida) durante a 

deformação em comparação ao tratamento isotérmico a 500 ° C. Nesta temperatura, a cinética da 

reação →αb é tipicamente lenta, devido à baixa força motriz, resultante do pequeno grau de super-

resfriamento entre a temperatura Bs e a temperatura de transformação isotérmica (225). Nota-se que 

a cinética da amostra = 0% (500 °C) apresenta um boa concordância com a transformação isotérmica 

(490 e 460 °C) de um aço bainítico com baixo teor de carbono, reportado na referência (35).  

 

 
 

Figura 87. Variação da fração volumétrica de ferrita bainítica a 500 °C na condição experimental = 20% (0,01 s-1) em 

comparação com o tratamento isotérmico de referência (= 0%). Os dados são comparados com a transformação bainítica 

isotérmica (490 °C e 460 °C - sem deformação) em um aço de baixo carbono (35). Para todos os conjuntos de dados, o 

tempo de referência t = 0 s é contado após 32 s na temperatura isotérmica (ver tratamento = 20% (0,01 s-1) na Figura 82). 

Os estágios da deformação (0, 10 e 20%) são indicados durante a transformação dinâmica. Fonte: Elaborado pelo autor 

com dados da referência (35). 
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Na literatura, um grande número de autores sugerem que a deformação plástica da austenita 

retarda a cinética da transformação bainítica, devido ao fenômeno de estabilização mecânica da 

austenita (30,46,226,227). Por outro lado, o fenômeno de estabilização mecânica é comumente 

observado quando a austenita é deformada sem transformação de fase prévia. Assim, a aceleração da 

transformação bainítica durante a deformação plástica, mostrada na Figura 87, leva ao raciocínio que 

o fenômeno de estabilização é fortemente suprimido, devido a nucleação de ferrita bainítica antes da 

etapa de deformação. O efeito de aceleração, observado na transformação dinâmica, é possivelmente 

explicado pela geração e interação de discordâncias durante a deformação plástica/transformação de 

fase. De fato, investigações em aços bainíticos encontradas na literatura, sugerem que a estrutura de 

discordâncias introduzida pela deformação na austenita influencia pronunciadamente a cinética de 

transformação sob condições isotérmicas (11,12). Desta forma, considerando um cenário “dinâmico” 

de discordâncias durante a DT, é proposto que a formação de discordâncias móveis, devido a 

deformação plástica, é responsável pelo progresso da transformação bainítica. Discordâncias móveis 

podem aumentar a habilidade de acomodação e auto-acomodação plástica das interfaces /αb, além 

de prevenir o acúmulo de defeitos cristalinos frente as subunidades de αb. Além disso, a introdução 

de defeitos cristalinos na austenita impacta significativamente no aumento da cinética da 

transformação de fase (184,215), devido ao acréscimo de sítios de nucleação para a bainita (27), e 

também pelo aumento local da difusividade do carbono na  (228).  

   
 

4.3.3.2 Parâmetro de rede 

 

A Figura 88 apresenta a evolução dos parâmetros de rede da austenita (a) e ferrita bainítica 

(aαb), determinados na direção axial, radial e 45° em relação a direção de compressão. Os parâmetros 

a e aαb (Figura 88 (a) e (b), respectivamente) apresentam tendências similares em relação a direção 

azimutal. A direção radial apresenta os maiores valores, enquanto que a orientação de 45° reflete uma 

tendência média entre as direções axial e radial. Isso é explicado pela natureza da distorção dos anéis 

de difração durante a compressão uniaxial, assumindo formas elípticas devido as deformações com 

sinais opostos entre as direções axial e radial (116). É importante ressaltar que os dados de aαb na 

Figura 88 (b) são mostrados após uma fração transformada maior que 1 %, o que explica a dispersão 

nos valores de aαb. Na Figura 88 (a), é possível observar que a ocorrência da DT(→αb) a partir de uma 

microestrutura 100% austenítica não afeta significativamente a, que aumenta ou diminui de acordo 

com a direção azimutal.  
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A Figura 88 (c) apresenta o comportamento de a durante a DT(→αb) a partir de uma 

microestrutura contendo +αb. É possível observar, em todas as direções azimutais, um 

comportamento não-linear na evolução de a para   0,15. Essa tendência não é observada no 

parâmetro de rede da ferrita bainítica (Figura 88 (d)), onde aαb é praticamente linear em todas as 

direções azimutais. No geral, o parâmetro de rede da austenita pode ser afetado pelos seguintes 

fatores: deformação macroscópica do reticulado cristalino; expansão térmica devido aquecimento 

adiabático gerado pela deformação plástica; formação de carbonetos; e enriquecimento por carbono. 

Estes fatores são discutidos nos próximos parágrafos. 

 

                   = 20% (0,05 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 ( = 100 wt.%) 
                   = 20% (0,01 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 (92 + 8αb (wt.%)) 

  
 

Figura 88. Evolução do parâmetro de rede médio da austenita em (a) e (c) e ferrita bainítica em (b) e (d), como uma 

função da deformação verdadeira. As orientações axial, radial e 45° são relacionadas à direção de compressão no corpo 

de prova. A linha vertical em (a) e (b) representa o início da transformação dinâmica da bainita. O limite elástico da 

austenita é definido pela região sombreada nos gráficos. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Como discutido anteriormente na Figura 85, a precipitação significativa de carbonetos não foi 

observada nos padrões de difração coletados durante a deformação. Desta forma, a formação de 

cementita é considerada como desprezível durante a DT(→αb). Caso contrário, o carbono da  seria 

eventualmente consumido pela formação de cementita, levando a uma contração do parâmetro de 

rede da  (104,229), ou seja, uma tendência contrária ao observado na Figura 88 (c). A ocorrência de 

aquecimento adiabático devido a deformação plástica é considerada como desprezível, uma vez que 
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o sistema de aquecimento do dilatômetro tende a compensar qualquer aumento ou redução de 

temperatura no corpo de prova. Além disso, conforme já discutido anteriormente, a variação de 

temperatura do corpo de prova durante a compressão é desprezível (ver novamente Figura 84). Assim, 

pode-se inferir que tanto a formação de carbonetos quanto a temperatura do corpo de prova não são 

responsáveis pela não linearidade de a observada na Figura 88 (c). 

Considerando as discussões apresentadas acima, a evolução de a durante a DT(→αb) é associada 

a dois fatores: a distorção do reticulado cristalino induzido pela deformação macroscópica, e uma 

mudança no teor médio de carbono da austenita. O aumento contínuo e significativo da fração 

volumétrica de ferrita bainítica, durante a DT na amostra = 20% (0,01 s-1) (mostrada anteriormente 

na Figura 87), promove o enriquecimento de carbono da austenita. Considerando que o carbono causa 

uma expansão do reticulado cristalino da austenita (127,229), tal fenômeno pode promover um efeito 

oposto à distorção da rede imposta pela deformação macroscópica. Assim, a não linearidade 

observada de a é explicada pelo enriquecimento por carbono da austenita.  

O carbono apresenta um efeito isotrópico na expansão do parâmetro de rede da 

austenita (99,230), ou seja, o carbono expande de maneira proporcional o reticulado cristalino nas 

direções axial e radial. Por outro lado, a distorção da rede induzida pela deformação macroscópica é 

essencialmente anisotrópica. Assim, uma vez que a informação cristalográfica do parâmetro a foi 

avaliada nas direções axial e radial, a mudança na posição dos picos de difração resultante do 

enriquecimento de carbono da austenita, pode ser separada da contribuição mecânica gerada pelo 

processo de deformação com base na seguinte expressão (99,231): 

 

𝜈 (a

) = [(a(Radial)

) + 𝜈 (a(Axial)
)] /(1 + 𝜈) (Equação 11) 

 

Onde, 𝜈 (a) é a mudança relativa no parâmetro de rede devido ao enriquecimento de carbono, 

a (Radial) e a (Axial) são a variação do parâmetro de rede da austenita nas orientações radial e axial, 

respectivamente. O coeficiente de Poisson (𝜈) calculado para a austenita na temperatura de 500 °C 

foi de 0,281. Neste mesmo patamar de temperatura, o valor de 0,354 foi adotado para a ferrita 

bainítica de acordo com a literatura (232). 

Na Figura 89 (a) e (b) é apresentada a evolução do parâmetro de rede da austenita nas 

orientações axial e radial, e também o parâmetro de rede compensado pela razão de Poisson 𝜈 (a). A 

fração volumétrica de ferrita bainítica é mostrada no eixo superior das abscissas. Considerando a 

deformação de uma microestrutura 100% austenítica (Figura 89 (a)), a tendência apresentada por 
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𝜈 (a) é praticamente constante durante a compressão. Isso é explicado pela baixa fração transformada 

durante a DT, consequentemente, implicando em uma relativa baixa quantidade de carbono 

particionada para a austenita. Por outro lado, o aumento contínuo na fração volumétrica de αb, 

mostrado na Figura 89 (b), reflete em um incremento significativo no enriquecimento de carbono da 

austenita; 𝜈 (a) aumenta a partir de  ≈ 0,13 (fαb ~ 25 wt.%). É importante frisar que o parâmetro 

𝜈 (a) é uma evidência indireta do aumento da concentração média de carbono na , não 

contabilizando as variações locais na composição, o que explica porque 𝜈 (a) não varia 

significativamente durante os estágios iniciais da DT (fαb  25 wt.%). Além disso, para   0,13, o 

carbono particionado pode ser eventualmente capturado pelas discordâncias e outros defeitos 

cristalinos gerados pela deformação plástica, o que consequentemente pode contribuir em uma menor 

magnitude para a expansão do parâmetro de rede. 

 

                   = 20% (0,05 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 ( = 100 wt.%) 

 

                   = 20% (0,01 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 (92 + 8αb (wt.%)) 

 

 
 

 

 

Figura 89. Evolução do parâmetro de rede da austenita (a - axial e radial) e v (a) (considerando a razão de Poisson) como 

uma função da deformação verdadeira. A linha pontilhada vertical em (a) representa o início da transformação dinâmica 

da bainita. A fração volumétrica de ferrita bainítica transformada é mostrada no eixo superior das abscissas. O limite 

elástico da austenita é definido pela região sombreada nos gráficos. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A aplicação da Equação 11 também foi realizada no conjunto de dados do parâmetro de rede 

da ferrita bainítica, com o intuito de analisar possíveis mudanças no comportamento do 

particionamento dos elementos de liga. Os resultados de v (aαb) na Figura 90 (a) são pouco 

conclusivos, devido ao espalhamento nos dados de aαb. Por outro lado, na Figura 90 (b), onde a DT 

ocorre durante todo o processo de deformação, é possível observar que o parâmetro v (aαb) não varia 
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significativamente de acordo com aumento contínuo da fração volumétrica de fαb, o que é de fato 

esperado, pois a ferrita bainítica não apresenta enriquecimento de carbono durante sua transformação. 

Esse resultado experimental sugere que a evolução de aαb é atribuída unicamente ao efeito de restrição 

da austenita circundante durante a deformação plástica.  

 

                   = 20% (0,05 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 ( = 100 wt.%) 

 

                   = 20% (0,01 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 (92 + 8αb (wt.%)) 

 

  
 

 

Figura 90. Evolução do parâmetro da ferrita bainítica (aαb - orientação axial e radial) e v (aαb) (considerando a razão de 

Poisson) como uma função da deformação verdadeira. A linha pontilhada vertical em (a) representa o início da 

transformação dinâmica da bainita. A fração volumétrica de ferrita bainítica transformada é mostrada no eixo superior 

das abscissas. O limite elástico da austenita é definido pela região sombreada nos gráficos. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.3.3.3 Análise dos picos de difração 

 

Durante a transformação dinâmica da austenita em bainita, o alargamento das reflexões {220} 

e {211}α foi analisado com base no FWHM, de modo a investigar a evolução da densidade de defeitos 

cristalinos em ambas as fases. Com o intuito de construir um conhecimento prévio sobre o fenômeno 

estudado, o alargamento dos picos de difração foi avaliado em um experimento adicional de difração 

síncrotron in situ sob condições isotérmicas (= 0%). Esses resultados são apresentados no 

Apêndice B. Devido a cinética relativamente lenta da reação →αb na amostra de referência a 500 °C 

(condição = 0%, discutida adiante na seção 4.3.3.4), a temperatura de 430 °C foi selecionada para 

acelerar a reação e, assim, avaliar a evolução dos picos de difração durante a reação bainítica 

isotérmica. De acordo com os resultados obtidos, as seguintes conclusões podem ser feitas: 
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 O FWHM da reflexão {211}α é praticamente constante após o início da reação bainítica, 

implicando que a densidade de defeitos cristalinos na ferrita bainítica permanece constante 

durante a transformação; 

 O FWHM da reflexão {220} não aumenta de forma considerável durante os estágios inicias da 

reação bainítica (fração transformada  39 wt.%). A partir desse ponto o FWHM aumenta de 

forma pronunciada, uma vez que o enriquecimento por carbono da austenita, que é uma função 

da fração transfonada, se torna significativo.  

 

Na amostra deformada com microestrutura completamente austenítica (= 20% (0,05 s-1) -

Figura 91 (a)), o FWHM da reflexão {211}α aumenta na medida que a transformação dinâmica 

avança. Observa-se que o início da DT(→αb) ( ˃ 0,10) é acompanhado por uma ligeira redução na 

taxa de alargamento da reflexão {220} em  ≈ 0,13. Isso sugere que a nucleação e crescimento das 

subunidades de αb consome parte das discordâncias geradas na austenita, um comportamento similar 

ao reportado durante a nucleação da ferrita induzida pela deformação (184).  

Como já exposto no início desta seção, o FWHM da reflexão {220} não apresenta variação 

significativa durante os estágios inicias da reação bainítica isotérmica (fαb  39 wt.% à 430 °C – 

Figura 119 (b) Apêndice B). Assumindo essa premissa durante a DT, o alargamento do pico de 

difração observado na Figura 91 (b), abaixo de ~ 0,17 (fαb 39 wt.%), pode estar relacionado 

principalmente à deformação plástica da austenita, ao invés dos efeitos da própria transformação 

bainítica. Partindo da consideração de que a ocorrência de deformação plástica é associado ao 

alargamento do pico de difração (233), a maior taxa observada no pico {220} sugere que a 

deformação plástica tende a se concentrar na austenita e não na ferrita bainítica transformada 

dinamicamente. Além disso, a diminuição significativa na taxa de alargamento na reflexão {211}α 

(  0,05) é um indício que os defeitos de rede são acumulados preferencialmente na austenita.  

Na amostra = 20% (0,01 s-1) (Figura 91 (b)), percebe-se que a taxa de aumento do FWHM é 

significativamente maior para a reflexão {220} do que para {211}. Ao passo que a fração 

transformada aumenta, a austenita acumula defeitos cristalinos oriundos da formação da bainita 

(discordâncias, e heterogeneidades químicas provenientes do carbono particionado) e deformação 

macroscópica. Neste cenário, os defeitos introduzidos na austenita podem ser herdados pela bainita 

que se forma subsequentemente (8,189–191), o que explica o aumento constante no FWHM da 

reflexão {211}α durante a DT. Além disso, a geração de deformações elásticas não homogêneas nas 

subunidades de αb recém formadas também pode ser uma contribuição adicional para o alargamento 
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de pico. Vale ressaltar que sob condições isotérmicas (= 0%), o FWHM da reflexão {211} 

permanece praticamente inalterado durante a transformação.  

 
                   = 20% (0,05 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 ( = 100 wt.%) 

 

                   = 20% (0,01 s-1) 

                   Microestrutura em  = 0 (92 + 8αb (wt.%)) 

 

  
 

 
 

Figura 91. Evolução do FWHM das reflexões {220} e {211}α como uma função da deformação verdadeira e fração 

transformada de bainita: (a) = 20% (0,05 s-1) e (b) = 20% (0,01 s-1). Variação absoluta do FWHM da reflexão {220} 

em (c). A linha pontilhada vertical em (a) representa o início da transformação dinâmica de austenita para bainita. O limite 

elástico da austenita é definido pela região sombreada nos gráficos. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 91 (c) é mostrada a variação absoluta do FWHM {220} durante a DT. Nota-se que 

uma menor taxa de deformação produz um maior alargamento de pico. Esse comportamento é uma 

forte evidência de que a transformação bainítica ocorre de forma significativa durante a deformação 

plástica, uma vez que na condição = 20% (0,05 s-1), o FWHM é principalmente afetado pela 

introdução de discordância devido a deformação plástica. Portanto, é possível concluir que existe uma 

relação direta entre a variação absoluta do FWHM e a ocorrência da transformação bainítica durante 

a deformação plástica.  
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4.3.3.4 Comparação da cinética: Transformação dinâmica e isotérmica  

 

Na Figura 92 é comparada a evolução geral na microestrutura na amostra de referência (sem 

deformação a 500 °C), com a DT(→αb) a 500 °C sob taxa de deformação 0,01 s-1 em função do tempo. 

É possível observar que não ocorre variação significativa no FWHM dos picos (Figura 92 (a)) e nos 

parâmetros de rede (Figura 92 (b) e (c)) de ambas as fases na amostra sem deformação. Portanto, 

pode-se concluir que as tendências observadas durante a deformação nas figuras 92 (d, e, f) são 

consequências diretas dos fenômenos que controlam a DT(→αb). 

 

 

 

Figura 92. Comparação da evolução microestrutural durante a transformação bainítica sem compressão a 500 °C (gráficos 

à esquerda) e DT(→αb) a 500 °C (durante a compressão, gráficos à direita): (a) e (d) FWHM das reflexões {220} e {211}α; 

(b) e (e) parâmetro de rede da austenita (a); (c) e (f) parâmetro de rede da ferrita bainítica (aαb). Para todos os conjuntos 

de dados, o tempo de referência t = 0 s é contado após 32 s na temperatura isotérmica (ver tratamento = 20% (0,01 s-1) 

na Figura 82). Em todos os gráficos, a variação do FWHM, a e aαb é absoluta. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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De modo a comparar a transformação dinâmica da bainita com a da ferrita, a Figura 93 (a) 

apresenta a evolução da fração volumétrica de ferrita bainítica durante a etapa de deformação a 

500 °C, comparada com os resultados da transformação dinâmica da ferrita em um aço Fe-10Ni-0,1C 

(wt.%) (deformado em compressão a 480 °C (0,001 s-1) (184). Nota-se que a fração volumétrica de 

ferrita por unidade de deformação é bastante similar a fração transformada de ferrita bainítica durante 

a deformação (condição = 20% (0,01 s-1)). Essa tendência pode ser melhor visualizada na 

Figura 93 (b), na qual as curvas foram deslocadas no eixo das ordenadas, de modo que o valor inicial 

seja zero. Neste gráfico é possível perceber que a variação absoluta da fração volumétrica de fase (f 

- ferrita e ferrita bainítica) é praticamente idêntica durante a deformação. Embora a composição 

química da liga de aço e parâmetros de deformação empregados na referência (184) sejam diferentes 

dos aqui apresentados, pode-se inferir que ambas transformações dinâmicas (ferrítica e bainítica) 

compartilham alguns mecanismos de transformação de fase em comum. Por exemplo, de acordo com 

a referência (184), a transformação dinâmica da ferrita pode ocorrer durante a etapa de deformação 

devido à introdução de defeitos na austenita. Como foi discutido anteriormente, os resultados 

experimentais obtidos na presente investigação, sugerem que a DT(→αb) também é um processo 

controlado pela introdução de defeitos na austenita. Essa consideração, poderia explicar 

razoavelmente a similaridade entres as curvas de fração volumétrica (ferrita e bainita) durante a 

deformação (Figura 93).  
 

 
 

Figura 93. (a) Evolução da fração transformada (f) em função da deformação verdadeira durante a transformação dinâmica 

da bainita a 500 °C em comparação com a transformação dinâmica da ferrita a 480 °C (184). (b) variação absoluta (f) 

da fração transformada como uma função da deformação verdadeira. Fonte: Elaborado pelo autor com dados da 

referência (184). 
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4.3.4 Evolução microestrutural após a transformação dinâmica 

 

Na Figura 94 é apresentada a variação da fração volumétrica de ferrita bainítica nos primeiros 

instantes após a DT. É possível observar que fαb aumenta significativamente na condição 

= 20% (0,05 s-1), enquanto que a evolução da transformação na amostra = 20% (0,01 s-1) é pouco 

expressiva. Embora a evolução microestrutural nas amostras foi consideravelmente diferente durante 

a etapa de deformação, é razoável inferir que o período de quase estagnação observado na 

Figura 94 (b) é relacionado ao efeito de restrição geométrica10, uma vez que este fenômeno se torna 

significativo em estágios intermediários da transformação (27).  

              
                       = 20% (0,05 s-1) 

                     Microestrutura em t = 0 → fαb ≈ 7 wt.% 

              

                 = 20% (0,01 s-1) 

                     Microestrutura em t = 0 → fαb ≈ 54 wt.% 

  

 

Figura 94. Resposta microestrutural em termos de fração volumétrica de bainita durante os primeiros instantes após a 

deformação: (a) condição experimental = 20% (0,05 s-1) e (b) = 20% (0,01 s-1). O instante t= 0 s apresenta os dados 

relativos a microestrutura registrada no final da etapa de deformação (= 0,228). Fonte: Elaborado pelo autor. 

Na Figura 95 (a) e (b), a redução do valor do FWHM das reflexões {220} e (211}α evidencia 

que a estrutura de discordâncias produzida durante a DT não é permanente tanto na austenita como 

na bainita. Isso é explicado por fenômenos de recuperação estática (234), uma vez que a 

microestrutura, após a DT, permaneceu em um patamar de temperatura relativamente elevado. 

Também se observa que o FWHM da austenita (após sua estabilização) é significativamente maior 

na condição = 20% (0,01 s-1). Esse comportamento é atribuido a maior fração transformada de 

bainita durante a deformação, que consequentemente, induz uma maior densidade de defeitos 

cristalinos na austenita remanescente. 

                                                           
10 Restrições geométricas: particionamento geométrico do grão austenítico pelas subunidades e feixes de 

bainita, levando ao refinamento da austenita, o que dificulta o crescimento de novas subunidades de αb (27). 
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                                               = 20% (0,05 s-1) 

                     Microestrutura em t = 0 → fαb ≈ 7 wt.% 
                                           = 20% (0,01 s-1) 

                     Microestrutura em t = 0 → fαb ≈ 54 wt.% 

  

 

Figura 95. Resposta microestrutural em termos de alargamento de pico (FWHM) durante os primeiros instantes após a 

deformação. (a) condição experimental = 20% (0,05 s-1) e (b) = 20% (0,01 s-1). O instante t= 0 s apresenta os dados 

relativos a microestrutura registrada no final da etapa de deformação (= 0,228). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 
Na Figura 96 (a) e (c), é possível constatar que o efeito da deformação macroscópica sobre a 

distorção dos parâmetros de rede (axial e radial) em ambas as fases é praticamente reversível. Além 

disso, a maior fração transformada de bainita, durante a deformação na condição = 20% (0,01 s-1), 

reflete em um maior enriquecimento por carbono na austenita, o que explica os maiores valores de a 

na Figura 96 (c). Por outro lado, a variação do parâmetro de rede da austenita definida pela razão de 

Poisson v (a) permanece praticamente inalterada na Figura 96 (a) e (c). Isso significa que a tendência 

de v (a) é de fato relacionada ao enriquecimento por carbono da austenita. Na hipótese de v (a) ser 

atribuído unicamente à deformação macroscópica, seria esperado, durante os primeiros instantes após 

a deformação, um comportamento similar ao verificado no parâmetro de rede nas direções axial e 

radial. 

Na Figura 96 (b) e (d), os valores de aαb retornam a um patamar próximo daquele verificado 

antes da deformação, enquanto v (αb) se mantém inalterado. Tal comportamento evidencia 

indiretamente que nenhuma mudança significativa ocorre no comportamento de partição dos 

elementos de liga durante a DT(→αb). Caso contrário, uma mudança significativa da condição de 

paraequilíbrio (apenas partição de carbono) para ortoequilíbrio (partição de elementos 

substitucionais) levaria a uma diminuição permanente no parâmetro aαb (axial) após a deformação. 

Essa explicação é análoga à relatada na referência (184) para a transformação dinâmica da ferrita, na 

qual a deformação acelera a difusão do manganês da ferrita para a austenita, levando a uma 

diminuição permanente no parâmetro de rede da ferrita após a etapa de compressão. Portanto, os 



178 
 

resultados experimentais mostrados na Figura 96 (b) e (d) sugerem que o efeito de restrição da 

austenita circundante é o principal mecanismo que afeta o parâmetro de rede da ferrita bainítica 

durante a DT. 

               
                       = 20% (0,05 s-1) 

                     Microestrutura em t = 0 → fαb ≈ 7 wt.% 

 

              

                 = 20% (0,01 s-1) 

                     Microestrutura em t = 0 → fαb ≈ 54 wt.% 

  
 

Figura 96. Resposta microestrutural em termos de variação no parâmetro de rede durante os primeiros instantes após a 

deformação. Condição experimental = 20% (0,05 s-1) (gráficos à esquerda) e = 20% (0,01 s-1) (gráficos à direita). 

Parâmetro de rede da austenita (a) em (a) e (c) e parâmetro de rede da ferrita bainítica (aαb) em (b) e (d). Os símbolos v 

(a) e v (aαb) representam o parâmetro de rede da austenita e ferrita bainítica de acordo com a razão de Poisson, 

respectivamente. O instante t= 0 s apresenta os dados relativos a microestrutura registrada no final da etapa de deformação 

(= 0,228). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.3.4.1 Comparação da cinética obtida por dilatometria e difração in situ 

  

Na Figura 97 é apresentada a evolução da transformação bainítica durante o resfriamento 

contínuo (0,5 °C/s, subsequente a transformação dinâmica), em termos de fração volumétrica de 

ferrita bainítica (Figura 97 (a)) e variação de comprimento relativo da amostra (Figura 97 (b)). A 

interpretação destes resultados deve levar em conta a microestrutura de cada amostra no início do 

resfriamento. Na condição experimental = 20% (0,05 s-1), a deformação da austenita reduz a cinética 

da transformação bainítica em relação a condição de referência (Figura 97 (a)). Isso possivelmente é 
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explicado pelo efeito da estabilização mecânica da austenita após a transformação dinâmica. Por outro 

lado, na condição = 20% (0,01 s-1), a fração de bainita não aumenta de forma significativa em 

comparação as demais amostras durante o resfriamento. Tal comportamento já é esperado, visto que 

uma fração considerável de bainita foi induzida durante a etapa de compressão.  

Outro comportamento interessante a ser observado na Figura 97 (a) é que o regime de estase 

( 300 °C) parece ser mais pronunciado na condição = 0%. Nas amostras onde a DT precede o 

resfriamento, fαb continua aumentando lentamente. Esse resultado sugere que a formação dos 

constituintes martensita-austenita (M/A) pode ser mais pronunciado nas amostras deformadas. Esse 

comportamento será abordado em maiores detalhes adiante na seção 4.3.4.3.  

Na Figura 97 (b) são apresentadas as curvas de dilatometria das amostras durante o resfriamento 

contínuo. Na condição experimental = 20% (0,01 s-1), a variação de comprimento L/l0 é pouco 

expressiva, uma vez que grande parte da transformação de fase ocorreu durante a DT na etapa de 

compressão. Essa tendência é similar àquela observada na curva de fração volumétrica obtida por 

difração (Figura 97 (a)). Na amostra = 20% (0,05 s-1), na qual a DT resultou em uma fração 

volumétrica de bainita ≈ 7 wt.%, a dilatação do corpo de prova durante o resfriamento é 

substancialmente maior do que para a condição sem deformação. Esse resultado é questionável, uma 

vez que a cinética obtida por difração (Figura 97 (a)) indica que a fração volumétrica de ferrita 

bainítica em torno de 300 °C é significativamente menor para a condição = 20% (0,05 s-1) em relação 

a = 0%. Esta discrepância é possivelmente explicada devido a dilatação macroscópica da amostra, 

durante a reação bainítica, possuir tanto a componente de dilatação como cisalhamento. Assim, não 

é razoável relacionar a expansão macroscópica na amostra = 20% (0,05 s-1) com a fração 

transformada obtida a partir do volume investigado por radiação síncrotron. É importante ressaltar 

que o fenômeno de dilatação anormal foi observado durante a reação bainítica na austenita deformada 

em temperaturas mais elevadas (950 °C e 850 °C - ver novamente seção 4.2.7 – Figura 74). Também 

se percebe que as tendências das curvas de dilatometria se diferenciam das curvas de fração 

volumétrica pela presença de inflexões, indicas pelas setas na Figura 97 (b). A comparação direta 

entre os resultados de dilatometria e difração síncrotron será abordada nos próximos parágrafos. 
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Figura 97. Fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb) determinada pelos padrões de difração síncrotron em (a) e variação 

do comprimento relativo da amostra (L/l0) em (b) como uma função da temperatura, após a transformação dinâmica. A 

condição = 0 é apresentada para fins de comparação. A taxa de resfriamento para todas as condições é de 0,5 °C/s. A 

linha vertical tracejada em (a) e (b) representa o início do período de estase da transformação bainítica. Fonte: Elaborado 

pelo autor. 

 

Uma comparação direta entre os resultados de dilatometria e difração síncrotron é apresentada 

na Figura 98. O incremento na variação de comprimento relativo da amostra (L/l0) e variação do 

volume específico total (V/V0), na faixa de temperatura entre 500-400 °C, são diretamente 

relacionados a reação bainítica. No volume investigado por radiação síncrotron, V/V0 foi calculado 
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considerando ou não o enriquecimento por carbono da austenita durante a reação bainítica. É possível 

observar que as tendências gerais apresentadas pelas curvas de dilatometria concordam 

razoavelmente com a evolução da variação de volume específico total. Em relação a variação absoluta 

durante a reação bainítica, V/V0 (com enriquecimento por carbono) e L/l0 apresentam um 

comportamento bastante similar na condição = 0%. No entanto, percebe-se que a expansão 

mensurada por dilatometria é significativamente maior do que V/V0 na condição = 20% (0,05 s-1). 

Nesta condição, a variação dimensional da amostra é muito significativa para ser apenas atribuída a 

uma maior expansão da austenita, uma vez que V/V0 com e sem enriquecimento por carbono é 

bastante similar entre as condições = 20% (0,05 s-1) e = 0% (Figura 98 (a) e (b), respectivamente). 

Portanto, considerando como referência os resultados de difração, é possível inferir que a alteração 

dimensional do corpo de prova, durante a reação bainítica, não é proporcional a uma mudança na 

fração volumétrica de ferrita bainítica. Na amostra = 20% (0,01 s-1), é observado uma ligeira 

expansão durante o início do resfriamento, sendo essa expansão somente observada na curva L/l0. 

 

 

 

Figura 98. Variação do comprimento relativo (L/l0) da amostra mensurada pelo ensaio de dilatometria como uma função 

da temperatura. O eixo y secundário apresenta a variação do volume específico total (V/V0), calculado de acordo com 

os dados de difração, considerando ou não o enriquecimento por carbono da austenita. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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De maneira a proporcionar uma comparação direta entre a dilatação da amostra, mensurada por 

dilatometria, e a fração volumétrica de ferrita bainítica obtida pelos dados de difração, as curvas L/l0 

mostradas anteriormente na Figura 98 foram convertidas para fração transformada de bainita 

empregando a regra da alavanca. Para isto, foram utilizadas tanto a aproximação linear quanto não-

linear para descrever a expansão térmica da austenita e ferrita bainítica. Estes resultados são 

apresentados na Figura 99, onde a fração transformada foi comparada com os resultados obtidos por 

difração síncrotron. Vale mencionar que fαb= 1,0 representa a máxima fração volumétrica obtida de 

ferrita bainítica.  

Na condição de referência (= 0%) mostrada na Figura 99 (a), é possível concluir que a fração 

transformada calculada por dilatometria apresenta uma boa concordância com os resultados obtidos 

via difração. Considerando os resultados de difração como referência, é possível inferir que a 

expansão linear das fases apresenta resultados mais próximos daqueles obtidos pela expansão não-

linear. Contudo, quando a reação bainítica ocorre na austenita deformada (Figuras 99 (b) e (c)), a 

fração transformada de bainita calculada pela dilatometria (expansão térmica linear e não-linear), 

tende a superestimar significativamente os resultados obtidos por difração na faixa de 500-300 °C. 

Esse resultado evidencia que a expansão macroscópica da amostra não é proporcional a fração 

transformada no volume investigado por difração.  

Na região destacada da Figura 99 (c), notam-se inflexões (indicadas pelas setas) sobre as curvas 

fαb determinadas por dilatometria, evidenciando um aumento gradual na fração transformada na faixa 

de 500 °C até ≈ 390 °C. Essa tendência não é identificada na curva obtida por difração, sugerindo que 

a expansão macroscópica da amostra, pode conter fenômenos que geram distorções no sinal de 

dilatometria, isto é, variações dimensionais não diretamente relacionadas ao grau de transformação 

de fase. Por exemplo, devido a formação significativa de bainita (≈ 46 wt.%) durante a etapa de 

compressão na amostra = 20% (0,01 s-1), fenômenos associados a redistribuição de carbono na 

austenita e recuperação estática na ferrita bainítica são esperados, uma vez que o resfriamento com 

taxa de 0,5 °C/s fornece tempo suficiente em temperaturas relativamente elevadas para a ocorrência 

de tais fenômenos. Dessa forma, o sinal de dilatometria associado a transformação de fase durante o 

resfriamento contínuo, pode ser eventualmente sobreposto por variações dimensionais resultantes da 

microestrutura bainítica formada durante a etapa de compressão. 
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Figura 99. Fração transformada de ferrita bainítica (fTαb) obtida por dilatometria (expansão linear e não-linear) e difração 

síncrotron, como uma função da temperatura durante o resfriamento contínuo (0,5 °C/s, após a transformação dinâmica): 

(a) = 0%; (b) = 20% (0,05 s-1); (c) = 20% (0,01 s-1). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.3.4.2 Parâmetro de rede da austenita 

 

A evolução do parâmetro de rede da austenita (a) na condição como mensurado e sua variação 

absoluta (a) durante o resfriamento contínuo, são apresentados na Figura 100 (a) e (b), 

respectivamente. Nas condições experimentais = 0 e = 20% (0,05 s-1), nota-se que o parâmetro de 

rede da austenita apresenta um desvio significativo em relação a contração térmica. Isso é explicado 

pelo particionamento de carbono da αb para  durante a reação bainítica, causando o enriquecimento 

de carbono da austenita e, consequentemente, a expansão de a. Essa expansão, no entanto, é pouco 

perceptível na amostra =20% (0,01 s-1), onde um comportamento quase linear de a é observado 
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durante o resfriamento. Este resultado corrobora os já apresentados sobre a cinética de formação da 

ferrita bainítica, mostrada na Figura 97 (a), uma vez que o enriquecimento de carbono é uma função 

direta da fração volumétrica de ferrita bainítica (196). Na Figura 100 (b), onde a variação absoluta de 

a é apresentada sem a contribuição da expansão térmica, é possível observar que a na amostra 

= 20% (0,01 s-1), de fato, sofre uma pequena expansão durante o resfriamento. 

Apesar das amostras = 0% e = 20% (0,05 s-1) apresentarem uma fração volumétrica de bainita 

similar no início do resfriamento, ≈ 8 e ≈ 7 wt.%, respectivamente, a variação absoluta de a, próximo 

ao início do período de estase da reação bainítica, é significativamente menor para a condição com 

deformação. Essa tendência é associada a um menor teor de carbono em solução sólida na austenita, 

como constatado na Figura 100 (c). Nesta figura é observado que a diferença entre a fração 

volumétrica de bainita na amostra = 0% e = 20% (0,05 s-1) é de apenas 6 wt.% em torno de 300 °C, 

o que não representa uma explicação razoável para o menor teor de carbono na condição com 

deformação. A redução do teor de carbono em solução sólida, na austenita processada 

termomecanicamente, foi abordado anteriormente na seção 4.2.4 (Figura 63), onde foram 

apresentados os resultados relativos à deformação em 950 e 850 °C. Assim, o menor teor de carbono 

nas condições experimentais = 20% (0,05 s-1) e = 20% (0,05 s-1) em relação a condição de referência 

é explicado pela captura de átomos de carbono em defeitos cristalinos, introduzidos na austenita 

durante a deformação e transformação dinâmica da bainita.   

Ainda considerando a Figura 100 (c), nota-se que o teor de carbono na austenita, continua 

aumentando lentamente, mesmo durante o período de estase da reação bainítica. Esse comportamento 

foi discutido anteriormente na seção 4.2.4, sendo relacionado a redistribuição de carbono entre os 

constituintes M/A e a austenita adjacente não transformada.  
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Figura 100. Evolução do parâmetro de rede da austenita em (a) e (b), e teor de carbono em solução sólida na austenita em 

(c) durante o resfriamento contínuo (0,5 °C/s, após a transformação dinâmica). A linha tracejada vertical indica o início 

do período de estase da transformação bainítica. No gráfico em (c), a fração volumétrica de ferrita bainítica em cada 

condição experimental é mostrada na temperatura de 300 °C. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.3.4.3 Análise dos picos de difração 

 

A evolução do alargamento dos picos de austenita e ferrita bainítica durante o resfriamento 

contínuo é apresentada na Figura 101 (a) e (b), respectivamente. Na Figura 101 (a), para as condições 
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experimentais com deformação, o maior valor do FWHM no início do resfriamento é relacionado ao 

acúmulo de defeitos cristalinos introduzidos na austenita durante a transformação dinâmica. Em todas 

as condições experimentais, de modo geral, o FWHM {220} aumenta, refletindo o enriquecimento 

de carbono da austenita não transformada. Contudo, na condição = 20% (0,01s-1), percebe-se uma 

ligeira redução no FWHM durante o início do resfriamento. Esse comportamento sugere que a 

austenita sofre uma homogeneização na composição química, uma vez que o enriquecimento de 

carbono foi significativo durante a DT.  

Quando a transformação se aproxima do período de estase (≈ 300 °C), a taxa de alargamento 

na reflexão {220} reduz significativamente na condição = 0%, indicando um relaxamento de tensões 

na austenita próxima às interfaces /αb formadas; discutido anteriormente nos resultados apresentados 

na seção 4.2.5. Levando em conta a evolução contínua do FWHM da austenita nas amostras 

deformadas, é possível inferir que fenômeno de relaxamento de tensões é retardado ou fortemente 

suprimido durante o período de estase da reação.  

Na Figura 101 (b), percebe-se que o FWHM {211}α diminui significativamente durante o início 

do resfriamento para as condições com deformação, ao contrário do observado na amostra de 

referência, onde o FWHM aumenta de maneira pronunciada até atingir um patamar constante. 

Interpreta-se que a tendência do FWHM nas amostras deformadas se origina da recuperação estática 

da microestrutura previamente formada durante a transformação dinâmica da bainita. Também se 

percebe que a redução no FWHM ocorre de forma mais pronunciada na condição = 20% (0,05 s-1), 

sugerindo que a magnitude da recuperação estática depende da fração de bainita formada durante a 

etapa de deformação. A ocorrência da recuperação estática, evidenciada pelo comportamento do 

FWHM durante o início do resfriamento, corrobora a hipótese de que o sinal de dilatometria na 

amostra = 20% (0,01 s-1) pode ser sobreposto por variações dimensionais decorrentes da 

microestrutura formada durante a etapa de compressão; discutida anteriormente na Figura 99 (c). 

Ainda observando a Figura 101 (b), nota-se que para a condição = 0%, o valor do FWHM 

atingi estabilidade após o patamar de 300 °C, devido ao período de estase da reação bainítica. 

Entretanto, o alargamento do pico {211} nas condições = 20% (0,05 s-1) e = 20% (0,01 s-1) continua 

aumentando, indicando que a decomposição da austenita prossegue durante o resfriamento contínuo. 

Esse comportamento será discutido nos próximos parágrafos. 
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Figura 101. Evolução do FWHM na reflexão {220} em (a) e {211}α em (b) durante o resfriamento contínuo (0,5 °C/s, 

após a transformação dinâmica). A linha tracejada vertical indica o início do período de estase da transformação bainítica. 

Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 102 é apresentada a variação absoluta do FWHM dos picos de difração avaliados. 

Durante o início do período de estase da reação bainítica (definido pela linha tracejada), nota-se que 

a taxa de alargamento, em ambas as reflexões, é maior nas amostras com formação de bainita durante 

a etapa de compressão (= 20% (0,05 s-1) e = 20% (0,01 s-1)). Uma vez que a formação dos 

constituintes M/A é esperada após reação bainítica, a tendência de aumento do FWHM dos picos de 

difração, abaixo de 300 °C, sugere que a formação do M/A ocorre de maneira pronunciada nas 

amostras processadas termomecanicamente. Esta consideração é razoável, uma vez que os 
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constituintes M/A apresentam uma alta densidade de defeitos cristalinos (4), que, por sua vez, 

contribuem para o alargamento dos picos de difração. Esse raciocínio leva a conclusão que a formação 

do M/A na condição = 0% é pouco acentuada, uma vez que o incremento do FWHM das reflexões 

{211} e {220} não é significativo durante o período de estase da reação bainítica.  

A formação pronunciada do M/A nas amostras deformadas é explicada pelo menor teor de 

carbono em solução sólida na austenita, em comparação a condição =0; ao final da reação bainítica 

como discutido anteriormente na Figura 100 (c). Como resultado do menor enriquecimento por 

carbono, é esperado que a formação de M/A seja favorecida na austenita deformada, uma vez que a 

quantidade de constituintes M/A é dependente do teor de carbono na austenita, ao final da reação 

bainítica (202).  

Por outro lado, a variação do FWHM {211} na condição = 20% (0,01 s-1), sugere que a 

decomposição da austenita é mais acentuada nesta amostra em relação a condição = 20% (0,05 s-1). 

Esta tendência não pode ser explicada de forma razoável pelo teor de carbono em solução sólida, uma 

vez que ambas as amostras com deformação apresentam um teor de carbono bastante similar ao final 

da transformação bainítica (vide Figura 100 (c)). Ao invés do teor de carbono, a acelerada 

decomposição da austenita é explicada pela redução dos gradientes de concentração de carbono na 

austenita não transformada.   

Levando em conta que uma grande parte da austenita foi decomposta em um produto bainítico 

(46 wt.%), ao longo da etapa de compressão na amostra = 20% (0,01 s-1), é esperado que os 

gradientes de carbono na austenita, resultantes da reação bainítica, sejam reduzidos rapidamente tanto 

pela alta difusividade do carbono a 500 °C quanto pelo fluxo de deformação plástica. De fato, é 

possível observar na Figura 102 (a), que o FWHM da austenita diminui ligeiramente durante o 

resfriamento, sugerindo a homogeneização de carbono na austenita. Consequentemente, ao término 

da reação →αb, a temperatura Ms da austenita residual pode sofrer um aumento significativo, devido 

a redução dos gradientes de carbono. Essa homogeneização de carbono pode levar a formação 

pronunciada de constituintes M/A, que, por conseguinte, reflete a acentuada variação nos picos de 

difração na amostra = 20% (0,01 s-1), durante o regime de estase. 
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Figura 102. Variação absoluta do FWHM da reflexão {220} em (a) e {211}α em (b) durante o resfriamento contínuo 

(0,5 °C/s, após a transformação dinâmica). A linha tracejada vertical indica o início do período de estase da transformação 

bainítica. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

4.3.4.4 Observações microestruturais ex situ 

 

A Figura 103 (a-c) apresenta imagens obtidas por MEV das amostras após os experimentos 

in situ. Nota-se que as microestruturas obtidas possuem características similares, sendo compostas 

por constituintes M/A (mistura de martensita e austenita retida – regiões em alto relevo nas 

micrografias), e estruturas de ferrita bainítica separadas por filmes de austenita retida (regiões em 

baixo relevo nas micrografias). Apesar das similaridades entre as microestruturas obtidas, é possível 
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observar na Figura 103 (b), que as regiões de M/A são relativamente mais grosseiras em relação a 

microestrutura de referência (Figura 103 (a)). Isso leva a conclusão que a deformação com redução 

de 20% não favorece o refinamento da microestrutura, sendo esta tendência documentada na literatura 

(13,31). Nestes estudos, é concluído que a formação de bainita, durante a etapa de compressão, 

promove microestruturas relativamente mais grosseiras do que a condição sem deformação. É 

importante ressaltar que, devido a pequena fração transformada de bainita (7 wt.%,), é impossível 

determinar pela micrografia mostrada na Figura 103 (b), qual parte da microestrutura foi formada 

durante a etapa de compressão.  

Por outro lado, a microestrutura obtida na condição experimental = 20% (0,01 s-1) apresenta 

um maior grau de refinamento do que a condição = 0%. Esse efeito de refinamento é possivelmente 

associado ao encruamento da austenita, promovido tanto pela deformação compressiva quanto pela 

própria transformação de fase. É importante frisar que o encruamento da austenita é um dos principais 

fatores que controlam a escala das microestruturas bainíticas (187,188). 

Nota-se que algumas estruturas, indicadas por retângulos tracejados na Figura 103 (c), são 

orientadas de forma aproximadamente perpendicular à direção de compressão. De fato, os resultados 

de difração síncrotron in situ evidenciaram a formação de 46 wt.% de ferrita bainítica durante a etapa 

de compressão na amostra = 20% (0,01 s-1), sendo razoável considerar que a microestrutura mostrada 

na Figura 103 (c), contém ferrita bainítica formada durante a etapa de deformação. Portanto, é 

provável que as estruturas paralelas à direção de compressão, na condição = 20% (0,01 s-1), sejam 

um produto da transformação dinâmica da bainita. Na hipótese desta microestrutura (orientada de 

forma paralela) ter sido formada durante a etapa de resfriamento contínuo, tal característica também 

seria observada na condição = 20% (0,05 s-1) (Figura 103 (b)). Assim, é possível inferir que a 

transformação dinâmica da bainita, quando obtida em larga escala (amostra = 20% (0,01 s-1)), tende 

a ocorrer perpendicularmente à direção de compressão, induzindo uma anisotropia na microestrutura. 
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Figura 103. Microestruturas obtidas por MEV após os tratamentos termomecânicos: (a) = 0%; (b) = 20% (0,05 s-1); e 

(c) = 20% (0,01 s-1). fαb(DT) em (b) e (c) representa a fração de ferrita bainítica transformada durante a etapa de 

compressão. DC representa a direção de compressão em (b) e (c). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Tabela 5 são apresentados os valores médios de dureza, em conjunto com a microestrutura 

quantificada pelos ensaios de difração in situ. Nesta tabela, a fração volumétrica de M/A não é 
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apresentada, uma vez que este microconstituinte pode ser composto por uma mistura de austenita 

retida, bainita e martensita. Dessa forma, identificar de maneira correta cada microconstituinte através 

das micrografias obtidas por MEV não é possível.  

Nota-se que a dureza das amostras deformadas, ou seja, com formação de bainita durante a 

etapa de compressão, é significativamente maior do que daquela obtida na condição de referência 

(sem deformação). Essa tendência no aumento de dureza não é reportada nas referências (13,31), nas 

quais os autores documentam, que a presença de bainita formada durante a etapa de compressão (520 

ou 500 °C) reflete em uma redução no valor médio de dureza nas microestruturas bainíticas obtidas, 

em comparação com a condição de referência (sem deformação).  

Dentre as amostras deformadas, constata-se que a microestrutura obtida na condição 

= 20% (0,01 s-1) possui uma maior dureza. Isso é explicado, em parte, pelo refinamento 

microestrutural resultante da transformação dinâmica em larga escala, além da formação pronunciada 

do M/A, evidenciado indiretamente pelos resultados in situ (vide Figura 102 (b)). É importante 

ressaltar que a dureza do M/A pode ser até duas vezes maior do que a dureza da matriz bainítica (235). 

O aumento de dureza na amostra = 20% (0,05 s-1) em relação a = 0% não pode ser explicado 

apenas pelo aspecto geral da microestrutura, isto é, pelo grau de refinamento, uma vez que a condição 

com deformação (ver novamente Figura 103 (b)) apresenta uma microestrutura mais grosseira do que 

a amostra de referência (Figura 103 (a)). Dessa forma, é mais provável que o valor de dureza obtido 

na condição = 20% (0,05 s-1) seja associado a maior tendência de formação do M/A, como 

evidenciado pelos ensaios in situ, apresentados anteriormente na seção 4.3.4.3. 

 

Tabela 5. Resultados de microdureza Vickers (HV1), fração volumétrica total de ferrita bainítica (fαb), fração volumétrica 

de ferrita bainítica formada durante a etapa de compressão (fαb(DT)) e fração volumétrica de austenita retida (R) nas 

condições experimentais = 0 %, = 20% (0,05 s-1) e = 20% (0,01 s-1). Valores entre parênteses representam o desvio 

padrão amostral das medições de dureza HV. 

 

Condição 

experimental 
HV1 fαb(DT) (wt. %)1 fαb (wt. %)¹ R (wt. %)¹ 

= 0 % 368,3 (12) 0 84 16 

= 20% (0,05 s-1) 390,2 (8,5) 7 85 15 

= 20% (0,01 s-1) 420,1 (10) 46 88 12 

     ¹ Mensurado pelos ensaios de difração in situ. 

Fonte: Elaborado pelo autor. 

 



193 
 

4.3.5 Conclusões parciais 

 

Neste capítulo, procurou-se investigar a evolução microestrutural durante a transformação 

dinâmica da austenita em bainita, sob condições de compressão uniaxial isotérmica a 500 °C, além 

dos fenômenos metalúrgicos decorrentes do resfriamento contínuo após a transformação dinâmica. A 

partir das evidências experimentais coletadas em tempo real, as seguintes conclusões podem ser 

estabelecidas em relação as condições estudadas: 

 

Transformação dinâmica: 

 

 A transformação dinâmica da austenita em bainita (DT(→αb)) pode ocorrer tanto a partir de uma 

microestrutura 100% austenítica, como em uma microestrutura com formação prévia de ferrita 

bainítica. Nesta última condição, a transformação ocorre em larga escala sob uma redução de 

20% e taxa de deformação de 0,01 s-1. 

 

 O início da DT(→αb), partindo de uma microestrutura 100% austenítica, ocorre após um certo 

tempo ou deformação crítica ser atingida, sendo que o início da transformação pode ser detectado 

por uma alteração na taxa de encruamento da austenita, como sugerido na literatura. Na 

microestrutura com formação prévia de ferrita bainítica, a DT(→αb) se inicia logo após o ponto 

de escoamento da austenita ser atingido.  

 

 A cinética da transformação de fase durante a DT(→αb), partindo de uma microestrutura com 

formação prévia de bainita, é 11 vezes mais rápida do que aquela obtida sob condição isotérmica. 

Tal aceleração é principalmente atribuída a introdução preferencial de defeitos cristalinos na 

austenita, que desempenha um papel fundamental na nucleação e crescimento da ferrita bainítica. 

 

 

 Não foram obtidas evidências que apontem uma mudança significativa no comportamento de 

partição dos elementos de liga durante a DT(→αb). Assim, é sugerido que formação da bainita 

durante a deformação plástica, ocorre sob condições de paraequilíbrio (apenas partição de 

carbono). 
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 A DT(→αb) promove um complexo estado de deformações no parâmetro de rede da austenita e 

ferrita bainítica. Na austenita, a distorção do reticulado cristalino induzida pela deformação 

macroscópica é eventualmente contrabalanceada pela expansão promovida pelo enriquecimento 

de carbono. No caso da ferrita bainítica, as alterações produzidas no parâmetro de rede são 

atribuídas unicamente a restrição imposta pela austenita, sendo este efeito removido 

imediatamente após a etapa de deformação.   

 

 Devido a recuperação estática após a etapa de deformação, a estrutura de defeitos cristalinos 

induzidos durante a DT(→αb) não é permanentes tanto na austenita como na ferrita bainítica. 

    

      Resfriamento contínuo após a DT(→αb): 

 

 A recuperação estática persiste na ferrita bainítica-DT (independente da fração transformada) 

durante o início do resfriamento (500-484 °C), ao mesmo tempo que a reação bainítica ocorre.  

 

 A cinética da reação bainítica durante o resfriamento é atrasada nas microestruturas contendo 

ferrita bainítica-DT em relação a condição sem deformação, devido a estabilização mecânica da 

austenita.  

 

 Os gradientes de carbono, formados na austenita durante a DT, tendem a ser reduzidos durante o 

início do resfriamento, consequentemente, implicando em uma aceleração na cinética de 

formação dos constituintes M/A. Tanto a redução dos gradientes de carbono quanto a formação 

do M/A se tornam mais pronunciados quando a fração transformada de ferrita bainítica-DT 

aumenta.  

 

 O teor de carbono em solução sólida na austenita é reduzido durante a reação bainítica nas 

amostras contendo ferrita bainítica-DT em relação a condição sem deformação.  

 

 Nas amostras com formação de ferrita bainítica-DT, a cinética da reação bainítica (durante o 

resfriamento) determinada pelos ensaios de dilatometria (análise global da amostra) tende a 

superestimar a cinética obtida pelos dados de difração síncrotron (análise local da amostra). Na 
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condição de referência (sem deformação), a cinética obtida por dilatometria apresenta uma boa 

concordância com os resultados de difração. 

 

 Quando a DT(γ→αb) ocorre em uma microestrutura com formação prévia de bainita, a 

microestrutura resultante se apresenta alinhada perpendicularmente à direção de compressão. 

Quando a DT(γ→αb) se inicia em uma microestrutura completamente austenítica, a microestrutura 

resultante é mais grosseira e possui uma maior dureza do que a amostra sem deformação.  

 

 Com base nas conclusões apresentadas acima, é possível inferir que a cinética da reação bainítica 

pode ser diretamente controlada através dos parâmetros de deformação. Além disso, a DT(→αb), 

a partir de microestruturas com formação prévia de ferrita bainítica, pode representar uma 

potencial estratégia no sentido de acelerar a transformação e reduzir o tempo total de 

processamento, uma vez que a reação bainítica pode ocorrer em larga escala durante a 

deformação.   
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5 CONSIDERAÇÕES FINAIS 

 

5.1 CONCLUSÕES  

 

 A aplicação do processamento termomecânico (950 e 850 °C) com resfriamento contínuo 

controlado para a obtenção da reação bainítica no aço C-Mn-Si-Cr-Mo, promoveu um 

aumento de dureza e refinamento da microestrutura, sendo estes efeitos mais pronunciados 

com a redução da temperatura de deformação em relação a condição de referência. A fração 

volumétrica de austenita retida não é significativamente afetada pela condição de 

processamento termomecânico. A microestrutura resultante em todas as condições de 

processamento é basicamente formada por bainita granular (ferrita bainítica isenta de 

carbonetos, austenita retida estabilizada por carbono e constituintes M/A). 

 

 A deformação plástica da austenita (950, 850 e 500 °C) atrasa a cinética da reação bainítica 

durante o resfriamento contínuo, sendo este efeito mais pronunciado com a redução da 

temperatura de deformação. A sequência dos principais mecanismos de transformação de fase 

durante o resfriamento contínuo são:  

 

Na presença significativa de ferrita proeutetóide: (i) crescimento da ferrita primária e 

geração de um gradiente químico na interface ferrita/austenita; (ii) período de estagnação 

entre a transformação ferrítica e bainítica; (iii) transformação bainítica e enriquecimento de 

carbono da austenita não transformada; (iv) período de estase da transformação, de forma 

simultânea ao relaxamento de tensões nas interfaces ferrita/bainita/austenita; (v) formação dos 

constituintes M/A; 

Sem a presença de ferrita proeutetóide: (i) transformação bainítica e enriquecimento 

de carbono da austenita não transformada; (ii) período de estase da transformação, de forma 

simultânea ao relaxamento de tensões nas interfaces bainita/austenita; (iii) formação dos 

constituintes M/A; 

 

 A presença significativa de ferrita proeutetóide (αP) diminui de forma acentuada a taxa de 

transformação da ferrita bainítica na austenita previamente deformada. A microestrutura 

resultante, próxima às interfaces de αP, possui morfologia de placas, sendo relativamente mais 

refinada em relação a microestrutura geral.  



197 
 

 O enriquecimento de carbono da austenita ocorre tanto durante a reação bainítica, como 

também durante o período de estase. A expansão do parâmetro de rede da austenita, devido 

ao carbono, é menos pronunciada quando a reação bainítica ocorre na austenita previamente 

deformada. A medida que a temperatura de deformação é reduzida, o teor de carbono em 

solução sólida na austenita, durante a reação bainítica, é reduzido devido ao carbono ser 

capturado por discordâncias e outros defeitos cristalinos, resultantes da deformação plástica.  

 

 A transformação dinâmica da bainita (DT(→αb)) pode ocorrer durante o processo de 

deformação plástica, abaixo da temperatura de início da transformação bainítica. Isso implica, 

que tal transformação deve ser considerada em processos de forjamento a morno de aços baixo 

carbono e baixa liga, uma vez que a DT(→αb) altera a cinética de transformação de fase, 

microestrutura e dureza do material. 

 

 A cinética da DT(→αb), partindo de uma microestrutura com formação prévia de bainita, é 11 

vezes mais rápida do que aquela obtida sob condição isotérmica. A introdução de 

discordâncias dinâmicas na austenita, durante a deformação plástica/transformação de fase, 

desempenha um papel fundamental na nucleação e crescimento da ferrita bainítica. A 

transformação bainítica, durante a deformação plástica, ocorre basicamente sob condições de 

paraequilíbrio.  

 

 De um ponto de vista prático, a transformação dinâmica da bainita, quando ocorre em pequena 

escala, isto é, baixa quantidade de bainita formada durante o ciclo de deformação, não traz 

benefícios em termos de refinamento microestrutural. Por outro lado, quando a transformação 

parte de uma microestrutura com formação prévia de bainita, e a transformação é obtida em 

larga escala, um refinamento microestrutural, aumento de dureza e anisotropia são observados 

na microestrutura final. 

 

 Durante o resfriamento contínuo, após a DT(→αb), fenômenos de recuperação estática e 

redução dos gradientes de carbono foram observados na microestrutura bainítica formada 

durante a etapa de compressão. O fenômeno de estagnação da reação bainítica é menos 

pronunciado nas amostras com formação dinâmica da bainita.  
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 Durante a reação bainítica por resfriamento contínuo, as amostras processadas 

termomecanicamente apresentam uma expansão macroscópica significativamente maior do 

que a condição de referência (sem deformação), enquanto que as frações volumétricas 

determinadas pelos dados de difração síncrotron são bastante similares no ponto de máxima 

expansão.  

 

 A cinética de formação da austenita obtida pelo volume investigado por difração (análise 

local) e dilatometria (análise global), apresentam uma boa concordância geral. A faixa de 

temperatura na qual a transformação ocorre é significativamente maior no volume analisado 

por dilatometria. A superposição dos fenômenos de expansão e contração macroscópica do 

corpo de prova, durante a formação da austenita, dificulta a intepretação da temperatura Ac1 

com base na curva de dilatometria;  

 

 A cinética da reação bainítica (após deformações em 950 e 850 °C) obtida por medições de 

dilatometria é condizente com aquela obtida pelos dados de difração síncrotron, exceto 

quando a reação bainítica é precedida por uma quantidade significativa de ferrita proeutetóide. 

Para deformações a 500 °C, a cinética da transformação obtida por dilatometria tende a 

superestimar aquela determinada a partir do volume investigado por difração síncrotron.  
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5.2 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

 Explorar a aplicação em escala industrial da transformação dinâmica da austenita em bainita 

em ligas com baixo e alto teor de carbono, com intuito de comparar as propriedades mecânicas 

obtidas em relação aquelas comumente atingidas por tratamentos termomecânicos 

convencionais (deformação plástica sem transformação de fase). 

 

 Estudar o impacto do tamanho de grão austenítico prévio e o efeito de pequenas frações de 

ferrita proeutetóide na cinética da transformação dinâmica da bainita. 

 

 Estudar o desenvolvimento da transformação dinâmica da bainita em microestruturas com 

bandas de segregação orientadas a 0, 45 e 90°, em relação à direção de compressão. 

 

 Avaliar a concentração de carbono da austenita retida pela técnica de tomografia de sonda 

atômica (APT, Atom Probe Tomography), de modo a comparar os valores obtidos com as 

medições realizadas por difração síncrotron com base no parâmetro de rede da austenita. 
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APÊNDICE A – APROXIMAÇÃO DOS ERROS OBTIDOS NOS REFINAMENTOS 

RIETVELD E MODELAGEM DOS PICOS DE DIFRAÇÃO 

 

Nesta seção são apresentados os erros associados aos refinamentos Rietveld, além dos erros e 

indicador de qualidade (GOF- Goodness of Fit) associados ao ajuste dos picos através da função 

Pseudo-Voigt. De modo geral, os erros e o parâmetro GOF são apresentados como uma função da 

fração volumétrica de fase, temperatura e também deformação verdadeira (no caso da transformação 

dinâmica da bainita). 

 

A.1 – Transformação de fase durante a etapa de aquecimento 

 

 

Figura 104. Evolução do erro na determinação da fração volumétrica de austenita (f) (método Rietveld), como uma 

função da fração de austenita durante a etapa de aquecimento a uma taxa de 10 °C/s (seção 4.1.3). Fonte: Elaborado pelo 

autor. 
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Figura 105. Evolução do erro na determinação do parâmetro de rede da fase gama (CFC) e alfa (CCC) (método Rietveld), 

como uma função da fração de austenita durante a etapa de aquecimento a uma taxa de 10 °C/s (seção 4.1.2). Fonte: 

Elaborado pelo autor. 

 

 
 

Figura 106. Evolução do erro na determinação do FWHM (função Pseudo-Voigt), como uma função da fração volumétrica 

de austenita durante a etapa de aquecimento a uma taxa de 10 °C/s (seção 4.1.2). Fonte: Elaborado pelo autor.  
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Figura 107. Evolução do parâmetro indicador de qualidade GOF (função Pseudo-Voigt) para as reflexões {220} e 

{211}α, como uma função da fração volumétrica de austenita durante a etapa de aquecimento a uma taxa de 10 °C/s 

(seção 4.1.2). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

A.2 – Transformação dinâmica da austenita em bainita 

 

 
 

Figura 108. Evolução da fração de ferrita bainítica (fαb) como uma função da deformação verdadeira, durante a 

transformação dinâmica da austenita em bainita (seção 4.3.3.1). O erro associado à determinação de fαb (método Rietveld) 

é apresentado no eixo y secundário. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Figura 109. Evolução do parâmetro de rede da austenita (a) na direção de 45°, como uma função da deformação 

verdadeira durante a transformação dinâmica da austenita em bainita (seção 4.3.3.2). O erro associado à determinação de 

a (método Rietveld) é apresentado no eixo y secundário. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 
 

Figura 110. Evolução do parâmetro de rede da ferrita bainítica (aαb) na direção de 45°, como uma função da deformação 

verdadeira durante a transformação dinâmica da austenita em bainita (seção 4.3.3.2). O erro associado à determinação de 

aαb (método Rietveld) é apresentado no eixo y secundário. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Figura 111. Evolução do FWHM da reflexão {220} como uma função da deformação verdadeira durante a transformação 

dinâmica da austenita em bainita (seção 4.3.3.3). Os erros e o parâmetro indicador de qualidade do ajuste GOF, gerados 

pela função Pseudo-Voigt, são apresentados nos eixos y secundários. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 
 

Figura 112. Evolução do FWHM da reflexão {211}α como uma função da deformação verdadeira durante a transformação 

dinâmica da austenita em bainita (seção 4.3.3.3). Os erros e o parâmetro indicador de qualidade do ajuste GOF, gerados 

pela função Pseudo-Voigt, são apresentados nos eixos y secundários. Fonte: Elaborado pelo autor. 
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A.3 – Transformação da austenita em bainita durante o resfriamento contínuo 

 

 
 

Figura 113. Evolução do erro na determinação da fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb) (método Rietveld) plotado 

como uma função da fração volumétrica de ferrita bainítica (seção 4.2.3). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 
 

Figura 114. Evolução do erro na determinação do parâmetro de rede da austenita (a) (método Rietveld) como uma função 

da fração volumétrica de austenita (f) (seção 4.2.4). Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Figura 115. Evolução do erro na determinação do FWHM na reflexão {220} (função Pseudo-Voigt) como uma função 

da fração volumétrica de austenita (seção 4.2.5). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 
 

Figura 116. Evolução do parâmetro indicador de qualidade GOF, gerado pela função Pseudo-Voigt para a reflexão {220}, 

como uma função da fração volumétrica de austenita (f). Fonte: Elaborado pelo autor. 
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Figura 117. Evolução do erro na determinação do FWHM na reflexão {211}α (função Pseudo-Voigt) como uma função 

da fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb) (seção 4.2.5). Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 
 

Figura 118. Evolução do parâmetro indicador de qualidade GOF, gerado pela função Pseudo-Voigt para a reflexão 

{211}α, como uma função da fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb). Fonte: Elaborado pelo autor. 
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APÊNDICE B – CINÉTICA DA TRANSFORMAÇÃO BAINÍTICA ISOTÉRMICA A 430 °C 

 

 

As figuras 119 e 120 apresentam a evolução microestrutural, com base na fração volumétrica 

de ferrita bainítica (fαb), parâmetros de rede da austenita (a) e ferrita bainítica (aαb) e FWHM das 

reflexões {220} e {211}α, em função do tempo durante a etapa isotérmica em 430 °C. Estes dados 

foram obtidos por um experimento de difração de raios-X síncrotron in situ, empregando a mesma 

configuração experimental descrita na seção 3.3.2. O ciclo térmico (sem deformação) consistiu de 

aquecimento até 1050 °C (10 °C/s), austenitização por 120 segundos e resfriamento com uma taxa de 

10 °C/s até a temperatura de 430 °C. Após 300 segundos na temperatura isotérmica, a amostra foi 

então resfriada a 10 °C/s até a temperatura ambiente. Nesta seção, serão apresentados somente os 

resultados da evolução microestrutural durante a etapa de formação isotérmica da ferrita bainítica. 

Na Figura 119 (a), percebe-se que fαb e a aumentam de acordo com o tempo na temperatura 

isotérmica. O aumento de a reflete a dilatação do parâmetro de rede, devido ao carbono particionado 

da ferrita bainítica para a austenita adjacente. O detalhe das curvas, apresentado na Figura 119 (b), 

mostra que o início da expansão de a acompanha razoavelmente bem o início do alargamento da 

reflexão {220}. Isso significa que o enriquecimento de carbono da austenita apresenta uma relação 

direta com o alargamento de pico. Observa-se na Figura 119 (b) que o aumento significativo do 

parâmetro de rede não ocorre de forma simultânea com o aumento na fração transformada de bainita, 

sugerindo que heterogeneidades de carbono locais na , durante os estágios iniciais da transformação, 

não produzem variações significativas no parâmetro de rede mensurado.  

Durante o período de estagnação da reação bainítica (Figura 119 (a)), o FWHM da reflexão 

{220} tende a reduzir, até eventualmente atingir estabilidade. Esse comportamento reflete um 

relaxamento de tensões nas interfaces /αb. Nota-se também que a continua aumentando durante o 

início do período de estase da reação. Isso é possivelmente relacionado a atividade do carbono na 

austenita adjacente as subunidades de αb, por exemplo, a homogeneização dos gradientes de carbono. 
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Figura 119. (a) Parâmetro de rede da austenita (a) em função do tempo durante a transformação bainítica a 430 °C. Os 

eixos y adicionais apresentam a fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb) e o FWHM da reflexão {220}. (b) Detalhe 

da curva (a) indicado pelo retângulo tracejado. O tempo de referência (t = 0 s) corresponde ao momento em que a 

temperatura de transformação é atingida durante o resfriamento. A região sombreada em (a) indica o período de estase da 

reação bainítica. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

Na Figura 120 (a) percebe-se que o aumento de fαb não apresenta uma relação direta com o 

alargamento da reflexão {211}α e o parâmetro de rede (aαb), uma vez que estes parâmetros variam 

de forma significativa apenas durante o início da etapa isotérmica (até fαb ≈ 9 wt.% - Figura 120 (b)). 

Assim, o comportamento do FWHM evidencia que a nucleação sucessiva das subunidades de ferrita 

bainítica não é acompanhada por um aumento na sua densidade de defeitos cristalinos durante a 

reação bainítica.  
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Figura 120. (a) Parâmetro de rede da ferrita bainítica (aαb) como uma função do tempo durante a transformação bainítica 

a 430 °C. Os eixos y adicionais apresentam a fração volumétrica de ferrita bainítica (fαb) e o FWHM da reflexão {211}α. 

(b) Detalhe da curva (a) indicado pelo retângulo tracejado. O tempo de referência (t = 0 s) corresponde ao momento em 

que a temperatura de transformação é atingida durante o resfriamento. A região sombreada em (a) indica o período de 

estase da reação bainítica. Fonte: Elaborado pelo autor. 

 

 


