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RESUMO 

 

A necessidade em diminuir o peso dos automóveis visando uma melhor economia de 

combustível e, consequentemente, reduzir as emissões de gases poluentes levou as indústrias 

a desenvolverem novas gerações de aços avançados de alta resistência (AHSS, do inglês 

Advanced High Strength Steel). O aço TRIP de médio manganês pertence à terceira geração 

destes AHSS e possui concentração de Mn que varia de 3% a 10% em peso. O presente 

trabalho consistiu em caracterizar a microestrutura e quantificar as fases apresentadas no aço 

TRIP de 3° geração com teor de manganês de 8%p. após tratamentos térmicos. Estes 

tratamentos são responsáveis por causar modificações microestruturais importantes no 

material conferindo características significativas à sua aplicação. O aço foi divido em três 

partes que foram austenitizadas em 1100°C por 1 h. Após austenitização, cada parte sofreu 

um resfriamento diferente, sendo: na água, no ar e no forno. Utilizou-se amostra de cada tipo 

de resfriamento para a análise da condição inicial. Outras amostras de cada condição de 

resfriamento foram recozidas em temperaturas de 600, 650, 700, 800, 950 e 1050°C, durante 

15 min, estas temperaturas foram definidas por meio de ensaio de dilatometria . Em amostras 

selecionadas foram realizadas o ensaio de difração de raios X e medidas magnéticas após o 

ensaio de dureza Vickers. As medidas de difração de raios X foram realizadas no Laboratório 

Nacional de Luz Sincroton, LNLS. Com relação às medidas magnéticas, estas foram feitas na 

Universidade Federal do Rio Grande do Norte (UFRN), utilizando um magnetômetro de 

amostra vibrante (VSM – vibrating sample magnetometer). A caracterização da 

microestrutura foi realizada por meio de microscopia eletrônica de varredura (MEV) após 

ataque químico. Os resultados mostraram a presença da fase martensita α´, martensita ε, 

ferrita e austenita na microestrutura do aço. Uma maior fração volumétrica de austenita retida 

foi observada em temperaturas próximas ou igual a 700°C e decresceu em temperaturas 

superiores a 800°C. Verificou-se que as taxas de resfriamento afetaram a microestrutura final 

do aço, uma vez que uma maior fração de austenita retida foi encontrada na amostra resfriada 

ao ar, o que foi comprovado tanto pela medida magnética como nos resultados de difração de 

raios X.  

 

Palavras chave: TRIP, Austenita Retida, Temperatura de recozimento, Difração de raios X, 

Magnetização de saturação 

 

 



 

 

ABSTRACT 

 

Reducing automobiles weight aiming fuel economy e consequently reducing pollutant 

gas emissions led the industries to develop new generations of the called Advanced High 

Strength Steels (AHSS, from English Advanced High Strength Steel ). The medium 

manganese TRIP steel belongs to the 3
rd

 AHSS generation and are defined as steels which Mn 

concentration ranges from 3 to 10% wt. This work is aimed to quantify 3rd generation of 

TRIP’s phases containing 8% wt. after heat treatments. These treatments are responsible for 

causing important microstructural modifications in the material giving significant 

characteristics to its application. The steel sample was sectioned into three pieces which were 

austenitized at 1100
o
C for 1 hour. After austenitization, every piece undergone to different 

cooling media: under water, ambient air, and in the furnace. A single piece from each 

condition was used to initial condition analysis. The remaining ones were annealed at 600, 

650, 700, 800, 950 e 1050°C for15 minutes. Annealing temperatures were determined after 

dilatometry analysis performed on each piece. In selected samples for X Ray Diffraction 

(XDR) and magnetic measurements were performed after Vickers hardness measurements. 

XRD analysis was performed at “Laboratório Nacional de Luz Sincroton”, LNLS. - Magnetic 

saturation measurements were performed at the Federal University of Rio Grande do Norte 

(UFRN) using a vibrating sample magnetometer (VSM - vibrating sample 

magnetometer).Microstructure characterization was performed through images from an 

Optical Microscope and a Scanning Electronic Microscope (SEM) after chemical etching. 

Results showed martensite α´, martensite ε and austenite in the microstructure. A higher 

retained austenite value was observed at temperatures close to or equal to 700 ° C and 

decreased at temperatures above 800 ° C. It was proved that cooling rates affect steel’s final 

microstructure once the greater retained austenite volumetric fraction was contained in the 

steel sample air cooled, which was proved by both the magnetic measurement and the results 

presented by the diffraction of X Ray.  

 

Key-words: TRIP, Retained Austenite, Annealing Temperature, X Ray Diffraction, Magnetic 

Saturation 
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1. INTRODUÇÃO 

 

O setor automobilístico requer aços de boa resistência mecânica e dureza, além de uma 

boa ductilidade. Um dos aços que tem atraído uma notável atenção desse setor é o aço com 

plasticidade induzida por transformação (TRIP) de médio manganês pertencente à terceira 

geração dos aços avançados de alta resistência (AHSS). Uma fração considerável de austenita 

retida na microestrutura do aço é necessária para que o efeito TRIP ocorra. Nos aços TRIP a 

austenita retida é uma fase metaestável que se transforma em martensita sob tensão 

localizada, causando modificações microestruturais importantes no material e conferindo-lhe 

características significativas à sua aplicação. Assim, torna-se interessante buscar meios que 

garantam uma fração ideal de austenita retida em temperatura ambiente. Para este fim, fatores 

como, adição de elementos de ligas e tratamento térmico com condições controladas de 

temperatura, tempo e velocidade de resfriamento devem ser criteriosamente estudados. Uma 

análise da taxa de resfriamento empregada torna-se necessária, a fim de se prever os efeitos 

que trará ao material, como tentativa de obter uma melhor resistência mecânica e ductilidade. 

Nos aços TRIP, o recozimento intercrítico é um dos tratamentos térmicos mais utilizados. 

Durante este tratamento, ocorre um particionamento do manganês entre a ferrita e a austenita, 

a austenita solubiliza o manganês e este a estabiliza.  

É importante analisar e compreender a evolução da microestrutura de um aço TRIP 

após diferentes taxas de resfriamento, seguida de recozimento intercrítico, o que auxiliará na 

definição de métodos de processamento que irão contribuir para o aumento da fração e da 

estabilidade da austenita retida.
 
É

 
necessária também uma quantificação das fases existentes 

no aço, para a avaliação e definição da aplicabilidade deste.  

Há diferentes métodos que possibilitam quantificar as fases presentes em um aço, 

dentre esses destacam-se a difração de raios X e as medidas magnéticas. O presente trabalho 

consistiu em quantificar as fases apresentadas no aço TRIP de terceira geração, com teor de 

manganês de 8%p. após tratamentos térmicos, por meio de difração de raios X e medidas 

magnéticas, assim como analisar as microestruturas utilizando microscopia eletrônica de 

varredura (MEV). 
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2. OBJETIVOS 

 

2.1.   Objetivo geral 

 

O presente estudo teve como objetivo analisar a microestrutura e quantificar as fases 

presentes em um aço TRIP de terceira geração com teor de manganês de 8% p, após 

tratamentos térmicos. 

 

2.2. Objetivos específicos 

 

 Austenitizar com resfriamentos em diferentes velocidades seguidas de tratamentos 

térmicos intercríticos; 

 Caracterizar a microestrutura por meio de microscopia eletrônica de varredura (MEV); 

 Quantificar as fases por meio de medidas de difração de raios X e medidas 

magnéticas.  
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3.  REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

3.1. Aços Avançados 

 

Nos últimos anos verificou-se a necessidade em diminuir o peso dos automóveis 

visando uma melhor economia de combustível e consequentemente reduzir as emissões de 

gases poluentes. Tal necessidade levou as indústrias a desenvolverem novas gerações de aços 

avançados de alta resistência (AHSS, do inglês Advanced High Strength Steel). Os aços 

AHSS são divididos em aços de primeira (1º-G AHSS), segunda (2º-G AHSS) e terceira 

geração (3º-G AHSS). Nesse contexto, a relação entre ductilidade e resistência, em termos de 

alongamento e limite de escoamento dos AHSS, é mostrada na Figura 1, juntamente também 

estão descritos os aços que compõem cada geração (LEE; HAN, 2014). 

A primeira geração dos AHSS engloba os aços bifásicos (DP, do inglês dual phase), 

de plasticidade induzida por deformação (TRIP), de fases complexas (CP, do inglês complex 

phase) e os martensíticos (MART). Estes aços possuem alta resistência mecânica, com 

valores de limite de escoamento superiores a 600 MPa, porém com uma ductilidade 

relativamente baixa, abaixo de 20% de alongamento (LEE; HAN, 2014). 

 

 Figura 1- Relação entre alongamento e limite de escoamento dos aços AHSS 1°, 2° e 3° geração. 

 

Fonte: LEE; HAN (2014) adaptado. 
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O aço bifásico tem sido tema de vários estudos, por ser um atrativo ao setor 

automotivo, uma vez que tais indústrias procuram reduzir o consumo de energia através da 

redução do peso dos materiais utilizados no designer dos veículos automotivos. A 

microestrutura do aço DP consiste em ilhas de martensita dispersas na matriz ferrítica. A 

fração volumétrica da martensita e o tamanho de grão da ferrita são os fatores mais 

importantes que afetam as propriedades mecânica desses aços (ETESAMI et al., 2016). 

Os aços TRIP são materiais que contém uma fração volumétrica de austenita retida na 

matriz. Mei e Silva (2010) reportam que a austenita retida encontra-se metaestável na 

temperatura ambiente após o término do tratamento térmico. Além da austenita retida, a 

matriz do aço TRIP também pode ser composta por ferrita e martensita, conforme mostrado 

na Figura 2. A austenita retida melhora a ductilidade através da transformação em martensita
1
, 

o que caracteriza o efeito TRIP. Este efeito possibilita que este aço de maior resistência possa 

ser utilizado como componentes estruturais para automóveis.Os aços TRIP têm se destacado, 

devido a sua aplicação em estampagem severa, possibilitada pela sua excelente propriedade 

de conformabilidade e alongamento (BADESHIA et al., 2006). 

 

Figura 2- Representação dos microconstituintes que podem ser observados nos aços TRIP. A fase 

ferrita é indicada por α, a martensita por α’ e a austenita por γ. 

 

 

Fonte: BLECK; GUO; MA (2017) adaptado. 

 

                                                        
1 No trabalho o termo martensita refere-se à martensita α’ e não inclui a martensita ε. 
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Os aços do tipo CP possuem uma microestrutura complexa composta por uma matriz 

contendo ferrita, bainita e martensita distribuídas homogeneamente. O endurecimento por 

precipitação que ocorre nesses aços propicia uma boa resistência ao desgaste. Nos aços com 

esta estrutura, a relação entre o limite de escoamento e o limite de resistência à tração é 

significativamente mais alta do que nos aços bifásicos. Dessa forma, os aços CP são os mais 

indicados para aplicações que demandam alta resistência mecânica e boa conformabilidade 

como por exemplo na fabricação de peças de chassis, reforços estruturais na carroceria e 

barras de proteção lateral (JEONG, 1998). 

Os aços martensíticos, como se depreende de seu nome, possuem microestrutura 

predominantemente constituída de martensita, uma vez que a austenita presente durante o 

recozimento é transformada quase inteiramente em martensita durante o resfriamento. A 

grande presença de martensita nesses aços aumenta a resistência mecânica, podendo o limite 

de escoamento chegar a valores superiores a 1700 MPa. Ainda que se trate de um aço, que 

apresenta baixa ductilidade, os aços martensíticos possuem uma conformabilidade por 

dobramento considerável (SPINDLER et al., 2004). 

Os aços de primeira geração dos AHSS citados, apresentam uma baixa ductilidade o 

que restringe uma maior aplicação na indústria automobilística. No entanto, a segunda 

geração dos AHSS, que inclui aços TRIP de alto manganês e aços TWIP (aços com 

plasticidade induzida por maclação), mostra uma notável combinação de alta resistência 

mecânica com valores superiores a 700 MPa e uma ductilidade que excede a 50%. Porém, a 

produção em massa da segunda geração mostra-se difícil, devido ao custo dos materiais e à 

soldagem. Estas dificuldades são, principalmente, causadas pela presença de uma grande 

quantidade de elementos de liga, maior do que cerca de 17% em peso (LEE; HAN, 2014 ). 

Um aço TWIP é caracterizado pela plasticidade induzida por maclação e por ser um 

aço que apresenta uma microestrutura monofásica a temperatura ambiente, ou seja, uma 

microestrutura totalmente austenítica. Este aço caracteriza-se pelo alto teor de manganês, que 

pode variar de 15% a 30% em peso, o que garante a estabilidade da austenita (BOUAZIZ; 

GUELTON, 2001). 

Os custos mais elevados das ligas e a menor produtividade associada ao aço TWIP de 

alto manganês, são os principais fatores responsáveis pelo desenvolvimento do aço com 

médio teor de manganês. Uma vez que os aços com médio teor podem alcançar um notável 

equilíbrio de resistência mecânica e ductilidade (COOMAN, 2004). Portanto, atualmente a 3º-

G AHSS, que inclui aço de baixo peso, tornou-se atraente e os aços desta categoria 
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apresentam um bom equilíbrio entre o custo de materiais e propriedades mecânicas (LEE; 

HAN, 2014). 

Os aços TRIP de médio Mn podem ser definidos como aços com concentração de Mn 

que varia de 3% a 10% em peso. A terceira geração dos AHSS tem atraído notável atenção, 

uma vez que deverá superar a ductilidade da primeira geração a um custo menor do que a 

segunda geração. 

 

3.2.  Aços TRIP 

 

O termo TRIP (do inglês transformation induced plasticity) foi criado por Zackay e 

colaboradores (1967), em um trabalho com aços austenitícos de alta liga. Posteriormente, 

Matsumura e colaboradores (1987) estudaram os aços TRIP mais detalhadamente e 

observaram que quando a transformação de austenita para martensita for induzida por uma 

deformação aplicada no material ela fornece ao aço uma combinação de boa 

conformabilidade e alta resistência. 

Por várias décadas, os aços TRIP têm atraído expressiva atenção dos estudiosos na 

ciência dos materiais. Os aços TRIP caracterizam um grupo de aços processados 

termomecanicamente, que apresentam uma densidade de discordâncias elevada, austenita 

retida e carbonetos. As transformações de fase nestes aços são concebidas logo nos primeiros 

estágios de deformação, sendo possível perceber a austenita retida transformando-se em 

martensita (BLECK, 2002; LEE; HAN, 2014; PERELOMA; TIMOKHINA; HODGSON, 

1999; Xu et al., 2012; YOKOI et al.,1995). A fração volumétrica de austenita retida nos aços 

TRIP deve ser superior a 5%, fração esta que permitirá que o efeito TRIP ocorra. Em relação 

à temperatura, a austenita retida pode ser considerada estável, uma vez que a temperatura de 

transformação martensítica desta fase é muita baixa e inferior a temperatura ambiente. 

Entretanto, a austenita retida é instável em relação à deformação plástica, o que faz com que 

ela se transforme em martensita quando submetida a uma deformação plástica significativa. 

(KEELER et al., 2017). Tal transformação resulta em resistência mecânica mais elevada e, 

simultaneamente, maior ductilidade, devido ao aumento do coeficiente de encruamento (n). O 

aumento do coeficiente de encruamento resulta em uma maior deformação plástica uniforme, 

ou seja, o material é capaz de se deformar em maior grau antes da estricção 

(empescoçamento) deformando mais antes de fraturar. Esta transformação melhora a 

ductilidade, o que possibilita que esta espécie de aço de maior resistência mecânica possa ser 

utilizada como componentes estruturais para automóveis (FIGUEIREDO et al., 2015). A 
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Figura 3 mostra a transformação da austenita retida durante o processo de estricção. Quando a 

tensão é aplicada em (1), a austenita retida se transforma em martensita, na região de 

concentração de tensão, região (2), e a transformação da martensita ocorre nas áreas da 

vizinhança, distribuindo a tensão (3). Portanto o aço TRIP é um material que evolui durante a 

conformação. Esse efeito também confere a esses aços uma alta capacidade de absorção de 

energia em caso de impacto. Em função do aparecimento da martensita durante o processo de 

deformação, o material endurece de maneira considerável (YOKOI et al., 1995).  

Xu e colaboradores (2012) verificaram que o alongamento total de um aço é 

proporcional ao produto do volume da austenita e sua concentração de carbono. A Figura 4 

mostra as curvas de tensão e deformação para uma liga onde não acontece o efeito TRIP (No 

TRIP) e outra com efeito TRIP. Tal figura evidencia o aumento significativo observado no 

alongamento proprocionado pelo efeito TRIP. A extensão do efeito TRIP depende de fatores 

como a estabilidade, a quantidade e a morfologia da austenita, taxa de deformação, 

temperatura de deformação, estado de tensão, dentre outros (FISHER; REISNER, 1998; 

RANA et al., 2015). 

 

 

Figura 3- Transformação da austenita retida em martensita durante a deformação plástica de um aço 

TRIP. 

 

 

Fonte: YOKOI et al., (1995) adaptado. 
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Figura 4- Curva tensão-deformação, obtida por ensaio de tração, do aço TRIP de baixa liga (TRIP) e 

de um aço bifásico (No TRIP). 

 

 

Fonte: FISHER; REISNER (2002) adaptado. 

 
 

3.2.1.  Tratamentos térmicos em aços TRIP 

 
As propriedades físicas e mecânicas dos aços TRIP podem ser alteradas por meio de 

tratamento térmico com condições controladas de temperatura, atmosfera, tempo e velocidade 

de resfriamento. Tal processo é aplicado quando se deseja ajustar as propriedades do material 

a uma etapa do processo de fabricação ou à condição de produto final. A estrutura dos aços 

pode ser modificada em maior ou menor escala pelos tratamentos térmicos, resultando na 

alteração mais ou menos evidenciada de suas propriedades (CAI et al., 2014; MEI; SILVA, 

2010; RANA et al., 2015). Dessa forma, é relevante explorar e entender a evolução da 

microestrutura de um aço TRIP durante o recozimento intercrítico, objetivando definir 

parâmetros de processamento que contribuam para o aumento da fração e da estabilidade da 

austenite retida (SUN et al., 2016).  

Nos aços TRIP, um dos tratamentos térmicos mais aplicado é o recozimento 

intercrítico. Tal processo consiste em aquecer o aço entre as temperaturas Ac1 e Ac3, sendo que 

a temperatura Ac1 representa o início do intervalo de transformação da ferrita em austenita e a 

temperatura Ac3 representa o limite superior de um intervalo crítico, ou a temperatura mínima 

de austenitização.  
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A exposição da amostra durante um longo período entre estas temperaturas provoca 

um particionamento significativo do manganês entre a ferrita e a austenita e tal fator melhora 

a estabilidade da austenita nos aços TRIP. No entanto, o tempo de recozimento intercrítico 

não somente influencia o Mn contido na austenita, mas também afeta consideravelmente as 

características microestrutural do material, como o tamanho de grão (LEE; HAN, 2014). 

Zhao e colaboradores (2014), em um de seus trabalhos comprovaram que a quantidade 

e a estabilidade da austenita retida estão associadas com a temperatura de recozimento 

intercrítico. Eles constataram que, a estabilidade da austenita é controlada pelo 

enriquecimento de carbono resultante das condições de tratamento térmico e de outros 

parâmetros. A alta fração volumétrica de austenita formada durante o recozimento está 

associada com a estabilidade da mesma, resultante principalmente do teor médio de carbono 

nela contido.  Durante o recozimento intercrítico, a ferrita se transforma inversamente em  

austenita, que pode se converter em martensita na fase subsequente.  

Lee e Han (2014) em seus estudos constataram que as frações volumétricas calculada 

e medida de austenita retida R, em um aço TRIP de médio manganês,  tornam-se maiores com 

o aumento da temperatura de recozimento, atingindo um valor máximo e diminuindo 

novamente, Figura 5. Este fenômeno está intimamente relacionado com a transformação 

reversa de martensita para austenita, a partição de elementos de liga e o crescimento de grãos 

que ocorre durante o recozimento intercrítico. A concentração de Mn na austenita retida 

diminui com o aumento da temperatura de recozimento,  indicando que a estabilidade química 

da austenita é reduzida. 

 

Figura 5- Resultado comparativo da fração volumétrica da austenita medida e calculada em função da 

temperatura de recozimento intercrítico. 

 

 

Fonte: LEE; HAN (2014) adaptado. 
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A Figura 6 mostra o efeito da temperatura de recozimento intercrítico na quantidade 

de austenita retida em aços de médio manganês. Nesta figura, R é a austenita retida e ’F é a 

martensita, V é a fração volumétrica de austenita e VR é a fração volumétrica de austenita 

retida. O aumento na temperatura de recozimento intercrítico, leva a um aumento na fração de 

austenita. Dessa forma, a fração dos elementos que estão solubilizados na austenita, diminui o 

que leva a uma menor estabilidade da mesma durante o resfriamento. A baixa concentração de 

manganês solubilizado na austenita resulta na diminuição da fração volumétrica da R depois 

do recozimento intercrítico. Entretanto, quando a temperatura de recozimento é baixa, a 

estabilidade da austenita é suficientemente elevada, em contrapartida a fração volumetrica é 

demasiadamente pequena, resultando numa pequena fração de R após o resfriamento. Em 

uma temperatura de recozimento intermédiaria, obtém-se um bom equilíbrio entre a fração de 

volume e a estabilidade da austenita o que resulta em uma fração volumétrica máxima de R. 

Sun e colaboradores (2016) estudaram a influencia da  temperatura de recozimento na 

microestrutura de um aço com 0,22%p C, 1,5%p Si, 3,11%p Al e 7,15%p Mn. Eles 

constataram que a temperatura de recozimento intercrítico teve uma influência consideravel 

na morfologia, na composição da austenita (principalmente na quantidade de C e Mn), na 

temperatura de início da martensita (Mi) e na fração de austenita retida. 

O tamanho médio de grão da austenita retida também se torna maior com o aumento 

da temperatura de recozimento, indicando que a sua estabilidade mecânica também diminui. 

O refinamento do grão além de melhorar a estabilidade mecânica da austenita também 

diminui a temperatura Mi (LEE; HAN, 2014). 
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Figura 6- Representação da evolução da microestrutura em função da temperatura de recozimento 

intercrítico. 

 

 
 

Fonte: LEE; HAN (2014) adaptado. 
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3.2.2.  Efeito dos elementos de liga nos Aços TRIP 

 

Além das condições do recozimento intercrítico, tais como temperatura, tempo, taxa 

de aquecimento e taxa de resfriamento, os elementos de liga também influenciam 

significativamente na microestrutura e, particularmente, na fração volumétrica de austenita 

retida. Estudos anteriores concentraram-se principalmente em formas de alcançar uma 

microestrutura ótima com uma grande fração de austenita retida, controlando as condições de 

recozimento e o tipo e concentração dos elementos de liga (CAI et al., 2014; GIRAULT et al., 

2001; LEE ; HAN, 2014; RANA et al., 2015). 

Elementos de ligas têm uma influência importante no controle da cinética das 

transformações de fase e particularmente na estabilidade da austenita nos aços em geral. O 

elemento de liga utilizado, assim como o seu teor, pode provocar uma variação na capacidade 

de formação da martensita induzida por deformação uma vez que alguns elementos possuem 

uma maior eficiência na estabilização da austenita o que pode inibir a transformação. O aço 

também pode ter sua resistência mecânica aumentada por meio de endurecimento por solução 

sólida com a adição de carbono, manganês e silício, assim como outros elementos de liga 

(SAKUMA et al., 1991). 

O carbono é um elemento de liga que afeta todas as transformações, as propriedades 

mecânicas e a microestrutura final de um aço (SAKUMA et al., 1991). Ao ajustar o teor de 

carbono é possível controlar o nível de deformação em que a austenita retida começa a se 

transformar em martensita. Em ligas contendo baixos teores de carbono, a austenita retida 

começa a se transformar quase que instantaneamente após a deformação, o que aumenta a 

taxa de endurecimento e formabilidade do aço. Em ligas com maior teor de carbono, a 

austenita retida é mais estável e começa a se transformar apenas em níveis maiores de 

deformação. Para maiores teores de carbono, a austenita retida permanece na microestrutura 

final (SAKUMA et al., 1991). 

O manganês tem um papel importante no controle da cinética das transformações de 

fases e em particular na estabilidade da austenita, o que justifica adições elevadas desse 

elemento na fabricação de vários aços TRIP. O manganês aumenta a solubilidade do carbono 

na austenita, o que possibilita um enriquecimento adicional e um aumento das faixas de 

resfriamento.  O manganês é um elemento estabilizador da austenita e durante o resfriamento 

o mesmo diminui a temperatura de início de transformação de fase da austenita para ferrita 

(BLECK, 2002). Vários trabalhos foram realizados para verificar o quanto a variação do teor 



25 

 

de manganês pode afetar na quantidade final de austenita retida (CAI et al., 2014; 

MILLER,1972). Eles demonstraram que a fração de austenita retida aumentou com o aumento 

do teor de manganês. CAI e colaboradores (2014) apontam que o carbono (C) e o manganês 

(Mn) contido na austenita variam com a temperatura.  

 

3.3.  Discordâncias e energia de defeito de emplihamento (EDE) 

 

Discordâncias são defeitos de linha do reticulado que tendem a acumular-se nos planos 

de escorregamentos em um cristal que sofreu deformação. A discordância é responsável pelo 

fenômeno de deslizamento, e pode ser considerada como uma região de distorção que está 

localizada na rede separando regiões deformadas de não deformadas (DIETER, 1984; REED 

HILL; ABBASCHIAN, 1994). No momento que a discordância se movimenta, ocorre o 

deslizamento sobre a área na qual o movimento da discordância acontece. A discordância se 

movimenta facilmente em decorrência de uma pequena força aplicada, quando não existem 

obstáculos que impeçam este movimento. As discordâncias estão também fortemente ligadas 

com a maior parte dos outros fenômenos mecânicos tais como escoamento descontínuo, 

encruamento, fluência, fadiga e fratura frágil (DIETER,1984). 

A movimentação das discordâncias pode estar relacionada com a presença de falhas de 

empilhamento na estrutura cristalina. As Falhas de empilhamento podem ser geradas devido à 

deformação plástica. A Figura 7 (a) mostra o empilhamento dos planos em um metal de 

estrutura CFC (cúbica de fase centrada) sem a presença de falhas. A Figura 7 (b) apresenta o 

processo que produz uma falha de empilhamento devido ao deslizamento no plano {111} de 

uma rede CFC. Nota-se que, a sequência de empilhamento foi transformada em ABC A CAB. 

A Figura 7(c) mostra outra maneira segundo a qual poderia ocorrer uma falha de 

empilhamento num metal CFC, que é através da sequência de empilhamento ABC ACB CA, 

denominada falha de empilhamento extrínseca ou de macla, na qual as três camadas ACB 

constituem a macla. A Figura 7 (d) mostra o empilhamento de uma estrutura HC (hexagonal 

compacta). (DIETER, 1984). 

A dimensão da falha de empilhamento pode influenciar no resultado da deformação 

plástica do metal. O estado encruado é causado pela interação das discordâncias uma com as 

outras durante a deformação plástica. A distribuição de discordâncias em um metal encruado 

é fortemente dependente da energia de defeito de empilhamento (EDE). Quanto menor for a 

separação entre as discordâncias parciais e menor for a falha de empilhamento maior será a 

EDE. Quanto mais alta a EDE, maior será a mobilidade das discordâncias, como 
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consequência as discordâncias se aniquilam mais e o material encrua menos. Em contrapartida 

quando a EDE é baixa, a mobiliade das discordâncias será menor e consequentemente o 

material encruará mais. Quando a EDE é alta a organização das discordâncias é mais 

heterogeneas e em caso de EDE baixa a organização das discordâncias é mais homogênea 

(PADILHA; SICILIANO, 2005). 

Além do deslizamento por movimentação de discordânicas existe outro mecanismo 

através no qual o metal se deforma, denominado de deformação por maclação. Em uma 

deformação por maclação, as orientações cristalográficas de uma região do metal assumem a 

orientação cristalográfica de forma definida e simétrica da matriz cristalina. Tais orientações 

são simetria espelho da estrutura cristalina e são separadas por um plano denominado plano 

de maclação. Esta deformação ocorre após uma tensão cisalhante ser aplicada. Existe 

maclação mecânica e por recozimento. Sendo que a maclação mecânica ocorre mais em 

estrutura HC e CCC. Já a maclação de recozimento, possui formato lenticulado e é mais 

comum acontecer em estruturas CFC. Outros mecanismos de deformação plástica incluem 

processos difusionais e de transformação de fase (REED HILL; ABBASCHIAN, 1994). 

 

Figura 7- Estruturas falhadas. (a) Empilhamento CFC; (b) falha de deformação em CFC; (c) falha de 

macla em CFC; (d) empilhamento HC. 

 

                         (a)                                                       (b) 

 

 

 
 

(c)                                                              (d) 

 
Fonte: DIETER (1984) 
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3.4.  Transformação martensítica 

 

Em metais dúcteis, a transformação martensítica pode ocorrer devido à aplicação de 

tensão assim como por mudanças bruscas na temperatura. As reações martensíticas são 

transformações de fase que ocorrem sem difusão, neste fenômeno os átomos se movem por 

um mecanismo de cisalhamento. Neste processo ocorre a movimentação da interface que 

separa a fase matriz da fase produto, onde os átomos da fase matriz se arrumam no reticulado 

da fase martensítica (REED HILL; ABBASCHIAN, 1994). 

A transformação martensítica ocorre espontaneamente em locais de nucleação pré-

existentes durante o resfriamento, abaixo da temperatura de início da transformação 

martensítica (Mi) até a temperatura final de transformação da martensita (Mf). A Mf  é aquela 

na qual 95% da austenita é transformada em martensita. A Figura 8 mostra uma representação 

esquemática das placas de martensita que nucleiam e crescem rapidamente na matriz 

austenítica. Como evidenciado na figura, a transformação da austenita em martensita evolui 

no intervalo de (a) até (c). Observa-se que o tamanho das placas da martensita formadas 

diminui à medida que a transformação acontece (PERLADE; BOUAZIZ; FURNÉMONT, 

2003).  

Em 1924, Bain concluiu que uma compressão paralela ao eixo c, e uma expansão nos 

dois eixos a de uma estrutura cúbica de face centrada poderia originar uma célula cúbica de 

corpo centrado (CCC). Assim, qualquer distorção pura, simples e homogênea que ocorra, 

transformando uma célula unitária em outra por meio de uma contração ou expansão nos 

eixos cristalográficos é denominada distorção de Bain. A Figura 9 (a) ilustra uma estrutura 

tetragonal de corpo centrado (TCC) no interior da rede cúbica de face centrada. Observa-se 

separadamente, o reticulado TCC em (b), apresentando duas arestas medindo metade da 

diagonal da base da estrutura CFC. Em (c) vê-se o reticulado CCC. A distorção de Bain 

converte (b) em (c) (BAIN, 1924; NISHIYAMA, 1978; REED HILL; ABBASCHIAN, 1994). 
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Figura 8- Transformação martensítica dentro do grão de austenita (a) Grão de austenita antes de sofrer 

transformação (b) início da transformação martensítica (c) Placas martensítica com aspecto diminuído. 

 

Fonte: PERLADE; BOUAZIZ; FURNÉMONT (2003) 
 

 
 

Figura 9- Distorção de Bain para um reticulado cúbico de face centrada que se transforma em cúbico 

de corpo centrado. A célula tetragonal de corpo centrado é mostrada na estrutura cúbica de face 

centrada em (a) e sozinha em (b). A distorção de Bain converte (b) em (c). 

 

(a) 

 

                      (b)                                 (c) 

Fonte: REED HILL; ABBASCHIAN (1994) 
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A transformação da austenita para martensita pode acontecer também através da 

aplicação de tensão. Fatores como: o nível de deformação, a temperatura de trabalho e a 

natureza da solicitação mecânica, poderão influenciar na capacidade de transformação do aço 

TRIP. O que poderá afetar as propriedades mecânicas do material (MÉSZÁROS; 

PROHÁSZHA, 2005; POST et al., 2008). O maior interesse na fase martensítica para os aços 

TRIP deve-se as propriedades mecânicas, resultantes da transformação, apropriadas para uso 

na engenharia automotiva. (CHERKAOUI, et al., 2000). Devido à martensita ser mais 

resistente do que a austenita, ela favorece um mecanismo de reforço complementar a estrutura 

resultante do processo de transformação (ZACKAY, et al., 1974). 

A transformação de fase austenita em martensita metaestável acontece entre Mi e Md. 

Sendo Md a temperatura acima da qual não ocorre a formação de martensita induzida por 

deformação plástica. O processo de nucleação por deformação plástica acontece na 

temperatura acima de Mi
. 

A Erro! Fonte de referência não encontrada. ilustra detalhadamente o 

rocesso de nucleação da martensítica induzida por deformação quando submetida à tensão. 

Observa-se na figura as temperaturas Mi, Mi
 

e
 
Md envolvidas no efeito TRIP (OLSON; 

COHEN; 1972). Ressalta-se que a transformação assistida por tensão é a transformação de 

fase que ocorre abaixo da tensão de escoamento da austenita e a deformação plástica acontece 

na tensão de escoamento. 

A partir da análise da Figura 10, é possível verificar que, o processo de nucleação da 

martensita induzida por deformação ocorre quando o material é exposto a uma tensão mínima 

entre as temperaturas Mi e Mi

. Núcleos de martensita inicialmente formados crescem 

concomitantemente com os novos núcleos que surgem à medida que a tensão aplicada vai 

sendo aumentada. Quando a tensão de escoamento da austenita em uma dada temperatura 

(Mi

) é atingida, este processo é interrompido. O processo de nucleação da martensita 

induzida por deformação plástica, intervalo BC, ocorre entre as temperaturas Mi

 e Md, 

momento no qual ocorre o deslizamento das discordâncias e atinge-se a tensão de escoamento 

da austenita (y) na temperatura Mi

. Núcleos de martensita irão crescendo à medida que a 

deformação plástica vai acontecendo, esta transformação martensítica acontecerá até regiões 

próximas de Md. Em temperaturas acima de Md a austenita se estabiliza e a transformação de 

fase induzida por deformação plástica deixa de acontecer.  
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Figura 10- Tensão-assistida e deformação-induzida na transformação martensítica produzida por 

tensões externa. 

  

 

Fonte: OLSON; COHEN (1972) 
 

As fases resultantes da transformação induzida por deformação são a martensita ’, 

estrutura CCC e a martensita , estrutura HC. As fases martensita ’ e  são metaestáveis. 

Para a formação da martensita ’ é necessário que ocorra a deformação, no entanto a 

martensita  pode ser formada na ausência da deformação plástica, porém em baixas 

temperaturas (SEDRIKS, 1996; SHEWMON, 1969).  

A martensita  nos aços TRIP, atua como fase intermediária à transformação da 

austenita em martensita (γ → α’). A formação da martensita  também está associada com a 

formação de maclas induzidas por deformação nos aços TWIP. A ocorrência destes 

fenômenos depende da EDE, da microestrutura inicial e das condições de deformação. A 

transformação γ → ε ocorre em EDE próximas a 20 mJm
-2 

e a presença de maclas é 

promovida em EDE entre 15 e 30 mJm
-2

. O mecanismo de formação da martensita ε e 

formação de maclas são semelhantes. A martensita é formada pela disposição intrínseca de 

falha de empilhamento em cada plano (111) enquanto as maclas são formadas sobrepondo-se 
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três falhas de empilhamentos ou sucessivos planos. Uma EDE isolada de largura ri é formada 

nos planos (111) a partir da dissociação da discordância sob uma tensão aplicada e taxa de 

deformação positiva (BRACKE, et al., 2006; GALINDO et al., 2017). As falhas de 

empilhamento, a taxa de resfriamento, a temperatura e o tamanho de grão da austenita são 

fatores que influenciam na transformação de fase γ → ε → α’ (MARSHALL, 1984). 

A Figura 11 é um mecanismo proposto por Galindo e colaboradores (2017) para a 

formação da martensita ε e das maclas de deformação. A Figura 11 (a) mostra o tamanho da 

falha de empilhamento que aumenta com a tensão aplicada  até atingir uma largura crítica. Em 

(b) a espessura, ti, de uma falha de empilhamento é tipicamente de 100 nm. Uma série de 

falhas ni (nε =1) se sobrepôem em planos adjacentes, para formar um núcleo com largura 

crítica ri
∗ e comprimento li

∗. Este processo ajuda a reduzir a concentração de tensão por 

movimentação de discordâncias. Esta disposição é mostrada esquematicamente na Figura 11 

(b) para o caso de um núcleo de martensita ε e em (c) para macla. Em (d) o comprimento do 

núcleo de li aumenta e se propaga através dos interiores de grãos pela subsequente 

sobreposição de falhas de empilhamento em planos adjacentes. Uma vez que a estrutura se 

formou completamente, a sua largura aumenta, formando núcleos adjacentes de largura 

constante ri
∗ , Figura 11 (e), resultando em Wi =  ri

∗Ni , onde Ni correspode ao número de 

núcleos na banda. O aumento da fração volumétrica da martensita ε e das maclas aumentam 

pela formação e sobreposição de novos núcleos em vários locais de um grão. Analisando (f) 

nota-se que a largura critica ri
∗ e taxa de nucleação são necessários para descrever a evolução 

da microestrutura (GALINDO et al., 2017). 

Outro modelo baseado em falhas de empilhamento exemplifica a formação da 

martensita  induzida por deformação, Figura 12. A sequência γ → ε → α’ representa a 

transformação martensítica induzida por deformação a frio, assim pode-se inferir que a 

martensita ε é formada durante a deformação a partir da austenita, e é a martensita ε que se 

transforma em martensita α’.  Verifica-se que a sequência de empilhamento ABCABCABC 

de planos fechados é de uma estrutura CFC e a sequência ABABAB representa uma estrutura 

em metais HC. No momento que uma discordância parcial de Shockley passa na 1ª parcial em 

meio a um plano B e um plano C, o material deslizado é deslocado de forma que na 2ª parcial, 

o plano A ocupa o lugar do plano C. Os planos B e C ocupam a posição dos planos originais 

A e B, respectivamente. Assim é possível observar que uma pequena área com empilhamento 

HC é formada dentro do material CFC, que é uma falha inerente do empilhamento, gerando 

uma placa fina de martensita paramagnética ε (BRACKE et al.; 2006). 



32 

 

Figura 11 - Mecanismo proposto para a formação da martensita  e das maclas. 

 

 

Fonte: GALINDO et al., (2017) adaptado. 
 

 

Figura 12- Modelo baseado em falhas de empilhamento para a nucleação da martensita ε. 

 

Fonte: BRACKE et al., (2006) 
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3.5.   Métodos para Quantificação das fases 

 

A formação de cada fase depende de fatores como: taxa de resfriamento, 

microestrutura da austenita produzida durante o processamento termomecânico e da 

composição de cada aço. Uma determinação quantitativa das fases existentes em um aço, 

principalmente a austenita retida, é essencial para a avaliação das propriedades do aço TRIP. 

Há diferentes métodos que permitem quantificar as fases presentes em um aço. Dentre esses 

métodos destacam-se a metalografia quantitativa, a dilatometria, a análise térmica diferencial, 

a difração de raios X e medidas magnéticas. Neste trabalho foi abordada a quantificação por 

difração de raios X e medidas magnéticas. 

 

3.5.1.  Difração de raios X 

 

A difração de raios X (DRX) é um procedimento muito usual, utilizado para 

quantificar a fração volumétrica da austenita retida (SICUPIRA et al.; 2016). Uma das mais 

importantes fontes de raios X é o síncrotron, que consiste em grandes máquinas circulares, 

onde elétrons acelerados a velocidades muito altas são desviados por imãs, o que emite 

radiação eletromagnética. A radiação sincrotona quando comparada com uma fonte 

convencional tem um aumento considerável na intensidade, o que implica em uma resolução 

de difração extremamente alta (LANGFORD; LOUER, 1996). 

A análise e quantificação das fases podem ser realizadas pelo método de refinamento 

Rietveld, que consiste em ajustar os dados de um difratograma a um padrão difratométrico, 

possibilitando a extração das informações da estrutura cristalina e informações analíticas dos 

materiais. O modelo estrutural introduzido por Rietveld (1967, 1969), envolve o refinamento 

de um difratograma experimental a partir do ajuste do padrão difratométrico teórico, 

registrado na forma digitalizada, de uma amostra experimental simples ou com várias fases. O 

método pode utilizar um ajuste empírico a partir da forma do pico ou um ajuste a partir de 

parâmetros fundamentais que são características experimentais. O método de Rietveld 

caracteriza-se pelo refinamento de vários tipos de parâmetros, entre os quais: perfil das 

reflexões, estrutura cristalina, intensidade e parâmetros globais. (YOUNG, 1995). 

O método de Rietveld considera que os dados experimentais são as intensidades 

obtidas num processo de varredura passo a passo com ângulo de 2θ e tempo constante. À 

medida que os n parâmetros são refinados a função de minimização de resíduo (Sy), é 

minimizada. A cada término do ciclo de mínimo quadrado o processo se repete até que a 
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melhor concordância do padrão de difração teórico com o experimental seja atingida 

(YOUNG, 1995). A função Sy é dada pela Equação 1. 

 

                                        𝐒𝐘 =  ∑ 𝐰𝐢(𝐲𝐢 −  𝐲𝐜𝐢
𝐧
𝐢=𝟏 ) 𝟐                                                (1)                                               

  

onde i é o i-ésimo passo, yi é a intensidade observada e yci é a intensidade calculada no 

difratograma, ambas no i-ésimo passo e wi é o peso de cada intensidade dado por wi = 1 /yi,. 

A intensidade calculada assumirá um valor incorreto, caso o pico não tenha uma forma bem 

definida, ou não tiver um modelo estrutural adequado.  

A intensidade calculada yci, resulta do modelo estrutural |FK|
2
 somado a outras 

contribuições na vizinhança da posição da reflexão calculada pela lei de Bragg, mais o 

background, como evidenciado na Equação 2,  (RIETVELD,1967). 

 

                                 𝐲𝐜𝐢 = 𝐬 ∑ 𝐋𝐊
𝐀
𝐊  |𝐅𝐊 | 

𝟐 𝛉 (𝟐𝛉𝐢 −  𝟐 𝛉𝐊) 𝐏𝐊𝐀 + 𝐘𝐛𝐢                      (2)                                   

 

onde, s é o fator de escala global, K caracteriza os índices de Miller (hkl) para a reflexão de 

Bragg, LK representa os fatores de Lorentz, polarização e multiplicidade, θ é a função perfil 

de reflexão, PK é a função orientação preferencial, A equivale ao fator absorção, |FK|
2
 

corresponde ao fator estrutura para a k-ésima reflexão de Bragg e ybi é a intensidade do 

background na i-ésima interação. 

São vários os parâmetros que podem ser calculados e refinados, durante o processo de 

método Rietveld, dentre estes os parâmetros de rede, fatores estruturais (posição e ocupação 

dos átomos), fator escala, orientação preferencial, perfil de pico, deslocamento da amostra, 

acerto da linha de base (background). Em geral, os parâmetros refinados relacionam-se a 

características da amostra, fatores instrumentais, efeitos ópticos de difração (GOBBO, 2009). 

Um refinamento ideal consiste na sobreposição da linha que representa o pico calculado na 

linha do pico observado, uma reta abaixo destes picos no difratograma equivale à diferença de 

ajuste entre o pico observado e o calculado, Figura 13. Na figura os círculos representam o 

difratograma observado e a linha representa o calculado. (MCCUSKER, L.B., et al., 1999; 

GOBBO, L.A., 2009).  
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Figura 13 - Refinamento ideal 

 

 

Fonte: MCCUSKER, L.B et al., (1999). 

 

Destaca-se como uma aplicação importante do método de Rietveld, o estudo de 

materiais submetidos às transições de fase e que normalmente se desintegram quando sofrem 

tratamento térmico ou produzem cristais multi-domínio não adequados para estudos de um 

único cristal. O método também é uma ferramenta muito utilizada para investigar  as 

transformações de  fase em sólidos em função da temperatura (LANGFORD; LOUER, 1996). 

 

3.5.2.  Medida Magnética 

 

Com relação à medida magnética, esta é uma técnica de medição mais precisa que os 

demais métodos onde pode-se obter a fração das fases. O ciclo de histerese Figura 14, mostra 

o comportamento de um material quando este é submetido a um campo magnético externo. As 

propriedades magnéticas de um material são normalmente caracterizadas por este ciclo. Do 

qual pode ser obtido o valor da magnetização de saturação (ZHAO et al., 2001). Ao se aplicar 

um campo magnético em um material, os domínios magnéticos tendem a se alinhar na direção 

deste campo. O campo magnético externo aplicado aumenta até um valor máximo, Bmax, e a 

magnetização também aumenta, atingindo um valor máximo de saturação, Ms. Neste instante, 

todos os domínios magnéticos estarão alinhados. Diminuindo o campo magnético que se 

encontra em Bmax até zero, a magnetização pode não se anular, a esta magnetização da-se o 

nome de remanência MR. Para desmagnetizar um material é necessário aplicar um campo 

coercitivo, BC, no sentido oposto ao inicial (GUIMARÃES, 1998; LACHEISSERIE; 

GIGNOUX; SCHILENKER, 2005). 
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Figura 14- Ciclo de histerese 

 
 

Fonte: LACHEISSERIE; GIGNOUX; SCHILENKER (2005) adaptado. 

 

A microestrutura dos aços afeta a magnetização do material e as curvas de 

magnetização são influenciadas pela mesma. Em particular, a densidade de discordâncias (ρ) 

e tamanho médio do grão (d) afetam a movimentação das paredes de domínio. Os contornos 

dos grãos apresentam um obstáculo ao movimento da parede de domínio, assim quando o 

tamanho de grão diminui o aprisionamento das paredes aumenta. Com relação à densidade de 

discordâncias, quando ela aumenta, fortes centros de aprisionameto de domínio são formados 

impedindo a movimentação dos mesmos (DUPRÉ et al., 2002; ZHANG et al., 2005). 

Autores reportam que o campo coercivo BC é diretamente proporcional à raiz quadrada 

da densidade de discordância (Equação 3) e inversamente proporcional ao tamanho médio de 

grãos (Equação 4). Nas equações K1 e K 2  são constantes (DUPRÉ et al., 2002; SABLIK et 

al., 2010; SABLIK; YONAMINE, 2004; ZHANG et al., 2005). 
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                                                       𝐁𝐂 ≈  𝐊𝟏𝛒𝟏/𝟐                                                                    (3) 

 

                                                        𝑩𝑪  ≈  
𝑲𝟐

𝒅
                                                                           (4)                                                                                          

 

Outro fator que afetará o campo coercivo BC é a quantidade de interfases presentes na 

microestrutura da amostra. Um aumento na fração volumétrica de austenita retida, implicará 

em coercitividades mais altas, devido a uma maior presença de contornos entre fases, que 

servirá de obstáculos a movimentação das paredes dos domínios magnéticos, dificultando a 

desmagnetização das amostras (KAHROBAEE; KASHEFI, 2015; TAVARES et al., 2002). 

Os contornos entre as fases estão diretamente relacionados com a fração volumétrica 

da austenita a qual resulta em uma diferença na magnetização de saturação. Uma vez que esta 

é paramagnética e em contra partida a ferrita, a martensita e a cementita são ferromagnética. 

A aproximação da saturação é usualmente descrita pela Equação 5, onde B é o campo 

aplicado, M a magnetização e MS a magnetização de saturação.  Os parâmetros a (em Am
−1

) e 

b (em A
2 

m
−2

) são constantes positivas (JILES, 2003; MERGIA; BOUKUS,2008). 

 

𝐌 = 𝐌𝐒 (𝟏 −  
𝐚

𝐁
−  

𝐛

𝐁𝟐)                                                      (5) 

     

A fração de fases paramagnéticas pode ser determinada pelo valor da magnetização de 

saturação de acordo com a Equação 6. Onde, M
α

s é a magnetização de saturação de uma 

amostra 100% martensítica (SICUPIRA et al., 2016). 

 

                                                              𝒇 = (
𝑴𝑺− 𝑴𝑺

𝜶

𝑴𝑺
𝜶 ) 𝑿 𝟏𝟎𝟎                                                    (6) 
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4.   MATERIAL E MÉTODOS 

 

4.1.  Material 

 

O material investigado neste estudo é um aço TRIP com 8% em peso de Mn. O aço foi 

gentilmente cedido pelo Prof. Dr. Dagoberto Brandão Santos, da UFMG, e recebido na 

condição de fundido. A análise química da composição do material foi realizada pelo 

Laboratório de Ensaios e Análises de Materiais (LAMAT) e encontra-se na Tabela 1. 

 

Tabela 1- Composição química nominal do aço utilizado neste trabalho (% massa). 

Elemento Fe Mn Al Si C P S V 

Composição 91,5338 8,1010 0,0265 0,1243 0,0679 0,0291 0,0123 0,0281 

Fonte: Relatório –CETEF - LAMAT- C.C 13120/3492 

 

4.2. Processamento termomecânico 

 

O material na condição fundido foi inicialmente homogeneizado em um forno tipo 

mufla de marca FDG – Equipamentos em uma temperatura de 1100°C por 2 h sendo em 

seguida forjado em uma prensa. Posteriormente, três amostras foram cortadas com formato 

retangular com a medida de 40 x 20 x 5 mm
3
 , utilizando uma cortadeira de baixa velocidade 

e disco diamantado, Isomet de marca Buehler. Tais amostras foram aquecidas no forno a uma 

temperatura de 1100° C durante 1 hora com o resfriamento diferente para cada uma, sendo: 

uma resfriada em água, a outra ao ar e outra no forno.  

 

4.3.  Dilatometria 

 

Após as diferentes condições de resfriamento, foram realizadas medidas de 

dilatometria a fim de se determinar a temperatura de transformação de fase no aço TRIP 8 

Mn. Foram retiradas amostras no formato retangular com a medida de 24 x 2 x 1 mm
3
. As 

medidas foram realizadas em um dilatômetro da marca NETZSCH, modelo Dil 402 C, 

instalado na Unifei/Itabira. A taxa de aquecimento utilizada foi de 10 °C/min. A temperatura 

de patamar máxima foi de 1150°C. O resfriamento não foi realizado em taxa controlada.  
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4.4.  Recozimento das amostras  

 

Após os diferentes resfriamentos, sete amostras de cada uma das condições foram 

cortadas nas dimensões de 5 x 5 x 1 mm
3
. Uma amostra de cada resfriamento foi utilizada 

para análise da condição inicial, as demais amostras foram recozidas em temperaturas de 600, 

650, 700, 800, 950 e 1050°C, durante 15 min. As amostras foram resfriadas ao ar. 

 

4.5.  Preparação metalográfica 

 

As amostras na condição inicial e as recozidas foram preparadas por meio de 

metalografia convencional. As amostras foram embutidos a quente com resina fenólica 

(Baquelite), na embutidora PANAMBRA PASPRESS 30, e posteriormente foram lixadas e 

polidas mecanicamente. Foram utilizadas lixas com granulometrias de 80#, 220#, 400#, 600#, 

1200# e 2500#, respectivamente. Todo o processo de lixamento foi realizado com água.  

Os abrasivos utilizados para o polimento foram pasta de diamante de 3 μm, 1 μm, 0,25 

μm e sílica coloidal, respectivamente. Foram utilizados panos de polimento compatíveis com 

a granulometria dos abrasivos. Utilizou-se álcool etílico (C2H6O) para a 

lubrificação/refrigeração durante o polimento. O lixamento e o polimento foram realizados 

em um equipamento semi automático da marca Fortel PLF. 

Após o processo de polimento, amostras foram submetidas a um ataque químico com a 

solução nital 3% v(álcool etílico e ácido nítrico). Todos os procedimentos de preparo 

metalográfico foram realizados no laboratório de metalografia da Unifei/Itabira. 

 

4.6.  Medidas de dureza Vickers 

 

Após a preparação metalográfica, foram feitas medidas de dureza Vickers nas 

amostras na condição inicial e nas recozidas. Utilizou-se o equipamento microdurômetro da 

marca Wilson Instruments, modelo 402MVD. Foram realizadas 10 medidas de dureza, de 

forma aleatória ao longo do comprimento da amostra. A carga utilizada foi de 0,3 kgf.  

 

4.7.  Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 

 

Para a caracterização microestrutural das amostras utilizou-se um microscópio 

eletrônico de varredura com filamento de tungstênio, de marca Tescan e modelo Vega 3. As 
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imagens foram geradas com uma tensão de 20 a 30 kV, no modo de elétrons secundários. As 

micrografias foram obtidas para todas as amostras do estado inicial e para as amostras 

recozidas a 700°C. 

 

4.8.  Ensaios de Magnetização 

 

Amostras dos aços no estado inicial e recozidas em diversas temperaturas foram 

cortadas em dimensões de aproximadamente 5 x 3 x 2 mm
3
. As medidas foram realizadas 

utilizando um magnetômetro de amostra vibrante (VSM – vibrating sample magnetometer) 

instalado na Universidade Federal do Rio Grande do Norte (UFRN). O VSM é um 

equipamento de fabricação própria da universidade. A medida foi realizada partindo-se das 

amostras saturadas em um campo aplicado de 15 kG. Em seguida, o campo foi reduzido até 

zero e seu sentido invertido para a obtenção do laço de histerese. A taxa de variação do campo 

aplicado foi de 0,4 kG/min para os campos entre 0 e 0,5 kG, de 1,8 kG/min para os campos 

entre 0,5 e 5kG e 10 kG/min para os campos acima de 5 kG. 

 

4.9.  Difração de raios X 

 

Para quantificação das fases das amostras utilizou-se a técnica de difração de raios X. 

Para tanto as amostras no estado inicial e recozidas, foram seccionadas nas dimensões 5 x 5 x 

1 mm
3
, e posteriormente lixadas e polidas. As medidas de difração de raios X foram 

realizadas, no Laboratório Nacional de Luz Sincroton, LNLS, (Projeto n° 0699/2016) na linha 

XPD. Utilizou-se um feixe de luz monocromático do feixe primário com comprimento de 

onda, λ, igual a 0,177182 nm (energia de 7 keV), a baixo da borda de absorção do Fe para 

evitar efeitos de fluorescência. A geometria da medida foi Bragg-Bretano de movimento 

simétrico. Utilizou-se o detector linear Mythen 1k fabricante Dectris, sem monocromador 

antes do detector. Varredura na faixa de 40° a 120°, com tempo variável de medição fixando a 

contagem de radiação no detector em 4E+6. Utilizou-se fenda do feixe primário de 2 mm 

(antes da amostra). O tempo médio de duração de cada medida foi de, aproximadamente, 1 h. 

 
 

 

 

 

 



41 

 

5. RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

5.1.  Curvas dilatométricas 

 

As curvas resultantes do ensaio de dilatometria são mostradas nas Figuras 15, 16 e 17, 

para as amostras resfriadas em água, ar e forno, respectivamente. As setas nas figuras indicam 

o aquecimento e o resfriamento da amostra no ensaio. As temperaturas de transformação de 

fase Ac1, Ac3 e Mi, para as amostras resfriadas em água, ar e forno, obtidas por dilatometria 

encontram-se na Tabela 2. As temperaturas Ac1 e Ac3, temperaturas de início e fim do campo 

de transformação da ferrita em austenita, foram utilizadas para definir as temperaturas do 

recozimento intercrítico.  

 
Figura 15- Dilatação em função da temperatura para a amostra resfriada em água com taxa de 

aquecimento de 10 °C/min.  

 

 
Fonte: Própria 
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Figura 16- Dilatação em função da temperatura para a amostra resfriada ao ar com taxa de 

aquecimento de 10 °C/min. 

 

 

Fonte: Própria 

 

 

Figura 17- Dilatação em função da temperatura para a amostra resfriada no forno com taxa de 

aquecimento de 10 °C/min. 

 

Fonte: Própria 
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Tabela 2- Temperaturas de transformação de fase Ac1, Ac3 e Mi para os aços resfriados nas condições 

água, ar e forno, obtidas por dilatometria com taxa de aquecimento de 10 °C/min. 

 

Condição Ac1 (°C) Ac3 (°C) Mi (°C) 

Água 603 731 227 

Ar 572 731 251 

Forno 572 731 242 

Fonte: Própria 

 

Os resultados mostram que Ac1 assumiu valores de 603, 572 e 572°C para as amostras 

resfriadas em água, ar e forno, respectivamente. Para a amostra resfriada em água, a 

temperatura máxima de estabilidade da ferrita acontece em temperaturas mais altas, em 

comparação com as amostras resfriadas ao ar e no forno. Observa-se que para as três 

condições de resfriamento, a temperatura de transição da ferrita para a austenita (Ac3) assumiu 

valores semelhantes ao trabalho de Li e colaboradores (2015), que avaliaram a temperatura 

intercrítica de um aço TRIP com 6% em peso de Mn por meio de curvas dilatométricas. O 

valor encontrado por eles foi 620°C para Ac1, 760 °C para Ac3, e 250°C para Mi. Neste 

presente estudo observa-se que na amostra resfriada na água a temperatura Mi é de 227°C, na 

resfriada ao ar 251°C e no forno 242°C. As temperaturas de início de transformação 

martensítica obtidas experimentalmente para as amostras também foram comparadas com o 

valor obtido por meio da Equação 7 (LEE; D’COOMAN, 2011). Observa-se que os valores 

obtidos experimentalmente para as amostras resfriadas na água, no ar e no forno são próximos 

aos obtidos pela equação. As variações podem ser decorrentes dos elementos de liga presentes 

no aço que não foram considerados na equação. 

 

𝑀𝑖 (°𝐶) = 545 − 421 𝑝𝑐𝑡 𝐶 − 30,4 𝑝𝑐𝑡 Mn                          (7) 

 

Mi ≅ 270 °C 

 

Nas amostras resfriadas na água e no ar uma discreta mudança no comportamento da 

curva dilatométrica durante o resfriamento foi observada em temperaturas a partir de 600°C 

até a Mi. Para a amostra resfriada no forno, Figura 15, este comportamento acontece a partir 

de 500°C. Supõe-se que estes picos são referentes à transformação da fase austenita em ferrita 

e carbonetos. Comportamento similar ao apresentado neste estudo é reportado na literatura 

(CAI et al., 2013), após ensaio de dilatometria em um aço com 11% em peso de Mn. Observa-
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se no trabalho um pico na curva dilatométrica, durante o resfriamento, e os autores relacionam 

este pico à transformação isotérmica bainítica. É importante ressaltar que no estudo de Cai e 

colaboradores (2013) a amostra foi submetida a uma faixa de temperatura de 20 a 1200°C, 

seguida de resfriamento brusco a uma taxa de 100°C/s, que é uma taxa de resfriamento bem 

maior do que a utilizada no presente estudo.  

Em todos os ensaios de dilatometria observou-se um segundo pico acima de Ac3, o que 

indicaria a possibilidade da formação de uma segunda fase partindo da austenita. Porém, em 

nenhuma teoria encontrou-se uma explicação relacionada a esta observação. Para tanto, 

realizou-se uma análise do diagrama de equilíbrio, Figura 18, obtido por meio do software 

Thermo-Calc™ para o aço em estudo. Uma linha indicando o teor de carbono que 

corresponde a 0,06% em peso, foi traçada e analisou-se o efeito do resfriamento. Nota-se que 

no intervalo de 700°C a 1000°C é possível encontrar somente a fase austenita, tal resultado 

indica que a formação do segundo pico não está relacionada com a formação de outra fase. 

Posteriormente, à medida que a temperatura decresce até aproximadamente 400°C, passam a 

coexistir as fases ferrita α e austenita. Abaixo de 300°C formam-se as fases ferrita, austenita 

retida e carbonetos M23C6. 

 O resultado encontrado neste estudo por meio do Themo-Calc™, aproxima-se dos 

resultados encontrados nos estudos realizados por Cai e colaboradores (2013) para um aço 

com 11% em peso de Mn. Os autores também analisaram o comportamento da transformação 

da ferrita em austenita utilizando o Thermo-Calc™, e verificaram que acima da temperatura 

de  600°C coexistem apenas as fases autenita e ferrita conforme apresentado na Figura 19. 
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Figura 18- Simulação obtida por meio do software Thermo-Calc ™, para o aço 8% em peso de Mn até 

a temperatura de 1000°C. 

 

 
Fonte: Aline Magalhães, UFMG, adaptado. 

 

Figura 19- Fração das fases obtidas em função da temperatura obtida por meio do Thermo Calc ™ 

para  um aço TRIP 11% em peso Mn.  

 

Fonte: CAI et al., (2013) adaptado. 
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5.2. Ensaio de dureza 

 

As temperaturas Ac1 e Ac3, obtidas por meio de dilatometria, foram utilizadas para 

definir as temperaturas do recozimento intercrítico. Assim, as amostras resfriadas nas 

diferentes condições foram recozidas em temperaturas entre 600 e 1050°C, e após cada 

recozimentos, foram realizadas medidas de dureza Vickers. Medidas de dureza também foram 

realizadas nas amostras no estado como resfriadas. A Figura 20 mostra os resultados de 

dureza apresentados pelas amostras resfriadas em água, ar e forno e tratadas termicamente. Os 

valores de dureza para as amostras resfriadas na água, no ar e no forno (condição inicial) são, 

respectivamente, 412, 400 e 384 HV. De acordo com os resultados do ensaio de dureza 

Vickers, a amostra resfriada em água na condição inicial apresentou uma dureza maior 

quando comparada com as amostras resfriadas ao ar e no forno. Esta diferença de dureza na 

amostra resfriada em água é o resultado de um resfriamento brusco que causou maior tensão 

térmica. Lee e Su (1999) observaram que durante o resfriamento de um aço as fases e 

microconstituintes, bem como as suas quantidades e morfologias geradas a partir da austenita, 

dependem, essencialmente, da velocidade de resfriamento. Altas taxas de resfriamento podem 

causar distorções na rede e até graves fissuras. Estes defeitos são resultantes de tensões 

internas que se desenvolvem devido às tensões térmicas decorrentes das diferentes taxas de 

resfriamento as quais o aço é submetido. Além disso, ocorrem tensões de transformação 

devido à variação volumétrica que ocorre no processo de transformação da austenita em 

outras fases (BHADESHIA, 2006).  

Ainda com relação aos resultados, observou-se entre as amostras na condição inicial 

da água e recozidas um amolecimento até a temperatura de 700°C. Nestas condições, a dureza 

sofre uma queda de 412 HV para 325 HV para a amostra na condição inicial e tratada a 

700°C, respectivamente. O que implica em um amolecimento de 21%. A 800°C é observada 

uma elevação na dureza da amostra, atingindo novamente um valor de dureza de 412 HV. 

Este aumento da dureza em 800°C deve-se ao fato de que em temperaturas de recozimento 

mais altas a concentração de Mn solubilizado na austenita é reduzida, o que implica em uma 

redução na estabilidade da mesma. Como consequência, há uma maior fração volumétrica de 

martensita na estrutura final, conforme pode ser observado na Figura 6 discutida previamente. 

Observa-se que acima de 800°C os valores de dureza pouco se alteram. Na amostra resfriada 

ao ar a dureza mínima observada também aconteceu a 700°C com valor de 329 HV, 

resultando em um amolecimento próximo a 17%. Tal resultado comprova o aumento na 

fração de austenita retida em temperaturas em torno de 700°C. Um aumento na dureza em 
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relação à amostra na condição inicial e recozida em temperaturas superiores a 800°C também 

foi observado. Para as amostras resfriadas no forno e recozidas, o comportamento permaneceu 

similar àquelas resfriadas na água e ar, quando submetida a um tratamento a 700°C. Tal 

temperatura evidenciou uma dureza de 322 HV o que corresponde a uma queda de 16% com 

relação à amostra na condição inicial.  

Os resultados mostraram que a retenção máxima de austenita à temperatura ambiente 

aconteceu para a amostra submetida a um recozimento intercrítico em 700°C, o que é 

compatível com alguns estudos em aço TRIP de médio manganês nos quais percebe-se um 

pico pronunciado à aproximadamente 710°C, resultando na fração máxima de austenita retida 

à temperatura ambiente (CAI et al., 2013; CAI et al., 2014; Li et al., 2015). Como reportado 

no Item 3, Revisão da Literatura, observa-se na Figuras 5 e 6 que, com o aumento da 

temperatura de recozimento as frações volumétricas de austenita retida também aumentam , 

atingindo um pico máximo e voltando a decrescer (LEE ; HAN 2015). 

 

Figura 20- Comparação da dureza Vickers das amostras resfriadas na água, ar e forno, no 

estado inicial e no estado recozido entre 600°C e 1050°C. 

 

 

Fonte: Própria 
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5.3. Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 

 

Neste estudo, uma atenção maior foi dada a austenita, sendo que a presença desta fase 

na temperatura ambiente irá garantir condição ideal para que o efeito TRIP ocorra (DAFÉ et 

al., 2013). Optou-se por fazer as micrografias nas amostras na condição inicial, de todas as 

taxas de resfriamento, e das amostras recozidas em 700°C. Uma vez que, os resultados de 

dureza Vickers mostraram uma menor dureza nesta temperatura, o que indicaria uma maior 

quantidade de austenita retida. 

As micrografias do aço TRIP obtidas por MEV, Figuras 21, 22 e 23, revelaram a 

microestrutura das amostras com vários tons de cinza. A microestrutura das amostras 

encontrada neste trabalho está próxima à apresentada por Anazawa (2007) em um aço 

multifásico. O autor afirma que a tonalidade cinza escuro é a ferrita e bainita. A martensita é 

identificada pela tonalidade cinza claro e a coloração branca caracteriza a austenita. Nas 

figuras, a ferrita é identificada como α, a martensita como α’ e a austenita como γ. Observa-se 

que as regiões martensíticas estão circundadas por austenita. Vale salientar que o ataque 

químico realizado nas amostras foi o mesmo utilizado por Anazawa (2007).  

A Figura 21 mostra as micrografias das amostras: (a) resfriada na água e (b) resfriada 

na água e recozida a 700°C. Na amostra na condição inicial é possível perceber uma 

microestrutura quase que puramente martensítica e ferritíca. Em (b) é possível observar 

regiões com a presença de austenita. 

A Figura 22 (a) e (b) mostra as micrografias das amostras resfriadas ao ar e recozidas a 

700°C, respectivamente. Nota-se que a microestrutura destas amostras está próxima àquelas 

resfriadas na água.  

A microestrutura da amostra resfriada no forno (condição inicial) é composta por 

ferrita, martensita, Figura 23 (a). É possível observar a presença de carbonetos no interior da 

região ferrítica indicados pelas setas vermelhas na figura. A Figura 23 (b) evidencia uma 

fração significativa de austenita retida.  

A análise de resultados evidenciou que as amostras recozidas em 700°C de todas as 

condições de resfriamento, apresentaram uma quantidade significativa de austenita retida. No 

entanto observa-se que a amostra resfriada no ar é a amostra que apresenta a presença de mais 

regiões claras, que está relacionada à presença de austenita. 
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Figura 21- Micrografia obtida por MEV da amostra resfriada em água (a) condição inicial (b) 

recozidas em 700°C.  

 
 

(a) 

 

 
 

(b) 
Fonte: Própria 
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Figura 22- Micrografia obtida por MEV da amostra resfriada no ar (a) condição inicial (b) 

recozidas em 700°C.  

 
 

(a)  

 
 

(b) 

Fonte: Própria 
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Figura 23- Micrografia obtida por MEV da amostra resfriada no forno (a) condição inicial (b) 

recozidas em 700°C.  

 

 
 

(a) 

 
(b) 

 
Fonte: Própria 
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5.4. Ensaios de Magnetização 

 

Curvas de magnetização foram obtidas em função do campo aplicado (M x B) para as 

amostras no estado inicial e recozidas, Figuras 24, 25 e 26. Nessas curvas, a magnetização é 

apresentada na unidade emu/g, pois está normalizada pela densidade (ρ) da amostra. O campo 

máximo aplicado foi de 15 kG e os valores de magnetização de saturação para cada amostra 

foram extraídos das curvas.  

 
Figura 24- Curvas de M x B obtidas para as amostras no estado inicial água e recozida em 

temperaturas de 650°C, 700° e 800°C. 

 

 

                                                             Fonte: Própria 
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Figura 25- Curvas de M X B obtidas para as amostras no estado inicial ar e recozida em temperaturas 

de 650°C, 700° e 800°C. 

 

                                                    Fonte: Própria 

 

Figura 26- Curvas de M X B obtidas para as amostras no estado inicial forno e recozida em 

temperaturas de 650°C, 700° e 800°C. 

 

                                                       Fonte: Própria 
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O valor da magnetização de saturação é proporcional à fração da fase ferromagnética 

(MUNTAZ, 2004). A diferença de magnetização de saturação das amostras está diretamente 

relacionada com a fração volumétrica das fases paramagnéticas e ferromagnéticas (BRACKE 

et al.,2006; ZHAO et al., 2000). As fases paramagnéticas são atribuídas à formação de 

austenita e martensita , enquanto que as fases ferromagnéticas são atribuídas à formação de 

ferrita, martensita ’ e cementita. Porém, com o ensaio de magnetização não é possível 

quantificar separadamente o percentual de cada fase, seja ela paramagnética ou 

ferromagnética. Com relação às fases paramagnéticas, valores significativos de martensita  

foram quantificados pelo método de Rietveld, os quais serão discutidos no Item 5.5. Assim, 

no presente estudo, a fração f das fases paramagnéticas obtidas para cada amostra pela 

Equação 6 é dependente dos valores de magnetização de saturação e refere-se ao somatório 

das fases paramagnéticas austenita e martensita .  

Para o cálculo das fases paramagnéticas é necessário medir a magnetização de 

saturação de uma amostra totalmente ferromagnética, com a mesma composição do material 

em estudo. Caso não exista esta amostra de referência, recorre-se a uma equação semi-

empírica para o cálculo do campo de saturação da amostra descontando os elementos de liga, 

𝐵𝑠𝑎𝑡
𝑙𝑖𝑔𝑎

, Equação 8. Esta equação foi proposta por Wirthl, Angerer e Hayzenberger (2000) e 

estima o decréscimo do campo de saturação, δ, em função do percentual do elemento de liga 

no material. A influência dos elementos de liga deve ser considerada, uma vez que a 

magnetização de saturação pode ser diminuída devido à adição dos mesmos (GUIMARÃES, 

2000). 

 

 𝐵𝑠𝑎𝑡
𝑙𝑖𝑔𝑎

=  𝐵𝑠𝑎𝑡
𝐹𝑒 −  ∑ 𝛿𝑛 𝐴𝑛𝑛                                                  (8) 

 

onde  𝐵𝑠𝑎𝑡
𝐹𝑒  corresponde ao valor do campo de saturação da ferrita pura, δn refere-se ao fator de 

decréscimo do elemento e An é a quantidade do n-ésimo elemento de liga na amostra (em % 

peso). O valor da magnetização máximo da ferrita pura (normalizado pela densidade) é de 

219,02 emu/g (BOZORTH, 1951). Ao multiplicar este valor pela densidade da ferrita 

(𝜌 = 7,88 𝑔 𝑐𝑚3⁄ ) obtém-se a magnetização M = 1725,87 𝑒𝑚𝑢 𝑐𝑚3⁄ , ou ainda M = 17258,7 

𝐴 𝑐𝑚⁄ . O campo magnético, em Tesla, devido a esta magnetização é calculado pela Equação 

9, 

 

𝐵 =  𝜇0 𝑀                                                              (9) 
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onde 𝛍𝟎 =  𝟒𝛑 ∙ 𝟏𝟎−𝟕  
𝐓𝐦

𝐀
= 𝟒𝛑 ∙ 𝟏𝟎−𝟓  

𝐓𝐜𝐦

𝐀
 . Com estas transformações, a Equação 9 pode 

ser reescrita para obter o campo magnético B em Tesla pela Equação 10, 

 

 

𝐵 (𝑇) = (4𝜋 ∙ 10−4) [(
𝑀

𝜌
) (

𝑒𝑚𝑢

𝑔
) ∙ 𝜌 ∙ (

𝑔

𝑐𝑚3)]                            (10) 

 

onde 𝑀/𝜌 é a magnetização normalizada pela densidade na unidade [𝑒𝑚𝑢/𝑔 ],  𝜌 é a 

densidade na unidade [g/cm 
3
] e 4𝜋 ∙ 10−4 aparece como um fator de transformação. Assim, 

foi calculado por esta expressão o valor de campo magnético da ferrita pura B = 2,16T. 

A Tabela 3 mostra o fator de decréscimo dos elementos de liga mais representativos 

utilizados neste estudo para o cálculo de 𝐵𝑠𝑎𝑡
𝑙𝑖𝑔𝑎

, Equação 8, o valor encontrado foi de 1,95 T o 

que corresponde a uma magnetização de 197 emu/g. 

 

Tabela 3- Fator de decréscimo dos elementos de liga utilizado para o cálculo do percentual de fases 

paramagnéticas 

 

Elemento químico Composição (% massa) Fator de decréscimo δ (T/%) 

C 0,0679 0,150 

Si 0,1243 0,048 

Mn 8,1010 0,024 

Al 0,0265 0,050 

Fonte: (WIRTHL; ANGERER; HAYZENBERGER, 2000). Adaptado 

 

Para o cálculo da magnetização de saturação das demais amostras, obteve-se curvas de 

magnetização em função do inverso do campo aplicado. Os ajustes, polinomial de grau 2, 

foram realizados no campo entre 4,5 e 15 kG de acordo com a Equação 5 (JILES, 2003; 

MERGIA; BOUKUS, 2007). A Figura 27 mostra o ajuste para a curva M x 1/B da amostra 

resfriada em água e não recozida. Após a obtenção dos valores da magnetização de saturação, 

utilizou-se a Equação 6 para o cálculo do percentual das fases paramagnéticas. Os valores 

calculados são mostrados na Tabela 4 e na Figura 28. De acordo com a tabela e a figura, é 

possível observar que para as amostras recozidas em 650°C foram obtidos valores entre 25 e 

30%v. de fases paramagnéticas.  
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Em todas as condições de resfriamentos, Figura 28 (a), observou-se uma queda na 

quantidade das fases paramagnéticas em 800°C. Tal comportamento, como já citado, é 

justificado pela baixa concentração de manganês solubilizado na austenita, o que implica na 

diminuição da estabilidade da mesma durante o resfriamento (LEE; HAN, 2015). Os 

resultados apresentados nos ensaios de magnetização mostraram que as amostras recozidas 

em 700°C, de todas as condições de resfriamento, foram as que apresentaram uma maior 

fração de fases paramagnéticas. No entanto, verifica-se que nesta temperatura, uma maior 

fração destas fases foi obtida na amostra resfriada ao ar, Figura 28 (b).  

 
Figura 27- Curva de magnetização (M) em função do inverso do campo aplicado (1/B) para a amostra 

resfriada na água (condição inicial).  

 

 
 

Fonte: Própria 
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Tabela 4 - Magnetização de saturação (Ms) e porcentagem volumétrica das fases paramagnéticas (f) 

das amostras resfriadas em água, ar e forno em função da temperatura de recozimento. 

 

 

Resfriamento Amostra Ms (emu/g) (f) % 

 

 

Água 

30°C 196 0,51 

650°C 146 25,88 

700°C 104 47,20 

800°C 180 8,62 

 

 

Ar 

30°C 185 6,09 

650°C 146 25,88 

700°C 99 49,74 

800°C 155 21,31 

 

 

Forno 

30°C 169 14,21 

650°C 141 28,42 

700°C 100 49,23 

800°C 176 10,65 

 

Fonte: Própria 
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Figura 28- Variação da fração volumétrica das fases paramagnéticas em função da 

temperatura de recozimento, (a) amostras resfriadas em água, ar e forno, e (b) amostras 

recozidas a 700°C na condição de resfriamento água, ar e forno. 

 
(a) 

 

 
(b) 

Fonte: Própria 
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Além dos dados da magnetização de saturação, as curvas de M x B foram utilizadas 

para a determinação do campo coercivo BC. Os valores do campo coercivo em Gauss foram 

obtidos a partir do laço de histerese, e referem-se ao campo aplicado quando a magnetização é 

zero. Um exemplo de obtenção do campo coercivo encontra-se na Figura 29. Nesta figura 

também são mostrados valores de MR e parte da área do ciclo de histerese. Neste estudo, os 

valores do campo coercivo e magnetização de remanência foram determinados através da 

média aritmética dos valores de BC e MR, respectivamente. Os valores de campo coercivos 

obtidos em função da temperatura de recozimento para todas as amostras abordadas foram 

comparados com os valores de dureza Vickers (HV),  Figura 30. Observou-se que o 

comportamento apresentado pelo campo coercivo é o inverso da dureza. Muntaz e 

colaboradores (2004)  também observaram uma tendência oposta entre BC e HV. No estudo 

dos autores, observa-se que o BC decresce a medida que HV aumenta, comportamento similar 

ao que ocorre no presente estudo. 

  Algumas literaturas (DUPRÉ et al., 2002; SABLIK et al., 2010; SABLIK; 

YONAMINE, 2004 ;  ZHANG et al., 2005) reportam que o BC é diretamente proporcional à 

raiz quadrada da densidade de discordâncias. Assim, a densidade de discordância é um fator 

comum entre BC e HV, o que implica que ambos deveriam assumir a mesma tendência.  É 

importante salientar que, além da densidade de discordâncias, outras características da 

microestrutura podem influenciar os valores de BC. Analisando a Figura 30 verifica-se um 

aumento do campo coercitivo em 650 e 700°C em todas as condições de resfriamento, 

observa-se então, que as temperaturas que possuem uma maior fração volumétrica de 

austenita foram as que apresentaram maiores valores de BC.  Assim, neste estudo o aumento 

do campo coercitivo pode estar associado ao aumento de interfases das fases paramagnéticas 

com as fases ferromagnéticas. Uma vez que o aumento das fases paramagnéticas, resulta em 

um aumento na área dos contornos de fases presentes na microestrutura, dificultando a 

desmagnetização das amostras e consequentemente aumentando o BC (KAHROBAEE; 

KASHEFI, 2015). Os contornos entre as fases funcionam como barreiras à movimentação das 

paredes dos domínios magnéticos.   
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Figura 29- Ampliação de umas das curvas M X B para campos baixos (-100 G < B < 100 G).  

 

Fonte: Própria 

 

Figura 30- Valores de BC e HV em função da temperatura de recozimento. 

 

Fonte: Própria 
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Além do cálculo do campo coercivo, calculou-se também a magnetização de 

remanência, MR, das amostras. Os valores de MR foram comparados qualitativamente, uma 

vez que estes valores são afetados pelo fator de desmagnetização. Mergia e Boukos (2007) 

afirmam que o fator de desmagnetização é influenciado pela forma da amostra e tem um 

importante efeito no valor de MR. Vale ressaltar que todas as amostras para o ensaio de 

magnetização foram cortadas em dimensões muito próximas para diminuir o efeito da forma 

das mesmas.  Verifica-se que para todas as condições de resfriamento MR teve comportamento 

semelhante ao de BC, observa-se que o maior valor de MR aconteceu na temperatura de 700°C 

para a amostra resfriada na água, Figura 31. O que também se justifica pelo aumento das áreas 

de contornos na microestrutura, devido a uma maior fração de fases paramagnéticas, que 

provocam o aprisionamento dos domínios magnéticos dificultando sua movimentação.  

 

Figura 31: Valores da Magnetização de remanência, MR em função da temperatura de recozimento 

para as amostras no estado inicial e recozida. 

 

 

Fonte: Própria 
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Os valores de BC, MS, MR e a área do ciclo de histerese foram analisados e 

correlacionados, Figura 32, para as amostras resfriadas em (a) água, (b) ar e (c) forno, em 

função da temperatura de recozimento. Comparando o comportamento do campo coercivo , 

(painel 1) magnetização de remanência (painel 2)
 
e

 
magnetização de saturação (painel 3), 

observa-se uma tendência similar das curvas de BC e MR
 
para todas as condições de 

resfriamentos analisadas, o que está coerente com a literatura (MERGIA; BOUKOS, 2007; 

MUNTAZ et al., 2004). Observa-se que a magnetização de remanência e o campo coercivo 

aumentam até temperaturas próximas a 700°C voltando a decrescer em temperaturas de 

recozimento superiores. Este comportamento pode estar relacionado com o aumento do 

percentual das fases paramagnéticas que funcionam como barreiras para a movimentação das 

paredes de domínio, conforme discutido anteriormente. Correlacionando o campo coercivo 

com a magnetização de saturação das amostras verifica-se que ambos tendem a assumir 

valores opostos.  

Realizou-se também neste estudo o cálculo da área do laço de histerese (com o auxílio 

do software Origin™) (painel 4) Figura 32, e constatou-se que para a condição de 

resfriamento no forno, a curva obtida assumiu um comportamento oposto as demais 

condições de resfriamento. Para a condição de resfriamento água e ar verifica-se uma 

tendência semelhante entre a magnetização de saturação MS e o cálculo da área do ciclo de 

histerese. Para este resultado da área do ciclo de histerese não foi encontrada até o momento 

na literatura uma relação com a microestrutura. 
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Figura 32- Valores de BC, MR, MS e área do ciclo de histerese em função da temperatura de recozimento para as amostras resfriadas em (a) água, (b) ar 

e (c) forno.  

 

 

 Fonte: Própria
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Outro parâmetro que pode ser obtido com base nos dados de magnetização é a 

permeabilidade magnética diferencial (𝜇𝑑𝑖𝑓), que é calculada pela Equação 11 

(KAHROBAEE; KASHEFI, 2015).  

 

𝜇𝑑𝑖𝑓 =  
1

𝜇0

𝑑𝐵

𝑑𝐻
                                                                 (11) 

 

onde 𝜇0 = 4𝜋 ∙ 10−7 (Henry/m) é a permeabilidade magnética do vácuo, B é o campo 

magnético e H é o campo magnético auxiliar. A partir da Equação 11, e utilizando as relações 

B =  μ0 M e 𝐻 =  𝐵/μ0   chega-se a Equação 12, utilizada neste estudo: 

 

 𝜇𝑑𝑖𝑓 =  𝜇0  
𝑑𝑀

𝑑𝐵
                                                              (12) 

 

A Figura 33 mostra a variação da permeabilidade magnética diferencial (𝜇𝑑𝑖𝑓 ) em 

função do campo magnético aplicado para as diferentes condições de resfriamento. Em todos 

os painéis desta figura verifica-se um comportamento similar na forma de pico, onde a 

permeabilidade magnética diferencial atinge um valor máximo (𝜇𝑑𝑖𝑓  máxima) em campos 

magnéticos ligeiramente maiores a 0 kG. Entretanto, observa-se que o valor de 𝜇𝑑𝑖𝑓  máxima 

tem variações significativas apenas para as amostras submetidas às maiores taxas de 

resfriamento (água e ar). Análises adicionais sobre estes resultados são apresentados no Item 

5.5. 

Observa-se ainda na Figura 33 que a largura a meia altura (FWHM - Full Width at 

Half Maximum) dos picos da permeabilidade magnética diferencial apresenta variações entre 

as diferentes temperaturas e condições de resfriamento. A Figura 34 mostra uma comparação 

entre a 𝜇𝑑𝑖𝑓  máxima e a FWHM em função da temperatura. O menor valor da FWHM é para 

a temperatura de 700°C, na qual há maior percentual de fases paramagnéticas, e esse valor 

ocorre em todas taxas de resfriamento. Este resultado confirma que a FWHM é mais eficiente 

em determinar em qual temperatura de recozimento ocorrerá maior fração de austenita do que 

pela análise do valor máximo da permeabilidade magnética diferencial 𝜇𝑑𝑖𝑓 . 
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Figura 33- Variação da permeabilidade magnética diferencial (𝝁𝒅𝒊𝒇) em função do campo magnético 

aplicado para as diferentes condições de resfriamento. 

 

 
                                               Fonte: Própria 
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Figura 34- Largura a meia altura (FWHM - Full Width at Half Maximum) dos picos da permeabilidade 

magnética diferencial em função das temperaturas de recozimento para as diferentes condições de 

resfriamento 

 
 

 

Fonte: Própria 
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5.5. Difração de raios X  

 

A técnica de difração de raios X de alta resolução (luz Síncrotron) foi utilizada, para a 

quantificação das fases em amostras do estado inicial e recozidas. Os difratogramas 

experimental das amostras são mostrados nas Figuras 35, 36 e 37, para as condições água, ar e 

forno, respectivamente. As fases ferrita/martensita
2
 (α), austenita (γ) e martensita épsilon (ε) 

estão identificadas nas figuras. Nos difratogramas observa-se que os picos predominantes e de 

maior intensidade é o da fase  (110) para todas as condições de resfriamento. Nota-se 

também um pico pronunciado da fase austenita (111) nas amostras recozidas a 700°C. 

Utilizou se o método de Rietveld para o refinamento da estrutura cristalina, a fim de se 

definir a fração volumétrica das fases presentes nas amostras das três condições de 

resfriamento, Tabela 5. Os difratogramas após o refinamento são mostrados no ANEXO A. 

Analisando e comparando as três condições iniciais de resfriamento, é possível observar, que 

na amostra resfriada em água, não foi identificada a presença de austenita e a maior fração 

desta fase foi encontrada na amostra resfriada no forno, atingindo valores próximos a 7% v.  

Com relação às temperaturas de recozimento, verifica-se que a maior porcentagem de 

austenita retida foi encontrada nas amostras resfriada no ar e na água e recozidas em 650°C, 

32% e 22% v., respectivamente. Nesta mesma temperatura de recozimento encontrou-se uma 

fração de 15,4% v., para a amostra resfriada no forno. A fração volumétrica da austenita retida 

observada na Tabela 5 encontra-se na Figura 38, onde é possível perceber a variação da 

austenita com a temperatura de recozimento. O aumento da austenita é observado até a 

temperatura de 650°C para as amostras resfriadas na água e no ar e 700°C para a amostra 

resfriada no forno. Para temperaturas superiores às citadas, o teor de austenita diminui para 

todas as condições de resfriamento. Os resultados são semelhantes aos obtidos nos trabalhos 

de Rana e colaboradores (2015) e Zhao e colaboradores (2014). Rana e colaboradores (2015) 

ao analisarem um aço TRIP com 7,1% em peso de Mn encontraram 40 % de austenita retida 

em 625°C, Zhao e colaboradores (2014) também estudaram um aço TRIP com 7,9% em peso 

de Mn e obtiveram um valor máximo de 39% v de austenita retida após recozimento 

intercrítico em 600°C.  

Ao se comparar a fração de austenita retida encontrada nas amostras recozidas a 650 e 

700°C, para todas as condições de resfriamento, verifica-se que a condição de resfriamento 

                                                        
2 Na difração de raios X não é possível quantificar separadamente as fases ferrita e martensita, sendo que ambas 

aparecem no aço. Dessa forma, optou-se por referenciar as duas fases apenas como . 
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lento (forno), foi a que menos favoreceu na estabilidade desta fase. Observa-se uma maior 

quantidade de ferrita com carbonetos presentes na microestrutura da amostra na condição 

inicial, Figura 23 (a). A presença destes carbonetos na amostra resfriada no forno pode ter 

diminuído o teor de carbono em difusão na austenita durante o recozimento intercrítico, 

diminuindo sua estabilidade. Observa-se um maior percentual da fase austenita para as 

amostras resfriadas na água e no ar e recozidas a 650°C, com um valor mais significativo na 

amostra resfriada ao ar.  

Em temperaturas acima de 800°C não foram identificados valores representativos de 

austenita retida para nenhuma condição de resfriamento, sendo 7%v o maior valor encontrado 

a alta temperatura, na amostra resfriada em água e recozidas a 950 °C.  

A martensíta ε foi observada em todas as amostras iniciais. Encontrou-se um maior 

percentual desta fase na temperatura de recozimento de 700°C, para todas as condições de 

resfriamento. No entanto, a amostra resfriada no forno foi a que apresentou uma fração  mais 

significativa de martensita , 19% v, Tabela 5.  A literatura reporta que a presença da 

martensita ε é comum em ligas que contêm uma larga concentração de manganês e em aços 

que apresentam o efeito TRIP. A transformação da fase austenita para a martensita ε quando 

esta é submetida a uma tensão, pode favorecer o efeito da memória de forma nos aços. 

(VERBEKEN; CAENEGEM ; RAABE, 2009; YANG et al., 2012). 
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Figura 35- Difratograma obtido por difração de raios X das amostras resfriadas na água e recozidas em 

diferentes temperaturas.  

 

 

 

                                                  Fonte: Própria 
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Figura 36- Difratograma obtido por difração de raios X das amostras resfriadas no ar e recozidas em 

diferentes temperaturas. 

 

 

 

                                                     Fonte: Própria 
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Figura 37- Difratograma obtido por difração de raios X das amostras resfriadas no forno e recozidas 

em diferentes temperaturas. 

 
 

 

Fonte: Própria 
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Tabela 5- Fração volumétrica das fases encontradas nas amostras resfriadas em água, ar e forno 

respectivamente, na condição inicial e recozidas.  

 

 

Fonte: Própria 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Amostra  Fase FraçãoVolumétrica 

(%) Água 

FraçãoVolumétrica 

(%) Ar 

FraçãoVolumétrica 

(%) Forno 

 

Inicial 

 

α 97,1 (1) 94,1 (3) 88,6 (4) 

γ - 3,1  (2) 7 (2) 

ɛ 2,9 (1) 2,8 (2) 4,4 (2) 

 

600 °C 

 

α 92,9 (2) 93,3 (2) 91,7 (3) 

γ 7,1(2) 6,7 (2) 8,3 (2) 

ɛ - - - 

 

650 °C 

 

α 78,13 (6) 68,1 (1) 80,54 (6) 

γ 21,87 (2) 31,9 (2) 15,4 (2) 

ɛ - - 4,065 (2) 

 

700 °C 

 

α 67,6 (2) 61,72(7) 64,10 (6) 

γ 18,3 (2) 28,79 (9) 18,60(7) 

ɛ 14,10 (2) 9,49   (1) 17,3 ( 2) 

 

800 °C 

α 100 97, 16 (1) 98 (2) 

γ - 1,30 (4) - 

ɛ - 1,54 (9) 2 (2) 

 

950 °C 

 

α 90 (3) 94,8 (3) 93 (2) 

γ 7,1 (2) 2,1 (5) 3 (1) 

ɛ 2,9 (1) 3,1 (2) 4 (1) 

 

1050 °C 

 

α 91,5 (5) 96,5 (6) 96 (1) 

γ 5,91(5) 0,90 (4) 0,84 (4) 

ɛ 2,59 (1) 2,60 (6) 3,26 (1) 
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Figura 38- Variação da fração volumétrica de austenita retida com a temperatura de recozimento, nas 

amostras resfriadas em água, ar e forno, segundo o método de Rietveld. 

 

 

Fonte: Própria 

 

Cálculos de microdeformação () foram realizados após o refinamento Rietveld para a 

fase α, uma vez que esta foi a que apresentou picos de maior intensidade. O método utilizado 

para o cálculo da microdeformação foi realizado como descrito na literatura (SIQUEIRA et 

al., 2013).  Neste método, o perfil instrumental foi calculado usando um padrão externo, no 

caso, o silício. Para refinar o pico do perfil em todos os dados obtidos, usou-se  uma função 

de assimetria de divergência axial, Equação 13 e 14. Que é uma função linear de uma 

Lorentziana (L) e Gaussiana (G . A função largura a meia altura é definida como:   

 

𝐻𝐺
2 = 𝑈 𝑡𝑎𝑛2𝜃 + 𝑉 tan 𝜃 + 𝑊                                                     (13) 

 

𝐻𝐿 = 𝑋 tan 𝜃 +  
𝑦

cos 𝜃
                                                           (14) 

 

onde U, V, W, X e Y são variáveis de ajuste e θ é o ângulo de difração. O efeito do 

alargamento do pico causado pelo tamanho do cristalito depende do cos(θ) e a 

microdeformação  está relacionada a tan(θ). 
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Os resultados da microdeformação são mostrados na Figura 39 e os valores para as 

amostras resfriadas na água, ar e forno na condição inicial foram de 1,58%, 1,46% e 1,29%, 

respectivamente. Em temperaturas de recozimento entre 600 e 700°C, temperaturas nas quais 

a fração volumétrica de austenita retida aumenta, verifica-se uma queda na microdeformação. 

Acima de 800°C o volume de austenita decresce e um aumento da microdeformação foi 

observado. Logo, nota-se uma relação direta entre a microdeformação e o aumento da fração 

de martensita, para todas as condições de resfriamento, com e sem recozimento. Alguns 

autores (BHADESHIA, et al., 2001; COHEN, et al., 1979; MARSHALL,1984) ressaltam que 

o inicio da transformação martensítica resulta em uma certa quantidade de tensão, visto que 

uma grande quantidade de discordâncias é introduzida no material durante a transformação.  

 

Figura 39- Variação da microdeformação com a temperatura de recozimento, nas amostras resfriadas 

na água, ar e forno, utilizando o método de refinamento Rietveld.  

 

Fonte: Própria 
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Por meio dos resultados de difração de raios X, foram obtidos os parâmetros de rede 

para as fases presentes nas amostras. Os valores de parâmetro de rede são mostrados no 

ANEXO B, para as amostras resfriadas em água, ar e forno. O parâmetro de rede das fases 

apresentadas nos corpos de prova analisados foram próximos de 2,870 Ǻ para a  

ferrita/martensita e aproximadamente 3,590 Ǻ para a  austenita. Já para a martensita  os 

parâmetros de rede foram próximos de 2,530Ǻ para a e b e 4,111 Ǻ para o parâmetro de rede 

c, estes valores estão coerentes com a literatura (MUNTAZ, 2004). A Figura 40 mostra os 

parâmetros de rede da fase α, em função da temperatura de recozimento, sendo (a) amostras 

resfriadas na água, (b) amostras resfriadas ao ar e (c) amostras resfriadas no forno. Observa-se 

que para todas as condições de resfriamento o parâmetro de rede é maior para temperaturas 

em que a fração da martensita é maior. Assim, o comportamento do parâmetro de rede 

observado neste estudo pode ser proveniente da distorção na rede cristalina (BHADESHIA, et 

al., 2001; COHEN, et al., 1979). 
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Figura 40 - Valores de parâmetro de rede em função da temperatura de recozimento nas diferentes 

condições de resfriamento (a) água  (b) ar (c) forno.  

 
 (a) 

 
(b) 

 
(c) 

 

Fonte: Própria 
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A Figura 41 mostra os valores de parâmetro de rede (painel 1), dureza Vickers (painel 

2), microdeformação (painel 3) e percentual de martensita (painel 4) em função da 

temperatura de recozimento, para todas as condições de resfriamento. Verifica-se uma 

tendência similar para todos estes parâmetros em todas as taxas de resfriamento. Observa-se 

que em temperaturas onde se tem um menor percentual de martensita, fatores como parâmetro 

de rede, dureza Vickers, e microdeformação também diminuem. 

Os resultados da fração de austenita retida obtidos por meio de difração de raios X 

foram somados ao percentual de martensita ε, a fim de se comparar com os resultados obtidos 

por medidas magnéticas. Os valores encontrados podem ser verificados nas Figuras 42, 43 e 

44, para amostras resfriadas em água, ar e forno, respectivamente. De acordo com as figuras, 

verifica-se que os valores da fração de fases paramagnéticas são maiores que àqueles obtidos 

por DRX, embora as curvas assumam o mesmo comportamento nos dois métodos. Zhao e 

colaboradores (2000) afirmam que o método magnético oferece vantagens em relação aos 

outros métodos de quantificação de fase. A medida magnética é realizada em todo o volume 

da amostra ao contrário do DRX que analisa apenas a região próxima à superfície, podendo 

atingir uma profundidade máxima de alguns micrometros.  

Verifica-se que para ambos os métodos de medição a fração de fases paramagnética 

aumenta para as temperaturas de 650 e 700°C, voltando a diminuir em temperaturas igual ou 

superiores a 800°C. Como discutido anteriormente, estes resultados estão coerentes com os 

reportados na literatura (CAI et al., 2013; CAI et al., 2014; Li, et al., 2015) e com os dados de 

dureza. Uma vez que conforme ja analisado, a dureza decresce com o aumento da temperatura 

de recozimento até 700°C, voltando a aumentar em temperaturas igual ou superiores a 800°C. 

Esse comportamento está relacionado com a quantidade de martensita.  

Observa-se que a taxa de resfriamento ao ar, favoreceu a estabilidade das fases 

paramagnéticas, uma vez que conforme resultados apresentados um maior percentual de fases 

paramagnéticas foi encontrado nas amostras resfriadas ao ar e recozidas em temperaturas 

próxima ou igual a 700°C, tanto para a medida magnética quanto para o método de difração 

de raios X. 
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Figura 41- Valores de parâmetro de rede, dureza Vickers, microdeformação e Martensita α em função da temperatura para as amostras resfriadas na (a) água 

(b) ar (c) forno. 

 

 

 

Fonte: Própria
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Figura 42- Fração volumétrica das fases paramagnéticas obtidas por meio de DRX e medidas 

magnéticas em função da temperatura de recozimento, nas amostras resfriadas em água. 

 

Fonte: Própria 

Figura 43- Fração volumétrica das fases paramagnéticas obtidas por meio de DRX e medidas 

magnéticas em função da temperatura de recozimento, nas amostras resfriadas no ar . 

 

 

Fonte: Própria 

 

 



80 

 

Figura 44- Fração volumétrica das fases paramagnéticas obtidas por meio de DRX e medidas 

magnéticas em função da temperatura de recozimento, nas amostras resfriadas no forno 

. 

 

Fonte: Própria 

 

Os resultados da fração de fases paramagnéticas obtidos por difração de raios X 

também foram comparados com os resultados da permeabilidade diferencial máxima. A 

Figura 45 mostra uma comparação entre o comportamento da permeabilidade diferencial 

máxima (𝜇𝑑𝑖𝑓  máxima) e da fração das fases paramagnéticas em função da temperatura de 

recozimento. Para as condições de maior taxa de resfriamento (água e ar), observa-se que 

quanto menor o valor máximo de 𝜇𝑑𝑖𝑓  maior será o percentual das fases paramagnéticas, 

incluindo a austenita e a martenista . Este menor valor de 𝜇𝑑𝑖𝑓  máxima é observado em 

amostras que foram recozidas a 700°C, na mesma temperatura em que há uma maior fração 

de fases paramagnéticas. Por outro lado, para a condição com menor taxa de resfriamento 

(forno) o valor de 𝜇𝑑𝑖𝑓  máxima não apresentou variações significativas, indicando sua 

ineficiencia em prever a melhor temperatura que favorece a maior fração de fases 

paramagnéticas. 

Em comparação as condições de maior taxa de resfriamento (água e ar), observações 

semelhantes foram reportadas por Kahroba e Kashefi (2015) no estudo de um aço AISI D2, 

quando resfriado rapidamente em óleo. Portanto, os resultados apresentados na Figura 45, 

confirmam que a análise do valor máximo da permeabilidade magnética diferencial 𝜇𝑑𝑖𝑓  é 
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adequada para escolha da melhor temperatura que favoreça um maior percentual de fases 

paramagnéticas apenas em condições de alta taxa de resfriamento. 

 

Figura 45- Comportamento da permeabilidade diferencial máxima (𝝁𝒅𝒊𝒇  𝐦á𝐱𝐢𝐦𝐚) e da fração das 

fases paramagnéticas em função da temperatura de recozimento. 

 

Fonte: Própria 
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6. CONCLUSÃO 

 

O aço TRIP de terceira geração, com teor de manganês de 8%p, foi austenitizado a 

1100°C e submetido a diferentes condições de resfriamento, água, ar e forno, seguido de 

recozimento intercrítico em diferentes temperaturas. O aço foi caracterizado por microscopia 

eletrônica de varredura, medidas magnéticas e difração de raios X e os resultados mais 

relevantes foram os seguintes:  

 A taxa de resfriamento não afetou significativamente a temperatura de início de 

transformação martensítica obtida no ensaio de dilatometria, uma vez que a temperatura Mi 

foi de 227, 251 e 242°C, para as amostras resfriada na água, no ar e no forno, 

respectivamente. 

 A amostra resfriada em água na condição inicial apresentou uma dureza maior quando 

comparada com as amostras resfriadas ao ar e no forno. Esta diferença de dureza é resultado 

de um resfriamento brusco que causou maior tensão térmica no aço, durante a formação da 

martensita. Com relação às amostras recozidas, uma menor dureza foi apresentada nas 

amostras tratadas a 700°C para todas as condições de resfriamento, devido a menor presença 

de martensita α’. 

 Os resultados apresentados por medidas magnéticas e difração de raios X 

evidenciaram uma maior fração de fases paramagnéticas (austenita e martensita ε) em 

amostras submetidas ao recozimento intercrítico em temperaturas de 650 e 700°C. Observou-

se que a 800°C estas fases voltaram a assumir valores menores, devido à baixa concentração 

de manganês solubilizado na austenita em altas temperaturas o que diminui a estabilidade da 

mesma. Embora as curvas obtidas por medidas magnéticas e difração de raios X tenham 

assumido o mesmo comportamento, os valores da fração das fases paramagnéticas 

quantificadas pela primeira foram maiores que àqueles obtidos por DRX. Vale ressaltar que as 

fases austenita e martensita ε obtidas pelo método de Rietveld, foram somadas para 

comparação dos resultados.   

 Baseado nos resultados obtidos pelo método de difração de raios X verificou-se uma 

maior fração de austenita retida nas amostras recozidas a 650°C para o resfriamento na água e 

no ar, para a amostra resfriada no forno a melhor temperatura de recozimento foi a 700°C. 

 Comparando a 𝜇𝑑𝑖𝑓  máxima e a FWHM, para deterrminar a temperatura de maior 

percentual de fases paramagnéticas, verificou-se uma melhor eficiência utilizando o cálculo 

da FWHM. 
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Assim, baseado nos resultados apresentados, conclui-se que o resfriamento ao ar, foi o 

mais significativo para a obtenção de uma maior fração de austenita retida em temperatura 

ambiente. Além disso, a amostra resfriada ao ar e recozida a 650°C apresentou um percentual 

significativo de austenita (32%v) em comparação com as demais taxas de resfriamento e 

temperaturas de tratamento intercrítico. 
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7. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

 

 Estudar a correlação entre a FWHM e a temperatura de recozimento para a obtenção 

da fase austenita. 

 Efetuar medidas de Mössbauer em amostras mais representativas observadas neste 

estudo. 

 Realizar EBSD em todas as amostras mais significativas verificadas no presente 

trabalho. 

 Analisar a microestrutura das amostras recozidas a 650 e 700°C, após estas serem 

submetidas a ensaios de tração.  

 Analisar a microestrutura e quantificar as fases presentes do aço abordado neste estudo 

após laminação a quente. 
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ANEXO A – Difratograma após refinamento pelo método de Rietveld, das amostras 

resfriadas na água, ar e forno, respectivamente.  
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ANEXO B - Parâmetros de rede das amostras resfriadas na água, ar e forno, respectivamente, 

em função das diferentes temperaturas de recozimento. 

 

Temperatura de 

Recozimento 

Parâmetro de 

rede fase α (Ǻ) 

Parâmetro de 

rede fase γ (Ǻ) 

Parâmetro de rede 

fase ε (Ǻ) 

30 2,87337 (6) - 

a = 2,52006 (4) 

b = 2,52006 (4) 

c= 4,118 (2) 

600 2,87148 (1) 3,59597 (7) 

- 

- 

- 

650 2,87051 (1) 3,59955(5) 

- 

- 

- 

700 2,86986 (3) 3,59106 (5) 

a = 2,5307 (4) 

b = 2,5307 (4) 

c= 4,116 (2) 

800 2,87313 (2) - 

- 

- 

- 

950 2,87336 (2) 3,6075(5) 

a = 2,520 (1) 

b = 2,520(1) 

c = 4 ,0949 (2) 

1050 2,87336 (1) 3,61317 (7) 

a = 2,5148 (8) 

b = 2,5148 (8) 

c = 4,15 (4) 

 

Fonte: Própria 
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Temperatura de 

Recozimento 

Parâmetro de 

rede fase α (Ǻ) 

Parâmetro de 

rede fase γ (Ǻ) 

Parâmetro de rede 

fase Ɛ (Ǻ) 

30 2,87447 (1) 3,6 (1) 

a = 2,525 (2) 

b = 2,525 (2) 

c= 4,087 (1) 

600 2,8713 (3) 3,59287 (2) 

- 

- 

- 

650 2,86977 (3) 3,59558 (6) 

- 

- 

- 

700 2,86888 (2) 3,59268 (4) 

a = 2,53 (2) 

b = 2,53 (2) 

c = 4,1164 (4) 

800 2,87442 (1) 3,62 (1) 

a = 2,521 (2) 

b = 2,521 (2) 

c = 4,108 (3) 

950 2,87356 (7) 3,61709 (1) 

a = 2,530 (1) 

b = 2,530 (1) 

c = 4,117 (2) 

1050 2,87343 (1) 3,62226 (2) 

a = 2,5202 (6) 

b = 2,5202 (6) 

c = 4,119 (3) 

Fonte: Própria 
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Temperatura de 

Recozimento 

Parâmetro de 

rede fase α (Ǻ) 

Parâmetro de 

rede fase γ (Ǻ) 

Parâmetro de rede 

fase ε (Ǻ) 

30 2,87556 (5) 3,613 (4) 

a = 2,5245 (6) 

b = 2,5245 (6) 

c= 4,0950 (4) 

600 2,87188 (1) 3,5894 (1) 

- 

- 

- 

650 2,87075 (4) 3,5961 (1) 

a = 2,530 (2) 

b = 2,530 (2) 

c = 4,117 (3) 

700 2,86878 (1) 3,59268 (4) 

a = 2,5315 (3) 

b = 2,5315 (3) 

c = 4,097 (1) 

800 2,87382 (2) 3,59076 (5) 

a = 2,530 (1) 

b = 2,530 (1) 

c = 4,117 (2) 

950 2,87477 (2) 3,61021 (1) 

a = 2,531 (2) 

b = 2,531 (2) 

c = 4,058 (4) 

1050 2,87362 (6) 3,61244 (4) 

a = 2,520 (6) 

b = 2,520 (6) 

c = 4,134 (4) 

Fonte: Própria 
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