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RESUMO 

 

A cinética de envelhecimento após deformação em aços acalmados ao alumínio 

de baixo teor de carbono foi estudada por meio de ensaios de tração, com o objetivo de 

verificar a eficácia da adição de Mn na resistência ao envelhecimento. Foram analisadas 

seis composições químicas de aços produzidos em escala industrial, diferenciadas 

principalmente pelos teores de Mn (0,14% e 0,30%) e B (0,0001% a 0,0017). Após a 

etapa de recozimento contínuo, os aços foram pré deformados a 2% em tração e 

envelhecidos no intervalo de temperatura de 25°C a 44°C, para tempos variando entre 

20 e 11520 min. Os parâmetros cinéticos foram determinados a partir da variação do 

valor Bake Hardening com o tempo e a temperatura de envelhecimento para a pré-

deformação citada. Os aços estudados apresentaram apenas um estágio de 

envelhecimento, e as variações no valor Bake Hardening indicaram, para este único 

estágio de envelhecimento, um processo controlado pelo ancoramento das deslocações 

na ferrita, por elementos intersticiais em coexistência com finos precipitados. A energia 

de ativação aparente foi determinada entre 34 e 57 kJ/mol, e o expoente do tempo entre 

0,2 e 0,3, obedecendo a lei cinética descrita pela equação de Harper. Em relação à 

intensidade do efeito Bake Hardening, o aço com maior teor de Mn apresentou maior 

resistência ao envelhecimento em todos os testes performados, indicando que, para as 

condições de processo empregadas, a adição de Mn resultou em redução do teor de 

carbono em solução sólida, principalmente pela condição de estabilização de carbonetos 

em sítios de MnS. Esta constatação foi possível pela observação em microscopia 

eletrônica de varredura e óptica destes precipitados, estimando-se as suas frações 

volumétricas e seus tamanhos médios. Tais estimativas se apresentaram em 

concordância com os resultados da simulação termodinâmica no equilíbrio, que indicou 

a maior estabilidade do precipitado MnS e da cementita nos aços com maior %Mn. 

 

 

Palavras chave: cinética, envelhecimento, Mn, aços acalmados ao alumínio, carboneto. 
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ABSTRACT 

 

The kinetics of aging after strain in low carbon aluminum killed steels was studied by 

means of tensile tests, with the objective of verifying the effectiveness of the Mn 

addition on aging resistance. Six chemical compositions were analyzed, produced on 

industrial scale, differentiated mainly by the levels of Mn (0.14% and 0.30%). After the 

continuous annealing step, the steels were pre-deformed in traction and aged in the 

temperature range of 25°C to 44°C, for times varying between 20 and 11520 min. The 

kinetic parameters were determined from the variation of the Bake Hardening value 

with time and temperature aging, for a pre-strain of 2% in traction. The steels studied 

presented only one aging stage. The variations in the Bake Hardening value indicated 

for this single aging stage, a process controlled by the anchoring of the dislocations in 

the ferrite, by interstitial elements and fine precipitates. The apparent activation energy 

was calculated, between 34 and 57 kJ/mol, obeying the kinetics law described by 

Harper equation with a time exponent between 0,2 to 0,3. Regarding the intensity of the 

Bake Hardening effect, the steel with a higher Mn content showed greater aging 

resistance in all tests performed, indicating that, for the conditions employed, the 

addition of Mn resulted in a reduction of the carbon content in solid solution, mainly 

due to the condition of carbide stabilization at MnS sites. This finding was possible by 

observing scanning electron and optics microscopy of the precipitates mentioned, from 

the estimates of their volumetric fractions and average sizes. Such estimates were in 

agreement with the results of the equilibrium thermodynamic simulation, which 

indicated the greater stability of the MnS precipitates and cementite in steels with higher 

% Mn. 

 

 

Keywords: kinetics, aging, Mn, aluminum-calmed steels, carbide. 
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1. INTRODUÇÃO  

 

O fenômeno de envelhecimento do aço é caracterizado por alterações em suas 

propriedades mecânicas mediante variações de tempo e temperatura. Isto porque, a 

interação de deslocações móveis na rede cristalina com átomos de soluto intersticiais 

durante ou após a deformação plástica, caracteriza o fenômeno do envelhecimento, que 

pode ser dinâmico quando ocorre simultaneamente com a deformação, ou estático, 

quando ocorre após a deformação.  

O envelhecimento por deformação pode ser prejudicial ou benéfico ao aço, 

dependendo da sua aplicação e da intensidade do fenômeno. O envelhecimento estático 

intenso pode resultar em fragilização ou até mesmo na falha em serviço. Entretanto, se 

ocorrer de forma controlada, apresenta-se como importante recurso para se incrementar 

a resistência mecânica quando a aplicação exige este quesito. 

Os primeiros estudos relativos ao fenômeno de envelhecimento nos aços 

surgiram ainda no século XIX. No entanto, uma teoria que explicasse razoavelmente o 

fenômeno só surgiu no final de década de 1940, a partir dos importantes estudos 

realizados pelo físico inglês Alan Howard Cottrell(1). Só então os mecanismos 

envolvidos nas alterações das propriedades dos materiais puderam ser melhor 

entendidos, tornando possível a determinação de práticas operacionais no sentido de 

minimizá-lo ou mesmo evitá-lo. As várias experiências que se seguiram mostraram que, 

se por um lado a fragilização era um efeito indesejável, por outro a perda de ductilidade 

era acompanhada de um aumento na resistência mecânica e, se utilizado de forma 

planejada, o envelhecimento por deformação poderia ser uma opção eficaz e econômica 

para o aumento da resistência dos metais. Um exemplo disto é a aplicação de aços de 

baixo teor de carbono na indústria automobilística desde a década de 1980, que tem 

como característica serem dúcteis e facilmente conformáveis durante o processamento, 

e que após o tratamento a 180°C durante 20 minutos para a secagem da pintura, a sua 

resistência mecânica é aumentada devido ao fenômeno de envelhecimento por 

deformação, que ocorre durante o citado tratamento.  

Novas práticas foram descobertas a partir da década de 1980 para se atenuar o 

envelhecimento, como a adição de boro para promover a estabilização de nitrogênio em 

solução sólida e a adição de manganês, que em solução sólida na ferrita ou combinado 

com enxofre torna-se um importante nucleador de carbonetos, diminuindo o teor de 

carbono em solução sólida e promovendo o retardamento do envelhecimento.  
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Os aços com adição de boro são largamente produzidos para a aplicação no 

segmento da linha branca, principalmente em gabinetes de refrigeradores. Isto porque, o 

elemento B atua como estabilizador de nitrogênio em solução sólida, atenuando o 

fenômeno de envelhecimento. Neste caso, tal fenômeno seria indesejável por causa das 

ocorrências de defeitos superficiais e pela elevação do limite de escoamento. 

Por outro lado, sabe-se que a presença de B oferece risco de fraturas 

intergranulares com alocação deste elemento nos contornos de grão, mais precisamente 

durante o processo da soldagem no momento da têmpera. Este fato pode resultar em 

perdas de produtividade das linhas de produção, por motivos de retrabalho no processo 

de soldagem e até mesmo ocasionar paradas por ruptura do cordão de solda. Além dos 

desconfortos operacionais citados, a adição de B onera o custo de produção, o que 

fomentou a busca por alternativas de fabricação de aços com a mesma eficiência dos 

aços com adição de boro. Assim sendo, diversos estudos indicaram a eficácia do 

elemento Mn no controle do envelhecimento, fato que estimulou o presente trabalho por 

meio da execução de testes com aços ligeiramente enriquecidos com este elemento, para 

atender de forma similar aos aços ao B as exigências do segmento de linha branca, bem 

como mitigar as perdas de produtividade, diminuindo desta forma o custo de produção. 

Para a substituir os aços com adição de B pelos aços enriquecidos com Mn sem 

comprometer a estabilidade no atendimento à demanda dos clientes, tornou-se 

necessário aprofundar o conhecimento dos mecanismos do envelhecimento a partir das 

adições de Mn nestes aços, um dos objetivos do presente trabalho.  

Para se constatar a influência de um determinado elemento químico ou de um 

parâmetro de processo no envelhecimento do aço, a cinética de envelhecimento possui 

considerável aplicabilidade. Dentre os principais trabalhos que utilizaram a técnica para 

descrever o envelhecimento de aços produzidos em linhas contínuas de recozimento, 

importantes informações foram disponibilizadas com o uso da escala piloto, como a 

caracterização detalhada dos estágios de envelhecimento e a otimização do ganho de 

resistência mecânica conforme a aplicação dos aços estudados. No entanto, ainda existe 

a necessidade de se investigar os efeitos das adições de determinados elementos de liga 

substitucionais na cinética de envelhecimento, como por exemplo, o Mn, utilizando-se a 

escala industrial, nas condições de tempo e temperatura que retratam a realidade 

logística entre fornecedores e clientes, na qual o envelhecimento pode acontecer à 

temperaturas próximas à ambiente e em tempos dilatados, como por exemplo, seis 

meses a um ano. 
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Assim sendo, no ponto de vista acadêmico e tecnológico, o conhecimento 

científico dos efeitos diretos da adição deste elemento no envelhecimento, a partir da 

determinação de uma lei cinética aplicada à realidade da escala industrial tornou-se 

relevante. Além disso, com a realização do presente trabalho, foi desenvolvida mais 

uma técnica para o controle do envelhecimento em aços acalmados ao alumínio, 

processados em escala industrial com a utilização de linhas contínuas de recozimento. 

Esta técnica, com base nas adições de Mn, resultou em oportunidade de ganho 

econômico em relação ao uso do elemento boro, a partir dos ganhos de produtividade e 

redução expressiva das paradas das linhas contínuas. 

       

 

    



13 
 

 

2. OBJETIVOS 

   

2.1 Objetivo geral 

 

Investigar a cinética de envelhecimento dos aços acalmados ao Al, a partir de 

diferentes teores de Mn, em condições totalmente condizentes com a rotina da produção 

em escala industrial, em termos das variáveis tempo e temperatura. 

 

2.2 Objetivos específicos 

 

Realizar análise a comparativa entre propriedades mecânicas e microestruturas 

dos aços com diferentes teores de manganês, e as possíveis relações destas 

características com o fenômeno de envelhecimento. 

Realizar análise comparativa em relação à resistência ao envelhecimento natural 

e acelerado, entre aços enriquecidos com diferentes teores de manganês. 

Relacionar o tamanho, a morfologia e as frações volumétricas de carbonetos e do 

precipitado MnS com o fenômeno de envelhecimento, por meio das análises de imagens 

em microscópio óptico e eletrônico de varredura.  

Estudar os mecanismos da estabilização da cementita mediante as adições de 

Mn, por meio da análise comparativa entre tamanhos médios dos precipitados, 

relacionando este fenômeno com a interação entre os elementos C e Mn. 

Avaliar o efeito da pré deformação no envelhecimento dos aços acalmados ao 

Al. 

Simular a formação de fases no equilíbrio utilizando-se a termodinâmica 

computacional, visando os elementos Fe, Mn, C, N, Al e S. 

Determinar as energias de ativação e os expoentes do tempo conforme a lei da 

cinética de envelhecimento descrita pelas equações de Harper, para aços acalmados ao 

Al enriquecidos com Mn produzidos em escala industrial, em linha de recozimento 

contínua de galvanização por imersão a quente. 

Avaliar, por meio de ensaios de dureza, a susceptibilidade ao envelhecimento 

natural de três grupos de aços, dos quais em dois foi utilizada a técnica da adição de 

boro para o controle de envelhecimento, e em um, a adição de manganês. 
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3. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

3.1 Envelhecimento Após Deformação 

 

O envelhecimento por deformação é definido como um conjunto de mudanças 

que ocorrem nas propriedades mecânicas de um metal durante ou após a deformação 

plástica, e a intensidade do fenômeno varia com o tempo e a temperatura. Quando as 

mudanças de propriedades ocorrem durante a deformação plástica, o processo é 

chamado de envelhecimento dinâmico. Quando elas ocorrem após a deformação 

plástica, o processo é chamado de envelhecimento após deformação(2).                               

A maneira mais comum de se avaliar as mudanças de propriedades mecânicas 

que ocorrem devido ao envelhecimento após deformação é por meio de ensaio de 

tração(2). Convencionalmente, um corpo-de-prova é deformado até certa quantidade de 

deformação além do patamar de escoamento (deformação de Lüders), descarregado, 

envelhecido a uma temperatura constante por um determinado tempo e depois ensaiado 

até a ruptura, conforme Figura 3.1, onde ∆LE = variação no limite de escoamento devida 

ao envelhecimento, e L = deformação de Lüders após o envelhecimento, ∆LR = variação 

no limite de resistência devida ao envelhecimento, ∆ALT = variação no alongamento 

total devida ao envelhecimento, eL = patamar de escoamento definido após 

envelhecimento(2).  

O aumento na tensão de escoamento e o retorno do patamar de escoamento 

constituem a evidência mais consistente de envelhecimento após deformação. Pode 

haver também um aumento do limite de resistência e um decréscimo no alongamento 

total, mas isso ocorre normalmente nos estágios mais avançados do envelhecimento.  
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Figura 3.1 – Efeitos do envelhecimento após deformação na curva de tração 

                     de um aço baixo C(2). 

 

O modelo clássico proposto por Cottrell e Bilby(1) para explicar o fenômeno de 

envelhecimento baseia-se, essencialmente, no alívio das tensões elásticas gerado pela 

presença de solutos no campo das deslocações. Em condições cinéticas favoráveis, os 

átomos de soluto sob esse gradiente de potencial elástico difundem para as deslocações 

formando as “atmosferas de Cottrell”. O decréscimo da energia resultante da 

associação deslocação-soluto acarreta um acréscimo na tensão para mover as 

deslocações, o que aumenta a resistência do cristal. No caso do aço, os elementos 

intersticiais carbono e nitrogênio são os responsáveis pelas manifestações do 

envelhecimento(1).  

A velocidade de movimentação dos átomos de soluto para as deslocações é 

caracterizada pelo coeficiente de difusão do soluto(3). Em elevadas temperaturas, as 

velocidades de difusão são elevadas e os átomos de soluto concentram-se rapidamente 

em torno das deslocações. Se os átomos de soluto se atraem mutuamente, pode-se 

iniciar a precipitação de uma segunda fase cristalina nas proximidades das deslocações. 

O fluxo de átomos de soluto pode continuar até que a concentração de soluto no cristal 

seja reduzida ao mínimo (diminua até o ponto em que haja equilíbrio com a nova fase 

formada). 
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3.2 O Efeito da Temperatura e do Tempo 

 

O número de átomos de uma atmosfera de Cottrell depende da temperatura. 

Aumentando-se a temperatura, os átomos de soluto se separam das deslocações, o que 

aumenta a entropia do cristal. Então, com o aumento da temperatura, diminui-se a 

concentração de soluto em torno das deslocações e, para temperaturas suficientemente 

altas, as concentrações podem se reduzir até um ponto em que não mais se pode 

considerar a existência de atmosferas de soluto em torno das deslocações. Logo acima 

da linha de uma deslocação em aresta, a tensão de compressão existente tende a 

diminuir a concentração de átomos de carbono e nitrogênio abaixo do valor médio do 

material. Ao mesmo tempo, a tensão de tração abaixo da deslocação atrai esses átomos 

intersticiais. Portanto, a atmosfera em torno de uma deslocação em aresta apresenta 

maior concentração de intersticiais abaixo do plano extra do que acima dele. Quando 

essas deslocações se movimentam, suas atmosferas tendem a acompanhá-las. O 

movimento de uma deslocação, no sentido de se afastar de sua atmosfera, cria uma 

tensão efetiva sobre os átomos de soluto, que os atrai para a distribuição de equilíbrio. 

A movimentação somente pode ocorrer por saltos termicamente ativados dos átomos, 

de um interstício para outro. Como resultado, a atmosfera tende a ficar para trás da 

deslocação. Ao mesmo tempo, a distribuição dos átomos na atmosfera também se 

altera, pois a estrutura da atmosfera é influenciada por alguns fatores adicionais. O 

mais importante é que o movimento da deslocação pelo cristal tende a atrair para a 

atmosfera átomos adicionais de soluto. Ao mesmo tempo, um número correspondente 

de átomos de soluto deve deixar a atmosfera, no sentido oposto ao do movimento. 

Nesse processo, pode-se considerar que o movimento da deslocação pelo cristal tende a 

realinhar os átomos de soluto, situados logo acima do seu plano de escorregamento, 

para posições abaixo do plano. A atmosfera associada a uma deslocação em 

movimento é então um conceito dinâmico, mas sua existência tem grande influência 

sobre a movimentação da deslocação. A interação entre átomos de soluto da atmosfera 

e a deslocação torna mais difícil a sua movimentação; um acréscimo na tensão aplicada 

deve ocorrer para que a deslocação se mova. A tensão de arraste, devida à atmosfera da 

deslocação, é então uma das componentes importantes da tensão de deformação 

plástica de um metal(4). 

O limite de escoamento definido, que reaparece com o envelhecimento após 

deformação conforme Figura 3.1, está também associado à formação de atmosferas de 
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átomos de soluto em torno das deslocações. As fontes de deslocações, que eram ativas 

no processo de deformação pouco antes do corpo-de-prova ser descarregado, são 

ancoradas em consequência do processo de envelhecimento. Como os átomos de soluto 

devem difundir-se no reticulado para se acumularem em torno das deslocações, o 

reaparecimento do limite de escoamento definido é uma função do tempo. Ele depende 

também da temperatura, pois o coeficiente de difusão do átomo de soluto aumenta com 

o aumento desse parâmetro. Quanto mais elevada a temperatura, mais rapidamente o 

limite de escoamento definido reaparecerá. Ele não é observado em ferro e aços 

ensaiados a temperaturas elevadas (acima de aproximadamente 400ºC), o que é 

explicado pela tendência de diluição das atmosferas das deslocações com o aumento da 

temperatura(4).  

A Figura 3.2 ilustra de maneira simultânea as influências do tempo e da 

temperatura em um aço de ultra baixo teor de C(5). Nota-se que o envelhecimento se 

intensifica com o aumento das duas variáveis, e que ocorre em dois estágios distintos: 

o primeiro, relacionado com o ancoramento das deslocações, descrito por Cottrell, o 

segundo, descrito pelo mesmo ancoramento, promovido por átomos de soluto advindos 

da dissolução de carbonetos(6). 

 

Figura 3.2 – Efeitos do tempo e da temperatura no envelhecimento após  

                    deformação de um aço baixo C(5). 
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3.3 O Efeito da Composição Química  

 

Duas classes de elementos podem ser distinguidas em conexão com o 

envelhecimento por deformação(7,8). A primeira delas é a classe dos intersticiais (C e N) 

que são os responsáveis diretos pelo envelhecimento. Estes elementos são tão mais 

efetivos em causar envelhecimento quanto maior sua solubilidade na ferrita, maior sua 

difusividade e maior severidade no bloqueio às deslocações. À segunda classe, a dos 

substitucionais, pertencem àqueles elementos que podem afetar o processo por alterar a 

concentração ou mobilidade dos átomos intersticiais que causam o envelhecimento(9).   

 

3.3.1 Intersticiais Carbono e Nitrogênio 

 

As Figuras 3.3 e 3.4 mostram a solubilidade e o coeficiente de difusão destes 

elementos na ferrita. A Figura 3.3 apresenta o equilíbrio entre C e N com seus 

respectivos precipitados. Fe16N2 é um composto metaestável obtido por têmpera a baixa 

temperatura das ligas ferro-nitrogênio(7).  

Em temperaturas elevadas ele se decompõe para formar Fe4N mais estável que 

o Fe16N2. Ambos são altamente metaestáveis com respeito ao nitrogênio gasoso à 

pressão de 1 atmosfera, mas o Fe4N não se decompõe a uma velocidade apreciável, de 

maneira que o equilíbrio na faixa de temperatura de interesse pode ser negligenciado. 

O composto de equilíbrio nas ligas ferro-carbono é a cementita (Fe3C), bem mais 

estável que Fe4N, que influencia decisivamente na diferença de comportamento entre 

carbono e nitrogênio frente ao envelhecimento por deformação. 
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Figura 3.3 - Solubilidade do carbono e nitrogênio na ferrita(7). 

 

Pela Figura 3.3 pode ser visto que quantidades de nitrogênio em solução sólida 

superiores àqueles teores normalmente encontrados nos aços (0,002 a 0,01%) só são 

obtidos no resfriamento em temperaturas entre 1500 e 300°C. Abaixo dessa 

temperatura a mobilidade do nitrogênio é restrita e é provável que uma parte do 

nitrogênio fique retida em solução sólida supersaturada. A solubilidade, extrapolada no 

diagrama para a temperatura ambiente, é algo em torno de 10-4 a 10-5 % em peso, mas é 

pouco provável que esta concentração de equilíbrio seja aproximada, mesmo em 

resfriamento muito lento. 
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Figura 3.4 - Coeficiente de difusão do nitrogênio (DN) e do carbono (DC) na  

                   ferrita(7).  

 
Conforme pode ser notado na Figura 3.4, a difusividade dos elementos C e N é 

bastante semelhante e, sob este ponto de vista, ambos devem ter efeitos similares no 

envelhecimento por deformação a partir do aumento da temperatura. 

Desde que é pouco provável que o nitrogênio se precipite livremente mesmo 

em resfriamento lento, e o fato de poder se redissolver após trabalho a frio, sugere que 

o efeito desse elemento em causar envelhecimento por deformação não deva ser muito 

dependente do tratamento térmico anterior(10), o mesmo não acontecendo com o 

carbono. A maior estabilidade do Fe3C em relação ao Fe4N torna o envelhecimento 

pelo carbono redissolvido das partículas de cementita pouco intenso, e o mesmo só é 

efetivo quando o carbono é deixado em solução por têmpera ou por resfriamento lento, 

na ausência de núcleos para a ocorrência de precipitação, mostrando assim a influência 

desse elemento no envelhecimento a partir do tratamento térmico anterior. 

Conforme estudos de Baird(7), teores de nitrogênio em torno de 0,0001% 

produzem envelhecimento detectável e entre 0,001 e 0,002% produzem 

envelhecimento severo. Valores acima destes, têm efeito adicional desprezível. 

Conforme Figura 3.5, estes teores são também confirmados para o carbono, e a análise 
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da Figura 3.3 mostra que, em condições de equilíbrio, a solubilidade do carbono cai 

abaixo daqueles valores estipulados como suficientes para causar envelhecimento a 

temperaturas abaixo de 200°C. 

 

 

 

Figura 3.5 - Efeito do (a) teor de nitrogênio em solução (b) teor de carbono em 

                    solução na mudança do limite de escoamento, ∆Y, a partir de  

                    pré-deformações(7).  

 

Apesar do envelhecimento pelo carbono ser considerado efetivo levando-se em 

conta o diagrama de equilíbrio em temperaturas iguais ou maiores que 200oC, a regra 

geral mais comumente aceita é que para temperaturas inferiores a 100°C o 

envelhecimento é devido quase que exclusivamente ao nitrogênio e que, para 

temperaturas superiores a 100°C, este é devido ao carbono. Esta afirmação se baseia no 

fato de que se o resfriamento for conduzido de maneira lenta e na ausência de núcleos 

para a precipitação, uma maior quantidade de carbono pode ficar retida em solução 

sólida supersaturada e, mesmo havendo alguma precipitação, o precipitado 
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denominado carboneto ε pode redissolver para produzir envelhecimento por 

deformação. 

A quantidade de carbono em solução sólida intersticial é também fortemente 

afetada pela temperatura de recozimento e pelos teores totais de carbono e 

nitrogênio(11,12). A Figura 3.6 mostra os resultados de amostras recozidas a 720°C.  

 

 

 

Figura 3.6 - Relação entre carbono total e carbono em solução sólida 

                    intersticial(12).  

 

O máximo da curva é obtido para um teor de carbono total em torno de 0,02%, 

que é o teor onde a microestrutura ainda é inteiramente ferrítica na temperatura de 

tratamento. Isso significa dizer que o teor de carbono em solução sólida intersticial à 

temperatura ambiente, é função do teor de carbono em solução na temperatura de 

tratamento e da quantidade de cementita presente, que por sua vez é função do teor de 

carbono total do aço. Se o teor de carbono total é aumentado mantendo-se a mesma 

temperatura de tratamento, a presença de cementita irá funcionar como núcleos para a 

precipitação do carbono durante o resfriamento, o que diminui a quantidade de carbono 

em solução sólida intersticial à temperatura ambiente. A presença de nitrogênio em 

solução sólida também eleva a quantidade de carbono em solução sólida, 

possivelmente pelo fato do nitrogênio, ao ocupar sítios intersticiais, dificultar a difusão 

do carbono(11). 

Os efeitos da quantidade de elementos em solução sólida intersticial no 

envelhecimento podem ser evidenciados por ensaios de fricção interna(13,14,15), ensaios 

de resistividade elétrica(13,16) e pela diferença de potencial termoelétrico(14,17,18,19).  
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Nos aços, os interstícios entre os átomos de ferro nas direções <100> se 

expandem ou contraem, conforme a tensão aplicada(4). Em um sistema submetido à 

vibração, o campo de tensões se altera durante cada ciclo, e assim, um determinado 

interstício primeiramente dilata-se e a seguir contrai-se, durante cada ciclo. Espera-se 

que interstícios adjacentes, situados em diferentes direções <100> se deformem da 

mesma maneira, mas de maneira defasada em relação à primeira série de interstícios. 

Desta forma, átomos de carbono arranjam-se de acordo com a deformação, migrando 

dos interstícios contraídos para os dilatados(4). Tal movimentação atômica induzida 

pela tensão é acompanhada por uma perda de energia, que atinge um máximo para uma 

certa concentração de carbono, quando a frequência de vibração do metal é próxima da 

velocidade normal de difusão dos átomos de carbono. No ferro puro à temperatura 

ambiente, a frequência de vibração máxima é de aproximadamente 1 Hz. Se um 

determinado aço é posto a vibrar nesta frequência, a perda de energia será proporcional 

à quantidade de carbono em solução sólida(4). Tal medição permite determinar apenas a 

quantidade de carbono dissolvido na ferrita, de forma independente do carbono contido 

na cementita. O ensaio de fricção interna consiste na medição da perda máxima de 

energia de vibração do metal, Q-1
max

(14), utilizando-se um pêndulo de torção oscilando à 

frequência de 1 Hz, a uma dada temperatura. A quantidade de carbono em solução 

solida pode ser estimada pela equação 

 

[Css](%)  = K. Q-1
max,               (3.1) 

 

onde K é o fator que depende do tamanho de grão do metal e da textura do metal. 

A resistividade elétrica de um metal aumenta com a presença de elementos 

intersticiais em solução sólida e deslocações no reticulado cristalino(13), que perturbam 

a movimentação normal dos elétrons. O teste de resistividade elétrica consiste em 

medir a diferença de potencial de um circuito elétrico em série, contendo a amostra de 

teste, conectada a uma resistência padrão e uma fonte de corrente contínua. A 

resistência padrão é uma amostra idêntica à amostra de teste, porém envelhecida por 

uma condição de saturação (200°C/2600 s)(13) do efeito do encontro de elementos 

intersticiais com as deslocações móveis na matriz ferrítica, ou seja, o envelhecimento. 

Com aceitável aproximação, as alterações máximas na resistividade elétrica observadas 

após o envelhecimento são usadas para se estimar a quantidade de elementos 

intersticiais em solução sólida(14). De acordo com Abe et al(16), a existência de um 
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dipolo elétrico constituído por C e Mn (Mn-C) interfere de forma significativa na 

quantidade de carbono em solução sólida, de acordo com a equação de equilíbrio 

  

[Mn em solução] + [C em solução] ↔ [dipolo Mn-C],  (3.2) 

expressa por  

 

x/{y.([Mn]-x)} = exp(EMn-C/kT)                                      (3.3) 

 

onde x é a fração molar do dipolo Mn-C, y é a fração molar do carbono em solução, k é 

a constante de Boltzman, [Mn] é a fração molar de Mn na ferrita e EMn-C é a energia de 

ligação entre um átomo de C com um átomo de Mn. As alterações das frações molares 

de C e Mn, denotadas por [C] e [Mn] respectivamente, foram calculadas utilizando-se a 

equação matricial  

 

  

 

onde ρ77K = 6,34x10-6 Ω.m/mol é o valor adotado para contribuição do C em solução,  

ρ77K = 1,90x10-6 Ω.m/mol é o valor adotado para contribuição do Mn em solução,  

Δρ = 6,7x10-7 Ω.m/mol é o valor adotado para contribuição do C em solução e 

Δρ = 2,26x10-6 Ω.m/mol é o valor adotado para contribuição do Mn em solução(16). 

A Figura 3.7 descreve de forma esquemática o circuito para medição da 

diferença de potencial termoelétrico(19).  

 

(3.4) 
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Figura 3.7 – Desenho esquemático de um circuito elétrico para medição de  

                     Diferença de potencial termoelétrico(18).  

 

As extremidades da amostra E são afixadas em 2 blocos de aço isotérmicos A e 

B, por parafusos isolantes.  As temperaturas dos blocos são mantidas a partir de 

regulagens no módulo refrigerante M e em uma resistência aquecida às temperaturas T 

e T+ΔT. Cada bloco é ligado por um fio F com um inversor isotérmico I. O metal que 

constitui os blocos A e B e os fios F servem de referência. Há uma diferença de 

potencial de origem termoelétrica, determinada por 

 

S = ΔV/ ΔT      (3.5) 

Onde ΔV é a voltagem produzida pela diferença de temperatura entre os dois blocos de 

ferro puro. O valor de S é afetado pelas imperfeições presentes na estrutura da matriz 

ferrítica, representadas pela soma das contribuições dos elementos em solução sólida 

(ss), das deslocações (d) e dos precipitados (pp), conforme equação (3.6).  

 

S = ΔSss+ ΔSd+ ΔSpp               (3.6) 

 

A contribuição dos elementos em solução sólida é dada por  

 

ΔSss = ΣPi.[i]ss  (3.7) 
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Onde [i]ss representa a concentração do elemento em solução (% peso) e Pi é um 

coeficiente que descreve a contribuição desse elemento para a modificação do ΔS do 

ferro puro.  

 

3.3.2 A Formação da Cementita 

 

A precipitação de cementita, a partir da ferrita supersaturada, ocorre por um 

processo de nucleação e crescimento(4). Inicialmente, é necessário que se formem os 

primeiros cristais de cementita, o que se dá por um processo caracterizado pela 

combinação de átomos de Fe e C em condições termodinâmicas favoráveis, chamado de 

nucleação. Após este processo, as partículas de cementita crescem como resultado da 

difusão do carbono da ferrita circunvizinha para as partículas. Este processo é chamado 

de crescimento. Nenhuma precipitação pode ocorrer até que se inicie nucleação, mas, 

uma vez iniciada, a solução sólida pode perder seus átomos de carbono de dois modos, 

tanto pelo crescimento das partículas já formadas, como pela formação de núcleos 

adicionais. O desenvolvimento da precipitação a uma dada temperatura é mostrado na 

Figura 3.8(4), na qual a quantidade de precipitados, em porcentagem com a relação 

máxima, aparece em função do tempo. Em geral, a precipitação se inicia rapidamente, 

sendo detectável após um tempo finito t0. Este período é chamado de tempo de 

incubação, que representa o intervalo necessário para a formação de núcleos estáveis e 

visíveis(4). A curva mostra também o processo de precipitação terminando lentamente, o 

que é esperado em vista da perda contínua de soluto pela solução. 

 

 

 

Figura 3.8 – Quantidade de precipitados em função do tempo (h)(4). 
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3.3.3 Substitucionais Alumínio e Manganês 

 

O alumínio reage fortemente com o nitrogênio para formar nitreto de alumínio, 

AlN, na fase austenítica durante a etapa de resfriamento do lingotamento contínuo, 

impactando posteriormente e de maneira incisiva, nas etapas de recristalização e 

crescimento de grão. A estabilização do N pelo Al torna os aços resistentes ao 

envelhecimento à baixa temperatura, mas não elimina a possibilidade do 

envelhecimento pela estabilização carbono(7).   

Estudos realizados(20) sobre o efeito do alumínio em aços baixo carbono 

mostraram que, embora teores até 0,08% diminuam o envelhecimento por deformação, 

adições superiores a 0,3% produzem aumento. Esse aumento foi atribuído à diminuição 

na precipitação de carbonetos decorrente de urna queda na mobilidade do carbono na 

ferrita. 

A influência do tratamento térmico anterior é também importante no controle 

do envelhecimento(21), corno mostra a Figura 3.9. O material laminado a quente no 

estado "como laminado", ainda não teve todos os nitretos de alumínio precipitados, 

enquanto após normalização e consequente precipitação, a resistência ao 

envelhecimento pelo nitrogênio é sensivelmente melhorada. 
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Figura 3.9 - Efeito do tratamento térmico anterior no envelhecimento por 

                   deformação para aços contendo Nb e Al. (a) "como  

                    laminado" (b) normalizado(21).  

 

Conforme Mizui e Okamoto(22), aços contendo manganês tendem a possuir 

menor tendência ao envelhecimento, e a Figura 3.10 é um bom exemplo da influência 

do manganês no envelhecimento pela presença de elementos intersticiais em solução 

sólida na matriz ferrítica. 
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Figura 3.10 - Efeito do teor de manganês em solução sólida no envelhecimento  

                      por deformação. Aço efervescente comercial, pré-deformado a 

                      10%(21).  

 

A razão pela qual o manganês retarda o envelhecimento por deformação já foi 

atribuída a uma queda na mobilidade do carbono ou nitrogênio na ferrita(23), calculada 

a partir de medidas da energia de ativação para o envelhecimento. Em estudo recente, 

Lückl et al(24) indica o precipitado MnS como sítio preferencial para a estabilização de 

N na ferrita, por meio da combinação com o alumínio, ou seja, formando AlN. 

Em aços acalmados com alumínio resfriados lentamente(11), nos quais o teor de 

manganês foi variado, comprovou-se o fato de que o aumento no teor de manganês 

leva a um decréscimo na quantidade de carbono em solução sólida. O mecanismo 

proposto é a estabilização da cementita pela diminuição da atividade do carbono na 

mesma, induzida pelo manganês. Esta cementita mais estável não é dissolvida durante 

o recozimento e funciona como núcleo para a precipitação do carbono durante o 

resfriamento. O resultado deste estudo(11), é mostrado na Figura 3.11, onde d é o 

diâmetro médio do grão ferrítico. 
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Figura 3.11 – Efeito do Manganês no ∆y de um aço baixo carbono  

                      acalmado ao alumínio(11).   

 

3.3.4 A Interação entre Carbono e Manganês 

 

A interação entre C e Mn relacionada com a resistência ao envelhecimento em 

aços acalmados ao alumínio já foi citada em diversos trabalhos(16,25,26,27). De maneira 

geral, sugere-se que o aumento do teor de Mn resulta em um decréscimo da quantidade 

de carbono em solução sólida na ferrita. O manganês, neste caso, seria um agente 

estabilizador de cementita, inibindo a solubilidade de carbono durante o processo de 

recozimento, sendo a cementita um sítio nucleador de carbonetos estáveis.  Abe et al(16) 

indicaram que a presença de dipolos C-Mn origina a precipitação de cementita durante o 

envelhecimento. Estes autores sugerem a dissolução deste dipolo para a formação do 

carboneto. A Figura 3.12 mostra a variação da energia de ligação do dipolo C-Mn em 

função do teor de Mn na ferrita.  

Nota-se um decréscimo desta energia de ligação com o incremento do teor de 

Mn. Atribui-se este decréscimo à precipitação de carbonetos. 
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Figura 3.12 – Variação da energia de ligação calculada no dipolo C-Mn a partir  

                      do teor de Mn em aços acalmados ao alumínio(16). 

 

Conforme Figura 3.13 (a) e (b)(25), aços de baixo carbono com maiores teores 

de Mn (A2, 0,36%) apresentaram maior tamanho médio de carbonetos (a), da ordem de 

5 µm, resultando em maior resistência ao envelhecimento (b), a partir da utilização de 

temperaturas de bobinamento na laminação a quente iguais a 720°C.   

 

 

Figura 3.13 – Variação tamanho médio de carbonetos (a), e do índice de  

           envelhecimento (b), a partir da temperatura de 

                       bobinamento em aços de baixo teor de carbono(25). 
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Conforme Hayashida et al(26), a utilização de temperaturas de encharque de 

placas na laminação a quente resulta na formação de partículas de MnS maiores que 

0,050 µm, tornando-as importantes sítios para precipitação de cementita, o que diminui 

a quantidade de carbono em solução sólida na ferrita, aumentado assim a resistência ao 

envelhecimento. 

Vasyliev and Golikov(27) concluíram que a energia de ativação da difusão do 

carbono na ferrita (ΔU) aumenta com a adição de elementos substitucionais, conforme 

Figura 3.14. Nota-se que, após o cromo, o manganês é o elemento que mais afeta a 

energia de ativação da difusão do carbono, de acordo com os dados apresentados pelos 

autores. 

 

 

 

Figura 3.14 – Variação da energia de ativação da difusão do carbono na ferrita  

                        a partir da concentração de elementos substitucionais em solução  

                        sólida(27). 
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3.3.5 Boro  

 

Aços acalmados ao alumínio de baixo teor de C recozidos continuamente 

possuem uma elevada tendência ao envelhecimento por deformação(25), devido às 

restritas condições cinéticas de coalescimento de carbonetos durante o processo de 

recozimento. Sabe-se que, além do C, o N é também um elemento interstersticial 

causador do envelhecimento, cujo principal efeito é o aparecimento das linhas de 

Lüders(28), defeito superficial que inviabiliza a aplicação do aço em peças expostas, 

tanto no segmento de linha branca quanto no segmento automotivo. A Figura 3.15 (a) 

mostra a curva tensão-deformação de engenharia em um ensaio de tração de um aço 

baixo carbono acalmado ao alumínio, onde é percebido o patamar de escoamento, 

indicando o potencial de envelhecimento, e a Figura 3.15 (b) a foto da imperfeição 

superficial “flutting”, efeito da aplicação de mesmo aço na presença do patamar.  

 

 

 

Figura 3.15 – Curva tensão-deformação de engenharia (a) e defeito superficial  

                      “flutting” b) (28). 

 

Um método comumente utilizado para elevar a resistência ao envelhecimento 

destes aços consiste em pequenas adições de boro, com o objetivo de estabilizar o 

nitrogênio em solução sólida. Para isto é necessário um teor de boro 

estequiometricamente adequado para a completa estabilização de nitrogênio e em 

consequência, o aumento da resistência ao envelhecimento por deformação(25,28,29,30).  
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Em contrapartida, o excesso de boro eleva a temperatura de recristalização, o 

que pode resultar em indesejáveis efeitos nas propriedades mecânicas e na estabilidade 

operacional, por intermédio de rupturas após o processo de soldagem em linhas 

contínuas, devido a formação de borocarbonetos nos contornos de grão austeníticos(31). 

 

3.4 O Efeito do tratamento Térmico Anterior 

 

Embora o efeito do tratamento térmico na susceptibilidade ao envelhecimento 

de qualquer aço dependa marcadamente da composição química, um princípio geral é 

válido para todas as composições. A priori, qualquer tratamento que aumente a 

quantidade de carbono e nitrogênio em solução sólida na temperatura de 

envelhecimento, aumentará a tendência ao envelhecimento por deformação e vice-

versa(7). 

De acordo com estudos de Baird(21) para as ligas ferro-carbono-nitrogênio, o 

envelhecimento é máximo quando estas são temperadas a partir da faixa de 580 a 

720ºC e deformadas imediatamente, conforme Figura 3.16.  
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Figura 3.16 - Efeito do (C + N) em solução sólida intersticial avaliado por técnica de 

                           fricção interna. Material: aço efervescente, pré-tracionado a 4% em  

                           seguida envelhecido a 600°C. As amostras (1) e (2) foram  

                           temperadas a partir de altas temperaturas(21). 

 

Para minimizar o envelhecimento por deformação, uma velocidade de 

resfriamento lenta pode ser usada levando assim o carbono e o nitrogênio a 

precipitar(7). Os trabalhos de alguns autores(8,32) sugerem no entanto, que esta não é a 

forma mais efetiva. Uma velocidade baixa leva somente a uma menor supersaturação 

de forma que as partículas precipitadas são largamente espaçadas e os átomos de 

carbono e nitrogênio restantes em solução devem difundir através de consideráveis 

distâncias para precipitar. Se ao contrário o tratamento térmico dá origem a uma maior 

densidade de núcleos precipitados, a precipitação dos últimos traços de carbono e 

nitrogênio é favorecida. Foi demonstrado(32) que, para aços onde o nitrogênio foi 

retirado por um formador de nitretos, a condução do resfriamento por meio da 

temperatura de transformação de forma acelerada induz uma fina dispersão de 



  
 

 
 

36 

carbonetos, resultando na retirada do carbono restante após subsequente resfriamento. 

Um outro tipo de tratamento proposto para reduzir o envelhecimento por deformação é 

temperar a partir de temperaturas em torno de 100°C(33). Okamoto et al(8) concluíram 

que, para os aços baixo carbono onde este elemento é o principal responsável pelo 

envelhecimento, o tratamento térmico dentro da região intercrítica seguido de 

resfriamento lento é o mais aconselhável quando se deseja manter maiores teores de 

carbono em solução sólida(8), conforme demonstrado na Figura 3.17.  

 

 

 

Figura 3.17 - Efeito da composição química e temperatura de recozimento no  

                      aumento do limite de escoamento após envelhecimento, para aços 

                      resfriados a 80°C/h(8). 

 

3.5 O Efeito da Pré Deformação  

 

Conforme Helsen e Hougardy(34), o aumento do limite de escoamento inferior 

com o tempo de envelhecimento, ∆LE1, após pré-deformações de 1%, 2% e 5% e 

envelhecimento a 150ºC é foi evidenciado na Figura 3.18 para um aço Bake Hardenable, 

processado via recozimento contínuo, com 0,03% de carbono, 0,016% de silício, 0,25% 

de manganês, 0,007% de fósforo, 0,0030% de nitrogênio e 0,05% de alumínio. Pode-se 

observar que o limite de escoamento aumenta em duas etapas. Na primeira etapa um 
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nível de ∆LE1 de 20 MPa é alcançado após curto tempo de envelhecimento. Nessa etapa 

não há influência evidente da pré-deformação. Na segunda etapa há um aumento 

adicional do limite de escoamento, mas com o aumento da pré-deformação o máximo de 

∆LE1 diminui. Conforme se verifica por comparação com a Figura 3.19, a segunda 

etapa de envelhecimento é deslocada para tempos mais curtos se a temperatura de 

envelhecimento é aumentada.  

 

 

Figura 3.18 – Aumento do limite de escoamento inferior com o tempo após  

                           diferentes pré-deformações e envelhecimento a 150°C(34). 
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Figura 3.19 – Aumento do limite de escoamento inferior com o tempo após  

                          diferentes pré-deformações e envelhecimento a 180°C(34). 

 

Nas Figuras 3.20 a 3.22 são apresentados, para o mesmo aço das Figuras 3.18 e 

3.19, resultados de experimentos de envelhecimento para diferentes temperaturas (50°C 

-180ºC) após pré-deformações de 1%, 2% e 5%, respectivamente. Para baixas 

temperaturas, 50°C a 120ºC, é notável que a primeira etapa do envelhecimento é 

significativamente influenciada pelo tempo. Para temperaturas acima de 120ºC a 

primeira etapa é praticamente independente do tempo de envelhecimento. Pode ser 

observado, também, que, para uma pré-deformação constante, o aumento máximo de 

∆LE1 é independente da temperatura, para as duas etapas de envelhecimento. Conforme 

se verifica, para se obter um aumento de ∆LE1 de 40 MPa após uma pré-deformação de 

1%, um tempo de envelhecimento de 30 min a 170ºC é necessário. Esse tempo tem que 

ser aumentado por um fator de 10 para se obter o mesmo valor de ∆LE1 para um 

envelhecimento a 150ºC.  
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Figura 3.20 – Aumento do limite de escoamento inferior com o tempo após  

                           uma pré-deformação de1% e envelhecimento em diferentes 

                           temperaturas(34). 

 

 

 

Figura 3.21– Aumento do limite de escoamento inferior com o tempo após  

                           uma pré-deformação de 2% e envelhecimento em diferentes  

                           temperaturas(34). 
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Figura 3.22– Aumento do limite de escoamento inferior com o tempo após  

                           uma pré-deformação de 5% e envelhecimento em diferentes 

                           temperaturas(34).  

Conforme Helsen e Hougardy(34), uma avaliação quantitativa do aumento 

máximo no limite de escoamento na primeira e na segunda etapas é apresentada na 

Figura 3.23. Os símbolos não preenchidos representam o aumento máximo na primeira 

etapa e os símbolos preenchidos representam o aumento adicional na segunda etapa. A 

avaliação foi feita para quatro temperaturas de envelhecimento. Para as faixas de 

temperatura e de pré-deformação investigadas, observa-se que o aumento máximo de 

∆LE1 na primeira etapa é independente da temperatura de envelhecimento e da pré-

deformação, como verificado anteriormente. Por outro lado, o aumento máximo de 

∆LE1 na segunda etapa é influenciado pela pré-deformação, sendo independente da 

temperatura de envelhecimento. Com o aumento da pré deformação, o endurecimento 

da segunda etapa diminui sensivelmente até uma pré-deformação de aproximadamente 

5%, tendendo à estabilização após esse valor.  
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Figura 3.23 – Aumento máximo do limite de escoamento inferior na primeira  

                           E na segunda etapas de envelhecimento em função da  

                           pré-deformação e da temperatura de envelhecimento(34). 

 

De acordo com Elsen e Hougardy(34), a primeira e a segunda etapas de 

envelhecimento após deformação observadas para o aço Bake Hardenable estudado se 

devem, respectivamente, ao ancoramento das deslocações pelos átomos de carbono que 

formam as atmosferas de Cottrell ao redor das mesmas e à precipitação de carbonetos 

coerentes nas deslocações, conforme esquema apresentado na Figura 3.24.  
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Figura 3.24- Ilustração esquemática do aumento de limite de escoamento  

                          devido ao envelhecimento(34).  

 

Vale ressaltar que o aspecto mostrado nesta Figura é resultante de dois processos 

que não interagem e podem se desenvolver independentemente. Entretanto, a 

superposição das duas etapas poderá ocorrer, conforme Wepner(35). Este autor utilizou 

um aço com teor de C 0,015%, pré deformado no intervalo de 0% a 5%, envelhecido em 

tempos variáveis a 30°C e submetido ao ensaio de fricção interna. Conforme a Figura 

3.25(35), os mecanismos de ancoramento das deslocações podem ser unicamente pelas 

atmosferas de Cottrell, pela precipitação de carbonetos, ou pela coexistência de ambos, 

em função da pré deformação. 
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Figura 3.25 – resultados experimentais de Wepner(35): simulações para  

                           formação de atmosferas de Cottrell (linhas pontilhadas) e 

                           precipitação de partículas de cementita (linhas cheias), em  

                           função da pré deformação(35). 

 

A Figura 3.25 indica que, em um intervalo de pré deformações, mudanças no 

mecanismo de precipitação acontecem. Em uma pré deformação de 0%, os pontos 

experimentais de Wepner(35) podem descrever com certa exatidão o mecanismo de 

precipitação proposto por Harper(36), indicado pelas linhas cheias na Figura 3.25. Em 

uma pré deformação de 5%, pode-se deduzir a predominância do mecanismo das 

atmosferas de Cottrell, indicado nas linhas pontilhadas. Nas curvas intermediárias aos 

extremos de 0% e 5% de pré deformação, por exemplo, 2,5%, os pontos experimentais 

indicam que o mecanismo de precipitação substitui as atmosferas de Cottrell a partir de 

1,0x105 s. 

Nota-se na Figura 3.24 um decréscimo do índice de envelhecimento após um 

valor máximo na etapa relativa à precipitação de carbonetos. À medida que esta 

precipitação de carbonetos ocorre na ferrita supersaturada, a elevação do índice de 

envelhecimento se dá pela formação de precipitados coerentes com a matriz ferrítica(4), 

ou seja, os planos do reticulado destes precipitados são coerentes ou alinhados com o 

plano da matriz, conforme o esquema discriminado na Figura 3.26 (4).  A Figura 3.26 a) 

representa uma solução sólida supersaturada de átomos de soluto (círculos escuros) e 
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uma matriz de átomos claros. A Figura 3.26 b) mostra um precipitado coerente, formado 

por agrupamento de átomos de soluto. 

 

 

 

Figura 3.26 - Coerência de precipitados(4).  

 

De maneira geral, a passagem das deslocações móveis pelos precipitados 

coerentes promove uma elevação da tensão de escoamento, como se fosse um elemento 

“cortante” no reticulado do precipitado, conforme Figura 3.27(37). No entanto, a taxa de 

encruamento permanece baixa, uma vez que não há elevação de densidade de 

deslocações no entorno do precipitado(37). 
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Figura 3.27– Uma deslocação cortando uma partícula(37). 

  

A partir do valor máximo do índice BH na Figura 3.24, ocorre uma perda de 

coerência dos precipitados já existentes(4), ou seja, os planos do reticulado do 

precipitado não mais se alinham com os planos da matriz, promovendo uma passagem 

das deslocações pelos precipitados de maneira mais suave, sem que ocorra o corte da 

partícula, conforme mecanismo proposto por Orowan(38), detalhado na Figura 3.28.  

 

 

 

Figura 3.28– Uma deslocação passando por partículas incoerentes(38). 
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Neste caso, a perda de coerência e redução do índice de envelhecimento resulta 

no superenvelhecimento, que ocorre em tempos de tratamento dilatados. Conforme 

Figura 3.27, existe uma forte tendência de aumento da densidade de deslocações no 

entorno das partículas incoerentes, resultando em uma elevada taxa de encruamento. 

A cinética de envelhecimento de um aço ultra baixo carbono, produzido em 

escala industrial, foi estudada por Baker, Parker e Daniel(39). O material utilizado 

apresentava adições de titânio e nióbio para a estabilização total do nitrogênio e parcial 

do carbono (0,0021% de carbono, 0,001% de silício, 0,53% de manganês, 0,029% de 

fósforo, 0,012% de enxofre, 0,047% de alumínio, 0,002% de nitrogênio, 0,006% de 

nióbio e 0,008% de titânio). O aço foi laminado a quente acima da temperatura Ar3 

(945ºC), bobinado a 740ºC e sofreu uma redução a frio de 75%. Após essa etapa, foi 

recozido a 820ºC, para a completa recristalização da microestrutura, galvanizado por 

imersão a quente, com posterior tratamento de galvannealed (460ºC), e por último foi 

submetido a uma laminação de encruamento de 1,4% para a eliminação do patamar de 

escoamento. Os tratamentos térmicos foram realizados entre 60°C e 200°C, para tempos 

variando entre 1 minuto e 500 minutos, após pré-deformações de 1%, 2% e 5% em 

tração.  

Baker, Parker e Daniel(39) observaram dois estágios distintos de envelhecimento. 

No primeiro estágio foi obtido um aumento máximo do valor BHI de 30 MPa após 

tratamento a 100ºC por 20 min, o qual foi independente da pré-deformação. O segundo 

estágio ocorreu em temperaturas acima de 170ºC, com um patamar de saturação de 40 

MPa observado após 100 min de envelhecimento a 200ºC, o qual foi observado apenas 

no material levemente deformado (1% de pré-deformação). Segundo os autores, o 

primeiro estágio é o resultado do ancoramento das deslocações pelos átomos de carbono 

em solução sólida, enquanto o segundo estágio resulta da segregação continuada de 

átomos de soluto para as atmosferas já saturadas, levando à formação de clusters e 

posteriormente de finos carbonetos, os quais oferecem uma resistência adicional ao 

movimento das deslocações ao longo da rede, aumentando, dessa maneira, o valor BH.  

Segundo Baker, Parker e Daniel(39), o fato da pré-deformação não ter 

influenciado o primeiro estágio de envelhecimento do aço que eles investigaram se deve 

à presença de quantidade suficiente de carbono em solução sólida para saturar os 

campos de tensões das deslocações (1 átomo/plano atômico)(40). Conforme relatado 

pelos autores supracitados, para o material com 5% de pré-deformação, seriam 

necessários de 0,25 a 1,2 ppm de carbono em solução sólida para saturar as atmoferas, 
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ao passo que eles tinham em torno de 8 ppm (resultado determinado por atrito interno). 

Com relação ao segundo estágio, os autores explicaram a redução do valor BH com a 

pré-deformação em função da formação de carbonetos nas deslocações. Com o aumento 

da densidade de deslocações o número de átomos de carbono para saturar as 

deslocações também aumenta, resultando em menor quantidade de carbono em solução 

sólida para a formação dos precipitados. Dessa forma, corpos-de-prova com 1% de pré-

deformação mostram um pronunciado segundo estágio de envelhecimento a 200ºC, 

enquanto o segundo estágio não é observado para os corpos-de-prova com 5% de pré-

deformação e envelhecidos na mesma temperatura. 

Na Figura 3.29 são apresentados os resultados dos experimentos de 

envelhecimento realizados por Snick et al.(5) em diversas temperaturas (50°C a 190ºC) 

após pré-deformações de 2% e 5%. Os resultados referem-se a um aço Bake Hardenable 

com 0,039% de carbono, 0,18% de manganês, 0,035% de fósforo, 0,054% de alumínio, 

0,0044% de nitrogênio e 0,007% de enxofre, processado industrialmente via 

recozimento contínuo.  

 

 

 

Figura 3.29– Influência do tempo de envelhecimento e da temperatura de 

                           envelhecimento no valor BH para pré-deformações de 2%  

                           (a), e de 5% (b) (5).  

 
De acordo com essa Figura, para a temperatura de envelhecimento de 50ºC 

observa-se apenas um estágio de envelhecimento, ao passo que para temperaturas acima 

de 100ºC verifica-se a ocorrência de um segundo estágio. Conforme relatado por 

SNICK et al.(5), o aumento do limite de escoamento no primeiro estágio está associado 

ao ancoramento das deslocações pelos átomos de carbono, os quais formam as 
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chamadas atmosferas de Cottrell. O endurecimento total possível nesse estágio foi 

estimado em 35 MPa para o aço avaliado. Esse valor corresponde ao primeiro platô nas 

curvas Bake Hardening versus tempo de envelhecimento. Após ter sido atingido esse 

valor, um aumento adicional de limite de escoamento ocorre devido à formação de 

clusters de carbono ou carbonetos de transição. No caso do aumento de limite de 

escoamento devido ao efeito Cottrell, primeiro estágio do envelhecimento, a energia de 

ativação encontrada por SNICK et al.(5), de 84 kJ/mol, está de acordo com a energia de 

ativação para a difusão do carbono na ferrita, a qual se encontra entre 80 kJ/mol e 86 

kJ/mol, segundo WERT(42). O valor encontrado por Snick et al.(5) também está de 

acordo com os resultados obtidos por Segundo Baker, Parker e Daniel(39), 76 kJ/mol – 

90 kJ/mol. De acordo com a Figura 3.29, o valor máximo de Bake Hardening 

encontrado no primeiro estágio de envelhecimento, 35 MPa, apresentou-se 

independente da pré-deformação, assim como observado por Elsen e Hougardy(34), 

Figuras 3.20 a 3.22. Para o endurecimento devido à formação de clusters ou carbonetos 

coerentes, segundo estágio de envelhecimento, observa-se que o aumento da pré-

deformação reduziu o valor máximo de Bake Hardening, para todas as temperaturas 

avaliadas, efeito que também está de acordo com o trabalho de Elsen e Hougardy(34).  

Vandeputte e Cooman(42) estudaram a cinética de envelhecimento de um aço 

ultra baixo carbono – UBC (0,0020% de carbono, 0,09% de manganês, 0,045% de 

fósforo, 0,0030% de enxofre, 0,049% de alumínio, 0,0070% de titânio e 0,0016% de 

nitrogênio) da classe de 180 MPa de limite de escoamento processado via recozimento 

contínuo em escala de laboratório. Os corpos-de-prova de tração sofreram pré-

deformação entre 1% e 10% e o envelhecimento foi avaliado na faixa de temperatura 

entre 50°C e 170ºC por tempos de até 104 minutos. Conforme relatado pelos autores 

supracitados, foram observados dois estágios de envelhecimento. O primeiro ocorreu 

para temperaturas abaixo de 100ºC, sendo atingido um valor máximo de aumento do 

limite de escoamento superior (∆LEs) de cerca de 30 MPa. Para esse estágio verificou-

se que o envelhecimento obedecia a uma lei com t2/3 e com uma energia de ativação de 

76,5 ± 2,1 kJ/mol, o que foi associado à difusão de carbono para as deslocações na 

matriz ferrítica (75,2 – 92,0 kJ/mol)(40,41). Verificou-se, também, que o valor máximo de 

∆LEs não foi influenciado pela quantidade de pré-deformação, para a faixa avaliada, 

assim como relatado nos trabalhos de Snick et al.(5), Elsen e Hougardy(34) e Baker, 

Parker e Daniel(39). O segundo estágio, associado pelos autores à formação de 

carbonetos de baixa temperatura de formação ou clusters de carbono, foi observado para 
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temperaturas acima de 140ºC e para uma pré-deformação de 1%. O aumento máximo 

observado para ∆LEs situou-se abaixo de 10 MPa e foi creditado ao baixo teor de 

carbono em solução sólida, 6 ppm, obtido por medidas de atrito interno em um pêndulo 

de torção com frequência de 1 Hz. Em trabalho posterior, Vandeputte e Cooman(43) 

estudaram a cinética de envelhecimento devido à precipitação de carbonetos (segundo 

estágio) para o mesmo aço UBC. Nesse caso, eles utilizaram um maior tempo de 

encharque (250 s/850ºC, contra 60 s/850ºC no trabalho anterior) e foi realizada uma 

têmpera até a temperatura ambiente (no trabalho anterior o aço foi submetido a um 

tratamento de overaging a 400ºC durante 180 s). Com isso foi possível reter uma maior 

quantidade de carbono em solução sólida (21 ppm). Os experimentos de envelhecimento 

foram realizados em amostras com 5% de pré-deformação e tratadas na faixa de 

temperatura entre 45°C e 140ºC por diferentes tempos. Foram observados novamente 

dois estágios de envelhecimento, sendo obtido para o primeiro o mesmo aumento 

máximo de ∆LES, ou seja, 30 MPa, ver conforme Figura 3.30.  

  

 
 

Figura 3.30 – Aumento de ∆LES com o tempo de envelhecimento para 

                      diferentes temperaturas de envelhecimento e pré-deformação de  

                      5%(43). 

 
De acordo com Vandeputte e Cooman(43), o segundo estágio de envelhecimento 

se deve ao carboneto ε, o qual se forma nas deslocações acima de 70ºC a partir de 

carbonetos de baixa temperatura de formação ou clusters de carbono que alcançaram um 
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determinado tamanho crítico, de modo análogo ao que acontece durante o revenimento 

da martensita. O expoente do tempo encontrado para esse estágio se situou entre 0,42 e 

0,48 e a energia de ativação foi de 74 ± 0,9 kJ/mol. Energias similares foram relatadas 

em trabalhos anteriores para a formação do carboneto ε em aços baixo carbono,70,42 

±2,89 kJ/mol(16) e 71,2 kJ/mol(44).  

O valor do expoente do tempo, m ≈ ½, encontrado por Vandeputte e Cooman(43) 

para o segundo estágio de envelhecimento, sugere que o fluxo de difusão do carbono é 

unidirecional, compatível com uma cinética de crescimento de carboneto ε em forma de 

placas, com o fluxo difusivo normal à interface carboneto/matriz. Em trabalho realizado 

por Zener(45) foi encontrado um valor de m igual a ½ para a formação do carboneto ε na 

forma de plaquetas nos planos (100) da ferrita. Também foi relatado por Roberts, 

Averbach e Cohen(46), considerando um modelo de difusão controlada por gradiente de 

concentração, que a formação do carboneto ε durante o revenimento da martensita 

obedece a uma lei cinética de t1/2. Gonzalez et al.(47), analisando as variações no limite 

de escoamento em um aço perlítico envelhecido em altas temperaturas, obtiveram, 

mediante a utilização da equação de Harper, um expoente do tempo próximo a ½. De 

acordo com Kemp, Pollard e Bramley(48), esse valor pode estar associado ao ancoramento 

das deslocações nas interfaces ferrita-cementita pelos átomos de carbono liberados pela 

decomposição da cementita, baseando-se no trabalho de Aaron e Kotler(49), no qual foi 

mostrado que a decomposição controlada por difusão de um precipitado planar obedece a 

uma lei cinética com t1/2. No caso da dissolução de um precipitado planar o fluxo de difusão 

do carbono também é unidirecional e normal à interface precipitado/matriz. De acordo com 

De, Vandeputte e Cooman(42), a menor energia de ativação determinada para a etapa de 

envelhecimento controlada pela precipitação do carboneto ε, 74 kJ/mol, em relação à 

difusão regular do carbono na matriz ferrítica, 80 kJ/mol ~ 86 kJ/mol(50), pode ser explicada 

segundo a lei de mais rápido decréscimo de energia livre. Conforme esses autores, após a 

saturação das atmosferas, clusters de carbono começam a se formar em certos pontos nas 

linhas de deslocações. Esses clusters crescem por meio da difusão dos átomos de carbono 

ao longo dessas linhas, uma vez que elas são trajetórias de alta difusividade. Isso cria 

regiões empobrecidas em carbono, as quais deveriam ser preenchidas pelos átomos que 

migram da matriz, assim como no estágio de formação das atmosferas. No entanto, segundo 

a lei de mais rápido decréscimo de energia livre, dΔG/dt, ao invés de maior decréscimo de 

energia livre, ΔG, no lugar da formação de atmosferas ocorre crescimento do carboneto ε 

em forma de plaquetas a partir dos clusters. Esse crescimento é controlado pela difusão do 
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carbono para as plaquetas dos precipitados nas deslocações ao longo das direções <100>, 

para as quais a energia de ativação para difusão do carbono é menor, uma vez que o módulo 

de elasticidade na ferrita nessa direção é menor(2).  

Em trabalho realizado por Vasilyev, Lee e Kuzmin(51)
 foi obtida uma energia de 

ativação de 56 kJ/mol para o estágio de envelhecimento creditado à formação de clusters 

e/ou carbonetos de transição para um aço Bake Hardenable com 0,002% de carbono, 0,60% 

de manganês, 0,052% de fósforo, 0,013% de enxofre, 0,03% de alumínio, 0,0006% de boro 

e 0,0011% de nitrogênio. Esse resultado está de acordo com o valor de energia de ativação 

determinado por Tapasa, Osetsky e Bacon(52)
 para a migração do carbono ao longo das 

linhas de deslocações em aresta no ferro α, 51 kJ/mol. 

Em resumo, a sequência de envelhecimento, em termos dos valores de m e ∆H, em 

aços Bake Hardenable de baixo e ultra baixo carbono pode ser dividida em estágios, da 

seguinte maneira: (i) primeiro estágio de envelhecimento devido à formação de atmosferas 

de Cottrell, para o qual m assume valores até 2/3 e ΔH é igual à energia de ativação para a 

difusão do carbono na ferrita e (ii) segundo estágio de envelhecimento associado à 

formação de clusters por difusão unidirecional ao longo das linhas de deslocações com m 

igual a ½ e ΔH menor do que energia de ativação para a difusão do carbono na ferrita; 

seguido pelo crescimento dos carboneto ε a partir dos clusters por difusão unidirecional do 

carbono na ferrita ao longo das direções <100. 

 

3.6 Envelhecimento controlado em chapas finas - o fenômeno bake hardenability  

 

No início dos anos 80 a indústria automobilística japonesa começou a utilizar, 

em painéis externos dos veículos, chapas de aço de baixo carbono que eram dúcteis na 

conformação mecânica, mas apresentavam acentuado aumento dos limites de 

escoamento e de resistência após tratamento de cura da pintura na linha de produção(53), 

fenômeno que passou a ser conhecido como Bake Hardenability e que é controlado pelo 

envelhecimento após deformação.  

O emprego desses aços com capacidade de endurecimento na cura da pintura 

permitiu a utilização de chapas mais finas, contribuindo para a redução de peso dos 

automóveis. Além disso, a menor deflexão elástica durante a conformação mecânica, 

devida ao baixo limite de escoamento inicial, reduziu a recuperação elástica (efeito 

springback) e melhorou o controle dimensional da peça(54).  
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Os aços com características de Bake Hardenability, conhecidos, de modo geral, 

como aços Bake Hardenable ou BH, apresentam ainda satisfatória resistência ao 

envelhecimento à temperatura ambiente, o que se deve ao rigoroso controle da quantidade 

de elementos intersticiais, especialmente o carbono, em solução sólida durante o seu 

processamento. O grande campo de aplicação desses aços está em peças como paralamas, 

portas, teto e capô, uma vez que elas são submetidas a pequenas deformações. Para essas 

aplicações, o aumento de resistência devido ao encruamento não é suficiente para permitir 

uma redução da espessura das chapas. Dessa maneira, o endurecimento final por meio da 

cura da pintura permite a redução desejada da espessura da chapa e, consequentemente, do 

peso do veículo. O aumento de limite de escoamento usualmente obtido está entre 30 MPa e 

50 MPa. Na Figura 3.31 é ilustrado esquematicamente o aumento do limite de escoamento 

após conformação devido ao encruamento (Work Hardening - WH) e após o tratamento de 

cura da pintura (Bake Hardening - BH)(34). 

 

 

 

Figura 3.31 - Ilustração esquemática do aumento do limite de escoamento após  

                    conformação (WH) e após tratamento térmico de cura da pintura     

                    (BH)(34). 

 

O índice que mede o incremento de resistência dos aços devido ao fenômeno de 

Bake Hardenability é o “índice Bake Hardening” ou valor BH. A determinação desse 

índice(55)
 consiste em deformar plasticamente em 2% o corpo-de-prova de tração, que é a 
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deformação média em estampagem de painéis; em seguida, descarregar o corpo-de-prova e 

submetê-lo a um tratamento térmico de envelhecimento que simula as condições de cura da 

pintura (170ºC por 20 minutos) e, posteriormente, ensaiá-lo até a ruptura, como mostrado na 

Figura 3.32, onde LE0 é o limite de escoamento original do material (determinado a 0,2% 

para aços que não apresentam escoamento definido); T2% é a tensão de fluxo                       

para uma pré-deformação de 2% e LES e LEI são os valores de limite de escoamento 

superior e inferior, respectivamente, após o tratamento de simulação da cura da pintura(55). 

A diferença entre a tensão de escoamento após tratamento térmico e a tensão obtida para a 

pré-deformação aplicada, corresponde ao índice Bake Hardening. O outro índice 

empregado, conforme comentado anteriormente, é o valor WH que representa o aumento do 

limite de escoamento devido ao encruamento. De acordo com a norma SAE-J2340(56), 

devem ser usadas tensões de engenharia para o cálculo dos valores WH e BH. Além disso, 

deve ser feita a distinção entre o limite de escoamento superior e o limite inferior na 

determinação do índice Bake Hardening. Ambos os valores podem ser considerados e 

devem ser diferenciados através das siglas BHS e BHI, respectivamente. 

 

 

Figura 3.32 – Representação esquemática do teste Bake Hardening(56).  

 

A determinação da susceptibilidade ao envelhecimento à temperatura ambiente de 

aços Bake Hardenable é feita geralmente por meio do índice de envelhecimento acelerado 

ou Aging Index (AI) e também por meio do parâmetro YP-EL (extensão do patamar de 

escoamento). Os corpos-de-prova utilizados para a determinação do Aging Index sofrem 



  
 

 
 

54 

uma pré-deformação de 8% em tração e, logo após ser retirada a carga, são aquecidos a 

100°C por 1 h. Terminado o tratamento térmico, os corpos-de-prova são novamente 

ensaiados até a ruptura(57). O índice de envelhecimento é calculado por meio da diferença 

entre o limite de escoamento inferior após o envelhecimento e a tensão de fluxo 

correspondente à pré-deformação de 8%, conforme ilustrado na Figura 3.33. De acordo com 

o trabalho realizado por Tanikawa, Hosoya e Koike(57), aços Bake Hardenable que 

apresentam valores de índice de envelhecimento inferiores a 30 MPa podem ser 

considerados praticamente não envelhecíveis à temperatura ambiente. Esses autores 

trabalharam com aços de ultra baixo carbono (0,0016% a 0,0038%) submetidos a reduções 

de encruamento de 1,4% a 1,6%.  

 

              

 

            Figura 3.33 - Ensaio de envelhecimento acelerado(58). 

 

3.7 Cinética de envelhecimento após deformação  

 

Do ponto de vista da cinética de envelhecimento associada com a presença de 

solutos intersticiais, como no caso de aços baixo carbono, o modelo proposto por 

Cottrell e Bilby(1), em 1949, é geralmente aceito como conceitualmente correto(2). De 

acordo com esse modelo, o processo de envelhecimento começa com a formação de 

atmosferas de átomos de intersticiais em torno das deslocações e a migração desses 

átomos em direção às deslocações ocorre sob a ação de seus campos de potencial 
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elástico. No entanto, esse modelo não leva em consideração os efeitos do fluxo de 

difusão dos átomos intersticiais da atmosfera para a matriz ferrítica e a saturação do 

potencial elástico, efeitos que deveriam ocorrer quando a atmosfera de solutos se 

aproxima da saturação. Desse modo, espera-se que o modelo seja válido para descrever 

o envelhecimento apenas para os estágios iniciais de formação da atmosfera.  

O número de átomos de soluto que atingem a linha da deslocação por 

comprimento unitário no tempo t foi calculado por Cottrell e Bilby(1) como:  

 

                                                                                       (3.8)                                                                                    

 

onde α é uma constante adimensional (≈ 3),  é a concentração inicial de soluto na 

matriz, A é uma constante que define a intensidade da interação soluto-deslocação, D é 

o coeficiente de difusão do intersticial na matriz, k é a constante de Boltzmann (1,38 x 

10-23 J/K) e T é temperatura de envelhecimento, em graus Kelvin.  

Diversos pesquisadores(58,59), utilizando técnicas como atrito interno e 

resistividade elétrica, observaram que a migração de solutos para as deslocações de fato 

obedecia a uma lei de  , pelo menos nos estágios iniciais do processo. Como 

a presença de soluto nas deslocações implica em um aumento da resistência mecânica, 

mediu-se também, diretamente, a cinética de endurecimento do cristal. 

Surpreendentemente, observou-se que as mudanças no limite de escoamento devidas ao 

envelhecimento seguiam um padrão equivalente(60,61). Essas observações conduziram os 

pesquisadores a considerarem a seguinte relação de proporcionalidade entre as 

mudanças no limite de escoamento e a quantidade de soluto que se deposita nas 

deslocações:  

 

                                                                                        (3.9) 

  

A equação proposta por Cottrell e Bilby(1) foi modificada por Harper(36), numa 

tentativa de estender a sua aplicabilidade, fazendo a suposição de que a taxa de 

migração de soluto é proporcional à sua fração remanescente em solução. Essa 

suposição considera o efeito do empobrecimento de soluto na matriz durante o processo 

de envelhecimento e leva à equação de Harper, equação 3.10, que relaciona W, fração 

de soluto segregada para as deslocações em um tempo t, com a densidade de 
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deslocações (L). No entanto, Harper(36) também não considerou o fluxo de difusão 

contrário para a matriz e a saturação do potencial elástico, e, dessa forma, a equação 3.3 

também só descreve os estágios iniciais do envelhecimento.                      

                                                  

                                                         (3.10)  

 

As limitações e simplificações dos modelos descritos anteriormente têm sido apontadas 

por vários autores(62,63,64) e discutidas em detalhes em revisão feita por Baird(7), onde é 

enfatizado que os desvios observados em relação aos modelos de Cottrell e Bilby(1) e de 

Harper(36) podem estar associados com a formação de precipitados nas deslocações ou 

na matriz, especialmente em ligas ferro-carbono e ferro-nitrogênio temperadas. 

Entretanto, em ligas resfriadas lentamente e em algumas ligas temperadas, mesmo 

quando a precipitação ocorre, se ela ocorre após a formação da atmosfera, a equação de 

Harper fornece uma descrição adequada da cinética de envelhecimento até quase a 

saturação do fenômeno. De acordo com Burke(63), essas observações implicam que 

muitos processos de envelhecimento inicialmente envolvem a formação de atmosferas 

de intersticiais em torno das deslocações seguida pela nucleação de precipitados ao 

longo das linhas de deslocações, os quais crescem pela incorporação de átomos 

intersticiais capturados pelas atmosferas e transferidos para os precipitados pela rápida 

difusão ao longo das linhas de deslocação. Uma vez que a formação de atmosferas por 

meio de difusão de átomos no volume do material sob gradientes de potencial elástico é 

a etapa mais lenta envolvida no processo e considerando que a precipitação impede o 

fluxo de difusão de retorno para a matriz, a cinética de envelhecimento pode, na maioria 

dos casos, ser corretamente descrita pela equação de Harper. A equação de Harper tem 

sido empregada na sua forma generalizada, ou seja, a equação 3.11, para descrever o 

envelhecimento não só em aços baixo carbono, mas também em aços com alto teor 

desse elemento. Nessa equação, Y é a fração envelhecida, dada por (LEt – 

LE0)/(LEmax – LE0), onde LEt é o limite de escoamento após um tempo t de 

envelhecimento a uma dada temperatura, LE0 é o mesmo parâmetro determinado antes 

do envelhecimento e LEmax é o valor máximo atingido pelo limite de escoamento no 

envelhecimento, kv é a constante de velocidade de envelhecimento, t é o tempo e m é 

expoente do tempo. Deve-se ressaltar que o expoente do tempo originalmente proposto 

por Cottrell e Bilby(1) para descrever o fenômeno em aços baixo carbono (m = 2/3) pode 



  
 

 
 

57 

agora assumir outros valores, para refletir as diferenças na geometria do caminho de 

difusão e no potencial de interação(13).  

 

      (3.11) 

                                                                        

A constante kv na equação (3.11) é dada por 

 

                                                                                        (3.12) 

 

onde k0 é uma constante, ∆H é a energia de ativação aparente do processo, R é a 

constante universal dos gases e T é a temperatura absoluta. Os parâmetros que 

caracterizam a cinética de envelhecimento na equação 3.11, o expoente do tempo e a 

constante de velocidade, podem ser determinados por meio da sua dupla linearização:  

 

                                                                          (3.13)  

 

Assim, o expoente do tempo é dado pela inclinação da curva ln[ln(1/(1-Y))] versus lnt, e 

lnkv pelo intercepto dividido por m. A linearização da equação 3.13 permite calcular a 

energia de ativação, dada pela inclinação da curva ln kv versus 1/T, multiplicada pela 

constante universal dos gases, R (8,314 J/mol.K).  

 

                                                                                        (3.14) 
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4. METODOLOGIA 

 

4.1 Procedimento Experimental em Escala Industrial 

 

Os 6 aços estudados foram produzidos em uma escala industrial de aciaria, e as 

características químicas estão resumidas na Tabela 4.1. 

 

Tabela 4.1: Composição química dos aços a serem estudados. Teores expressos em %. 

Aço C Mn Si P Al B S N Mn* Mn** 
B1 0,027 0,14 0,002 0,007 0,022 0,0017 0,009 0,0035 0,12 0,015 
B2 0,035 0,23 0,006 0,020 0,043 0,0010 0,015 0,0043 0,20 0,026 

Mn1 0,039 0,17 0,003 0,013 0,036 0,0004 0,006 0,0038 0,16 0,010 
Mn2 0,044 0,29 0,007 0,010 0,022 0,0005 0,009 0,0046 0,27 0,015 
Mn3 0,041 0,16 0,004 0,012 0,033 0,0001 0,007 0,0040 0,15 0,012 
Mn4 0,045 0,30 0,005 0,016 0,053 0,0001 0,014 0,0045 0,28 0,024 

Mn* = Mn na ferrita (%Mn-%Mn**), Mn** = %Mn combinado com S (MnS) 
 

As 6 corridas foram produzidas via convertedor LD, em seguida submetidas a 

uma estação de borbulhamento e lingotadas continuamente. Cada corrida gerou cerca de 

12 placas, e uma placa de cada corrida foi selecionada para os experimentos. 

 As 6 placas foram laminadas a quente e posteriormente a frio conforme 

esquema discriminado na Figura 4.1. 

 

 

 

Figura 4.1 – Processos de laminação a quente e a frio  
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As 6 bobinas laminadas a frio foram recozidas e galvanizadas em uma linha de 

galvanização por imersão a quente, conforme esquema discriminado na Figura 4.2, e em 

seguida submetidas a uma laminação de encruamento, cujo alongamento visado foi de 

1,2%. 

 

Figura 4.2 - ciclo de recozimento na linha de galvanização. 

 

Após todo o processamento em escala industrial, em cada bobina processada na 

linha de galvanização foram retiradas 6 amostras de um metro pela largura, na região do 

meio da bobina, para fins de confecção dos corpos de prova a serem submetidos aos 

ensaios de tração e envelhecimento, análise metalográfica, tamanho de grão e cálculo de 

fração volumétrica, descritos nos itens 4.2, 4.3 e 4.4.  

 

4.2 Ensaio de Tração Normal  

 

Todos os testes de tração foram realizados em uma máquina de teste Instron 

33R4484, a uma taxa de deformação de 2,5x10-4 s-1 até o limite inferior de escoamento, 

e 2,1x10-3 s-1 além do o limite inferior de escoamento. Todos os ensaios de tração foram 

realizados de acordo com a ISO 6892-1: 2016 (en)(64). 

Os corpos de prova foram ensaiados na direção longitudinal em relação à 

direção de laminação, esquematizados na Figura 4.3.  
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            Figura 4.3 – Corpo de prova para ensaio de tração normal. 

 

A caracterização do comportamento mecânico em tração foi feita em termos de 

limite de escoamento, limite de resistência, alongamento uniforme e alongamento total. 

Os ensaios foram realizados à temperatura ambiente.  

Após a retirada das amostras na linha de galvanização, para cada aço B1, B2, 

Mn1 e Mn2 foram confeccionados no mínimo 20 corpos de prova, e para cada aço Mn3 

e Mn4 foram retirados no mínimo 150 corpos de prova, estes dois últimos submetidos 

aos ensaios relativos à cinética de envelhecimento, que demandou maior número de 

ensaios, conforme descrição na seção 4.7. Os CPs relativos aos aços B1, B2, Mn1, Mn2, 

foram ensaiados logo após a sua confecção, e os CPs relativos aos aços e Mn3 e Mn4 

foram mantidos à temperatura ambiente por aproximadamente 360 dias, com o objetivo 

de maximizar a difusão do C para as imperfeições no reticulado cristalino e nuclear 

precipitados finos(65). Em seguida foram submetidos aos ensaios relativos à pré 

deformação e à cinética de envelhecimento. Quando foram iniciados os testes relativos à 

cinética de envelhecimento, os CPs relativos aos aços Mn3 e Mn4 que ficaram à espera 

dos tratamentos térmicos, foram mantidos à temperatura de 20 °C negativos, para que 

não sofressem envelhecimento natural em relação aos CPs em tratamento.  

Os aços B1 e B2 foram submetidos aos mesmos parâmetros de processo, da 

aciaria à laminação de encruamento, conforme Figuras 4.1 e 4.2. Da mesma forma, 

Mn1, Mn2, Mn3 e Mn4, porém com a temperatura de bobinamento mais elevada em 

relação aos aços B1 e B2. Um vez que os aços Mn1 e Mn3 são similares e da mesma 

forma Mn2 e Mn4, apenas os aços Mn3 e Mn4 foram comparados aos aços B1 e B2 

quanto aos resultados dos testes de tração normal e medições de tamanho de grão 

ferrítico. 
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4.3 Ensaios de envelhecimento acelerado, natural e bake hardening (BH) 

 

Para realizar o teste de envelhecimento acelerado, as amostras foram 

confeccionadas conforme Figura 4.3, submetidas a uma pré-deformação de 8%, 

envelhecidas a 180°C em estufa por 1 hora e depois submetidas ao teste de tração, 

conforme Figura 3.33. O índice de envelhecimento foi determinado subtraindo-se o 

limite de escoamento após o envelhecimento para a tensão de tração a 8% de 

deformação.  

O índice de envelhecimento natural foi determinado a partir da diferença entre o 

limite de escoamento após 60 dias a partir da laminação de encruamento e o limite de 

escoamento imediatamente após o processamento no passe na laminação de 

encruamento. Todos os testes de tração foram realizados conforme a seção 4.2.  

Os ensaios de BH consistiram em deformar plasticamente em 2% o corpo-de-prova 

de tração, que é a deformação média em estampagem de painéis; em seguida, descarregou-

se o corpo-de-prova, submetendo-o a um tratamento térmico de envelhecimento que simula 

as condições de cura da pintura, a uma temperatura de 170ºC por um intervalo de 20 

minutos e, posteriormente, ensaiou-se o corpo de prova até a ruptura, como mostrado na 

Figura 3.32. O índice BH foi calculado determinando-se a diferença entre a tensão de 

escoamento após tratamento térmico e a tensão obtida para a pré-deformação aplicada. 

 

4.4 Análise Metalográfica e Tamanho de Grão 

 
Das mesmas chapas que originaram os corpos de prova para o ensaio de tração, 

foram retiradas as amostras para a análise metalográfica e medição de tamanho de grão, 

perfazendo 1 amostra de cada aço estudado, que foram embutidas e submetidas à 

preparação metalográfica por meio de lixas de numeração crescente de 220 a 1200 

mesh, em seguida por polimento com pasta de diamante. O ataque químico utilizado 

para revelar a microestrututra do aço foi o Nital a 3% para a observação em microscopia 

óptica. Para a observação em microscopia eletrônica de varredura (MEV), a preparação 

foi feita com lixa 400 mesh, seguida de polimento mecânico com pasta de diamante 6, 3 

e 1 μm. Em todas as amostras foram analisadas as seções ao longo da espessura e 

paralelas à direção de laminação.  

A determinação do tamanho de grão ferrítico foi feita pelo método de interceptos 

conforme a norma ASTM E-112-13(66), que consiste na contagem dos interceptos dos 
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contornos de grão sobre uma linha de teste de comprimento conhecido, cujo valor é 

dividido pelo número de interceptos, obtendo-se assim o diâmetro médio dos grãos.  

 

4.5 A Fração Volumétrica de Cementita e Tamanho de Precipitados 

 

A análise quantitativa foi feita em três etapas. Primeiramente, a fração de ferrita 

foi medida na amostra atacada com nital a 3%, que deixou este constituinte na cor 

branca, em contraste com todo o restante da microestrutura. Em seguida, o ataque com 

nital foi retirado, e em seguida foi realizado um ataque com reativo de Picral, para 

medir a fração de cementita. A fração volumétrica de cementita e o tamanho médio de 

precipitados foram medidos utilizando-se o analisador de imagem AnalySIS Pro, por 

intermédio de diferença da coloração entre as fases. A medição desta variável foi feita 

também por intermédio do método descrito na norma ASTM E-562-05(67).  

 

4.6 Simulação de formação de fases no Thermocalc  

 

Para a simulação da formação de fases, fez-se uso da termodinâmica 

computacional através do software Thermocalc versão 2019. Os cálculos foram feitos 

com o banco de dados TCFE6. Os elementos considerados foram Fe, Mn, C, N, Al e S. 

 
4.7 Envelhecimento após deformação 
 
 
4.7.1. Efeito da pré-deformação 
 
 
A influência da pré-deformação em tração (x) nos índices Bake Hardening e Work 

Hardening foi determinada para os aços Mn3 e Mn4, no intervalo entre 0% e 8%. O 

tratamento térmico para determinação do índice Bake Hardening foi realizado a 170ºC 

durante 20 min em estufa. Encerrados os tratamentos térmicos, os corpos-de-prova 

foram resfriados ao ar durante 40 minutos até o início dos testes de tração. O aumento 

de resistência devido ao envelhecimento foi determinado utilizando-se o limite de 

escoamento inferior após o tratamento térmico e as dimensões originais do corpo-de-

prova. Para cada condição considerada, foram utilizados dois corpos-de-prova tratados 

de maneira idêntica.  
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4.7.2 Cinética de envelhecimento 
 

Após definida a pré-deformação para a qual o índice Bake Hardening atingiu o 

seu valor máximo, εx’, nos aços Mn3 e Mn4, foram realizados os experimentos visando 

a caracterização da cinética de envelhecimento dos dois aços. Os tratamentos térmicos 

foram realizados em temperaturas entre 25ºC e 44ºC, para tempos variando entre 20 

minutos (0,333 h) e 11520 minutos (192 h), conforme Tabela 4.2. A escolha das faixas 

de tempo e temperatura foi baseada na rotina da produção em escala industrial. 

 

Tabela 4.2 – Valores de tempo e temperatura de envelhecimento utilizados. 

 

Tempo       

(minutos) 

Temperatura 

(°C) 

20 25 31 44 

180 25 31 44 

1440 25 31 44 

5760 25 31 44 

11520 25 31 44 

 

As alterações no limite de escoamento inferior, para as amostras pré-deformadas 

de x’ (%), associadas ao envelhecimento, foram medidas em ensaios realizados à 

temperatura ambiente nas mesmas condições citadas anteriormente. Para cada condição 

considerada, foram utilizados pelo menos dois corpos-de-prova tratados de maneira 

idêntica. O cálculo da fração envelhecida, Y, em termos da variação do valor BH, foi 

feito por meio da relação: 

 

Y = BHx’,t  BHx’máx                                                                                                    (4.1) 

 

Na qual BHx’t é o valor BH para uma pré deformação em tração de εx´ (%) após um 

tempo t de envelhecimento a uma dada temperatura e BHx’máx é o valor máximo de BH 

atingido nessa temperatura. 

A cinética de envelhecimento foi determinada utilizando-se as equações de 

Harper, conforme seção 3.7, ou seja, o modelo empregado é baseado em duas hipóteses 

fundamentais: (a) a cinética do fenômeno de envelhecimento é controlada pelo 
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transporte de soluto na matriz; (b) a concentração de intersticiais disponíveis para 

ancorar as deslocações diminui à medida que o envelhecimento progride: 

 

                                                                            (3.11)  

    
 
                                                                                   (3.12) 

 

Utilizando-se os tempos t de envelhecimento e as frações envelhecidas em cada 

temperatura, foram determinados o expoente m e a constante Kv pelo método dos 

mínimos quadrados. Determinados o expoente m e a constante Kv, foi calculada pelo 

mesmo método a energia de ativação do fenômeno de envelhecimento ∆H. 

 

4.8 Sequenciamento dos testes de envelhecimento  

 

Os testes relativos ao envelhecimento foram sequenciados em 3 etapas. A 

primeira consistiu em testes de envelhecimento acelerado e natural dos aços B1, B2, 

Mn1 e Mn2, após o processo de recozimento e laminação de encruamento. Na segunda 

etapa foram performados os testes de envelhecimento acelerado nos aços Mn3 e Mn4 

laminados a quente, e os testes de BH nos mesmos aços após o processo de recozimento 

e laminação de encruamento, a partir de diferentes níveis de pré-deformação. A cinética 

de envelhecimento foi caracterizada na terceira etapa, utilizando-se os aços Mn3 e Mn4, 

submetidos a uma única pré-deformação determinada na etapa 2, e em seguida 

reensaiados em diferentes condições de temperatura e tempo de envelhecimento. 

 

4.8.1 Etapa 1: testes de envelhecimento acelerado e natural dos aços B1, B2,  

                       Mn1 e Mn2 

 

Conforme Tabela 4.1, dois aços possuíam adição de boro e Mn em níveis 

diferentes (B1 e B2) e 2 possuíam apenas a adição de Mn em níveis diferentes (Mn1 e 

Mn2), para a investigação dos efeitos da adição dos 2 elementos citados no 

envelhecimento. Os aços B2 e Mn2 foram selecionados com maiores teores de C, N e 

Mn se comparados aos aços B1 e Mn1, a fim de verificar a eficácia do Mn no controle 

do envelhecimento. Os maiores teores de S nos aços Mn2 e B2 também foram 

intencionais, a fim de verificar a relação entre a formação do precipitado MnS e o 
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controle de envelhecimento. Os diferentes valores das temperaturas de bobinamento 

(Figura 4.1) e das temperaturas de encharque (Figura 4.2) foram adotados com o 

propósito de avaliar os efeitos das diferentes condições de precipitação na laminação a 

quente e os efeitos da dissolução de precipitados no recozimento. Após os testes de 

envelhecimento, foram realizadas as análises metalográficas para avaliar a relação da 

microestrutura e das características dos precipitados com a resistência ao 

envelhecimento. 

 

4.8.2 Etapa 2: testes de envelhecimento acelerado e BH nos aços Mn3 e Mn4  

 

Conforme Tabela 4.1, os aços Mn3 e Mn4, bastante similares aos aços Mn1 e 

Mn2 respectivamente, diferiram entre si principalmente na adição de Mn e no teor de S, 

com o propósito de avaliar os efeitos do Mn em solução sólida ou combinado com S, no 

fenômeno de envelhecimento. Os ensaios de envelhecimento acelerado foram 

performados nos aços laminados a quente conforme Figura 3.33, e os ensaios de BH 

foram executados nos aços processados na linha de galvanização e na laminação de 

encruamento conforme Figura 3.32. Os testes de envelhecimento acelerado foram feitos 

nos aços laminados a quente com o intuito de avaliar somente a ação do elemento Mn, 

evitando possíveis influências das variações de parâmetros de processo subsequentes na 

laminação a frio, recozimento e laminação de encruamento. Os testes de BH em 

diferentes níveis de pré-deformação nos aços recozidos e submetidos à laminação de 

encruamento foram feitos com o objetivo de avaliar os efeitos da adição de Mn no 

envelhecimento por deformação e determinar o nível da pré-deformação a ser utilizada 

nos ensaios para a caracterização da cinética de envelhecimento. Após os testes de 

envelhecimento, foram realizadas as análises metalográficas, para avaliar a relação da 

microestrutura e das características dos precipitados com a resistência ao 

envelhecimento. 

 

4.8.3 Etapa 3: caracterização da cinética de envelhecimento nos aços Mn3 e  

                       Mn4  

 

Na etapa 2 foi definido o nível de pré-deformação no qual o índice BH 

apresentou seu valor máximo dentre os demais níveis testados, sendo então utilizado 

para o cálculo da fração envelhecida Y da equação 4.1. Portanto, a etapa 3 consistiu na 
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caracterização da cinética de envelhecimento a partir da diferença do teor de Mn entre 

dois aços, Mn3 e Mn4, em diversas condições de tempo e temperatura, utilizando-se o 

modelo matemático descrito na seção 3.7. 

 

4.9 Análise estatística do incremento de dureza em função do tempo 

 

No período de um ano, foram realizadas medições de dureza HRb na região final 

do processo de galvanização em diversas bobinas com as mesmas dimensões e 

parâmetros de processo apresentados neste estudo, dos aços denominados 1, 2 e 3, 

destinadas ao processo de pré pintura. Após este processo, novas medições de dureza 

foram feitas na mesma região da bobina referente ao processo de galvanização. Tais 

medições foram feitas com o objetivo de verificar o incremento de dureza dos três aços 

citados, durante o período de transporte das bobinas da linha de galvanização até a linha 

de pré pintura. Os aços citados apresentaram diferentes teores de C, Mn, B e N entre si. 

As composições químicas dos referidos aços serão mostradas juntamente com a análise 

estatística. 

Para verificar a correlação entre a dureza HRb e o limite de escoamento em MPa 

do aço Mn1, foram feitas diversas medições de dureza e limite de escoamento após a 

linha de galvanização. 

 

5. DISCUSSÃO DOS RESULTADOS  

 
5.1 Ensaios de tração e análise metalográfica dos aços estudados 
 

Conforme seção 4.2, os aços B1 e B2 foram submetidos aos mesmos parâmetros 

de processo, da aciaria à laminação de encruamento, de acordo com as Figuras 4.1 e 4.2. 

Da mesma forma, Mn3 e Mn4, porém com a temperatura de bobinamento mais elevada 

em relação aos aços B1 e B2. Por esta razão, os 4 aços foram comparados nos resultados 

dos testes de tração normal e análises metalográficas. A Tabela 5.1 discrimina os 

resultados das propriedades mecânicas e os respectivos tamanhos de ferrítico (TGF) dos 

quatro aços caracterizados.  
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Tabela 5.1 – Propriedades mecânicas e tamanhos de grão ferríticos 

 

 B1 B2 

 LE (MPa) LR (MPa) AL (%) LE (MPa) LR (MPa) AL (%) 
Média 261,5 372,5 35,85 265,0 368,2 35,4 
Desvio padrão 1,4 2,9 2,8 2,7 5,2 1,4 
Contagem 6 
TGF (µm) 6,34 5,77 
Desvio padrão 1,3 1,4 

 Mn3 (Mn1) Mn4 (Mn2) 

 LE (MPa) LR (MPa) AL (%) LE (MPa) LR (MPa) AL (%) 
Média 269,3 366,0 35,4 269,0 360,0 36,8 
Desvio padrão 8,8 8,9 2,0 13,5 8,6 2,5 
Contagem 6 
TGF (µm) 5,73 6,10 
Desvio padrão 2,1 1,4 

  

As propriedades mecânicas mostraram-se similares, uma vez que os parâmetros 

de processo foram os mesmos, conforme descrições contidas nas Figuras 4.1 e 4.2. As 

Figuras 5.1 a 5.4  mostram as microestruturas dos aços caracterizados. 

 

 

 

Figura 5.1 – Microestrutura do aço B1 
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Figura 5.2 – Microestrutura do aço B2 

 

 

 

Figura 5.3 – Microestrutura do aço Mn3 
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Figura 5.4 – Microestrutura do aço Mn4 

 

Em todas as microestruturas, observa-se a presença de grãos ferríticos poligonais 

com ligeira heterogeneidade no tamanho, típica dos aços de baixo teor de carbono 

acalmados ao alumínio, recozidos continuamente em escala industrial. Tal 

heterogeneidade apresenta-se ligeiramente mais acentuada no aço B2, possivelmente 

devido à presença simultânea dos elementos de liga Mn e B. Em todos os aços, nota-se 

também uma presença regular de cementita na matriz ferrítica, de forma mais 

fragmentada nos aços B2 e Mn4, e de forma lamelar nos contornos de grão dos aços B1 

e Mn3. As frações volumétricas de cementita, bem como o tamanho médio dos seus 

precipitados em cada aço foram analisados de forma mais detalhada na seção 5.2.  
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5.2 Testes de Envelhecimento  

 

5.2.1 Etapa 1: testes de envelhecimento acelerado e natural dos aços B1, B2,  

         Mn1 e Mn2 

 

Os resultados relativos aos testes de envelhecimento acelerado (AI) e natural 

(NAI) em função da temperatura de bobinamento são indicados na Figura 5.5. 

 

 

 

Figura 5.5 – Índices de envelhecimento em função da temperatura 

 

Embora o aumento da temperatura de bobinamento promova a redução do índice 

de envelhecimento(25,68), observa-se que o índice de envelhecimento acelerado dos aços 

Mn1 e Mn2 foi maior a 730°C, se comparado aos aços B1 e B2, submetidos a 

temperatura de bobinamento de 630°C. De acordo com a Figura 5.5, o índice de 

envelhecimento natural não apresentou variações significativas com a temperatura de 

bobinamento, pois a difusividade dos elementos intersticiais nesses aços é baixa à 

temperatura ambiente, em comparação com a difusividade a 100°C, que é pelo menos 

104 vezes maior(7). Os índices de envelhecimento natural próximos a 20 MPa estão de 

acordo com os resultados apresentados por Baird(21). Portanto, este resultado indica uma 

possível substituição de aços enriquecidos com B pelos enriquecidos com Mn, uma vez 
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que as resistências ao envelhecimento natural mostraram-se similares para todos os aços 

testados. Comparando-se os resultados obtidos com os de estudos anteriores(25,68) 

(aproximadamente 30 a 40 MPa), os índices de envelhecimento acelerado foram 

maiores (cerca de 55 e 70 MPa). Isto porque, conforme a Figura 4.2, a linha contínua de 

galvanização por imersão a quente utilizada neste trabalho não possui o forno de 

superenvelhecimento para promover o coalescimento de carbonetos, estágio dos ciclos 

de recozimento no qual o aço é mantido por alguns minutos à temperaturas próximas a 

400°C, presente nos referidos trabalhos(25,68), conforme Figura 5.6(25). 

 

 

 

Figura 5.6 – Ciclo de recozimento contínuo com a etapa de  

                     superenvelhecimento(25) 

 

A variação do índice de envelhecimento em função do tamanho médio dos 

carbonetos, cujo erro padrão médio foi de 0,08 µm, está descrita na Figura 5.7. 
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Figura 5.7 -  Envelhecimento acelerado em função do tamanho médio de carbonetos 
 

Os menores tamanhos médios de precipitados dos aços sem adição de B estão 

relacionados à sua temperatura de encharque mais elevada durante o recozimento,     

760°C, o que promoveria uma dissolução mais intensa de carbonetos durante esse 

estágio do ciclo de recozimento(69). Os aços com adição de B apresentaram maior 

tamanho médio de carboneto e menor índice de envelhecimento acelerado, pois houve 

uma dissolução menos intensa dos precipitados durante o recozimento(69), cuja 

temperatura de encharque  foi de 720 ° C, conforme Figura 4.2.  

Estudos anteriores(25,68) demonstraram a estreita relação entre o aumento da 

temperatura de bobinamento e a redução dos índices de envelhecimento, resultado do 

coalescimento de carbonetos, considerando uma temperatura de encharque uniforme. 

No entanto, de acordo com as Figuras 5.5 e 5.7, a resistência ao envelhecimento 

acelerado pode ser afetada pelo aumento da temperatura de temperatura de encharque, o 

que aumenta a dissolução de carbonetos no recozimento(7,69). 

De acordo com as Figuras 5.5 e 5.7, considerando-se primeiramente os aços B1 

e B2, submetidos às mesmas condições de processo, é possível notar que ambos 

apresentaram o mesmo índice de envelhecimento acelerado. De acordo com a Tabela 1, 

o aço B2 apresenta níveis mais elevados de C e N, os principais agentes causadores 

desse fenômeno. Esperava-se, então, que o aço B2 apresentasse um maior índice de 

envelhecimento acelerado, se comparado ao aço B1. As condições estequiométricas dos 

aços B1 e B2 em relação ao conteúdo de B e Al indicam uma completa estabilização do 

N. Em seguida, pode-se inferir que a estabilização de C foi mais intensa no aço B2, uma 

vez que os níveis mais altos de Mn e S deste aço apoiaram a formação de precipitados 
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grosseiros de MnS na laminação a quente, atuando como locais preferenciais para a 

nucleação de carbonetos, de acordo com estudo anterior(26). De acordo com a Figura 5.7, 

o aço B2 apresentou um tamanho médio de carbonetos maior, o que indica uma 

estabilização de C mais eficaz nesse aço. 

Outro mecanismo de estabilização de C é a dissolução de dipolos de Mn-C para 

a formação de carbonetos durante o tratamento de envelhecimento, conforme descrito 

por Abe et al(16), o que possivelmente resultou em uma estabilização de C mais eficaz no 

aço B2, considerando seu maior nível de C e Mn na ferrita, conforme Tabela 1. 

Comparando-se os índices de envelhecimento dos aços Mn1 e Mn2, submetidos 

às mesmas condições de processo, observa-se um menor índice de envelhecimento no 

aço Mn2. A estabilização de N pelo B pode ser considerada desprezível nos aços Mn1 e 

Mn2, devido ao conteúdo residual do elemento B. Nesse caso, a estabilização completa 

de N nesses aços foi promovida pela precipitação de AlN. Portanto, o aço Mn2 possui 

maiores teores de Mn, S e C, o que promoveu uma maior fração volumétrica de 

carbonetos, possivelmente pelos mecanismos de formação de MnS no processo de 

laminação a quente, atuando como sítios nucleadores de carbonetos(26). A Figura 5.8 

mostra o espectro de dispersão de energia para Mn e S nos aços Mn1 e Mn2. 
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Figura 5.8 - Espectro de dispersão de energia para Mn e S nos aços Mn1 e Mn2. 

 
Na Figura 5.8, pode-se observar que as partículas MnS possuem tamanhos 

maiores que 0,050 μm para ambos os aços, o que está de acordo com os resultados 

obtidos por Hayashida et al(26), ao realizar a laminação de placas a 1150°C. 

Comparando-se a presença de Mn e S nos pontos 1 (PT1) e 2 (PT2) de maneira 

qualitativa, há maior presença dos dois elementos no aço Mn2, o que está de acordo 

com o conteúdo apresentado na Tabela 1. A metalização com Au foi uma das etapas de 

preparação da amostra, a fim de melhorar sua condutividade elétrica e facilitar sua 

análise. As letras K, L e M são os níveis mais baixos de energia aos quais os elétrons 

retornam, revelando a natureza química do elemento investigado por radiação. A Figura 

5.9  mostra os tamanhos de partícula MnS nos aços Mn1 e Mn2. O aço Mn2 apresentou 

maior tamanho médio de partículas de MnS que o aço Mn1, o que resulta em maior 

efetividade na estabilização de carbonetos e em uma distorção cristalina mais intensa da 

rede no aço Mn2 e, consequentemente, em maior resistência ao envelhecimento. 
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Figura 5.9 - Tamanhos de partícula MnS nos aços Mn1 e Mn2. 

 

A Figura 5.10 mostra a influência de %Mn** na fração volumétrica de 

carbonetos. Embora os aços Mn1 e Mn2 não tenham apresentado diferença significativa 

no tamanho médio destes carbonetos, percebe-se que o aço Mn2 apresentou maior 

fração volumétrica, o que explica a maior resistência ao envelhecimento acelerado 

observada no aço Mn2 em relação ao Mn1. O aço B2 apresentou uma fração 

volumétrica de carbonetos maior se comparado ao aço B1, o que explica a resistência ao 

envelhecimento similar em comparação ao aço B1, mesmo tendo este aço um menor 

teor de C. 
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Figura 5.10 - Influência do % Mn** na fração volumétrica de carbonetos 

 

Considerando-se os aços estudados, é possível relacionar a maior efetividade da 

estabilização de carbonetos com os maiores teores de Mn. De acordo com a Figura 5.11, 

os efeitos do aumento do teor de% Mn** no tamanho médio de carbonetos são mais 

facilmente vistos entre os aços B1 e B2. Esses aços foram processados com menor 

temperatura de encharque no recozimento, o que explica os maiores tamanhos médios 

de carbonetos dos aços B1 e B2, se comparados com os aços Mn1 e Mn2, nos quais essa 

variação não é claramente percebida. 
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Figura 5.11 - Efeitos do % Mn** no tamanho médio de carbonetos 

 
Entre os quatro aços estudados, o aço B2, que apresentou o maior teor de Mn**, 

apresentou o maior tamanho médio de carbonetos e a maior fração volumétrica, 

conforme a Figura 5.10. Consequentemente, sua resistência ao envelhecimento foi uma 

das mais elevadas, de acordo com a Figura 5.12. 
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Figura 5.12 – Índice de Envelhecimento em função do %Mn 

 
Conforme Figuras 5.10, 5.11 e 5.12, uma maior resistência ao envelhecimento 

está intimamente relacionada ao maior teor de Mn, o que está de acordo com estudos 

anteriores(16,25,27,70,71,72,73). A adição de Mn pode favorecer a nucleação e estabilização de 

carbonetos, diminuindo a quantidade de carbono em solução sólida na ferrita e, 

consequentemente, a suscetibilidade do aço ao envelhecimento acelerado. Após 

desenvolver uma expressão que correlaciona a energia de ativação da difusão de 

carbono e as concentrações de elementos de liga de substituição, Vasilyev e Golikov(27) 

concluíram que a adição de Mn aumenta a energia de ativação da difusão de C na 

ferrita, o que resulta em maior resistência ao envelhecimento.  

A Figura 5.13 mostra as micrografias ópticas dos aços Mn1 e Mn2 após 

recozimento e laminação. Observa-se uma maior presença de carbonetos nos limites dos 

grãos no aço Mn2, o que corrobora com os resultados apresentados na Figura 5.10. 
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Figura 5.13 - Micrografias ópticas dos aços Mn1 e Mn2 após recozimento e  

                      Laminação. 

 
5.2.2 Etapa 2: testes de envelhecimento acelerado e BH nos aços Mn3 e  

                        Mn4 

 
5.2.2.1 Testes de envelhecimento acelerado nos aços laminados a quente Mn3 e Mn4 
 

A Figura 5.14 mostra as curvas tensão-deformação de engenharia dos testes de 

pré deformação até 8% nos dois aços laminados a quente estudados. 

 

 
 

Figura 5.14 - Curvas tensão-deformação de engenharia até 8% de deformação, para os 
                      aços Mn3 a) e Mn4 b) . 
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De acordo com as Figuras 3 e 4, o aço Mn3 apresentou um patamar de 

escoamento definido aproximado em 1,3%, o que indica um potencial de 

envelhecimento efetivo(2). Por outro lado, o aço Mn4 não apresentou este patamar, o que 

significa maior resistência ao envelhecimento, em relação ao aço Mn3. Um maior 

alongamento no patamar de escoamento é resultado da intensa interação entre átomos 

intersticiais em solução sólida e deslocações móveis, no momento da transição do 

comportamento elástico para o plástico(2). Quando uma deslocação transpõe a barreira 

dos átomos de soluto, o escoamento pode ocorrer em tensões mais baixas. 

Alternativamente, quando as deslocações são fortemente presas, novas deslocações 

devem ser geradas para permitir que a tensão do fluxo caia, o que explica a origem do 

ponto de escoamento superior na curva tensão deformação do aço Mn3(37). 

O nível mais alto de Mn e S do aço Mn4 suportou a formação de precipitados 

grosseiros de MnS na laminação a quente, atuando como sítios preferenciais para a 

nucleação de carbonetos, o que está de acordo com estudo anterior(26). Neste estudo, os 

autores sugeriram o uso de temperaturas mais baixas para laminação de chapas, com 

base na observação de que as partículas de MnS são maiores que 0,050 µm quando a 

laminação de chapas é realizada a 1150°C. Nesta situação, os precipitados de MnS 

atuam como sítios preferenciais para precipitação de Fe3C. Portanto, pode-se inferir que 

a quantidade de carbono em solução sólida diminui, a partir da estabilização efetiva dos 

carbonetos, conforme resultados apresentados por Abe et al(16). Consequentemente, a 

ancoragem das deslocações móveis na passagem do regime elástico para o regime 

plástico diminui, resultando na diminuição ou eliminação do patamar de escoamento(37). 

A Figura 5.15 mostra o espectro de energia dispersiva para os elementos Mn e S, 

nos aços Mn3 e Mn4. 
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Figura 5.15 - Espectro de energia dispersiva para os elementos Mn e S, nos aços  

                      Mn3 e Mn4. 

 

Na Figura 5.15, pode-se observar que as partículas de MnS possuem tamanhos 

maiores que 0,050 μm para ambos os aços, o que está de acordo com os resultados 

obtidos por Hayashida et al(26), ao realizar laminação de placas a 1150°C. Comparando a 

presença de Mn e S nos pontos 1 (PT1) e 2 (PT2) de forma qualitativa, há uma maior 

presença dos dois elementos no aço Mn4, o que está de acordo com os teores dos 

respectivos elementos apresentados na Tabela 1.  

A Figura 5.16 mostra os tamanhos dos precipitados MnS nos aços Mn3 e Mn4. 

O aço Mn4 apresentou um maior tamanho médio de precipitados de MnS do que o aço 

Mn1, o que resulta em maior efetividade na estabilização de carbonetos e uma distorção 

cristalina mais intensa da rede no aço Mn4 e, consequentemente, em uma maior 

resistência ao envelhecimento. 
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A Figura 5.16 - Tamanhos de partícula MnS nos aços Mn3 e Mn4. 

 

A Figura 5.17 mostra as microestruturas dos aços Mn3 e Mn4. A presença de 

carbonetos na matriz ferrítica é mais intensa no aço Mn4, o que corrobora com os 

resultados das Figuras 5.15 e 5.16, confirmando a estreita relação entre a precipitação 

do MnS e a estabilização dos carbonetos na matriz ferrítica(26) . 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 

Figura 5.17 - Comparação das microestruturas dos aços laminados a quente Mn3 

                      e Mn4. 
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A Figura 5.18 mostra a análise comparativa entre a fração volumétrica de 

carbonetos dos aços Mn3 e Mn4, pelo gráfico “boxplot”, com os valores médios. 

 

 

 

Figura 5.18 - Fração volumétrica de carbonetos nos aços laminados a quente  

                       Mn3 e Mn4. 

 

Nota-se que os resultados indicam uma maior presença de carbonetos na matriz 

ferrítica do aço Mn4. Nas caixas de intervalo apresentadas, todos os dados de fração 

volumétrica do aço Mn3 são inferiores ao valor mais baixo do aço Mn2. 

Consequentemente, sua quantidade de carbono em solução sólida na matriz ferrítica é 

menor, resultando em uma maior resistência ao envelhecimento. 

A Figura 5.19 mostra o gráfico “boxplot”, dos valores médios dos índices de 

envelhecimento acelerado. 
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Figura 5.19 - Índices de envelhecimento acelerado nos aços laminados a quente 

                      Mn3 e Mn4                     

 

Observa-se que, nas caixas do diagrama apresentadas, todos os valores de 

envelhecimento acelerado relativos ao aço Mn4 são menores que o menor valor para o 

aço Mn3. 

Segundo Humphreys(74), para o mesmo grau de deformação, os aços de baixo 

carbono podem apresentar maior densidade de deslocações em torno de partículas 

grosseiras, reduzindo a difusão de elementos intersticiais na matriz ferrítica, o que 

também explica a maior resistência ao envelhecimento do aço Mn4. Este aço apresentou 

maiores teores de Mn e S, resultando em maior formação de MnS no processo de 

laminação a quente, atuando como sítios de nucleação de carbonetos e reduzindo a 

quantidade de carbono em solução sólida na matriz ferrítica(26). 

 

5.2.2.2 Testes de envelhecimento pela cura da pintura (bake hardening) – Efeito da 

            pré-deformação. 

 

A Figura 5.20 mostra os resultados da soma entre o bake hardening (BH) e o 

work hardening (WH) para os aços Mn3 e Mn4. Estes resultados foram obtidos 

considerando-se a área da seção transversal das amostras de tração pré-tensionadas. 
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Figura 5.20 - Valores de endurecimento por cura na pintura e endurecimento por  

                      deformação nos aços Mn3 e Mn4. 

 

O endurecimento por deformação (WH) causado pelo aumento da densidade de 

deslocações é mais intenso que o endurecimento causado pela difusão de átomos de 

soluto para a  região das deslocações, resultando no aumento da soma WH + BH na 

Figura 5.20, que permanece equivalente para ambos os aços até a pré-deformação de 

4%. A partir desse valor, a soma BH+WH BH do aço Mn4 apresenta-se menor, devido 

ao menor efeito BH deste aço, indicando sua maior resistência ao envelhecimento. A 

Figura 5.21 mostra apenas o BH para os mesmos aços. 
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Figura 5.21  - Valores de BH dos aços Mn3 e Mn4  

 

Os resultados de BH foram obtidos considerando as dimensões originais das 

amostras de tração. Como pode ser observado em ambos os aços, o valor BH aumenta 

inicialmente com a pré-deformação, atingindo um valor máximo com a pré-deformação 

de 2%. Para valores subsequentes de pré-deformação, o valor BH diminui, com 

tendência de estabilização em torno de 50 MPa para aço Mn3 e 38 MPa para aço Mn4. 

Verifica-se que o aço Mn4, com maior teor de Mn, apresentou menor BH nos valores de 

pré-deformação maiores que 4%. 

Segundo Krieger, Janecek e Estrin(75), o comportamento do índice de 

endurecimento com a pré-deformação, com a presença de um ponto máximo, pode ser 

explicado em função das mudanças na estrutura das deslocações e na interação entre 

deslocações e átomos de carbono em solução sólida. Até 2% da pré-deformação, espera-

se um número maior de deslocações móveis na ferrita, sujeito ao teor de carbono 

constante em solução sólida. A partir da pré-deformação de 2%, a densidade de 

deslocações aumenta, inibindo a difusão de carbono em solução sólida, resultando na 

diminuição do índice BH. 

Observou-se que o aço Mn4 apresentou menor índice de BH a partir de 2% da 

pré-deformação. Conforme discutido anteriormente para aços laminados a quente, o Mn 

tem um papel importante no controle do envelhecimento por deformação, reduzindo a 
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quantidade de carbono em solução sólida na matriz ferrítica, principalmente pela 

formação de MnS na laminação a quente. Uma vez que estes precipitados possuem 

tamanho maior, existe a possibilidade de não serem totalmente fragmentados após a 

laminação a frio, permanecendo como sítios importantes para a nucleação de 

carbonetos. De acordo com a Tabela 1, a quantidade de Mn no MnS no aço Mn4 é duas 

vezes maior. 

É importante considerar o maior teor de S no aço Mn4, o que também promove 

uma maior formação de MnS. No entanto, para o aço Mn4, o teor de Mn na ferrita é 

quase o dobro do aço Mn3, o que aumenta a distorção na rede cristalina, inibindo a 

difusão de elementos intersticiais para as regiões de deslocações. 

Além da estabilização de carbonetos a partir da formação de MnS, outro 

mecanismo para a estabilização de C deve ser considerado. Abe et al(16), em um estudo 

baseado em medições de resistividade elétrica em um aço C-Mn durante o 

envelhecimento, sugeriram que os átomos de Mn e C em solução sólida na ferrita 

tendem a formar dipolos de Mn-C, que são dissolvidos durante o tratamento de 

envelhecimento, dando origem à precipitação de carbonetos. 

Vasilyev e Golikov(27) concluíram que a adição de Mn aumenta a energia de 

ativação da difusão de C na ferrita, o que resulta em maior resistência ao 

envelhecimento. Portanto, é considerável que o elemento Mn reduza a intensidade do 

envelhecimento não apenas pela formação de precipitados de MnS, atuando como locais 

preferenciais para a precipitação de carbonetos, mas também em solução sólida, 

inibindo a difusão de C. 

Em vista desses resultados, verifica-se que o teor de Mn em aços de baixo 

carbono desempenha um papel importante na precipitação de carbonetos. 

 

5.3 Simulação da formação de fases via termodinâmica computacional  

        

A termodinâmica computacional tem sido amplamente utilizada para otimizar 

projetos de fabricação de aço das mais variadas composições químicas, permitindo 

elevado nível de assertividade na interpretação microestrutural(76). 

A Figuras 5.22 a 5.25 mostram o resultado da simulação de fases com o uso da 

termodinâmica computacional pelo software Thermocalc, nos aços Mn1, Mn2, Mn3 e 

Mn4, nas condições de equilíbrio. 
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Figura 5.22 - Simulação de fases no aço Mn1 
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Figura 5.23 - Simulação de fases no aço Mn2 

 

Comparando-se a simulação de fases entre os aços Mn1 e Mn2, nota-se que a 

nucleação do precipitado MnS no aço Mn2 inicia-se em uma temperatura próxima a 

1360°C durante o resfriamento. O aço Mn1, por sua vez, só apresenta a formação de 

MnS a uma temperatura próxima a 1260°C, indicando uma maior estabilidade do 

precipitado MnS no aço Mn2. Em relação à formação do AlN nos dois aços, pode-se 

notar que o fenômeno ocorre de maneira similar. Em relação à cementita, a fração em 

massa deste precipitado em temperaturas cujo estágio de resfriamento encontra-se 

avançado, ou seja, abaixo de 500°C, é aproximadamente 10% maior no aço Mn2. 
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Figura 5.24 - Simulação de fases no aço Mn3 
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Figura 5.25 - Simulação de fases no aço Mn4 

 

Comparando-se a simulação de fases entre os aços Mn3 e Mn4, nota-se que a 

nucleação do precipitado MnS no aço Mn4 inicia-se em uma temperatura ligeiramente 

acima de 1400°C durante o resfriamento. O aço Mn3, por sua vez, só apresenta a 

formação de MnS abaixo de 1300°C, indicando uma maior estabilidade do precipitado 

MnS no aço Mn4. Em relação à formação do AlN nos dois aços, pode-se notar que o 

fenômeno ocorre de maneira similar. Em relação à cementita, a fração em massa deste 

precipitado em temperaturas cujo estágio de resfriamento encontra-se avançado, ou seja, 

abaixo de 500°C, é aproximadamente 10% maior no aço Mn4. 

Considerando a simulação termodinâmica apresentada nas Figuras 5.22 a 5.25, a 

maior estabilidade do precipitado MnS nos aços Mn2 e Mn4 está coerente com os teores 

de Mn e S nestes dois aços, uma vez que os citados teores são maiores que os dos aços 

Mn1 e Mn3. Relacionando-se este fato com o fenômeno de envelhecimento, aços com 

formações mais efetivas de MnS oferecem maior estabilização de cementita(9,25,26), o 

que pode resultar em maior resistência ao envelhecimento. Os resultados apresentados 

nas Figuras 5.22 a 5.25 indicam uma maior fração em massa de cementita nos aços Mn2 
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e Mn4 em estágio avançado de resfriamento, o que está em concordância com os 

resultados apresentados na seção 5.2. 

 

5.4 Cinética de Envelhecimento  

 

5.4.1 Valores de BH2% em função do tempo e da temperatura 

 

Com base nos resultados de pré-deformação da Figura 5.21, as influências do 

tempo e da temperatura de envelhecimento a partir do valor de BH máximo a uma pré 

deformação de 2% (BH2%) são mostradas nas Figuras 5.26 e 5.27. Os pontos das curvas 

correpondem à média de 2 ensaios, com erro médio relativo inferior a 12%.  

 

 

 

Figura 5.26 – Isotermas para variação do parâmetro BH2% com o tempo de 

                      envelhecimento em minutos – aço Mn3. 
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Figura 5.27 – Isotermas para variação do parâmetro BH2% com o tempo de 

                      envelhecimento em minutos – aço Mn4. 

 

Nota-se que o comportamento dos dois aços durante o envelhecimento foi 

caracterizado por apenas um estágio de envelhecimento. Em diversos estudos(5,21,34,41) 

este comportamento foi observado em temperaturas abaixo de 50°C, de maneira 

independente da pré deformação aplicada(34,39), o que está coerente com os resultados do 

presente trabalho. Conforme observado por Baird(7), a difusividade do carbono em 

baixas temperaturas não seria suficiente para promover o fluxo de átomos de carbono 

em solução sólida necessário aos dois estágios de envelhecimento, situação mais 

comum a temperaturas acima de 150°C(34).  

De acordo com estudos anteriores(5,34,39), a existência do primeiro estágio pode 

ser descrita como o ancoramento das deslocações pelo átomos de carbono em solução 

sólida, e o segundo estágio, pela segregação continuada de átomos de soluto para as 

atmosferas já saturadas, levando à precipitação de finos carbonetos, coerentes com a 

matriz ferrítica. A partir da evolução do segundo estágio, os precipitados formados 

coalescem mediante o fluxo de átomos de carbono e perdem a coerência com a matriz, 

resultando em uma passagem mais suave das deslocações por estes precipitados(38), 

promovendo em um decréscimo do valor de BH, a partir do seu valor máximo no 

segundo estágio. 
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No presente trabalho, os valores de BH, conforme esperado, aumentaram com o 

tempo e com a temperatura, exceto a partir do tempo 5760 minutos (ln t ≈ 8,66), quando 

o valor de BH apresentou decréscimo às temperaturas de 31°C e 44°C para ambos os 

aços, sendo que de forma mais acentuada a partir do intervalo de tempo igual a 4 dias 

(lnt = 8,66), sugerindo a possível ocorrência do fenômeno de superenvelhecimento 

descrito anteriormente.  

Estudos realizados por Wepner(35) apontam a possibilidade da ocorrência 

simultânea do ancoramento das deslocações pelas atmosferas de Cottrell e pela 

formação de finos precipitados, para uma pré deformação de 2,5%, seguida de um 

tratamento de envelhecimento a 30°C, situação bastante similar ao presente estudo. 

Portanto, é considerável que, no único estágio de envelhecimento apresentado, possa ter 

ocorrido o ancoramento das deslocações por átomos de carbono em solução sólida e por 

precipitados finos e coerentes com a matriz. A possibilidade da ocorrência da 

precipitação de carbonetos à temperatura ambiente promovendo o envelhecimento 

também é citada por Zhu et al(65).  

Conforme o comportamento do aço Mn3 na Figura 5.26, pode-se considerar que 

entre os tempos de 20 a 1440 minutos (3,00 ≤ lnt ≤ 7,27), houve somente o ancoramento 

das atmosferas de Cottrell, entre 1440 minutos e 5760 minutos (7,27 < Lnt  ≤ 8,66), 

ocorreu a simultaneidade dos mecanismos das atmosferas de Cottrell e da precipitação 

de finos carbonetos incoerentes com a matriz ferrítica, e após o tempo de 5760 minutos 

(lnt > 8,66), houve a perda de coerência dos precipitados caracterizando o 

superenvelhecimento, evidenciado pelo decréscimo do valor BH. 

De acordo com a Figura 5.27, supõe-se que o aço Mn4 tenha apresentado um 

comportamento ligeiramente diferente, sobretudo em relação aos mecanismos de 

envelhecimento. Em todas as temperaturas testadas, praticamente não houve 

envelhecimento entre os tempos de 20 e 180 minutos (3,00 ≤ lnt ≤ 5,19). Imediatamente 

após este tempo, pode-se inferir pela inclinação das isotermas de 31°C e 44°C, que a 

simultaneidade dos mecanismos das atmosferas de Cottrell e da precipitação de finos 

carbonetos incoerentes com a matriz ferrítica possa ter ocorrido de forma mais precoce 

nestas temperaturas, em comparação com as mesmas isotermas do aço Mn3. À 

temperatura de 31°C, o superenvelhecimento acontece a partir de 1440 minutos (lnt > 

7,27), e à temperatura de 44°C, a partir de 5760 minutos (lnt > 8,66), tempo exatamente 

igual ao do aço Mn3, no entanto, com menor valor de BH em relação ao aço Mn3 na 

mesma condição.  
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A hipótese da precipitação de finos carbonetos ter ocorrido mais rapidamente no 

aço Mn4 baseia-se na sua maior tendência para a formação de carbonetos, sustentada 

pelo seu maior teor de Mn. Conforme trabalhos anteriores(16,74), a cementita precipita-se 

como uma partícula coerente quase globular. As experiências com adições Mn 

mostraram que entre a temperatura ambiente e 300°C, descontinuidades no 

comportamento da precipitação podem acontecer, tais como a construção de vales 

potenciais que atuam como catalisadores de sítios adicionais para a nucleação da 

cementita. 

As figuras 5.28, 5.29 e 5.30 mostram para cada temperatura, a variação do valor 

BH2% nos dois aços. 

 

 

 

Figura 5.28 – Isotermas para variação do parâmetro BH2% com o tempo de 

                      envelhecimento em minutos – T = 25°C. 
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Figura 5.29 – Isotermas para variação do parâmetro BH2% com o tempo de 

                      envelhecimento em minutos – T = 31°C. 

 

             

 

Figura 5.30 – Isotermas para variação do parâmetro BH2% com o tempo de 

                      envelhecimento em minutos – T = 44°C. 

 

Conforme Figura 5.28, à temperatura de 25°C os dois aços apresentaram a 

praticamente a mesma resistência ao envelhecimento, sendo que os valores de BH2% não 

superaram 30 MPa. À temperatura 31°C, como é mostrado na Figura 5.29, nota-se 

maior resistência ao envelhecimento do aço Mn4 em relação ao aço Mn3 a partir de 
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5760 minutos (ln t ≈ 8,66), sendo que os valores de BH2% em ambos os aços se 

mostraram menores que 40 MPa. À temperatura de 44°C, o aço Mn4 mostrou-se mais 

resistente ao envelhecimento, e ambos os aços não apresentaram o valor de BH2% acima 

de 52 MPa, de acordo com a Figura 5.30. Em linhas gerais, os resultados apresentados 

nas Figuras 5.28 a 5.30 estão coerentes com estudos anteriores (5,21,34,41), sendo que o 

aço Mn4, cujo teor de Mn é maior, mostrou-se mais resistente ao envelhecimento nas 

condições de tempo e temperatura utilizadas. 

 

5.4.2 Determinação dos parâmetros cinéticos a partir dos valores de BH2%  

 

Os resultados apresentados na seção 5.4.1 foram utilizados para determinação 

dos parâmetros cinéticos que descreveram o envelhecimento após pré deformação dos 

aços estudados. O modelo empregado, conforme discutido na seção 3.7, foi baseado em 

duas hipóteses fundamentais: (a) a cinética do fenômeno de envelhecimento é 

controlada pelo transporte de soluto na matriz; (b) a concentração de intersticiais 

disponíveis para ancorar as deslocações diminui à medida que o envelhecimento 

progride. A hipótese do esgotamento do soluto, originalmente proposta por 

HARPER(36), como uma extensão do modelo de COTTRELL e BILBY(1), resulta numa 

relação entre a fração envelhecida, Y, e o tempo de envelhecimento, t, expressa pela 

equação 3.11: 

 

                                                                            

 

na qual a constante kv é dada pela equação 3.12: 

 

 
                                                                                    

 

sendo k0 uma constante, ΔH a energia de ativação do fenômeno controlador da cinética, 

R a constante universal dos gases e T a temperatura absoluta. A equação 3.11, aplicada 

ao estudo do envelhecimento, é a generalização da equação de Harper, considerando 

que o expoente do tempo, m, é função das características geométricas do caminho de 

difusão, isto é, depende de que maneira as deslocações estão arranjadas, e da forma com 

a qual o potencial de interação entre a deslocação e o átomo de soluto varia com a 
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distância entre os dois. O cálculo da fração envelhecida em termos da variação do valor 

BH é feito por meio da equação 4.1, ajustada para a pré-deformação de 2,0% em tração:  

 

Y = BH,t  BHmáx                                                                                                     

 

Na qual BH,t  é o valor BH para uma pré deformação em tração de 2% após um tempo 

t de envelhecimento a uma dada temperatura e BHmáx é o valor máximo de BH 

atingido nessa temperatura. 

A linearização da fração envelhecida a partir dos dados de variação do valor 

BH2%, de acordo com o procedimento descrito na seção 3.7, é apresentada nas Figuras 

5.31 e 5.32. 

 

 

 

Figura 5.31 – Linearização da fração envelhecida determinada para o aço Mn3 

                       pela variação do valor BH2%. Tempo de envelhecimento em  

                       minutos. 
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Figura 5.32 – Linearização da fração envelhecida determinada para o aço Mn4 

                       pela variação do valor BH2%. Tempo de envelhecimento em  

                       minutos. 

 

O ajuste dos pontos pelo método dos mínimos quadrados é dado pelas linhas 

pontilhadas, associadas a cada uma das isotermas. Os valores do expoente do tempo, m, 

e da constante de velocidade, kv, calculados por meio desse ajuste, são apresentados na 

Tabela 5.2.  

 

Tabela 5.2 – Parâmetros cinéticos 

 

 Mn3 Mn4 
T°C 1/T (K) ln Kv m m.lnKv r2 1/T (K) ln Kv m m.lnKv r2 
25 0,0034 7,33 0,17 1,25 0,57 0,0034 6,16 0,27 1,69 0,55 
31 0,0033 7,54 0,31 2,37 0,83 0,0033 6,69 0,19 1,24 0,59 
44 0,0032 8,15 0,10 0,79 0,73 0,0032 7,56 0,34 2,59 0,77 

 

Examinando os dados apresentados nessa Tabela, observa-se que o valor do 

expoente do tempo está variando entre 0,10 e 0,31 para o aço Mn3, e entre 0,19 e 0,34 

para o aço Mn4. Observa-se, também, um aumento da constante de velocidade com a 

elevação da temperatura de envelhecimento, conforme esperado. Por fim, nota-se que os 

coeficientes de correlação são superiores a 0,55, indicando que a equação 3.11 descreve 
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razoavelmente a variação da fração transformada com o tempo, dadas as condições dos 

experimentos que simularam a realidade da escala industrial.  

Conforme a Tabela 5.2, nota-se que o aço Mn3 apresentou maiores valores 

logarítmicos da constante de velocidade, se comparados com os mesmos valores 

relativos ao aço Mn4, o que indica o maior potencial de envelhecimento do aço Mn3. 

 Os valores do expoente do tempo caracterizam a geometria do caminho dos 

átomos de soluto em direção às deslocações(36). Em estudos realizados por Snick et al(5), 

Baker, Parker e Daniel(39) e Vandeputte e Cooman(42), este parâmetro foi determinado 

com o valor de 0,67, o que caracteriza, segundo estes autores, um fluxo tridimensional 

de átomos de C em solução para a formação das atmosferas de Cottrell no entorno das 

deslocações. Zener(45), por sua vez, encontrou o valor de igual a 0,50, indicando o 

ancoramento das deslocações pela formação do carboneto ε em forma de plaquetas em 

planos (100) da ferrita, caracterizado por um fluxo unidirecional de átomos de soluto, 

normal em relação à interface deste carboneto e a ferrita. Em trabalhos posteriores(13,77), 

valores de m próximos a 0,30 foram encontrados, indicando o ancoramento das 

deslocações pelo mesmo carboneto ε e levando-se em conta as variações da geometria 

do arranjo das deslocações. De acordo com os valores do expoente do tempo obtidos no 

presente trabalho, verifica-se que o ancoramento das deslocações foi, pelo menos em 

grande parte, caracterizado pela presença de carbonetos, o que está de acordo com o que 

foi discutido na seção 5.4.1. 

 

5.4.3 Cálculo da energia de ativação   

 

A energia de ativação do fenômeno controlador da cinética de envelhecimento 

pode ser calculada pela inclinação da reta obtida pelo ajuste de Lnkv com o inverso da 

temperatura, – ΔH/R, de acordo com a equação 3.12. Dessa forma, foram obtidos para o 

único estágio de envelhecimento dos aços Mn3 e Mn4, valores de ΔH iguais a 34 

kJ/mol e 57 kJ/mol, conforme Figuras 5.33 e 5.34, respectivamente. Lindstrand(78) 

estimou o valor de 37 kJ/mol e Zhu(79) determinou por fricção interna valor de ΔH igual 

a 57 kJ/mol, ambos os estudos relativos à precipitação de carbonetos às temperaturas 

próximas à ambiente, utilizando aços com teor de C similares aos dos aços estudados. 

Em um trabalho realizado por VASILYEV, LEE e KUZMIN(51), foi obtida uma energia 

de ativação de 56 kJ/mol para o estágio de envelhecimento creditado à formação de 

clusters e/ou carbonetos de transição, para um aço Bake Hardenable. Esse resultado está 
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de acordo com o valor de energia de ativação determinado por TAPASA, OSETSKY e 

BACON(52) para a migração do carbono ao longo das linhas de deslocações em aresta no 

ferro α, 51 kJ/mol. 

A validade destes resultados é considerável, mediante comparações com os 

valores obtidos por outros autores(13,77), a partir das condições de composição química, 

tratamentos térmicos anteriores, níveis de pré-deformação e tratamentos térmicos de 

envelhecimento em diferentes tempos e temperaturas. Por exemplo, a energia de 

ativação obtida por Murari(77), em aços dual phase processados em escala piloto, foi de 

aproximadamente 68 kJ/mol para o primeiro estágio de envelhecimento. Os aços dual 

phase são menos envelhecíveis do que os aços de baixo teor de carbono acalmados ao 

alumínio, pela sua maior densidade de deslocações no entorno da martensita, o que 

reduz a difusividade de elementos intersticiais na ferrita.  

 

 

     

      Figura 5.33 – Variação de lnKv para o aço Mn3 em função do inverso da     

                             temperatura absoluta. 
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      Figura 5.34 – Variação de lnKv para o aço Mn4 em função do inverso da     

                             temperatura absoluta. 

 

Os resultados dos parâmetros cinéticos m e ΔH obtidos indicam a difusão do 

elemento intersticial carbono para as regiões de deslocações na ferrita, como o 

fenômeno controlador do envelhecimento(1) em estágio único, descrito por uma lei 

cinética com expoente do tempo m entre 0,20 e 0,30, e ΔH aproximadamente maior em 

25% ao se aumentar o teor de Mn de 0,16% para 0,30%. A partir dos resultados 

apresentados, conclui-se que, o mecanismo de envelhecimento foi promovido pelo 

ancoramento das deslocações pelo fluxo de átomos de carbono em solução sólida, e 

também pela formação de finos precipitados, fenômeno que observado com mais 

intensidade no aço Mn4. 

 

5.4.4 Correlação da energia de ativação com os parâmetros estudados 

 

Tendo em vista a energia de ativação como o principal parâmetro de comparação 

entre as resistências ao envelhecimento, conclui-se que os valores da energia de 

ativação aparente obtidos estão coerentes não só com os resultados relativos às demais 

características estudadas, tais como tamanho médio e fração volumétrica dos carbonetos 



  
 

 
 

103 

e sulfetos de Mn obtidos no processo de fabricação, mas também com os índices de 

envelhecimento obtidos nas diversas pré deformações testadas e com as frações em 

massa das fases em equilíbrio.   

Os aços sem adição de boro que apresentaram menor tendência ao 

envelhecimento, Mn2 e Mn4, tinham em sua composição química maiores teores de C, 

contudo maiores teores de Mn. Neste trabalho, foi observado que, utilizando-se teores 

de Mn adequados, é possível substituir aços acalmados ao alumínio com adição de boro, 

obtendo a mesma resistência ao envelhecimento, mediante a adequada utilização de 

parâmetros de processo, tais como temperatura de encharque de placa, temperaturas de 

acabamento e bobinamento na laminação a quente, redução a frio, ciclo de recozimento 

e laminação de encruamento, o que faz do tratamento térmico anterior um fator decisivo 

nas resistência ao envelhecimento dos aços.  

Variações em um só parâmetro de processo dentre os anteriormente citados 

podem influenciar de maneira incisiva a resistência ao envelhecimento, como por 

exemplo, a temperatura de bobinamento. Utilizando-se este parâmetro em patamares 

elevados (730°C), utilizados em prol da resistência ao envelhecimento mediante 

coalescimento de precipitados ao final da laminação a quente, é possível que parte dos 

precipitados sejam dissolvidos, se for utilizada uma temperatura de encharque elevada 

no recozimento (760°C). 

 

5.5 Análise estatística do incremento de dureza em função do tempo 

 

A correlação entre os valores de dureza HRb e limite de escoamento é mostrada 

na Figura 5.35. As variações do incremento médio de dureza nos aços 1, 2 e 3 estão 

discriminadas na Figura 5.36. 
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Figura 5.35 – Correlação entre dureza e limite de escoamento 

                             

 

 

      Figura 5.36 – Incremento médio de dureza a partir do tempo entre a linha de  

                            galvanização e a pré pintura. 

 

A Figura 5.35 mostra razoável correlação entre os valores de dureza e limite de 

escoamento medidos, o que valida a utilização da dureza para se realizar uma análise 

comparativa de envelhecimento dos aços 1, 2 e 3. Considerando os resultados 

discriminados na Figura 5.36, o tempo no eixo das abcissas foi medido entre o dia da 

medição da dureza na linha de galvanização e o dia da medição antes do processamento 

na linha de pré pintura, o que define a diferença em dias entre as duas medições. O 

incremento de dureza ocorreu entre os dias das duas medições. Os aços analisados 

apresentaram os teores médios de C, Mn, N, B e Al conforme a Tabela 5.3: 
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Tabela 5.3 – composição química dos aços 1,2 e 3. 

 

   Aços   

 1 2 3 
%C 0,033 0,038 0,045 
%Mn 0,15 0,16 0,21 
%N 0,0039 0,0039 0,0041 
%B 0,0027 0,0018 0,0002 
%Al 0,039 0,034 0,040 

 

Conforme a Figura 5.36, nota-se que o aço 3 mostrou-se mais resistente ao 

envelhecimento se comparado com os aços 1 e 2, após aproximadamente 60 dias, e após 

o período de aproximadamente 170 dias, mais resistente ao envelhecimento se 

comparado ao aço B1. O mecanismo de controle de envelhecimento dos aços 1 e 2 é 

decorrente da adição de boro para a estabilização do nitrogênio, enquanto no aço 3, o 

manganês é o principal elemento estabilizador de carbono. Nota-se que o aço 3 passou 

por um período de aproximadamente 50 dias apresentando instabilidade na diferença de 

dureza, o que pode ser creditado à movimentação de átomos intersticiais de C para a 

formação das atmosferas de Cottrell para as deslocações. Após este período, pode-se 

inferir a maior intensidade de formação de carbonetos incoerentes com a matriz 

ferrítica. Observando-se o comportamento do aço 1, nota-se o período de instabilidade 

de dureza entre 90 e 140 dias aproximadamente, quando a diferença de dureza começa a 

diminuir. Portanto, pode-se inferir que a formação de carbonetos incoerentes com a 

matriz ferrítica no aço 1 foi tardia em relação ao aço 3, o que está em concordância com 

a discussão dos resultados apresentados na seção 5.4.  

 

6. CONCLUSÃO 

 

As propriedades mecânicas dos aços com adição de B e dos aços com adição de 

Mn, bem como os seus tamanhos de grão ferrítico se apresentaram similares, mesmo 

com as diferentes condições de temperatura de bobinamento na laminação a quente e 

temperatura de encharque na linha de zincagem, o que facilitou a comparação entre as 

performances na resistência ao envelhecimento.  
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O índice de envelhecimento natural não apresentou variações significativas entre 

os aços estudados, mostrando-se próximo a 20 MPa, indicando uma possível 

substituição de aços enriquecidos com B pelos enriquecidos com Mn, aliando a redução 

de custo de produção à maior produtividade pela redução das paradas dos equipamentos 

por ruptura de solda.  

O índice de envelhecimento acelerado apresentou significativa relação com a 

precipitação de carbonetos e o %Mn. Os aços com maior teor de Mn possuem maior 

tendência de estabilização de carbonetos a partir dos sítios de MnS, reduzindo o teor de 

carbono em solução sólida na ferrita, o que foi comprovado com a maior presença de 

MnS tendendo a favorecer o aumento do tamanho dos carbonetos, bem como a sua 

fração volumétrica. 

 O nível de pré-deformação no qual os aços com adição de Mn apresentaram um 

valor de BH máximo foi 2%, sendo que o aço com maior %Mn apresentou menor índice 

de BH a partir do citado nível de pré-deformação, possivelmente pela estabilização mais 

efetiva de carbonetos, conforme citado anteriormente. O maior %S também promove 

uma maior formação de MnS. No entanto, para o aço Mn4, o teor de Mn na ferrita é 

quase o dobro do aço Mn3, o que também aumenta a distorção na rede cristalina, 

inibindo a difusão de elementos intersticiais para as regiões de deslocações. 

Em concordância com os resultados relativos ao tamanho de partículas e frações 

volumétricas de cementita (carbonetos) e de MnS, os resultados da simulação 

termodinâmica no equilíbrio indicam a maior estabilidade do precipitado MnS e da 

cementita nos aços com maior %Mn. 

Os resultados relativos à cinética de envelhecimento indicam que os aços com 

maior %Mn possuem menor tendência ao envelhecimento, em relação aos de menor 

teor, devido à sua maior energia de ativação do fenômeno. O envelhecimento foi 

caracterizado em um único estágio, constituído pela difusão de carbono para as regiões 

de deslocações móveis na ferrita, cujo ancoramento foi resultante não só pelo fluxo de 

carbono em solução sólida, mas também pela formação de finos carbonetos. A lei 

cinética apresentou expoente do tempo m próximo a 0,20 e 0,30 e ΔH aproximadamente 

maior em 25% ao se aumentar o teor de Mn de 0,16% para 0,30%. Foi verificado que, 

os resultados relativos à energia de ativação do fenômeno de envelhecimento dependem 

não só das temperatura e dos tempos empregados, mas também da composição química, 

do tratamento térmico anterior e dos níveis de pré-deformação empregados. 
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Conforme os resultados apresentados na análise estatística de dureza medida 

entre as linhas de galvanização e pré pintura, os resultados indicaram a eficácia do 

manganês para promover resistência ao envelhecimento, à temperatura ambiente. 

 

7. CONTRIBUIÇÃO ORIGINAL E RELEVÂNCIA DOS RESULTADOS 

 

Em relação à contribuição original do presente trabalho, pode-se destacar a 

determinação de uma lei cinética que descreveu o mecanismo de envelhecimento de 

aços acalmados ao alumínio a partir da adição de Mn, produzido inteiramente em escala 

industrial, na qual a exposição do aço às diversas variações no processo, muitas das 

vezes desconhecidas, não pode ser simulada em escala piloto. As variações de tempo e 

temperatura de envelhecimento retrataram a realidade logística entre fornecedores e 

clientes, o que ajudou a consolidar a adição de Mn como técnica eficaz para o aumento 

da resistência ao envelhecimento a um menor  de custo de produção, sem comprometer 

requisitos de propriedades mecânicas e qualidade superficial.  

 

8. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Recomenda-se  a realização de um trabalho similar, considerando a influência da 

variação de teores de outros elementos substitucionais, tais como silício, fósforo e 

cromo, na resistência ao envelhecimento de aços acalmados ao alumínio. 

Recomenda-se uma investigação detalhada, via microscopia eletrônica de 

tranmissão, do mecanismo pelo qual o precipitado MnS atua como sítio preferencial 

para nucleação de cementita e demais carbonetos. 
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