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A tensão residual é um parâmetro importante a ser estudado para garantir a 

confiabilidade e a resistência de estruturas e evitar suas futuras falhas. Um particular 

fenômeno com relação às mudanças das tensões residuais de soldagem com o passar 

do tempo foi recentemente observado com o equipamento para avaliação de tensões 

residuais RAYSTRESS. Um estudo da misorientação de contornos de grão foi 

realizado com o objetivo de explicar este fenômeno pela alteração da microestrutura. 

Para a análise da microestrutura foi utilizada a simulação termomecânica com 

equipamento Gleeble®3800 e a microscopia eletrônica de varredura em combinação 

com a técnica de difração de elétrons retroespalhados (MEV-EBSD). Um dos 

procedimentos experimentais determinantes para a comprovação da tese envolveu a 

simulação da amostra por duas horas e sua posterior colocação em câmera de vácuo 

do MEV, sendo então realizadas análises da microestrutura durante uma semana com 

a técnica EBSD. Os resultados obtidos indicam que durante esta semana de análises 

há uma mudança da misorientação da microestrutura, comprovando assim a 

correlação entre a variação das tensões residuais e a mudança da misorientação da 

microestrutura. A obtenção desse resultado, comprovando o fenômeno associado à 

variação de tensões residuais após a conclusão do procedimento de soldagem, tem 

implicações práticas para o projeto e construção de estruturas soldadas, em especial 

no caso de navios, em que se tem o aço estudado como representativo deste tipo de 

estrutura soldada. 
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The residual stress is an important parameter to be studied in order to 

guarantee reliability and resistance of the structures and to avoid their future failures. A 

particular phenomenon about residual welding stress changes over time has recently 

been observed with the residual stress evaluation equipment RAYSTRESS. A study of 

the grain boundaries misorientation has been carried out with the purpose of explaining 

this phenomenon by the microstructure alteration. For the analysis of the 

microstructure, thermomechanical simulation with Gleeble®3800 equipment and 

scanning electronic microscopy in combination with backscattered electron diffraction 

(SEM-EBSD) technique were used. One of the relevant experimental procedures for 

the verification of the thesis involved the simulation of the sample for two hours and its 

subsequent placement in a vacuum chamber of the SEM, and then the microstructure 

analyses were carried out for a week with the EBSD technique. The results indicate 

that during this week there was a change in the misorientation of the microstructure, 

thus proving the correlation between the variation of the residual stresses and the 

change in the misorientation of the microstructure. The obtained results confirming the 

phenomenon associated with the residual stress variation after the completion of the 

welding procedure, have practical implications for the design and construction of 

welded structures, especially in the case of ships, in which the studied steel is 

representative of this type of welded structure.   
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1 INTRODUÇÃO 

 

O desenvolvimento na área naval envolve conhecimentos e tecnologias 

avançadas para adequado projeto e  construção de navios, plataformas e veículos 

submarinos, tais como deformacão elasto-plástica heterogênea, tratamentos térmicos, 

soldagem, tratamento mecânico superficial etc. No âmbito destas tecnologias destaca-

se a soldagem, que representa um dos problemas centrais da construção naval, em 

função dos efeitos das distorções e tensões residuais inerentes à fabricação dos 

painéis e blocos e, posteriormente, na  edificação. Estes fatores de fabricação, quando 

não bem controlados, podem acarretar redução da resistência última da estrutura e 

substanciais atrasos na edificação pelas dificuldades que geram devido ao somatório 

de erros dimensionais que dificultam o alinhamento dos blocos a serem unidos.  

Ao realizar a soldagem, deformações térmicas, têmpera e transformações de 

fase ocorrem no aço. A transformação de fase é uma das grandes mudanças que 

ocorre na microestrutura do aço quando se realiza o processo de soldagem. Esta 

mudança microestrutural está relacionada às propriedades mecânicas de um material, 

sendo de grande importância levá-la em conta quando da construção de grandes 

estruturas de aço.  

Estudos realizados previamente por Estefen, Gurova e colaboradores 

(ESTEFEN et al. 2010; Estefen et al., 2012; Gurova et al., 2015) em chapas navais 

soldadas a topo, que foram deixadas a temperatura ambiente após o término da 

soldagem, com remoção das restrições de soldagem, indicam que as tensões 

residuais se modificam e se redistribuem ao longo do tempo até assumir uma 

distribuição final mais uniforme.  

Como mais um passo na comprovação dessa hipótese, o foco da tese consistiu 

na pesquisa experimental da redistribuição das tensões residuais de soldagem ao 

longo do tempo, correlacionando-a com as mudanças da misorientação 

microestrutural. Na última década, a misorientação de contorno de grão de baixo e alto 

ângulo tem sido estudada e relatada sua relação com as tensões residuais. Nesta 

tese, a misorientação é analisada com a técnica de difração de elétrons 

retroespalhados (EBSD) associada ao microscópio eletrônico de varredura (MEV). 

Analisando a misorientação com EBSD, foi detectada a deformação da microestrutura 

devido às mudanças de misorientação.  

As microestruturas que podem causar essas mudanças nas tensões residuais 

são: a martensita, a bainita e a cementita. Uma importante característica da 

deformação residual é o grande cisalhamento, o qual se caracteriza como a razão 



 

2 
 

predominante que gera forma às placas da microestrutura do produto de 

transformação (BADESHIA, 2010). 

 A linha de investigação apresentada nesta tese insere-se dentro das 

atividades de pesquisa conduzidas pelo Laboratório de Tecnologia Submarina do 

Programa de Engenharia Oceânica da COPPE/UFRJ para o desenvolvimento de 

análise e avaliação de integridade estrutural de painéis de navios e plataformas.  

 

1.1 OBJETIVOS 

 

O objetivo central é investigar a razão das tensões residuais e deformações de 

soldagem nos painéis de navios e plataformas evoluírem ao longo do tempo, 

correlacionando este comportamento com a misorientação microestrutural do aço 

DH36, típico da construção naval.  

 

O presente trabalho tem como objetivos específicos: 

 

1. A simulação física, através da tecnologia GLEEBLE, da zona termicamente 

afetada pelo calor (ZAC) no processo de soldagem com dois passes do aço carbono 

DH36; 

 2. A caracterização, utilizando microscópio ótico e microscópio eletrônico de 

varredura (MEV), da microestrutura obtida na simulação física; 

 3. O monitoramento, através da técnica de medição das tensões mecânicas 

por difração de raios-X, da redistribuição com o tempo das tensões residuais nas 

amostras simuladas; 

 4.  O monitoramento, através da técnica de EBSD MEV, da variação com o 

tempo da microestrutura na área da ZAC simulada, especificamente, misorientação 

dos grãos, tamanho dos grãos e composição das fases; 

 5. A análise, após a simulação do processo de soldagem, da relação entre 

redistribuição com o tempo dos valores das tensões residuais na área da ZAC e das 

mudanças observadas simultaneamente na sua microestrutura, especificamente, 

ângulos de misorientação dos grãos e composição das fases. 

 

1.2 ORGANIZAÇÃO DA TESE 

 

A tese está organizada em seis capítulos como descrito a seguir.  

No Capítulo 1 é feita uma introdução da problemática da tese e suas hipóteses. 
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 No Capítulo 2 é apresentada a revisão bibliográfica das fases presentes nos 

aços DH36, discordâncias e seu efeito na deformação interna de materiais cristalinos, 

aspectos relevantes sobre misorientação relacionada à técnica EBSD e ciclos térmicos 

nos processos de soldagem. Também, uma resenha histórica relacionada ao 

equipamento RAYSRESS, às tensões residuais, estudos realizados por diferentes 

pesquisadores, e estudos sobre a modificações das tensões residuais de soldagem ao 

longo do tempo realizados no Laboratório de Tecnologia Submarina da COPPE/UFRJ. 

No Capítulo 3 são descritos materiais e metodologias utilizados na realização 

da pesquisa experimental da tese. 

No Capitulo 4 são apresentados os principais resultados e as discussões sobre 

a redistribuição das tensões residuais utilizando o equipamento RAYSTRESS, a 

microestrutura do material utilizando a técnica EBSD e microscopia eletrônica e óptica, 

histogramas mostrando a misorientação de contornos de grão, e a mudança da 

deformação, utilizando os métodos de Kernel e MO Average, que a técnica EBSD 

proporciona para observar a distribuição da deformação da microestrutura do material. 

O sumário e as mais importantes conclusões do trabalho estão no Capitulo 5 e, 

finalmente, as referências utilizadas estão indicadas ao teminar o Capitulo 5. 
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA  

 

2.1 INTRODUÇÃO AOS AÇOS NAVAIS COM ÊNFASE SOBRE AS TENSÕES 

RESIDUAIS E MICROESTRUTURA 

 

2.1.1 Descrição Geral de Aços Navais  

 

Os aços navais são materiais de última geração, apresentando alta resistência 

e elevada tenacidade. Esses materiais também são conhecidos como aço carbono, 

em que a elevada resistência está diretamente relacionada com sua composição 

química e sua microestrutura. As Tabelas 2.1 e 2.2 apresentam a composição química 

e as propriedades mecânicas de três aços utilizados na construção naval, 

respectivamente. 

 

Tabela 2. 1. Composição química de aços utilizados na construção naval, wt%. 

Aço 
Naval 

C Mn Si P S Ni 

A 0,21 2,5xC 0,5 0,035 0,035 - 

DH36 0,18 0,9-1,6 0,1-0,5 0,035 0,035 0,4 

FH40 0,16 0,9-1,6 0,1-0,5 0,025 0,025 0,8 

 

Tabela 2. 2.  Propriedades mecânicas de aços utilizados na construção naval. 

Aço 
L. Esc  

 
(N/mm2) 

L. Res 
 

(N/mm2) 

Along. 
(%) 

Resistência ao Impacto (J) 

A 235 400-520 22 
T (°C) 

e ≤ 50 50≤ e ≤70 70 < e 

L T L T L T 

20 - - 34 24 41 27 

DH36 355 490-620 21 
T (°C) 

e ≤ 50 50< e ≤70 
70≤ e 
≤100 

L T L T L T 

-20 34 24 41 27 50 34 

FH40 390 510-650 20 
T (°C) 

e ≤ 50 50< e ≤70 70 < e 

L T L T L T 

-60 39 26 46 31 55 37 

 

O aço utilizado para realização da presente pesquisa foi o DH 36, que 

apresenta alta resistência indicada pela letra H. Este aço apresenta carbono e 

manganês como principal elemento endurecedor. A letra D indica que este aço 

apresenta uma elevada tenacidade, que é conseguida não só com a adição de 

manganês, elemento que colabora com o aumento da tenacidade em baixas 
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temperaturas, como também pela adição de alumínio, que atua como elemento 

refinador de grão durante a solidificação. O dígito 36 refere-se ao valor do limite de 

escoamento do aço. 

 

2.1.2 Aço para Construção Naval ASTM DH36 

 

O aço DH36 é um aço fundido ferrítico-perlítico, fornecido como chapas 

laminadas a frio. Considerando o diagrama de fases com cementita metaestável o 

material é composto aproximadamente de 87% de ferrita e 13% de perlita lamelar (Fig. 

2.1(a)) (GEFFROY et al., 2011). As lamelas de ferrita e cementita apresentam a 

mesma orientação cristalográfica (COLPAERT, 2008). As bandas de perlita sugerem 

uma anisotropia inicial (GEFFROY et al., 2011). O processo termomecânico gera uma 

reorganização da perlita na matriz ferrítica na forma de bandas continuas e colineares 

ao plano de laminado, visíveis na espessura da chapa (Fig. 2.1(b)). A quantidade de 

perlita em aços ASTM DH36 é maior que em aços ASTM grau A, por apresentar maior 

percentagem de carbono em sua composição química (HAYAT e UZUN, 2011). 

 

 

  

Figura 2. 1. (a) perlita lamelar na matriz ferrítica e (b) banda de perlita na matriz 
ferrítica (GEFFROY et al., 2011). 

 

 

2.1.3 Transformação de Fase a Partir da Austenita 

 

Quando se realiza uma soldagem em aços de alta resistência ou aço carbono, 

elevadas temperaturas, acima de 1300 oC, são alcançadas. Esta temperatura é mais 

do que o suficiente para modificar a microestrutura inicial de um aço, depois este 
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resfria até a temperatura ambiente, obtendo uma microestrutura principalmente 

ferrítica, decorrente da decomposição da fase austenítica. Além disso, a forma e o 

tamanho do grão da austenita são importantes na evolução da microestrutura final 

(BHADESHIA., SVENSSON, 1993; BHADESHIA, 2008). 

DAI (2012), em seus estudos de modelamento mostra que as transformações 

de fase têm significantes efeitos sobre as tensões residuais. Modelamento da 

soldagem de aços inoxidáveis austeníticos dão resultados satisfatórios comparados 

com a parte experimental (ELCOATE et al., 2005; DURANTON et al., 2004; DAI et al., 

2010a), o que não acontece com aços ferríticos, como os aços navais, devido à 

complexidade da transformação de fase em estado solido (FRANCIS et al., 2007; DAI 

et al., 2008; DAI et al., 2010a; DAI, 2012; BOJESSON, LINDGREN, 2011).  

 

2.1.4 Efeitos da Transformação de Fases Sobre as Tensões Residuais de 

Soldagem 

 

A deformação plástica está relacionada a alguns mecanismos de deformação 

como: escorregamento (slip), deformação por maclacão (twinning mechanical), e 

fluência. As transformações de fase também podem ocasionar deformação plástica 

(DIETER, 1981a; WATSON, MCDOUGALL, 1973). Uma austenita pode se decompor 

numa grande variedade de microestruturas que são diferenciadas pelo mecanismo 

atômico de transformação (BHADESHIA, 2002) (Fig. 2.2). Esta transformação ocorre 

em estado solido e um entendimento deste mecanismo é importante, já que, a forma 

na qual os átomos se movimentam determinará a morfologia, a composição química e 

outras características da microestrutura. Existem dois tipos de transformação: a 

reconstrutiva (reconstrutive) e a displaciva (displacive).  

Para uma transformação reconstrutiva a mudança da microestrutura é 

alcançada por meio de um fluxo de material (difusão de átomos), que ocorre de tal 

forma que as deformações são minimizadas (BHADESHIA, 1995; BHADESHIA, 2002; 

WHITHERS, BHADESHIA, 2001; BHADESHIA, 2010). Esta transformação é 

caracterizada pelo comportamento dos átomos individuais, onde os átomos de uma 

fase atravessam individualmente e de forma coordenada a interface entre as fases, 

reorganizando-se na nova estrutura cristalina (COLPAERT, 2008c). Microestruturas 

como ferrita alotriomórfica, ferrita idiomórfica e perlita são geradas a partir de uma 

transformação reconstrutiva (JONES, BHADESHIA, 1997) (Fig. 2.2). 
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Figura 2. 2. Produtos de transformação a partir da Austenita (adaptada de: Bhadeshia, 

1995). 
 

Em uma transformação displaciva a mudança na estrutura cristalina é 

alcançada por uma deformação da estrutura inicial (austenita) (BHADESHIA, 1995; 

BHADESHIA, 2002; WHITHERS, BHADESHIA, 2001; BHADESHIA, 2010). Estas 

transformações ocorrem normalmente em condições em que a difusão não mais atua 

de forma significativa (T° baixas) e, portanto, não estão associadas à mudança de 

composição química, e somente à mudança de estrutura cristalina (movimento 

coordenado de deslocamento de átomos) (COLPAERT, 2008c). Microestruturas como 

a ferrita Widmanstatten, a ferrita acicular, a bainita e a martensita são geradas por 

transformação displaciva (BHADESHIA, 1995), como apresentado na Fig. 2.2. Baixas 

temperaturas promovem a transformação displaciva, já que, o movimento das 

discordâncias é um processo termicamente ativado, mas elevadas temperaturas 

promovem o escorregamento (EHRNSTÉN et al., 2009). 
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2.1.5 Propriedades Mecânicas de Alguns Microconstituintes 

 

As tensões residuais são uma consequência de interações entre tempo, 

temperatura, deformação e microestrutura (Fig. 2.3). As características do material que 

influenciam o desenvolvimento de tensões residuais incluem: condutividade térmica, 

capacidade calorífica, expansão e contração térmica, módulo de elasticidade, 

coeficiente de Poisson, plasticidade, termodinâmica, cinética e mecânica de 

transformações (BHADESHIA, 2002; WHITHERS, BHADESHIA, 2001a; WHITHERS, 

BHADESHIA, 2001b).  

 

 

 

 
 

Figura 2. 3. Interação entre temperatura tensão e microestrutura (adaptada de: 
INOUE, WANG, 1985). 

 

Durante um ciclo térmico de solda o material apresenta mudanças nas 

propriedades mecânicas de cada seção dependentes da temperatura. Estas 

propriedades podem mudar drasticamente em temperaturas tão baixas como 500 a 

600 oC nos aços (EASTERLING, 1992), como mostrado na Fig. 2.4. Na Tab. 2.3, 

SCHRODER (1985) registrou como variam as propriedades dos microconstituintes em 

distintas temperaturas. 
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Figura 2. 4. Variação das propriedades em aços revenidos e temperados como uma 

função da temperatura (ANDERSSON, 1978). 
 

 

Relacionando a Fig. 2.4 e a Tab. 2.3 podemos observar que o modulo de 

elasticidade da austenita (A), da ferrita/perlita (F+P), da bainita (B) e da martensita (M) 

diminui quando a temperatura aumenta e o contrário acontece com o modulo de 

Poisson destas microestruturas. O limite de escoamento da A, F+P, B, M, no metal de 

base e no metal de solda diminuem com o aumento da temperatura. Na Tab. 2.3 nota-

se que a martensita apresenta um maior valor em seu limite de escoamento em 

comparação com as outras fases. O coeficiente de expansão térmica da A é maior que 

F+P, B e M, além disso, a austenita é uma microestrutura com menor condutividade 

térmica, como os aços inoxidaveis. A causa da geração das altas tensões a 

temperatura ambiente é devido a ferrita ser mais resistente que a austenita em baixas 

temperaturas (BHADESHIA, 2002). Variações na temperatura dão deformações 

térmicas não uniformes, efeito que aumenta quando o material apresenta limite de 

escoamento elevado. 
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Tabela 2. 3. Propriedades físicas que afetam o desenvolvimento das tensões residuais 
nos aços (SCHRODER, 1985). 

 

Propriedades   

Temperatura oC 

0 300 600 900 

Modulo de elasticidade, GNm-2 A 200 175 150 124 

F+P 210 193 165 120 

B 210 193 165 120 

M 200 185 168   

Modulo de Poisson A 0,291 0,309 0,327 0,345 

F+P 0,28 0,296 0,31 0,325 

B 0,28 0,296 0,31 0,325 

M 0,28 0,296 0,31   

Coeficiente de expansão 
térmica K-1 

A 2,1x10-5 

F+P 1,4x10-5 

B 1,4x10-5 

M 1,3x10-5 

Coeficiente de condutividade 
térmica Wm-1k-1 

A 15 18 21,7 25,1 

F+P 49 41,7 34,3 27 

B 49 41,7 34,3 27 

M 43,1 36,7 30,1   

Calor específico, 10-6Jm-3k-1 A 4,15 4,4 4,67 4,9 

F+P 3,78 4,46 5,09 5,74 

B 3,78 4,46 5,09 5,74 

M 3,76 4,45 5,07   

Limite de escoamento, MNm-2 A 190 110 30 20 

F+P 360 230 140 30 

B 440 330 140 30 

M 1600 1480 1260   

 

 

2.3 DISCORDÂNCIAS 

 

Os cristais nos materiais cristalinos não são perfeitos e contêm defeitos 

responsáveis pela maioria dos aspectos da deformação plástica dos metais, estes 

defeitos são conhecidos como discordâncias. As discordâncias são defeitos em linha 

que se localizam nos planos de escorregamento, que indicam onde terminou a 

operação de cisalhamento (REED HILL, 1982a). Estas discordâncias são parte 

fundamental dos contornos de grão. Existem técnicas de observação das 

discordâncias que utilizam o campo de deformação ao redor de uma discordância para 

aumentar seu tamanho efetivo e, por isso, elas podem ser observadas no microscópio 

eletrônico, difração de raios-X e com algum ataque químico adequado (DIETER, 

1981b). 
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2.3.1 Contornos de Grão 

 

Os materiais metálicos comerciais apresentam-se como policristalinos que são 

separados pelos contornos de grão, estes contornos de grão são muito importantes 

para as propriedades dos metais. A natureza de algum dado contorno de grão 

depende da misorientação de dois grãos adjacentes e da orientação do plano do 

contorno relativo a eles. As redes de dois grãos podem coincidir rotacionando algum 

deles, através de um ângulo adequado e um eixo simples ou um eixo do contorno de 

grão. Assim pode haver dois tipos especiais de contornos que são relativamente 

simples: Contornos tipo Tilt e Twist. Os contornos tipo tilt rotacionam sobre o eixo 

paralelo ao plano do contorno (Fig. 2.5(a)) e os contornos tipo twist rotacionam sobre o 

eixo perpendicular ao plano do contorno (Fig. 2.5(b)) (PORTER et al., 2008). 

 

 

Figura 2. 5. Orientação relativa dos cristais e contornos (a) contorno tipo tilt (b) 
contorno tipo twist (PORTER et al., 2008). 

 

Em baixas temperaturas estes contornos de grão são muitos resistentes e as 

fraturas se produzem através dos grãos (fratura transgranular), o contrario acontece a 

elevadas temperaturas e a baixas velocidades de deformação, com as fraturas 

produzindo-se através dos contornos de grão (fratura intergranular) (REED HILL, 

1982a). 

 

2.3.1.1 Contornos de Grão de Baixo Ângulo 

 

Em 1940, Bragg e Burgers (apud REED HILL, 1982a, pag. 182) mencionaram 

que os contornos entre cristais são compostos por redes de discordâncias 

bidimensionais.  A Fig. 2.6(a) mostra dois grãos que diferem de suas orientações 
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relativas e representam um contorno elementar em um reticulado cubico simples, onde 

os grãos da esquerda e da direita viram em relação a uma linha vertical, que 

corresponde ao contorno de grão (REED HILL, 1982b). O termo contorno de grão de 

baixo ângulo indica uma interface entre dois grãos ligeiramente misorientados 

resultantes da elaboração do material como solidificação, sinterização, etc. 

(PRIESTER, 2006). 

Podemos observar na Fig. 2.6(a), que duas discordâncias em cunha, do 

mesmo sinal, estão sobre dois planos de deslizamento paralelos, estas discordâncias 

podem encontrar uma configuração estável através do alinhamento uma sobre a outra 

a uma distância “D”. Uma terceira discordância de borda do mesmo sinal pode, por 

sua vez, estar no mesmo alinhamento. Ao acrescentar deste modo muitas 

discordâncias de borda do mesmo sinal a uma distância D uma da outra, constrói-se 

uma parede de discordâncias formando um contorno de baixo ângulo (contorno de 

grão de baixo ângulo tipo tilt). Este contorno separa dois subgrãos, que apresentam 

uma desorientação de ângulo (eq. 2.1) 

  

𝜃 = 𝑏
𝐷⁄  (2.1) 

 

onde “b” é o vetor de burgers e “θ” é a misorientação angular através do contorno 

(FRANÇOIS et al., 2012). 

 

Figura 2. 6. (a) Contorno de grão de baixo ângulo tipo twist (b) Contorno de grão de 
baixo ângulo tipo twist (PORTER et al., 2008). 
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Na Fig. 2.6(b) observamos dois conjuntos de discordâncias em hélice (contorno 

de grão de baixo ângulo tipo twist). Em ambos os casos os átomos das regiões entre 

as discordâncias ajustam-se quase perfeitamente dentro dos cristais, enquanto, a 

região que pertence às discordâncias apresenta um pobre ajuste onde a estrutura 

cristalina é altamente distorcida (PORTER et al., 2008). Em geral os contornos podem 

estar formados por conjuntos de discordâncias de borda e de hélice.  

 

2.3.1.2 Contornos de Grão de Alto Ângulo 

 

Com relação a contornos de grão de alto ângulo, quando o ângulo de desajuste 

entre os grãos é muito grande, as discordâncias ficam muito perto uma das outras, 

perdendo assim sua identidade (REED HILL, 1982a), como se observa na Fig. 2.7. 

Quanto maior a rotação angular de um cristal, maior a inclinação dos planos que 

terminam como discordâncias no contorno e menor é o espaçamento entre as 

discordâncias (REED HILL, 1982a). Em geral, quando o ângulo de misorientação (θ) 

excede os 10-15 graus o espaçamento entre discordâncias é tão pequeno que os 

núcleos das discordâncias se sobrepõem e é então difícil fisicamente identificar as 

discordâncias individuais (Porter, 2009). 

 

 

Figura 2. 7. Contorno de grão de alto ângulo (PORTER et al., 2008). 
 

Desde muito tempo atrás se tenta explicar a estrutura dos contornos de grão de 

grande ângulo. O modelo de transição da rede, de HARGREAVES e HILLS (1929), 

considera o limite de grão a ser uma região estreita, talvez com uma largura de uma 

ou duas camadas de átomos, onde os átomos ocupam locais que são um ajuste entre 

as duas redes. O modelo de contorno de grão de alto ângulo de READ e SHOCKLEY 
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(1950) trata o contorno como uma matriz densa de discordâncias. BRANDON et. al. 

(1964) propuseram um modelo de ajuste e desajuste dos contornos, em que as 

regiões de melhor ajuste são aquelas onde os contornos seguem os planos mais 

densamente empacotados nas redes de coincidência, e as regiões de menor ajuste e 

as discordâncias (sub-grãos) realizam o mau ajuste das regiões. Assim, contornos de 

grão podem ser considerados como a soma de sítios de contorno de coincidência e as 

discordâncias superpostas sobre estes sítios. 

 

2.3.1.3 Energia de Contornos de Grão de Alto e Baixo Ângulo 

 

A energia dos contornos de grão de baixo ângulo é simplesmente a energia 

total das discordâncias dentro da área de contorno. Isso depende do espaçamento das 

discordâncias (D). Para pequenos valores de θ, o espaçamento das discordâncias é 

grande e a energia de contorno de grão γ é proporcional à densidade de discordâncias 

no contorno (1/D), i.e. γ ~ θ. No entanto, se θ começa a incrementar então o campo de 

deformações das discordâncias progressivamente se cancela, assim que γ incrementa 

e seu incremento diminui progressivamente, como se observa na Fig. 2.8. Em geral 

quando θ excede de 10-15° o espaçamento das discordâncias é tão pequeno que os 

núcleos das discordâncias se sobrepõem e, é impossível identificar fisicamente as 

discordâncias individuais. Nesta etapa, a energia de contorno de grão é quase 

independente da misorientação. 

 

 

Figura 2. 8. Variação da energia de contorno de grão em função da misorientação 
(PORTER et al., 2008). 
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 Contornos de alto ângulo contem grandes áreas de pobre ajuste e apresentam 

uma estrutura relativamente aberta. As ligações entre os átomos são quebrados ou 

altamente distorcidos, consequentemente o contorno é associado com uma energia 

relativamente alta. Para contornos de baixo ângulo, não obstante, a maioria dos 

átomos se ajusta muito bem dentro de ambas as redes, assim que há bem pouco 

volume livre e as ligações interatômicas são fracamente distorcidas (PORTER et al., 

2008). 

 

2.3.2 Relação entre Discordâncias e a Deformação Plástica  

 

O processo de Volterra mostra que a criação de uma discordância num sólido 

necessita de energia e introduz tensões residuais, e a fim de minimizar esta energia as 

discordâncias tendem a manter-se em linha reta e se comportam como bandas 

elásticas alongadas (FRANÇOIS et al., 2012). Uma energia de deformação se associa 

a toda discordância, já que, as discordâncias são defeitos lineais de um cristal, em que 

seus átomos adjacentes são deslocados de suas posições normais, provocando um 

acumulo de energia no cristal. Se há uma energia associada a uma discordância então 

haverá uma energia associada a uma fileira de discordâncias que formam o contorno 

de grão (REED HILL, 1982b). 

Uma relação entre a tensão de deformação plástica e a raiz quadrada da 

densidade das discordâncias foi proposta por Hall e Petch (apud REED HILL, 1982a, 

pag. 195). A equação de Hall-Petch (eq. 2.2) é deduzida, supondo-se que, os 

contornos de grão atuam como obstáculos para o escorregamento das discordâncias, 

formando-se assim empilhamento de discordâncias em seus planos de 

escorregamento perto do contorno de grão. O acumulo das discordâncias em grãos de 

grande tamanho é maior que nos de menor tamanho, e a concentração de tensões é 

maior nos grãos adjacentes aos grãos de maior tamanho. Isso significa, por exemplo, 

que em aços que contem granulação fina, uma maior tensão tem que ser aplicada 

para causar escorregamento através do contorno, do que nos aços de granulação 

grosseira (REED HILL, 1982b). 

 

𝜎 = 𝜎0 + 𝑘𝑑−1/2 (2.2) 

 

σ: limite de escoamento, 𝜎0 e 𝑘: constantes particulares do material e d: tamanho 

médio do grão.  

Uma consequência importante da deformação plástica, que deriva do 

movimento e da multiplicação das discordâncias, é acompanhada de uma mudança 
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insignificante de volume. Existe, portanto, uma base sólida para a suposição 

normalmente feita na mecânica dos sólidos coerentes, que a deformação plástica 

ocorre a volume constante. No entanto, a dilatação do núcleo da discordância pode 

interagir com a tensão hidrostática, de tal maneira que a força sobre o deslocamento 

não é completamente independente de tudo, especialmente para discordâncias em 

hélice em materiais BCC (FRANÇOIS, 2012). 

Na deformação plástica, os grãos não rotacionam como um elemento único, 

mas como cristalitos subdivididos e independentes que conformam o grão, estas 

unidades podem rotacionar em diferentes magnitudes e algumas vezes em diferentes 

direções, para acomodar a deformação imposta. Esta fragmentação do grão se deve a 

que o número e seleção dos sistemas de escorregamento atuam simultaneamente e 

são distintos entre elementos vizinhos dentro do grão. Durante a deformação grãos 

individuais não deformam independentemente um do outro e excesso de 

discordâncias são produzidas nos contornos de grão para manter a continuidade da 

rede (MERRIMAM, 2007). 

Nos contornos de grão de baixo ângulo as trincas por clivagem podem 

propagar relativamente fácil através dos contornos. Para facilitar a clivagem através de 

contornos de alto ângulo, um mecanismo de acomodação deve ser ativado. Esses 

adicionais processos de fratura poderiam tomar a forma de desgarramento dúctil por 

coalescência de microvazios e clivagem a fina escala (DAVIES et al.; 2002). 

 

2.3.3 Movimento de Discordâncias 

 

Já que os contornos de grão são considerados como regiões de desarranjo 

entre cristais, os átomos deste contorno podem movimentar-se com facilidade ao 

longo destes. Assim o movimento dos contornos é através do passo de um átomo de 

um cristal para fixar-se em outro adjacente. Por isso estes contornos não devem ser 

considerados como fixos no espaço. Contudo deve-se considerar que a mesma 

quantidade de átomos que se movimenta de um lado tem que ser a mesma dos que 

se movimentam para o outro, assim mantendo-se o contorno fixo no espaço. Uma 

maneira pela qual a energia de uma amostra pode diminuir, com o movimento do 

contorno, é através de um cristal deformado, deixando atrás um cristal isento de 

deformação (REED HILL, 1982b).  
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2.4 DIFRAÇÃO DE ELÉTRONS RETRO-ESPALHADOS (EBSD) 

 

A habilidade para obter informação da orientação a nível microestrutural requer 

que o tamanho do meio para analisar o material seja menor que o tamanho da 

microestrutura a ser analisada. Para tal tarefa os elétrons são um meio ideal para 

estudar cristalografia e microestrutura. A técnica de difração de elétrons 

retroespalhados (EBSD) é agora uma ferramenta muito importante de quase todas as 

pesquisas sobre microestrutura e é também usada para a identificação de fases e 

medidas de deformações (ENGLER, RANDLE, 2010). O EBSD, que utiliza a difração 

com padrões de Kikuchi (Backscatter Kikuchi Diffraction - BKD), é uma técnica que é 

acoplada ao microscópio eletrônico de varredura (MEV). 

A técnica EBSD exibe informação como a textura e a sua correlação com o 

tamanho de grão e subgrão; a misorientação de contorno de grão, a distribuição 

espacial da energia armazenada em uma amostra, a quantidade de recristalização, 

identificação de fases, determinação da estrutura cristalina, etc. (HUMPHERYS, 

2001a). 

 

 

Figura 2. 9. Mapa de orientação (Wright, 2009). 
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Os dados necessários para a analise quantitativo microestrutural usando EBSD 

é usualmente na forma de orientação de mapa (Fig. 2.9), para tal aplicação, uma 

grande quantidade de dados precisam ser coletados no menor tempo possível e os 

parâmetros críticos são a velocidade de aquisição de dados, a resolução espacial e 

angular (HUMPHERYS, 2001a). Sistemas EBSD atuais podem adquirir dados a uma 

taxa de 5 a 10 pixels por segundo e, portanto, tal mapa pode ser adquirido em 

aproximadamente 30 min (HUMPHREYS et al., 2001b). 

 A caracterização das distribuições de tamanho e orientação de tais 

microestruturas requer uma combinação de boa resolução espacial e angular nas 

condições de operação pelas quais os dados podem ser adquiridos em uma taxa 

razoável (HUMPHREYS et al., 2001b). A técnica oferece relativamente rápida 

aquisição e difração automática de dados cristalográficos, com uma resolução espacial 

de até dezenas de nanômetros e uma resolução angular de <0.1° (WRIGHT et al., 

2014; TRIMBY, 2012). Microestruturas deformadas ou recuperadas normalmente 

contêm subgrãos com tamanho aproximado de 0,2 até 1 µm e misorientação de 

aproximadamente 0,5 até 3° (HUMPHREYS, HATHERLY, 2004). 

 

2.4.1 Principais Componentes do EBSD 

 

Na técnica EBSD, um feixe de elétrons estacionários atua com uma amostra 

cristalina inclinada e os elétrons difratados formam padrões de Kikuchi, que são 

coletados com uma tela de fósforo que fica dentro da câmara de vácuo do MEV 

(WYNICK, BOEHLERT, 2005). Os padrões de difração podem ser processados em 

tempo real, os algoritmos permitem a obtenção e armazenamento da orientação de 

cada padrão de difração, com esses dados a microestrutura pode ser construída 

(RANDLE, 2000). 

As amostras colocadas para a aquisição de dados dentro da câmera do MEV 

tem que ser geralmente inclinadas aproximadamente 70°, para que o feixe de elétrons 

aumente sua proporção de difração. A área onde um padrão de EBSD é adquirido com 

o feixe de elétrons focados sobre a amostra inclinada é aproximadamente elíptica, 

com o eixo major (Ʌp), perpendicular ao eixo inclinado, igual a três vezes o eixo menor 

(ɅA) como se observa na Fig. 2.10 (HUMPHERYS, 2001a). Esta área é uma função do 

material, da tensão para a aceleração do feixe de elétrons, da inclinação da amostra e 

da resolução paralela ao eixo inclinado (ɅA) (HUMPHREYS, 2004). A diferença entre 

esses dois parâmetros é devido à elongação do feixe de elétrons ao longo da 

abruptamente inclinada superfície do espécime (DINGLEY, FIELD, 1997).  
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Figura 2.10. Geometria de um feixe de elétrons sobre a amostra (HUMPHERYS, 
2001a). 

 

 

Figura 2. 11. Representação esquemática do equipamento no MEV utilizado para 
analise com EBSD (Oxford Guia Boletim). 
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O padrão de difração é característico da estrutura cristalina e da orientação na 

região da amostra onde se fez a aquisição. Para tanto, o padrão é utilizado para obter 

a orientação cristalina, a diferenciação de fases presentes e a caracterização de 

contornos de grão. O EBSD pode fazer a varredura de uma amostra, adquirir os 

padrões de difração, indexa-los e armazenar os resultados numa taxa de 5 a 10 s-1 

sem a intervenção do operador (Oxford Guia Boletim).  

 

Componentes do equipamento EBSD-MEV, observados na Fig. 2.11: 

 Porta amostras, onde se coloca a amostra inclinada a 70 graus. 

 Tela de fósforo, que é irradiada pelos elétrons espalhados da amostra. 

 Câmera CCD, sensível à baixa luz para observar os padrões formados na tela 

de fósforo. 

 Mecanismo de inserção, que controla com precisão a posição do detector 

quando este esta em uso e retrai o detector para uma posição segura quando não está 

em uso, assim se evita a interferência com o funcionamento do MEV. 

 Um computador para controlar o EBSD, coletar e analisar os padrões de 

difração e mostrar os resultados.  

 Detectores FSD, podem ser colocados ao redor da tela de fósforo para obter 

imagens da microestrutura antes de coletar dados com o EBSD. 

 

2.4.2 Principais Etapas no Processo de Caracterização de Uma Amostra por 

EBSD. 

 

Para uma análise com EBSD, um tradicional processo metalográfico de corte, 

desbaste e polimento, é necessário, porém um cuidado especial deve ser levado em 

conta, para assegurar que o polimento final deixe a superfície da amostra livre de 

alguma seção danificada, já que, o padrão de EBSD é gerado de uma muito fina capa 

superficial de aproximadamente 50nm. Polimento com sílica coloidal, ataque químico, 

eletropolimento, desbaste iônico e ataque por plasma é parte da preparação final 

utilizados em diferentes materiais.  

Com a técnica EBSD, uma rápida avaliação da amostra pode ser realizada 

para saber se a qualidade dos padrões a ser obtidos é ótima, se os padrões são de 

pobre qualidade a preparação tem que ser melhorada. Imagem com elétrons 

secundários e/ou retroespalhados podem ser usados para guiar a seleção da área 

inicial e o tamanho de passo a usar. Além disso, se a orientação cristalina medida 

precisa ser relacionada com alguma direção macroscópica externa, como direção de 

laminado, cuidados precisarão ser levados em conta para alinhar a amostra com os 
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eixos do microscópio e o detector EBSD. O ajuste dos parâmetros em EBSD depende 

do tipo de análise que se quer realizar, por exemplo, para uma amostra com 

microestrutura desconhecida uma varredura rápida pode ser feita para conhecer o 

tamanho de grão que esta apresenta, para depois ajustar os parâmetros (i. e. 

resolução, tamanho de passo) que nos proporcionarão uma análise completa da 

microestrutura (WILKINSON, BRITTON, 2012). 

HUMPHREYS (2001a) e RANDLE (2009) mencionam que um mínimo de 200 

grãos é necessário para obter uma média do tamanho de grão, ou seja, 100 pontos 

por grão assim que um mapa de 20000 pontos será obtido. Se a distribuição do 

tamanho de grão é requerida, então uma similar e mais elaborada avaliação do 

conjunto de dados deve ser feita. Avaliações deste tipo de dados, para estabelecer o 

tamanho de subgrão, da textura, das frações de fase em materiais com varias fases 

podem também guiar quantitativas medições da microestrutura com EBSD 

(WILKINSON, BRITTON, 2012). 

 

2.4.3 Aspectos Importantes Sobre a Técnica EBSD 

 

2.4.3.1 Corpo de Prova 

 

O sinal dos elétrons retro-espalhados aumenta com o número atômico (z) do 

material. A qualidade dos padrões de difração incrementa com o número atômico e a 

resolução espacial e pode melhorar com o incremento do número atômico (z) 

(HUMPHERYS, BROUGH, 1999). Grãos finos e subgrãos que podem ser medidos 

estão relacionados com a resolução espacial da técnica.  

Os padrões de difração são obtidos da superfície do corpo-de-prova, em metais 

moles algumas vezes um polimento eletrolítico é necessário, mas para aços de alta 

resistência e martensíticos um bom polimento mecânico pode ser suficiente.  

 

2.4.3.2 Velocidade de Aquisição de Dados 

 

O tempo de aquisição de dados depende de três operações (HUMPHERYS 

2001a): 

a) O tempo necessário para obter um padrão de difração analisável. Isso 

depende do material e das condições de operação do microscópio que é tipicamente 

2-4 quadros de TV (i.e. 0,05-0,2s). 

b) O tempo necessário para analisar o padrão. Isso depende da 

velocidade de processamento do computador, a velocidade com que o algoritmo da 
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solução a um padrão e o número necessário de linhas no padrão para a solução que é 

tipicamente de 0,1-0,5s. Se o software reconhece que subsequentes padrões são os 

mesmos e não precisam analise pode levar a um incremento na velocidade. 

c) O tempo de reposição do feixe. 

 

2.4.3.3 Resolução Espacial 

 

Quando se faz o analise de uma amostra, com tamanho de grão bastante 

pequeno e que apresente subgrãos, a resolução espacial tem que ser bastante menor 

que os grãos, devido a que, quando os padrões de dois grãos se sobrepõem, o 

software para aquisição de dados pode, se há uma significante diferença em 

intensidade dos padrões, satisfatoriamente analisar os padrões mais intensos 

(HUMPHERYS, 2001a). 

Um padrão de difração resulta a partir da interação do feixe com a amostra. Se 

o tamanho do subgrão é menor que este, um pobre padrão de qualidade será obtido. 

Para tanto, o padrão de qualidade (QP) depende não só da amostra, como também 

depende da resolução espacial do EBSD (HUMPHERYS, 2001a). Assim, um melhor 

padrão de qualidade resultará utilizando FEG-MEV que o MEV. O MEV utiliza um 

filamento de tungstênio sensível ao desvio do feixe e sua resolução espacial é três 

vezes menor que o FEG-SEM (STOJAKOVIC, 2012). 

 

 

Figura 2. 12. Resolução espacial, δ, dos padrões de Kikuchi (SCHWARZER et al., 
2009). 
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A resolução espacial no EBSD, ou seja, a resolução medida na superfície e na 

subsuperfície da amostra, é uma função dos eletros retroespalhados, do tamanho do 

feixe dos elétrons incidentes, da corrente, da energia, e da interação do volume e do 

software usado para indexar os padrões de difração (BORDIN, 2016). 

Como a resolução espacial depende do tamanho do feixe e não da resolução 

do MEV, uma alta resolução pode ser obtida com uma boa configuração do foco no 

equipamento, independente de uma baixa resolução (SCHWARZER et al., 2009). O 

sombreado na Fig. 2.12 indica esta fração de volume. Isso demonstra porque não é 

sensato diminuir o tamanho de passo embaixo do diâmetro do volume de excitação do 

feixe (SCHWARZER et al., 2009).  

A resolução espacial no EBSD pode ser melhorada até certo ponto diminuindo 

a tensão do feixe de tipicamente 20 kV para alguns kV (SCHWARZER et al., 2009). No 

entanto, o brilho do feixe e a sensibilidade da tela de fósforo, e, portanto, a intensidade 

do padrão é do mesmo modo reduzida. Além disso, enquanto a resolução dentro de 

um grão é de baixa significância, torna-se bastante crítico quando o feixe se aproxima 

de um limite de grão (SCHWARZER et al., 2009). 

 

2.4.3.4 Precisão ou Resolução Angular 

 

A resolução angular refere-se a menor diferença de orientação entre dois 

cristais que pode ser determinada (ZAEFFERER, 2012). A resolução angular para 

determinar a orientação do cristal está na ordem de 0.5° e a geometria do sistema 

(porta amostra e posição da câmera do EBSD) deve ser conhecida (STOJAKOVIC, 

2012). Entretanto, quando se caracteriza microestruturas contendo contornos de baixo 

ângulo, a precisão com a qual a orientação relativa entre os pontos adjacentes (pixels) 

podem ser determinados é de grande importância, e isso está relacionado à precisão 

com a qual as orientações dos pontos dentro do mesmo cristal podem ser medidas 

(HUMPHERYS, 2001a). 

A resolução angular relativa de um mapa de EBSD é uma função de vários 

parâmetros do EBSD-MEV (GERMAIN, 2014). Uma elevada resolução angular 

(aproximadamente 0.01°) pode ser obtida usando EBSD de alta resolução, que é 

muito útil quando se quer medir a distorção da rede cristalina associada à deformação 

elástica (MAURICE, 2013).  
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Figura 2. 13. Relação entre ruído de orientação e misorientação real para obter a 
misorientação medida (HUMPHERYS, 2001a). 

 

Quando padrões de difração são obtidos de uma pequena área de um único 

grão dentro de uma região policristalina, então ainda que a analise resultasse com 

uma orientação única, este não é usualmente o caso, se obtêm uma faixa de 

orientações (HUMPHERYS, 2001a). O ruído da orientação pode ser quantificado em 

termos de misorientação aparente entre esses dados (KRIEGER LASSEN, 1996). Em 

uma amostra contendo contornos de grão de baixo ângulo, a distribuição medida das 

misorientações é a suma do ruído da orientação mais a distribuição da misorientação 

real, como se observa na Fig. 2.13, pelo tanto misorientações muito pequenas são 

difíceis de obter (HUMPHERYS, 2001a).  

 

2.4.3.5 Pontos Não Indexados 

 

Os padrões de difração coletados a partir de pontos na superfície da amostra 

não necessariamente produzem dados satisfatórios devido a que o padrão de 

qualidade pode ser muito pobre para ser analisado (por exemplo, região severamente 

deformada, inclusões, pits, etc.) (HUMPHERYS, 2001a). A ausência de pontos, nos 

mapas de orientação, é devido a que os algoritmos de indexação automática não 

foram capazes de analisar os padrões de difração. Isso pode ser devido a uma pobre 

qualidade de imagem (WRIGHT, 1993). 

Quando um feixe é posicionado em um contorno de grão, o volume de difração 

abrange as redes cristalinas dos dois grãos separados pelo contorno recebendo a 
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contribuição de ambas as redes (WRIGHT et. al., 2006; 2014), isso devido a uma 

sobreposição entre cristais adjacentes, como mostrado na Fig. 2.14. Quando tal 

sobreposição ocorre, imagens de pobre qualidade são formadas e que são 

susceptíveis a uma incorreta indexação. Esses erros ocorrem frequentemente quando 

a escala da microestrutura (e.g. tamanho de grão) aproxima-se à resolução limite da 

técnica (aproximadamente 1µm). A não indexação de pontos pode ser um problema 

relacionado a grãos e subgraõs muito pequenos. 

 

 

Figura 2. 14. Padrões sobrepostos, obtidos no contorno de grão (WRIGHT, et. al., 
2014). 

 

Se o número de pontos não indexados é tão grande, será difícil obter dados 

microestruturais quantitativos, porém se o número de pontos não indexados é 

pequeno esses pontos podem ser consertados avaliando a orientação de pontos 

vizinhos ao ponto não indexado (HUMPHERYS, 2001a). 

 

2.4.3.6 Pontos Erroneamente Indexados 

 

O erro de indexação se dá quando o padrão de difração é simétrico e a 

qualidade do padrão é pobre (HUMPHERYS, F. J. 2001a).  Erro de indexação é um 

problema em cristais de baixa simetria como os minerais (PRIOR et. al., 1999a). Em 

cristais cúbicos o erro de indexação é pouco comum e pontos não indexados 

aparecem como pixels isolados em um mapa de orientação, e como mencionado 

antes, eles frequentemente podem ser reconhecidos devido a sua elevada relação de 
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orientação com pixels vizinhos (HUMPHERYS, 2001a). O problema pode ser 

minimizado com padrões de boa qualidade, uma adequada calibração e o uso de 

grande quantidade de bandas para solução de padrões (HUMPHERYS, 2001a). 

 

2.4.3.7 Limpeza de Pontos não Indexados 

 

Frequentemente as rotinas automatizadas de indexação são capazes de extrair 

uma das duas orientações dos padrões sobrepostos e indexar pontos (WRIGHT et. al., 

2006b). No entanto, pode haver ainda pontos não indexados nos contornos. A Fig. 

2.15 apresenta um exemplo, onde vários picos de distribuição da misorientação são 

observados perto do contorno do grão a partir dos pontos não indexados e rotinas de 

limpeza podem ser usadas pelo EBSD para mitigar problemas de indexação (WRIGHT 

et al., 2006b). 

 

 

Figura 2. 15. Mapas OIM e distribuição de ângulos de misorientação mostrando o 
impacto de limpeza de pontos (WRIGHT et al., 2006b). 

 

Com o método OIM grãos são formados por agrupamento de pontos vizinhos 

com similar orientação em uma grelha, como se observa na Fig. 2.16. Para o processo 

de limpeza estes pontos são consumidos pela dilatação ou crescimento de grãos. 



 

27 
 

Iterativamente cada ponto é analisado. Se um ponto pertence a um grão nenhuma 

ação é realizada. Porem se um ponto não pertence a algum grão, os pontos vizinhos 

são analisados para relacioná-lo com algum ponto vizinho pertencente a algum grão 

(WRIGHT et. al., 2006b). Assim, se a maioria dos vizinhos de um ponto em particular 

pertencem a um mesmo grão a orientação do ponto em particular é relacionado aos 

pontos vizinhos que pertencem ao grão com mais alto índice de confidencia (FIELD, 

1997) como se observa na Fig. 2.15 depois de realizada a limpeza. Este processo é 

repetido aleatoriamente até que cada ponto pertença a algum grão e este método é 

chamado de dilatação de grão (WRIGHT et. al., 2006b). Este método pode associar 

algum ponto não indexado a algum grão, talvez porque estes pontos são precipitados, 

grãos pequenos ou trincas por exemplo. 

 

2.4.4 Medição de Grãos e Subgrãos 

 

2.4.4.1 Método por Intercepção Linear 

 

Quando temos um mapa de orientação uma linha de pontos na direção X é 

analisada comparando as orientações de pontos adjacentes e o numero de contornos 

de grão de alto ângulo detectados ao longo do comprimento da linha (HUMPHERYS, 

2001a).  

A obtenção de dados é repetida para valores de “y”, mas não todas as filas de 

dados são obtidas, e para evitar a aquisição dos mesmos dados é usual repetir o 

procedimento na direção-“y” que não são menores que o tamanho de grão. O 

procedimento é repetido para a obtenção de dados na direção-“y” incrementando 

valores em “x” (ver Fig. 2.16) e o intercepto linear médio para o tamanho de grão na 

direção “x” (Lx) é então dado pela equação 2.2: 

 

𝐿𝑥 =
𝑅𝑥𝑃𝑥𝛿

𝑁𝑥
           

(2.3) 

 

onde 𝑅𝑥 é o numero de filas analisadas na direção “x”, 𝑁𝑥 é o numero de contornos 

interceptados, 𝑃𝑥 é o numero de pixels na direção “x” e 𝛿 é a distancia dos passos de 

analise entre pixels. A intercepção linear média para o tamanho de grão na direção-“y” 

(Ly) é calculado similarmente e o intercepção linear média total (𝐿̅) é obtido de Lx e Ly. 
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Figura 2. 16. Diagrama esquemático mostrando os píxeis de um mapa de orientação. 
(HUMPHERYS, 2001a). 

 

 

 
Figura 2. 17. a) Microestrutura de um aço Fe3Si, b) Distribuição do tamanho de grao 

do aço Fe3Si (SCHAYES, 2016). 
 

O método da intercepção linear também é usado para obter a distribuição do 

tamanho de grão como observado na Fig. 2.17. Um mínimo de aproximadamente 200 

grãos é normalmente requerido para a determinação do tamanho de grão, e 

aproximadamente 5 a 10 pontos através de um grão são necessários para definir o 

tamanho do grão com suficiente precisão (HUMPHERYS, 2001a). 

 

2.4.4.2 Fatores que Afetam a Precisão das Medições  

 

A precisão com a qual se determina o tamanho de grão e subgrão com EBSD 

dependerá da amostra, do microscópio e dos modos de análise e aquisição de dados. 
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2.4.4.2.1 Tamanho de Passo (Step Size) 

 

O tamanho de passo é um dos mais importantes parâmetros a decidir quando 

se quer utilizar a técnica de EBSD. O tamanho de passo é a distancia entre pontos 

vizinhos em uma grelha de pontos obtidos por varredura (ASTM E2627, 2013), como 

mostrado na Fig. 2.16. 

 

 

Figura 2. 18. Ótimo tamanho de passo em função da magnificação (CHEN, 2012a). 
 

 Se o tamanho do grão e do subgrão são determinados com um mapa de 

EBSD, então algumas considerações devem ser levadas em conta para colocar o 

tamanho de passo dos pixels (𝛿), em relação ao tamanho de grão (𝐿̅) (Humpherys, 

2001a). A melhor precisão será obtida se (𝛿) é menor, e quando (𝛿) é incrementado, 

há maior probabilidade de perder os grãos ou a intercepção dos grãos e o tamanho de 

grão medido será maior que o tamanho de grão verdadeiro (HUMPHERYS, 2001a).  

A Fig. 2.18 indica que o ótimo tamanho de passo diminui abruptamente em 

baixas magnificações e diminui ligeiramente em altas magnificações. Portanto, é 

recomendado ter uma grande área em altas magnificações a ter uma pequena área 

em baixas magnificações (CHEN, 2012b). 

A escolha do tamanho do passo não deveria ser menor que a resolução 

espacial. Assim um tamanho mínimo real de grãos e subgrãos que podem ser 

investigados para cada EBSD é determinado pela escolha do tamanho de passo 

(CHEN, 2012b).  
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2.4.4.2.2 Efeitos de Pontos Não Indexados 

 

No item 2.4.3.5 tratou-se de padrões superpostos em grãos, subgrãos e em 

contornos de grão que o sistema não pode indexar. Esses problemas são críticos 

quando o tamanho destes grãos ou subgrãos aproximam-se ao limite da resolução 

espacial do EBSD e quando a misorientação do subgrão aproxima-se ao limite da 

resolução angular do EBSD (HUMPHERYS, 2001a).  

Uma solução seria a utilização de mapas EBSD de elevada resolução que 

permitem a correção de pontos não indexados, e métodos de reconstrução de grãos 

podem ser preferidos, já que, nesses mapas só os menores grãos em vez dos 

menores interceptos são perdidos (HUMPHERYS, F. J. 2001a). 

 

2.4.4.2.3 Limitações da Resolução Angular 

 

As pequenas misorientações entre grão e subgrãos que podem ser 

determinadas com EBSD são 0.5 e 1.5 graus. Porém, esses limites inferiores são 

alcançados só a partir de padrões de elevada qualidade utilizando um bom sistema de 

calibração. Câmeras de alta resolução e algoritmos de muita elevada precisão, para a 

medição de padrões, ajudam a alcançar estes limites de resolução angular 

(HUMPHERYS, 2001a).  

 

 

 
Figura 2. 19. Mapa de orientação (HUMPHERYS, 2001a). 
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Uma vez que a orientação de cada grão ou subgrão é medida várias vezes em 

um mapa da orientação, alguma melhoria na resolução angular pode ser obtida a 

expensas da resolução espacial por meio do processamento de dados. Em um mapa 

de orientação, como mostrado na Fig. 2.19, há um número considerável de dados em 

cada grão, e a orientação de um grão pode ser definida mais precisamente, se a 

média dos dados dentro de um grão é realizada (HUMPHERYS, 2001a). 

 

2.4.5 Padrões de Kikuchi 

 

Estudos das bandas de Kikuchi foram abordados desde antes do ano 1954, 

ano no qual ALAM et al. (1954) começou a estudar os padrões de Kikuchi de alto 

ângulo.  Alam e colaboradores mencionaram que a intensidade das bandas depende 

do ângulo de incidência dos elétrons. Eles mostraram que o contraste nos padrões de 

difração incrementou com a diminuição do ângulo de incidência do feixe de elétrons e 

com o plano inclinado longe da vertical. 

 

  

 

Figura 2. 20. (a) Detector EBSD, (b)Padrões de Kikuchi do cadmiun em 20keV, 
adquiridos com uma câmara de vídeo análoga e (c) cubo inflado até tornar-se uma 

esfera (projeção estereográfica) representando os padrões de Kikuchi (SCHWARTZ et 
al., 2009). 

 

Os padrões de Kikuchi (padrões de difração) são formados pela interação de 

um feixe de elétrons com os átomos da superfície de alguma amostra cristalina (Fig. 
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2.20a), esta interação provoca que os elétrons sejam espalhados de uma forma 

inelástica e incoerente e quando o feixe de elétrons é reespalhado de uma forma 

coerente a lei de Bragg é satisfeita por um conjunto de planos (THOMAS, 1978). A 

intensidade das linhas de difração e a região entre elas são determinadas por 

considerações de fator de estrutura que, a causa da forte natureza dinâmica da 

difração, pode ser calculada usando a teoria dinâmica (DINGLEY, FIELD, 1997). Na 

Fig. 2.20(b) e (c) é mostrado um exemplo dos padrões de Kikuchi. 

 

 

Figura 2. 21. a) Simulação de Monte Carlo dos elétrons espalhados abaixo da 
superfície de uma amostra de cobre (energia incidente de 20keV), b) Ilustração 

esquemática da distribuição da energia dos elétrons retroespalhados (DINGLEY; 
FIELD, 1997). 

 

Uma simulação de Monte Carlo de uma fonte de elétrons divergente com uma 

rápida incidência é mostrada na Fig. 2.21a e um diagrama esquemático da distribuição 

da energia dos elétrons retroespalhados é mostrado na Figura 2.21b (DINGLEY; 

FIELD, 1997). Pode-se observar na Fig. 2.21(b) que a mais alta energia dos elétrons 
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espalhados está concentrada numa estreita faixa próxima do feixe incidente. Estes 

elétrons que incidem num conjunto de planos cristalinos e em um ângulo que satisfaz 

a equação de Bragg são difratados para formar as bandas de Kikuchi observadas no 

padrão (DINGLEY; FIELD, 1997). Há uma segunda faixa de baixa energia que é muito 

fraca como para cintilar a tela de fósforo e não é levada em conta para registrar 

padrões de Kikuchi. 

Os padrões de Kikuchi gerados com um feixe de elétrons estacionário de 

elevada energia provem de uma profundidade de 50nm a partir capa superficial da 

amostra (CHEN et al., 2012a). 

Os padrões de Kikuchi (Fig. 2.22) consistem de um par de linhas paralelas em 

que cada par (conhecido como banda de Kikuchi, ou par de Kosel) apresenta uma 

distinta largura e corresponde a um distinto plano cristalográfico. A, B, C representam 

a interseção das bandas que correspondem aos eixos de zona (polo de Kikuchi) e os 

eixos de zona maiores são reconhecidos pela interseção de distintas bandas. Os 

padrões de Kikuchi essencialmente incluem todas as relações angulares num cristal (o 

angulo interzonal e interplanar) α, β, γ e assim é feita a identificação de cada uma das 

famílias dos planos (THOMAS, 1978; RANDLE, 2000). 

 

Figura 2. 22. Esboço representando a indexação de alguns padrões de Kikukhi 
(THOMAS, 1978). 

 

A orientação do padrão é avaliada por indexação automática, i.e., identificação 

dos polos e bandas no padrão, calculando a relação entre esse e alguns eixos de 
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referência escolhidos (RANDLE, 2000). Os padrões de difração são a base principal 

do analise de EBSD (RANDLE, 2000). O arranjo geométrico das bandas indica a 

orientação cristalográfica da rede cristalina dentro do volume difração (ASTM E2627, 

2013). 

Esferas, ou mais precisamente, superfícies esféricas, são importantes para a 

difração de elétrons retroespalhados (EBSD). Padrões de elétrons retroespalhados 

(EPSPs), figuras de polo e eixos de misorientação são ideais para exibir na superfície 

de uma esfera. Mapas esféricos de Kikuchi (SKMs) são um meio simples para mostrar 

o padrão de difração completo dos padrões de elétrons retroespalhados. A maneira 

mais simples de visualizar a projeção de EBSPs em uma esfera é imaginar um cubo 

oco de borracha com seis gnomônicamente EBSPs projetados em suas faces; e 

depois para inflar o cubo até que seja esférico (SCHWARTZ et al., 2009).. Este 

processo é mostrado na Fig. 2.20c. 

 

2.4.6 Mapa de Orientação Cristalina ou Microscopia por Orientação de Imagem 

(OIM) 

 

A microscopia por orientação de imagem (OIM) é um sistema completamente 

automatizado para fazer medições da orientação espacial baseado em um analise 

automático de difração de elétrons retroespalhados para obter padrões de Kikuchi 

(WRIGHT, 1993). O sistema combina o movimento preciso do feixe de elétrons 

controlado por computador no MEV com o analise automático dos padrões de 

difração, para alcançar uma rápida medição da orientação da rede cristalina em 

pontos prescritos da microestrutura cristalina (WRIGHT, 1993; DINGLEY, FIELD, 

1997). Em cada ponto, as coordenadas do ponto, a fase cristalina, a orientação e o 

fator de qualidade de imagem (IQ) são armazenados (DINGLEY, FIELD, 1997).  

Resumidamente Adams (1993) menciona que a técnica OIM combina os 

aspectos de orientação cristalina da microestrutura com os aspectos morfológicos de 

uma maneira quantitativa e estatística totalmente confiável. 

A técnica OIM fornece mapas dos grãos que não só descrevem a morfologia, 

como uma técnica tradicional faz, também descreve a medição absoluta das 

orientações da rede. Se a representação da orientação de cada ponto obtido (pixels) é 

desenhada, um mapa cristalográfico da microestrutura é obtido (RANDLE, 2000). A 

capacidade do sistema para identificar rapidamente orientações em locais específicos 

sobre uma amostra faz desta técnica uma ferramenta inigualável para combinar 

morfologia e orientação (WRIGHT, 1993). Esta técnica é bem adequada para a 

caracterização de relações de orientação em contornos de grão, coletando dados de 
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orientação especifica espacial para estudos da estatística de contorno (WRIGHT, 

2006b). 

 

2.4.6.1 Qualidade de Imagem (IQ siglas em inglês) 

 

A qualidade de imagem (IQ) é uma descrição métrica da qualidade dos 

padrões de difração. Um mapa IQ é construído mapeando os valores IQ medidos para 

cada padrão de difração obtido na varredura do OIM a uma escala gris ou a cores. 

Mapas IQ são formados mapeando os valores IQ mínimos em preto e os valores 

máximos em branco e o resto em gris dimensionado linearmente entre esses extremos 

(WRIGHT et al., 2006a). 

Na Fig. 2.23 observamos um mapa OIM, cada hexágono representa um ponto 

onde os dados de difração foram registrados. A figura apresenta um contorno de grão 

(linha preta grossa) com ângulo de misorientação de 15°. Pode-se observar que o fator 

IQ diminui enquanto se afasta do contorno de grão.  Já que o fator IQ é uma medida 

do contraste das bandas de Kikuchi em cada ponto e assim nos dá uma medida da 

deformação cristalina (DINGLEY, FIELD, 1997). Ou seja, perto dos contornos de grão 

aparentemente há uma pequena quantidade de deformação residual. 

 

 

Figura 2. 23. Micrografia de orientação de imagem. Zonas escuras indicam baixo fator 
de qualidade de imagem (DINGLEY, FIELD, 1997). 
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Figura 2. 24. Mapa IQ mostrando os fatores que o valor da qualidade da imagem 
(WRIGHT et al., 2011). 

 

A qualidade de imagem IQ não depende somente da deformação; outros 

fatores também afetam a qualidade de imagem, fatores como: contornos de grão, 

topologia da superfície, segundas fases, condições do feixe, preparação da amostra e 

ajustes da câmera, alguns estão representados na Fig. 2.24 (WRIGHT et al., 2011). A 

perfeição da rede cristalina e os átomos presentes dentro do volume de difração 

também afetam o padrão de qualidade (WRIGHT et al., 2006a).  

 

2.4.6.2 Orientação Cristalográfica 

 

O conceito de orientação cristalina ou simplesmente orientação refere-se a 

como os planos atômicos, no volume do cristal, estão distribuídos em relação a um 

plano de referência (ENGLER, RANDLE, 2010). A maioria dos materiais policristalinos 

tendem a manter um padrão de orientação, começando pelos núcleos formados em 

pontos discretos do metal liquido e tomando posições características na rede 

cristalina. Com a adição de outros átomos a estes núcleos e preservando um arranjo 

determinado na estrutura cristalina, vem o crescimento. Adicionalmente, começando 

pela cristalização (nucleação e crescimento) a partir de uma fundição ou estado solido 

amorfo e passando por algum processo termomecânico, podemos obter uma 

orientação preferencial, chamado textura.  
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2.4.7 Textura em Materiais 

 

O conceito de textura reside na anisotropia das propriedades do material, e por 

sua vez, esta propriedade está relacionada com a direção cristalográfica na qual é 

medida e muitas propriedades do material apresentam uma textura especifica 

(ENGLER, RANDLE, 2010). A análise de mudança da textura em processos 

termomecânicos fornece valiosa informação acerca de mecanismos como 

deformação, recristalização e transformação de fase (ENGLER, RANDLE, 2010).  A 

Fig. 2.25 apresenta um exemplo do modulo elástico de um cristal do ferro como uma 

função da orientação cristalina. Claramente, as propriedades elásticas diferem 

fortemente do conhecido módulo de compressão hidrostático de 210 GPa (linha 

tracejada), que é isotrópico, isto é, livre da influência da textura do material. Alguns 

exemplos de propriedades que dependem da textura média de um material são: 

 Modulo de Young 

 Modulo de Poisson 

 Resistência 

 Ductilidade 

 Tenacidade 

 Permeabilidade magnética 

 Condutividade Elétrica 

 Expansão Térmica (em materiais não cúbicos) 

  

 

 
Figura 2. 25. Modulo elástico de um cristal como uma função da direção cristalina 

(ENGLER, RANDLE, 2010). 
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A textura está dividida em dois, a macrotextura que é complementada com a 

microtextura. A macrotextura é obtida com métodos de difração de raios-X e de 

nêutrons e a microtextura que é obtida com microscopia eletrônica de varredura e de 

transmissão. A investigação da microtextura tem crescido ultimamente, principalmente, 

por meio da aplicação de difração de elétrons retroespalhados, possibilitando assim, a 

medição automática a partir da orientação de coordenadas predeterminadas na 

microestrutura, o que é conhecido geralmente como mapeamento de orientação 

(ENGLER, RANDLE, 2010). 

 

2.4.7.1 Microtextura em Materiais 

 

A difração por raios-X nos proporciona a média da textura (denominada 

macrotextura) de uma fração volumétrica (obtida a partir da intensidade de difração de 

planos particulares) de numerosos grãos individuais com uma particular orientação, 

mas não nos proporciona como cada grão está distribuído por todo o material 

(ENGLER, RANDLE, 2010). Uma estatística de orientação de uma população de grãos 

individuais, e que, geralmente, engloba a localização espacial dos grãos, ou seja, a 

topografia de orientação tem sido denominada microtextura que é a microestrutura 

relacionada com a textura (RANDLE, 2009). 

 

2.4.8 Caráter de Contorno 

 

Como dito anteriormente a técnica de EBSD é capaz de medir a misorientação 

de contorno de grão. Um contorno é caracterizado por cinco graus de liberdade 

(PRIESTER, 2013) (graus de liberdade macroscópicos), três que proporcionam a 

misorientação entre as orientações cristalinas separadas pelo contorno (e.g., 

misorientação entre dois grãos vizinhos) e dois que definem a orientação do plano do 

contorno de grão com relação à referência da amostra (inclinação do contorno) 

(READ, SHOCKLEY, 1950; WRIGHT, 2006b; PATALA et. al., 2012). Ainda esta 

descrição por cinco dimensões não é completa, quando ignora a curvatura que em 

algumas instâncias pode ser um parâmetro importante (WRIGHT, 2011). 

 

Os cinco graus de liberdade macroscópicos são (PRIESTER, 2013): 

- Um para o ângulo de rotação θ entre os dois cristais, 

- Dois para os eixos de rotação [uvw] definidos por seus cossenos diretores, e 

- Dois para a orientação do plano do contorno de grão definido por sua normal n. 
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Finalmente, os cinco graus de liberdade macroscópicos constituem variáveis 

termodinâmicas que são suficientes para fornecer uma descrição termodinâmica 

completa do limite do grão. 

 

2.4.8.1 Misorientação de Contorno de Grão 

 

Se orientações individuais são conhecidas, é possível calcular a diferença entre 

a orientação ou misorientação de grãos adjacentes e, portanto, fornecer informações 

sobre a distribuição da geometria de limite do grão, que é, por vezes, chamada 

mesotextura, isto é, a textura entre grãos (ENGLER, RANDLE, 2010).  

A misorientação é a diferença de orientação cristalina entre dois cristais 

(PRIESTER, 2013). É bem conhecido que, a misorientação associada com o contorno 

de grão pode ser expressa em diferentes, porém, equivalentes formas. Por exemplo, 

no caso de um material com simetria cristalina cúbica apresenta 24 combinações entre 

ângulo e eixo de rotação, que equivalentemente se transformam de uma rede 

cristalina para outra (MAKENZIE, 1958; HUTCHINSON et al., 1996). Para evitar 

confusão entre essas diferentes descrições é comum adotar um eixo e um ângulo, que 

apresentam o mínimo ângulo de rotação (ωmin), algumas vezes denominado de 

desorientação (MACKENZIE, THOMSOM, 1957).  

Uma vez que um contorno é detectado em um mapa de EBSD, a relação 

angular entre o cristal e o contorno é rapidamente calculada, devido a que a 

orientação do cristal é conhecida (HUMPHERYS, 2001b). Tipicamente, esta 

misorientação é descrita como o par eixo-ângulo de rotação (WRIGHT, 2006b). Esta 

relação também pode ser expressa em termos da Rotação da Matriz e o Vetor 

Rodrigues (PRIESTER, 2013). O vetor de Rodriguez é um vetor que está paralelo ao 

eixo de rotação e de comprimento funcionalmente dependente do ângulo de rotação 

(FRANK, 1988). O eixo de misorientação é o eixo de rotação necessário para 

rotacionar uma orientação dentro de outra e por definição apresenta a mesma 

orientação cristalográfica relativa a ambas as redes (PRIOR, 1999b; WRIGHT, 2006b). 

O método define o ângulo através do qual um dos cristais deve ser rodado em torno 

de um determinado eixo, de modo a trazê-lo em alinhamento com o outro cristal 

(HUMPHERYS, 2001a). Se as redes apresentam uma alta simetria haverá mais de um 

par eixo-ângulo equivalentes simetricamente que definem a misorientação (PRIOR, 

1999b; WRIGHT, 2006b). 

O EBSD permite medir a orientação total a escala submicrométrica e pode ser 

usado para medir magnitudes de misorientação e eixos de misorientação, associados 

com específicos contornos dentro de uma microestrutura (PRIOR, 1999b). Em geral, o 
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par eixo-ângulo com o mínimo ângulo de rotação é usado (WRIGHT, 2006). Deve-se 

levar em conta que quando o ângulo de rotação se aproxima a zero, o eixo não é bem 

definido (PRIOR, 1999b). 

Muitos estudos de formação de textura de recristalização foram interpretados 

em termos de relação de misorientação especial entre os grãos deformados e 

recristalizados que conferem uma alta mobilidade na migração de contornos 

(HUTCHINSON et al., 1996). Segundo Huntchinson há evidencia experimental que 

mostra a mobilidade de contorno ser dependente da misorientação (HUTCHINSON et 

al., 1996).  

Contornos de grão podem ser caracterizados em termos da misorientação 

entre os grãos separados pelos contornos, orientação física do contorno com relação 

ao eixo da amostra; e comprimento e curvatura do contorno. Dados deste tipo, 

estatisticamente confiáveis, são extremamente necessários para um analise estatístico 

das interfaces e modelamento topológico da microestrutura (WRIGHT, 1993).  

Por definição um grão apresenta uma simples orientação cristalina. Contudo, 

grãos em materiais deformados compreendem uma variedade de orientações da 

ordem de 10 graus ou mais, e que grãos recristalizados apresentam uma gradiente de 

orientações da ordem de 3 graus, desde um lado até seu centro (RANDLE, DEVIES, 

1999). Um contorno de grão é identificado em um mapa pela mudança de orientação 

entre o limite de grão a grão (RANDLE, 2000).  Além disso, foi observado que a 

misorientação apresenta uma tendência maior próximo aos contornos de grão (HOU et 

al., 2011; LU et al., 2011).  

 

2.4.8.2 Plano do Contorno 

 

Os graus de liberdade que descrevem o plano do contorno não são facilmente 

obtidos. Um desses parâmetros é obtido a partir da direção do contorno no mapa, mas 

o outro parâmetro, que é a inclinação do contorno à superfície da amostra, não é 

diretamente obtido (HUMPHERYS, 2001a).  

 

2.4.8.3 Distribuição dos Ângulos de Contorno de Grão 

 

A técnica EBSD é capaz de diferenciar os contornos de baixo ângulo (<15°), 

este limite pode variar ligeiramente de acordo com o material) e os contornos de alto 

ângulo (>15°). Na Fig. 2.26 observam-se contornos de baixo ângulo de cor cinza e 

contornos de alto ângulo de cor preta. Na Fig. 2.27 observa-se uma junta soldada com 
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contornos de grão de alto ângulo em cor preta e contornos especiais (twins) de cor 

amarela. 

 

 
 

Figura 2. 26. Mapa de orientação mostrando em gris baixo ângulos e em preto alto 
ângulos (HUMPHERYS, 2001a). 

 

 
 

Figura 2. 27. Mapa de padrão de qualidade com contornos de grão de alto ângulo de 
cor preto e contornos especiais (twins) de cor amarela (SAUKKONEM, 2011). 
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Figura 2. 28. Histogramas de misorientação de dois aços (a) Eurofer-97 e (b) ODS-

Eurofer, austenitizados em 900, 1100 e 1300°C (ZILNYK, 2015). 
 

A Fig. 2.28 mostra dois histogramas com a distribuição da misorientação de 

contorno de grão, algumas vezes chamada gráficas de Mackenzie (MAKENZIE, 1958). 

Os contornos conhecidos como subgrãos são contornos de grão de baixo ângulo, mas 

este termo é reservado para discordâncias de parede (edge dislocations wall: termo 

antigamente usado para contornos de grão de baixo ângulo) que se formam dentro 

dos grãos sob o efeito de um endurecimento por encruamento seguido de um 

tratamento térmico (PRIESTER, 2013). 

 

2.4.8.4 Contornos de Coincidência  

 

Entre os contornos de grão de alto ângulo, os que correspondem a uma 

relação de coincidência são nomeados de contornos de rede em sítios de coincidência 

(coincidence site lattice CSL). Se eles são ligeiramente desviados a partir desta 

relação preferencial, são contornos de grãos quase coincidentes; o termo geral de 

contorno de grão é geralmente reservado para um contorno de grão longe de qualquer 

baixo índice de coincidência (Σ). Este termo, amplamente utilizado, não implica uma 

periodicidade ou alguma energia de contorno de grão; na verdade, baseia-se apenas 

na noção de coincidência e não leva em conta o plano de contorno de grão 

(PRIESTER, 2013). 

Em específicos pares de eixo/ângulo de misorientação grãos separados por 

contornos apresentam alguns sítios de rede em comum. Com a técnica EBSD é 

possível detectar e medir contornos que apresentam uma relação de orientação 

especial, tal como os CSL e se estes sítios de coincidência são elevados os contornos 

podem apresentar uma alta mobilidade (BRANDON et. al., 1964). A reciprocidade da 

relação dos sítios atômicos que são comuns a sítios de rede/cristal é denotada por Σ, 
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por exemplo, o contorno de macla (twins) com uma terceira parte dos sítios de rede 

comuns a ambos os cristais é denominado contorno Σ3 (HUMPHERYS, 2001a). Na 

Fig. 2.27 observa-se que contornos de macla estão representados pela cor amarela. 

Brandon menciona que para determinar se um contorno pode ser classificado 

como contorno CSL um critério de permissível desviação a partir de coincidências 

deve ser usado (BRANDON, 1964). Brandon da uma equação (2.3) de misorientação 

permissível máxima (∆𝜽): 

 

∆𝜽 = 𝜽𝒎𝜮−𝟏/𝟐 (2.4) 

 

Onde 𝜽𝒎 é o angulo de misorietação máxima para um baixo ângulo de 

contorno (15 graus na maioria das vezes), assim para uma rede real Σ=1 e ∆𝜽 = 𝟏𝟓.  

 

2.5 ANALISE DA DEFORMAÇÃO USANDO EBSD 

 

A necessidade de saber o estado de tensões locais e deformações numa 

região do material é muito importante numa ampla faixa de aplicações. Nos materiais 

estruturais a deformação local se incrementa próxima às inclusões, os precipitados e 

os contornos de grão, e necessitam ser estudados se a deformação e o processo de 

falha precisam ser entendidos. 

 

 

Figura 2. 29. Aproximação da escala em comprimento (resolução espacial) versus a 
sensibilidade à deformação alcançada pelas técnicas que analisam a deformação. 

Aquelas em direção esquerda combinam superior resolução espacial e superior 
sensibilidade à deformação (WILKINSON et al., 2009). 

 

A Fig. 2.29 mostra a escala aproximada em comprimento (resolução espacial) 

versus a sensibilidade à deformação alcançada por uma variedade de técnicas para 
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medir a deformação. Difração por raios-X é talvez a melhor técnica desenvolvida para 

a medição da deformação interna (BOWEN, TANNER, 1995). Parâmetros de rede e 

assim deformações da ordem de 1 parte de 105  podem ser determinadas, entretanto, 

a resolução espacial, na melhor das hipóteses, é da ordem de 100 microns 

(WILKINSON et al., 2009). A técnica com EBSD-MEV pode determinar as 

deformações locais com uma atrativa combinação de uma elevada resolução espacial 

e uma boa sensibilidade à deformação. 

Em estudos da deformação com EBSD é importante saber diferenciar entre 

deformação elástica e plástica. A deformação elástica e a deformação residual se 

manifestam de forma diferente quando se usa a técnica EBSD e os efeitos também 

são diferentes. A presença da deformação na rede cristalina produz efeitos que são 

observados nos padrões de difração do EBSD. A seguir se explica esses efeitos que 

produzem diferenças para a deformação elástica e plástica. 

 

2.5.1 Deformação Elástica 

 

A deformação elástica distorce a rede cristalina. Esta distorção provoca nos 

padrões uma mudança em alguns eixos de zona junto com mudanças na largura de 

algumas bandas de difração (WRIGHT et al., 2011). Por exemplo, se a deformação é 

uniaxial e em uma direção principal da célula da rede, então a deformação produz uma 

mudança em um dos parâmetros da célula como se esquematiza na Fig. 2.30. Em um 

típico sistema de EBSD essas deformações elásticas são registradas em uma faixa de 

um ou dois pixels de mudança.  

 

 

 

 
Figura 2. 30. Deformação da rede horizontalmente e esquema dos padrões 

sobrepostos (WRIGHT et al., 2011). 
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2.5.2 Deformação Plástica 

 

A difração de elétrons retroespalhados (EBSD) é sensível aos efeitos coletivos 

das discordâncias que se acumulam na rede durante a deformação (BREWER et al., 

2009) e, assim, a qualidade dos padrões de difração é degradada pela deformação 

plástica. A técnica EBSD pode ser usada para obter a deformação qualitativamente a 

partir de mapas que podem mostrar a variação da densidade de discordâncias 

relacionada com a microestrutura (SAUKKONEN T. et al. 2011). 

Observando a Fig. 2.31 dois efeitos podem acontecer sobre os padrões de 

difração por causa das discordâncias. Primeiro, há regiões com vetor de Burgers 

liquido que não é zero através do qual há uma mudança da orientação cristalográfica 

ou curvatura da rede, essas discordâncias são chamadas de discordâncias 

geometricamente necessárias (“geometrically necessary” dislocations – GNDs). 

Arranjos com GNDs podem formar contornos de subgrãos. Segundo, no material há 

regiões com alguma densidade de discordâncias e vetor de Burgers líquido de zero, 

estas discordâncias são chamadas de discordâncias estatisticamente armazenadas 

(“statistically stored” dislocations – SSDs) as quais não provocam a rotação da rede.  

 

 

Figura 2. 31. Esquema das discordâncias e contorno de subgrão (BREWER et al., 
2009). 

 

Se o volume de difração é obtido de uma região com alta densidade de 

discordâncias e com um vetor de Burgers liquido de zero (SSDs), então o padrão 

resultante será degradado devido à perturbação local dos planos de rede levando a 

uma incoerente dispersão. A Fig. 2.32 mostra SSDs (discordâncias opostas) alterando 

a rede cristalina. Quanto maior a densidade de discordâncias, maior será a 

degradação na qualidade padrão (WRIGHT, et al. 2011). 

 



 

46 
 

 
 

Figura 2. 32. SSDs alterando a rede cristalina devido a duas discordâncias opostas 
(WRIGHT, et al. 2011). 

 

Se o volume de difração contem GNDs o padrão de qualidade é degradado 

devido à superposição dos padrões, obtidos por EBSD, de cada subgrão dentro do 

volume de difração como mostrado na Fig. 2.33. O grau de degradação é 

independente da quantidade de deformação dentro do volume de interação (WRIGHT, 

et al. 2011).  

 

Figura 2. 33. GNDs afetando os padrões obtidos por EBSD (WRIGHT, et al. 2011). 
 

É um tanto impreciso dizer que o EBSD mede a plasticidade, em vez disso, o 

EBSD mede os efeitos da plasticidade sobre a rede cristalina na forma de dobramento 

da rede (GNDs) e a imperfeição da rede (GNDs e SSDs). Uma importante conexão 

entre plasticidade e EBSD é o uso de continuas descrições das discordâncias que 

descrevem a plasticidade do cristal (BREWER et al., 2009).  
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NYE (1953) notou que a gradiente de deformação precisa da criação de uma 

rede de discordâncias para manter a continuidade geométrica do material em um 

estado deformado. O comportamento das discordâncias a uma escala microestrutural 

é simplesmente resumido como a habilidade da rede de discordâncias em suportar 

uma gradiente de deformação (BREWER et al., 2009).  

 

2.5.3 Método de Kernel Usado em EBSD 

 

O EBSD-MEV tem sido usado para avaliar o dano acumulado em materiais, por 

meio da distribuição da deformação (SUBEDI et al., 2015). Os parâmetros de 

misorientação como a misorientação media de Kernel (KAM) (BREWER, 2009), 

misorientação local (KAMAYA, 2009) e gradiente local (KAMAYA, 2011), podem ser 

calculados a partir de orientações medias e se correlacionam bem com o grau de dano 

por deformação plástica (DEMIR, 2009). Com o EBSD, a deformação inelástica 

(plástica) acumulada é calculada a partir de medições das mudanças na orientação 

cristalográfica local (misorientação). Essas rotações de rede são causadas pela 

acumulação de GNDs que acomodam a deformação plástica (UNNIKRISHNAN, 2016).  

 

 

Figura 2. 34. Mapas de Kernel para (a)X60ss, (b)X60 e (c) Mostra HIC X60 testada 
(MOHTADI-BONAB, 2015). 

 

Varias medidas de orientação com EBSD podem ser mostradas na forma de 

mapas de Kernel (KAM) mostrando o grau de deformação plástica (JIN et al., 2013). O 

KAM é uma forma de mapas de misorientação que calcula a média aritmética da 
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misorientação escalar entre grupos de pixels, ou kernels, sendo bidimensional e pode 

ser estendida além de pixels adjacentes, por exemplo, a vizinhos mais próximos 

(BREWER, 2009). Usando medidas de orientação cristalina mostra-se que a 

misorientação local de contorno incrementa com uma deformação plástica aplicada 

(KAMAYA, 2012). A Fig. 2.34 mostra os mapas de Kernel para duas amostras como 

recebidas X60ss e X60, (a) e (b) respectivamente, e uma testada X60 (c). 

Danos macroscópicos podem aparentar ser uniformes, porem sua distribuição 

espacial não é homogênea numa escala microscópica (KAMAYA, 2012). A anisotropia 

de deformação, propriedades dos grãos cristalinos e a natureza aleatória da 

orientação cristalina em materiais policristalinos causam a não homogeneidade 

(MUSIENKO, 2007). 

  

2.5.4 Misorientação Media do Grão (GAM) 

 

A misorientação local fornece uma indicação da distribuição da deformação no 

material. O GAM calcula a media aritmética da misorientação entre pixels adjacentes 

em um conjunto de N pixels sobre M grãos (Brewer et al., 2009), que se interpreta 

como a misorientação media entre cada par de pontos vizinhos dentro do grão (Wright, 

1999). Isso significa que cada medição contida dentro de um grão é assignado ao 

mesmo valor de misorientação local, porem os valores variam de grão para grão 

(Wright et al. 2011). Este tipo de medição é influenciado pelo tamanho de passo, 

quando o tamanho de passo diminui a misorientação entre pontos vizinhos diminuirá 

também (Wright et al. 2011). Um exemplo de um mapa da GAM é mostrado na Fig. 

2.35. 

 

Figura 2. 35. Mapa de misorientação media do grão (GAM). Os grãos são delineados 
com contornos pretos e foram construídos assumindo um ângulo de 5 graus de 

tolerância. 
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2.6 REGIÕES IMPORTANTES DA ZONA AFETADA PELO CALOR (ZAC)  

 

2.6.1 ZAC de Grão Grosseiro 

 

A ZAC de grão grosseiro compreende a região do metal de base mais próxima 

da zona de ligação (linha de fusão) e que foi submetida a temperaturas máximas entre 

1100 0C e a temperatura solidus, como mostra a Fig. 2.36. Nesta região a 

microestrutura austenítica sofre um grande crescimento de grão. Este crescimento 

depende do tipo de aço e da energia de soldagem. Os processos de maior energia 

resultarão em granulação mais grosseira (MARQUES et. al., 2005).  

 

 

 
Figura 2. 36. (a) Representação da distribuição da temperatura máxima atingida na 

soldagem em função da distância ao eixo de solda, (b) Diagrama de fases Fe-C com a 
indicação das temperaturas máximas de soldagem e seu efeito sobre a microestrutura 

(COLPAERT, 2008a).  
 

Temperaturas pico desta ordem alcançam o grão austenítico grosseiro e que 

devido à baixa densidade de contornos de grão, impedem a extensa transformação 

para ferrita durante o resfriamento. Microestruturas formadas em grãos grosseiros são 
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mais complexas que as que são formadas em regiões de grão fino ou material de base 

como ferrita poligonal, ferrita widmanstatten, bainita e martensita. Além disso, fases 

enriquecidas com carbono (microconstituintes) que estão associadas com as fases 

mencionadas anteriormente podem transformar para perlita, perlita degenerada, 

carbonetos ou martensita-austenita retida (MA) (HARRISON, FARRAR, 1989).  

Velocidades de resfriamento elevadas dão como resultado, dependendo se o 

aço tem elevado conteúdo de carbono e elementos de liga, uma microestrutura com 

grande quantidade de martensita nesta região da ZAC. Por estes motivos, e pela 

segregação de impurezas e elementos fragilizantes para o contorno de grão da 

austenita anterior, esta região é a mais problemática da ZAC, porque pode apresentar 

problemas de tenacidade e é um lugar preferencial para a formação de trincas 

(MARQUES et. al., 2005). 

Para um dado material, espessura e tipo de junta, condições de resfriamento e, 

em consequência, a microestrutura desta região, poderão ser controladas pela seleção 

adequada das condições de soldagem, particularmente a energia de soldagem e a 

temperatura de preaquecimento da junta (MARQUES et. al., 2005). 

A máxima dureza na ZAC do cordão é observada nesta zona imediata à zona 

de ligação; já que, nesta zona, é onde se atinge a máxima temperatura e a máxima 

velocidade de resfriamento. Esses fatores provocam um aumento do tamanho de grão 

devido à difusão e a dissolução completa dos carbonetos e outras partículas, o que 

aumenta a temperabilidade da matriz.  

 

2.6.2 ZAC de Grão Fino 

 

Esta região da junta aquecida é formada a temperaturas perto da linha AC3 (e. 

g. de 850 até próximo de 1100 oC), como se observa na Fig. 2.36. No aquecimento 

quando a ferrita transforma em austenita não há muito tempo para que a austenita 

cresça muito e com ajuda dos carbonitretos que não são totalmente dissolvidos o 

tamanho de grão permanece muito pequeno, (EASTERLING, 1992). Após o processo 

de soldagem, esta região se caracteriza por ter uma estrutura fina de ferrita-perlita e 

em alguns casos bainita, (HARRISON, FARRAR, 1989; MARQUES et. al., 2005) 

devido à grande densidade de contornos de grão uma grande quantidade de ferrita é 

nucleada e a austenita que permanece retida se concentra no centro do grão e 

apresenta muito carbono transformando-se em perlita.  
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2.6.3 ZAC da Região Intercrítica ou Parcialmente Transformada 

 

Nesta região a temperatura varia entre a linha A1 (temperatura eutetóide) e a 

linha A3 como se observa na Fig. 2.36, sendo caracterizada pela transformação da 

microestrutura original do metal de base. Nesta faixa de temperaturas, a perlita do 

metal de base é rapidamente austenizada e, portanto, a austenita é enriquecida com C 

e Mn (EASTERLING, 1992). Devido à diferença de solubilidade do carbono na ferrita e 

na austenita, a austenita fica enriquecida em carbono, aumentando ainda mais a 

temperabilidade. Dependendo da velocidade de resfriamento, a austenita pode se 

decompor em perlita, bainita superior, austenita retida e martensita maclada ou 

autotemperda, isto é, em martensita de alto carbono (twinned). Esta zona da ZAC 

pode apresentar as piores propriedades em comparação às propriedades do aço 

(Brandi, 1995), mesmo com o refino de grão que ocorre também nesta região. 

Particularmente na soldagem multipasse, podem se formar constituintes de elevada 

dureza e baixa tenacidade (MARQUES et. al., 2005). A temperatura mínima desta 

região (A1) geralmente define a fronteira entre a ZAC e o metal base. 

 

2.6.4 ZAC da Região de Carbonetos Esferoidizados 

 

Esta região apresenta temperaturas máximas menores que a linha A1 

(temperatura eutetóide - 723 0C), com uma mudança microestrutural quase que 

imperceptível, dependendo da composição química, dos parâmetros de soldagem e da 

velocidade de resfriamento, além dos eventuais reaquecimentos. Nesta região as 

lamelas de cementita da perlita se degradam em partículas esferoidais de Fe3C. A 

aglomeração de partículas de cementita esferoidizada nos contornos de grão e 

contornos de triple união, realça a função dos contornos de grão como canais de alta 

difusividade do carbono em baixas temperaturas (EASTERLING, 1992). A resistência 

mecânica pode diminuir ainda que não seja comprovável, já que, ocorre numa faixa 

estreita da ZAC (BRANDI, 1995). 

 

2.6.5 Zona de Material Base não “Modificada” 

 

Esta é uma zona com temperaturas máximas de 650 °C e mudanças na 

morfologia parecem não ocorrer. Contudo o efeito combinado do aquecimento e as 

tensões residuais podem causar envelhecimento por deformação dinâmica. Este 

fenômeno é associado ao movimento das discordâncias em espiral sobre as 

impurezas intersticiais como C e N. Em resfriamento as discordâncias são travadas 
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fortemente deixando a estrutura mais frágil. O problema é intensificado em soldas 

multipasse (EASTERLING, 1992). 

 

2.6.6 Efeitos de Vários Passes de Solda na ZAC 

 

Na soldagem multipasse a situação é mais complexa que a soldagem de um 

único passe, devido à transformação parcial da microestrutura na ZAC inicial causada 

pelo passe subsequente, de forma que cada cordão de solda é tratado termicamente 

pelo cordão subsequente, tendo como resultado uma ampla gama de microestruturas, 

as quais dependem da distância na que se encontra aquela região até a zona fundida.  

A sequência de deposição dos passes é importante, uma vez que o ciclo 

térmico de um passe subsequente pode ajudar a refinar o grão grosseiro de um passe 

anterior. Quando um passe é aplicado ao metal de base há uma região ao lado da 

zona de fusão onde se alcança a temperatura suficiente para propiciar o crescimento 

de grão austenítico. A deposição ideal dos passes posteriores é aquela em que se 

atinge a reaustenitização da região de grão grosseiro a temperaturas máximas 

inferiores às temperaturas dos passes anteriores.  

 

 

Figura 2. 37. (a) Detalhe da linha de fusão e região termicamente afetada da solda 
com arame tubular. Estão indicadas, junto à linha de fusão, no material base, duas 

regiões: (s) região sem segregação no material base (c) com segregação. (b) 
Esquema indicando as zonas de grãos grosseiros (GG) de um passe que são 
refinadas para granulação austenítica fina (GF) pelos passes subsequentes 

(COLPAERT, 2008).  
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Passes subsequentes podem refinar a microestrutura, melhorar a tenacidade e 

aliviar as tensões residuais, ou o contrario pode acontecer. A seguir explicaremos 

alguns detalhes de como afeta um passe posterior à zona fundida e à ZAC: 

a) A zona fundida pode apresentar grande densidade de discordâncias, ser 

pouco ligado e consistir de vários produtos de transformação (segundo o ingresso de 

energia). Durante o aquecimento há pouca possibilidade de impedir o crescimento do 

grão devido à ausência de carbonitretos que foram diluídos, mas não haverá esse 

crescimento se o ingresso de energia é baixo (EASTERLING, 1992).  

b) A ZAC pode apresentar uma mistura de zonas de diferentes temperaturas 

que apresenta diferentes propriedades mecânicas. Nas soldas com vários passes 

poucas zonas de grão grosseiro são formadas, porem essas poucas zonas são 

prejudiciais para as soldas e apresentam diferentes tipos de microestruturas. 

A Fig. 2.37 mostra uma soldagem multipasse (COLPAERT, 2008) realizada 

com arame tubular auto-protegido (SAT-NG) em aço 20MnMoNi55. A Fig. 2.37(a) 

mostra um cordão de solda com três passes. Na figura 2.37(b) é apresentado um 

esquema das regiões da ZAC de uma soldagem multipasse, com grãos grosseiros 

(GG) e com grãos refinados (GF), transformadas diversas vezes conforme a posição 

relativa entre os cordões. 

 

2.7 CICLOS TÉRMICOS 

 

2.7.1 Transferência de Calor na Soldagem 

 

O calor é a principal fonte de energia nos processos de soldagem, sendo 

necessário supri-lo à poça de fusão em intensidade suficiente, de modo a garantir a 

execução de uma junta soldada de boa qualidade nos processos de soldagem por 

fusão. Por outro lado, pode representar fonte potencial de problemas devido à sua 

influência direta nas transformações de fase e fenômenos mecânicos (tensões 

residuais e distorções) que ocorrem na junta soldada. Esses efeitos são 

consequências dos ciclos térmicos e das temperaturas a que a junta soldada é 

submetida.  

 

2.7.1.1 História Térmica 

 

A história térmica representa as mudanças de microestrutura que ocorrem em 

um processo de soldagem. Para estabelecer essas alterações é preciso conhecer os 
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ciclos térmicos de soldagem em cada ponto próximo à solda, e a repartição térmica 

(GRANJON, 1991).  

O ciclo térmico de soldagem é definido pela variação da temperatura (θ) que 

ocorre em função do tempo (t) em uma dada posição no metal de base (GRANJON, 

1991). A temperatura máxima e a velocidade de resfriamento estão relacionadas com 

a microestrutura nos pontos de interesse e, portanto, nas propriedades finais do 

material soldado (BRANDI, 1995). 

 

 

Figura 2. 38. Ciclo térmico de soldagem em um ponto da junta soldada (GRANJON, 
1991). 

 

A curva θ=f(t), desenhada para um ponto (A) perto do cordão de solda, como 

se observa na Fig. 2.38, mostra todas as informações necessárias do ciclo térmico. Na 

figura, θm representa a máxima temperatura alcançada; θS é a temperatura critica em 

um tempo tS e VR é a velocidade de resfriamento a uma temperatura θR em um tempo 

tR(θ1 a θ2) (GRANJON, 1991). Geralmente, para os aços carbono e aços baixa e média 

liga, as temperaturas θ1 e θ2 são 800 e 500oC, definindo o tR como a t8-5. 

A repartição térmica mostra a extensão da região do metal base que teve sua 

microestrutura modificada pelo(s) cordão(ões) de solda. A curva que representa a 

repartição térmica θ=f(x), apresentada na Fig. 2.39, mostra a variação da temperatura 

máxima (θ) alcançada em cada ponto em função da distância a partir da zona de 

ligação (x). Para definir a extensão da zona afetada pelo calor para os aços carbono 
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basta encontrar a distância entre a região que atingiu uma temperatura máxima igual à 

temperatura solidus e a temperatura AC1 na ZAC (GRANJON, 1991).  

 

Figura 2. 39. Repartição térmica representando a ZAC de uma junta soldada 
(GRANJON, 1991). 

 

 

 
Figura 2. 40. Ciclos térmicos para distâncias perpendiculares à linha de centro do 

cordão de solda (GRANJON, 1991). 
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Na Fig. 2.40 podem-se observar os ciclos térmicos para diferentes distâncias 

perpendiculares à linha de centro do cordão de solda. As temperaturas máximas 

alcançadas θmA, θmB, θmC de cada ciclo térmico diminuem com o aumento da distância, 

enquanto os tempos tmA, tmB, tmC aumentam. Estes valores são funções do material, 

geometria de junta, do processo e do procedimento de soldagem que é usado. O 

conjunto de temperaturas máximas resulta na curva θm=φ(t), representada pela linha 

tracejada que une as temperaturas máximas alcançadas. Isto significa que, 

dependendo da distância, existem regiões que estão resfriando (próximas à zona de 

ligação) e outras que ainda estão no aquecimento (pontos mais afastados da zona de 

ligação). Para a distribuição de ciclos térmicos, a velocidade de resfriamento é menor 

para distâncias maiores da zona de ligação (GRANJON, 1991). 

Teoricamente, caso não haja alteração de nenhuma das condições durante a 

soldagem, pode-se dizer que existe uma única repartição térmica e infinitos ciclos 

térmicos durante a soldagem em regime pseudo-estacionário. 

 

2.7.1.2 Ciclos Térmicos de Uma Solda Multipasse 

 

Em condições reais a maioria dos cordões de solda não é feita com um único 

passe, as soldas são normalmente feitas com vários passes. A Fig. 2.41 mostra, 

esquematicamente, para uma soldagem multipasse de uma junta em V, feita em três 

passes e sem preaquecimento, os ciclos térmicos no ponto A, que teve sua 

microestrutura afetada pelos três passes, isto é, a temperatura máxima dos três 

passes foi maior que a temperatura A1 (Fig. 2.36). 

O primeiro passe tem como resultado uma temperatura máxima θmI, seguido de 

um resfriamento, caracterizado por uma velocidade V1 na temperatura θV. O 

resfriamento continuará até a temperatura inicial se o segundo passe é feito depois de 

um tempo adequado. Isso geralmente não ocorre, e o segundo passe é aplicado antes 

que a temperatura no ponto A tenha retornado à temperatura inicial θ0; isto é, θ1>θ0 . 

Quando o ciclo térmico produzido pelo segundo passe começa, ele é caracterizado por 

uma máxima temperatura θmII e velocidade de resfriamento VII à temperatura θV. Este 

ciclo térmico difere do primeiro (θmII<θmI) devido a maior distância do ponto A em 

relação ao segundo passe. A velocidade de resfriamento VII é menor que VI pela 

mesma razão e especialmente a causa de que o ciclo térmico do segundo passe é 

influenciado por um efeito similar ao de pré-aquecimento, já que o ciclo térmico 

começa a uma temperatura inicial θI>θ0. O mesmo se aplica ao terceiro passe, já que, 

pela mesma razão e arranjo descrito, a temperatura máxima θmIII e velocidade de 

resfriamento VIII são respectivamente menores que θmII e VII. 
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Aqui também pode se observar que as velocidades de resfriamento diminuem 

do primeiro para o último passe, visto que os passes subsequentes ao primeiro são 

feitos a temperaturas iniciais mais elevadas, produzindo um efeito similar ao aumento 

da temperatura de pré-aquecimento. A redução da velocidade de resfriamento também 

está associada ao tempo de resfriamento, que é maior para temperaturas máximas 

menores. 

 

 

Figura 2. 41. Ciclos térmicos de uma solda multipasse feitos em um ponto da ZAC 
perto da raiz e sem pré-aquecimento (GRANJON, H, 1991). 

 

Os ciclos térmicos multipasse dependem de certos fatores como: temperatura 

inicial, número de passes, condição em que eles são aplicados, tempo entre passes e 

a relação entre a posição da solda e o ponto no qual a variação de temperatura será 

analisada (GRANJON, 1991). 

 

2.8 TENSÕES RESIDUAIS DE SOLDAGEM 

 

2.8.1 Tensões Residuais  

 

Tensões residuais ou tensões internas são tensões que existem em um corpo 

se todas as cargas externas são removidas (KOU, 2003).  As tensões residuais de 
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soldagem podem aumentar se uma região for aquecida ou resfriada de forma diferente 

de outra região. Assim, diferenças na orientação ou composição apresentam 

diferentes respostas a mudanças de temperatura (HOSFORD, 2005). 

 

2.8.2 Tensões Provocadas por Soldagem 

 

A natureza das tensões residuais de estruturas soldadas é discutida em termos 

de sua magnitude, direção, distribuição espacial, e variabilidade (LEGGATT, 2008). 

Tensões residuais são afetadas por distintos fatores como: propriedades do material, 

fabricação do material, geometria estrutural, procedimento de fabricação, 

procedimento de soldagem, tratamento térmico pós-soldagem e condições de serviço 

(LEGGATT, 2008).  

As tensões residuais que existem em uma estrutura, provocadas por mudanças 

de temperatura não uniformes, como aquelas decorrentes da soldagem, são 

comumente chamadas de tensões térmicas (MASUBUCHI, 1980; ZINN, SCHOLTES 

2002). A intensidade da temperatura aumenta segundo a fonte de soldagem e ao 

redor do cordão de solda (ZINN, SCHOLTES 2002). O calor subministrado por um 

arco de soldagem produz complexos ciclos térmicos na solda, que provocam 

mudanças na microestrutura da zona afetada pelo calor (ZAC) e na zona fundida (ZF) 

(MASUBUCHI, 1980). As tensões térmicas transientes e o movimento do metal 

fundido provocam a criação de tensões e distorções no produto final (MASUBUCHI, 

1980). 

Nas soldas, limites de escoamento em compressão (quando o material é 

aquecido) e em tensão (quando o material é resfriado) podem ser alcançados na zona 

fundida (ZF) e no material adjacente a esta zona (ZAC). Por isso, deformações 

plásticas heterogêneas podem gerar-se em estruturas soldadas. Assim, tensões de 

tração localizam-se na junta soldada e tensões de compressão no material de base, 

longe da junta soldada. 

 

2.8.3 Magnitude das Tensões Residuais 

 

As tensões residuais trazem como consequência deformações elásticas e 

plásticas não homogêneas, em escala macroscópica ou microscópica.  WHITHERS e 

BHADESHIA (2001a, 2001b) caracterizaram as tensões residuais pela escala onde 

elas se equilibram que podem ser a grandes distâncias (tipo I) ou pequenas distâncias 

(tipo II e III).  
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Figura 2. 42. Tensões residuais categorizadas segundo a escala de comprimento : tipo 
I (σI) representa uma fração considerável do componente (macrotensão); tipo II (σII) 
representa a fração comparável às dimensões do grão e tipo III (σIII) é menor que o 
tamanho do diâmetro do grão (microtensões) (WHITHERS, BHADESHIA 2001b). 

 

Tensões do tipo I são as tensões a escala macroscópica (macrotensões), por 

exemplo, aquelas causadas pela deformação plástica de uma barra dobrada havendo 

um desajuste das deformações (eigenstrain) entre distintas regiões do material (Fig. 

2.42). Tensões residuais do tipo II, em escalas menores, são encontradas a nível 

intergranular, como nos materiais policristalinos. Nestes casos o desajuste das 

deformações abrange escalas microscópicas ou submicroscópicas. Tensões do tipo II, 

por exemplo, existe em materiais policristalinos, já que, as propriedades elásticas e 

térmicas dos grãos vizinhos estão orientadas de forma diferente (Fig. 2.42). Tensões à 

escala do grão, mais significantes, ocorrem quando a microestrutura contém distintas 

fases ou uma transformação de fase acontece. Por último, a tensão do tipo III se da a 

uma escala atômica, tipicamente inclui tensões devido à coerência nas interfaces ou 

deslocamento do campo de tensões (Fig. 2.42). Como exemplo, um material que 
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apresenta duas fases, as tensões macroscópicas chegam a ser continuas, porém as 

de tipo II e III não. 

 

 

Figura 2. 43. Grãos sob compressão e sob tensão depois de aplicada uma carga 
(HOSFORD, 2005). 

 

As tensões a uma escala microscópica podem variar dentro de um grão devido 

ao empilhamento de discordâncias próximas a precipitados ou outros obstáculos. Em 

materiais policristalinos as tensões podem variar de grão para grão ou do centro para 

fora do grão. Quando se aplica uma tensão, grãos favoravelmente orientados para o 

escorregamento deformarão com tensões inferiores às dos outros grãos que não estão 

favoravelmente orientados. Aqueles grãos que deformaram com tensões menores 

estarão sob compressão residual e os grãos que deformaram com tensões maiores 

estarão sob tensão residual (Fig. 2.43) (HOSFORD, 2005). 

 

2.8.4 Evolução das Tensões Residuais de Soldagem ao Passar o Tempo 

 

O equipamento portátil RAYSTRESS (Fig. 2.44), que utiliza o método de dupla 

exposição por difração de raios-X (ESTEFEN et. al., 2010; GUROVA et. al. 2015), vem 

sendo utilizado na medição das tensões residuais desde os anos 90 (GUROVA et. al., 

1997; TEODOSIO et. al. 1997; MONIN et. al., 2000). Este equipamento foi usado para 

medir as tensões residuais em distintas áreas do mercado como a naval, 
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automobilística, hidroelétrica, construção civil, aeronáutica, etc. (MONINE et. al. 

2001a, 2001b; GUROVA et. al., 2006; JUNIOR et. al., 2010, ESTEFEN et. al., 2013a); 

áreas de pesquisa (TORRES, VOORWALT, 2002; CATELLO et. al. 2008, GUROVA et. 

al. 2012a), soldas de reparo (VIEIRA et. al., 2008, ESTEFEN et. al., 2013b) e para 

distintos materiais utilizados na indústria.  

 

 

 

Figura 2. 44. Equipamento portátil RAYSTRESS (GUROVA, LEONTIEV, 2009). 

 

Componentes do RAYSTRESS: 

1. Unidade de controle com fonte de alta tensão, que permite monitoramento e o 

ajuste do nível de potência de alimentação do tubo de raios-X; 

2. Fonte de alta tensão e tubo de raios-X. Uma das qualidades do equipamento é 

que o tubo de raios-X é acoplado à fonte de alta tensão. A tensão e a corrente 

de trabalho da fonte de raios-X é de 25 kV e 1,5 mA, respectivamente. O tubo 

de raios-X possui dois anodos de cromo com resfriamento ao ar, e produz dois 

feixes convergentes de raios-X para realizar a técnica de duas exposições de 

medição de tensões por raios-X. O ângulo de convergência dos feixes de raios-

X é de 50o; 

3. Suporte magnético para segurar o equipamento à superfície a ser analisada e 

para ajustar este na posição de exposição, 

4. O colimador com cassete para filme de raios-X. 

 

O esquema de medição das tensões utilizando o equipamento RAYSTRESS 

esta representada na Fig. 2.45. Duas janelas no cassete permitem captar partes das 
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linhas difratadas no intervalo angular de 2 de 148o a 164o. A amostra tem angulo de 

inclinação de 12° que corresponde à medição no aço utilizando como radiação de Cr-

Kα e plano de difração {211} com 211=78o. A precisão da medição do valor absoluto da 

tensão por equipamento utilizado é de ±10Mpa. Com este método é possível obter os 

valores absolutos da tensão. 

 

 

Figura 2. 45. Esquema de medição de tensões com o equipamento portátil 
RAYSTRESS. 

Os princípios da tensometria por raios-X se baseiam, por um lado, na teoria de 

difração de raios-X para materiais cristalinos, e por outro na mecânica dos materiais e, 

em particular, na teoria da elasticidade do corpo sólido.  Os valores das tensões são 

definidos a partir da deformação da estrutura cristalina causada pela ação destas 

tensões. As deformações são medidas em sua vez, conforme lei de Bragg: 

 sin2d , através do deslocamento da linha de difração. Os princípios de técnica 

de dupla exposição, usada para medição de tensões utilizando o equipamento portátil 

descrito acima, baseiam-se em determinação de duas componentes de deformação: 

, 1  e , 2. Se a deformação é determinada através da formula: 
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então a diferença entre duas componentes da deformação é: 
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onde E e  são constantes elásticas do material,  e  são os ângulos polar e 

azimutal,  - componente medida da tensão, 1 e 2 são tensões principais. Da 

equação (2.6), a componente  é igual a:  
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Derivando a lei de Bragg: 
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onde d, , d0 e , , o são distâncias interplanares e os ângulos de difração para 

materiais com e sem tensão respectivamente. Usando as formulas (2.7) e (2.8), temos: 
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(2.9) 

 

Desta maneira, para determinar qualquer componente da tensão é necessário medir 

os ângulos de difração correspondentes às reflexões dos planos cristalinos com 

normais caracterizadas por ângulos 1 e 2. 

 

Além do equipamento RAYSTRESS também se utiliza o equipamento portátil 

Magnético, que emprega o efeito inverso de magnetostrição. O equipamento 

Magnético, observado na Fig. 2.46, é utilizado para o mapeamento em tempo real do 

estado das tensões. Este procedimento permite localizar os pontos críticos de 

concentração das tensões segundo o critério de escoamento de Tresca-Guest (Vieira 

et. al., 2008, Estefen et. al., 2013b). A combinação destes dois métodos, com 

princípios físicos diferentes, representa uma nova técnica de medição das tensões 

residuais (GUROVA; LEONTIEV, 2009). 
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Figura 2. 46. Equipamento Magnético para avaliação do estado das tensões 
mecânicas (GUROVA; LEONTIEV, 2009). 

 

 

Componentes do equipamento Magnético 

1. Sensor de tipo MAS (diâmetro 20mm) 

2. Unidade de controle 

3. Computador portátil para visualização dos resultados em tempo real. 

 

 

Nos últimos anos as tensões residuais de soldagem foram estudadas utilizando 

o equipamento RAYSTRESS. Nestas pesquisas se observou a redistribuição das 

tensões residuais da zona fundida (ZF), da ZAC, e do MB próximo à junta soldada 

(ESTEFEN et. al., 2010).  Nas Fig. 2.47 e 2.48 podemos observar a redistribuição das 

tensões residuais com restrições e quando estas restrições são retiradas parcial e 

totalmente dos corpos de prova. 
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Figura 2. 47. Tensão residual longitudinal para soldagem com um eletrodo: todas as 
restrições removidas (linha continua) restrições internas removidas (linhas de traços) e 

todas as restrições sem remover (linha de traço e ponto) (ESTEFEN et. al., 2010). 

 

 

 

Figura 2. 48. Tensão residual longitudinal para soldagem com dois eletrodos: todas as 
restrições removidas (linha continua) restrições internas removidas (linhas de traços) e 

todas as restrições sem remover (linha de traço e ponto) (ESTEFEN et. al., 2010). 
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Nota-se na Fig. 2.49 que as tensões residuais, da solda realizada com dois 

eletrodos, apresentam maior valor que a solda com um eletrodo, para a tensão 

longitudinal (A) e a tensão transversal (B). 

 

 

 

Figura 2. 49. Distribuição final das tensões residuais, linha1: eletrodo único, linha 2: 
eletrodo duplo. (A) tensão longitudinal e (B) tensão transversal (ESTEFEN et. al., 

2010). 

Depois de haver sido utilizada esta nova técnica na medição das tensões 

residuais de soldagem (equipamento Magnético + RAYSTRESS), um novo efeito 

sobre o comportamento das tensões residuais foi observado (GUROVA et. al., 2011; 

ESTEFEN et. al., 2011, 2012). Os resultados mostraram um efeito contínuo de 

redistribuição das tensões residuais durante duas semanas depois do processo de 
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soldagem ter acabado (ESTEFEN et. al., 2011, 2012, GUROVA et. al., 2012b). Esta 

redistribuição das tensões é caracterizada pela diminuição e uniformidade dos valores 

da tensão cisalhante máxima e diminuição de seu fator de concentração (ESTEFEN 

et. al., 2012). Como se observa na Fig. 2.50 as tensões residuais longitudinais (𝜎𝐿) 

diminuem durante duas semanas após a soldagem e um efeito similar é observado 

para as tensões residuais transversais (𝜎𝑇) (Fig. 2.51).  

 

 

Figura 2. 50. Valores absolutos das tensões longitudinais residuais de soldagem 
(ESTEFEN et. al., 2012). 

 

Figura 2. 51. Valores absolutos das tensões transversais residuais de soldagem 
(ESTEFEN et. al., 2012). 
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Um quadro mais completo da evolução das tensões residuais de soldagem 

apresenta uma distribuição dos valores da tensão cisalhante máxima 𝜏𝑚𝑎𝑥.  A 𝜏𝑚𝑎𝑥 é 

calculada como a metade do modulo da diferença dos valores das tensões 𝜎𝐿 e 𝜎𝑇 e o 

valor desta tensão cisalhante máxima é utilizado diretamente no critério de 

escoamento de Tresca-Guest. A Fig. 2.52 mostra a diminuição das tensões residuais 

para dois dias e para duas semanas depois do termino do processo de soldagem. 

Segundo o critério de Tresca-Guest, o estado das tensões em duas semanas pode ser 

considerado menos critico que em dois dias. Assim podemos interpretar a 

redistribuição das tensões residuais de soldagem como um processo de relaxação das 

tensões residuais de soldagem (ESTEFEN et. al., 2012). 

 

 

 

Figura 2. 52. Valores absolutos das tensões cisalhantes máximas de soldagem 
(ESTEFEN et. al., 2012). 

 Utilizando o equipamento magnético (Fig. 2.46) observa-se o mesmo 

comportamento com relação à concentração das tensões cisalhantes máximas 

(ESTEFEN et. al., 2011). Na Fig. 2.53, as tensões foram mudando desde o primeiro 

dia após a soldagem até uma semana após a soldagem, a linha vermelha representa a 

posição do cordão de solda.  O valor máximo da concentração da tensão para chapa 

em dois dias (9.5) é maior do que para a chapa com restrições impostas (6.5) e para a 

chapa em duas semanas (7.0). O método magnético representa um valor médio na 

profundidade até 3mm sob a superfície, enquanto os resultados das medições por 

método de raios-X representam os valores superficiais absolutos das tensões. Por 

estas razoes, os resultados de mapeamento foram utilizados somente para compara 

entre si a evolucao das tensões para cada das chapas analisadas. 



 

69 
 

 

 

 

Figura 2. 53. Mapas da concentração cisalhante máxima. (A) um dia após a soldagem 
com restrições impostas, (B) dois dias após a soldagem e (C) duas semanas após a 

soldagem. Linhas vermelhas marcam a posição do cordão de solda (ESTEFEN et. al., 
2012). 
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Figura 2. 54. Mapa de distribuição do fator de concentração da tensão cisalhante 
máxima. Medição no primeiro dia depois da solda (ESTEFEN et. al., 2013b). 

 

 

Figura 2. 55. Mapa de distribuição do fator de concentração da tensão cisalhante 
máxima. Medição duas semanas depois da solda (ESTEFEN et. al., 2013b). 
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Uma avaliação do estado das tensões residuais em soldas de reparo, para 

construção naval, também foi realizada com esta nova técnica, que utiliza os dois 

equipamentos para estudo das tensões. Neste caso, como nos primeiros estudos, se 

observou uma diminuição dos valores da distribuição do fator da concentração da 

tensão cisalhante máxima, desde o primeiro dia (Fig. 2.54) até uma semana depois 

(Fig. 2.55) da medição.  

Nas Fig. 2.56 e 2.57 são apresentados os valores absolutos na forma de 

tensão cisalhante máxima. Na Fig. 2.56 são apresentados os valores da tensão 

perpendicular ao cordão de solda e, representam uma distribuição uniforme da tensão 

cisalhante máxima. Os valores da tensão em duas semanas depois da solda 

diminuíram em comparação com as tensões logo após da solda.  

 

 

 

Figura 2. 56. Valores inicial e final da tensão cisalhante máxima, na direção 
perpendicular ao cordão de solda (ESTEFEN et. al., 2013b). 

 

Na Fig. 2.57 apresentam se os resultados da tensão cisalhante máxima, 

medidos na direção paralela ao cordão de solda, estes resultados apresentam uma 

mudança na posição dos valores máximos e mínimos da concentração da tensão, com 

uma diminuição dos valores absolutos da tensão cisalhante máxima acompanhada de 

um deslocamento nos valores da tensão máximo e mínimo na direção de solda. 
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Figura 2. 57. Valores inicial e final da tensão cisalhante máxima, na direção paralela e 
continua ao cordão de solda (ESTEFEN et. al., 2013b). 

 

Uma pesquisa da evolução e decaimento da tensão efetiva (de Von Mises), 

com o tempo, numa região perto da junta soldada, foi realizada (ESTEFEN et. al., 

2013c). Medições pelo método de raios-X foram realizados a partir do dia seguinte da 

soldagem, quando foram removidas as restrições de soldagem com intervalo de 24 

horas e, até alcançar os 30 dias, ver Fig. 2.58..  

A partir dos três valores absolutos das tensões 𝜎𝐿, 𝜎𝑡 e 𝜎45 medidos pelo 

método de difração de raios-X, foram calculados valores das tensões principais e, 

posteriormente, valor da tensão cisalhante máxima na junta soldada e material 

próximo a esta. Os valores são apresentados na Fig. 2.58. 

Observa-se uma variação considerável nos valores da tensão cisalhante 

máxima nos pontos do metal depositado, na área termicamente afetada e nos pontos 

de metal base próximos ao cordão de solda. Nos pontos 2, 3 e 4 a variação está 

presente também, porém com magnitude menor. Esta variação não é monótona e sim 

possui características de oscilação. Somente nos pontos de metal depositado e ZTA 
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os valores finais da tensão cisalhante máxima ficaram próximos aos valores iniciais. 

Uma maior variação é observada nos pontos do metal base e é bem significativa no 

ponto próximo ao cordão de solda (ESTEFEN et. al., 2013c). 

 

 

Figura 2. 58. Variação nos valores da tensão cisalhante máxima, em Mpa, observada 
durante primeiros 30 dias após remoção das restrições de soldagem (0 horas). 

(ESTEFEN et. al., 2013c) 

 

Dos resultados mostrados neste capitulo podemos concluir que as tensões 

residuais de soldagem evoluem através do tempo depois de terminado o processo de 

soldagem. Devido ao fenômeno observado, onde as tensões residuais de soldagem 



 

74 
 

evoluem através do tempo, é necessário indicar o período de tempo entre a execução 

da operação de soldagem e a realização das medições. E por ultimo, a observação do 

efeito de redistribuição das tensões de soldagem após o término do processo de 

soldagem pode contribuir significativamente para o entendimento dos processos 

relacionados às tensões residuais de soldagem; ajudar no ajuste dos modelos 

computacionais e na interpretação dos dados de simulação numérica das tensões de 

soldagem (ESTEFEN et. al., 2013a). 

 

2.9 SIMULAÇÃO FÍSICA E TERMOMECÂNICA 

 

A simulação física para o processamento de materiais envolve a reprodução 

exata dos processos térmicos e mecânicos, no laboratório, a que o material é 

submetido na fabricação ou uso final. Uma pequena amostra do material real é usada 

na simulação. O material segue o mesmo perfil térmico e mecânico que seria no 

processo de fabricação de escala completa ou uso final do material. Dependendo da 

capacidade da máquina a executar a simulação, os resultados podem ser 

extremamente úteis. Quando a simulação é precisa, os resultados podem ser 

facilmente transferidos do laboratório para o processo de produção de tamanho 

completo. 

A máquina mais conhecida da DSI para simulação física é o sistema Gleeble® 

(Fig. 2.59). Estas máquinas têm tipicamente um sistema de aquecimento de alta 

velocidade, um sistema servo hidráulico e um computador controle e sistema de 

aquisição de dados. As amostras do material são aquecidas e mecanicamente 

trabalhadas enquanto vários parâmetros de desempenho de interesse são medidos e 

registados para análise. Após a simulação ou o teste ser feito, a microestrutura do 

material também pode ser examinada. 

Os sistemas Gleeble oferecem ampla capacidade para caracterizar novos 

materiais: curvas de tensão/deformação, resistência a várias temperaturas, 

ductilidade, sensibilidade à taxa de deformação em função da temperatura, 

soldabilidade, susceptibilidade à fissura, transformações de fase, etc. A simulação 

física de processos de soldagem também pode ser realizada. Na soldadura e junção, o 

sistema de aquecimento de resistência única do sistema Gleeble permite controle 

preciso de entrada de energia. Quando os materiais a serem unidos são caros ou 

disponíveis em quantidade limitada, os pesquisadores podem simular zonas afetadas 

pelo calor em quantidades limitadas de material. 
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Figura 2. 59. Equipamento Gleeble®3800 para simulação física e termomecânica 

Em nosso trabalho, a simulação com equipamento Gleeble®3800 foi utilizada 

para evitar a alteração das tensões residuais no momento de obter peças que possam 

ser introduzidas dentro da câmera de vácuo do microscópio eletrônico de varredura, já 

que, as tensões residuais de peças de soldas reais, de grande tamanho, podem ser 

alteradas quando se realizam cortes para obter seções de menor tamanho. 

Microestruturas de zonas afetadas pelo calor (ZAC) obtidas por simulação nos 

proporcionam microestruturas iguais às obtidas por soldas reais. Este tipo de 

microestruturas simuladas com equipamento Gleeble®3800 foram estudadas por 

muitos anos e pesquisadores afirmam que os estudos realizados com estas 

microestruturas ajudam a resolver muitas incógnitas que não poderiam ser resolvidas 

com ZACs de soldas reais, devido a que, as ZACs reais são muito pequenas para ser 

obtidas e analisadas, como por exemplo, realizar ensaios mecânicos de cada região 

especifica.    
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

3.1 COMPOSIÇÃO QUÍMICA DO AÇO 

 

A composição química do aço ASTM DH36 foi obtida com o método de 

espectrometria de emissão óptica. Para a analise se usou um espectrômetro Foundry 

Master Pro da Oxfrod Instruments. Usinou-se um corpo de prova com 30mm de 

diâmetro x 20mm de altura. Foram feitas seis análises, e a média dos resultados para 

cada elemento contido no aço é apresentada na Tabela 3.1. 

 

Tabela 3. 1. Composição química do aço ASTM DH36 obtida por espectrometria de 
emissão óptica. 

 

Elemento  Wt% 

Fe 97,9 

C 0,141 

Mn 1,49 

Si 0,179 

Cr 0,0220 

Cu 0,0106 

Al 0,0393 

Nb 0,0322 

Ti <0,0005 

V 0,0429 

Ni 0,0071 

P 0,0224 

S 0,0102 

N 0,0071 

W 0,0064 

Sn 0,0022 

B 0,0002 

Zr 0,0052 

As 0,0034 

Mo <0,0005 

Se 0,0016 

Sb 0,0269 
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3.2 ORGANOGRAMA DA PARTE EXPERIMENTAL DA TESE 

 

Criou-se este item com a intenção de guiar ao leitor sobre como foi realizada a 

sequencia da parte experimental para observar a misorientação e as tensões residuais 

dos corpos de prova simulados (Fig. 3.1). A realização dos corpos de prova de solda 

real foi trivial começando pela solda de chapas com dimensões de 1200 x 500 x 19 

mm com processo MIG, corte dos CP com dimensões 10x10x71mm, lixamento e 

polimento, observação com EBSD-MEV e micrografias com microscópio óptico e MEV. 

 

 

 

Figura 3. 1. Organograma da sequencia de monitoramento da misorientação e das 
tensões residuais de corpos de prova simulados. 

Usinagem do 
Corpo de Prova (CP) 

Lixamento do 
Corpo de Prova (CP) 

Soldagem por Resistencia dos 
Termopares no CP 

Simulação com Equipamento 
Gleeble® 3800 do CP 

Corpo de Prova 

Polimento Fino com Pasta Coloidal 
e Sílica do CP simulado (CPs) 

Monitoramento do 
CPs com EBSD-MEV 

Micrografias do CPs com 
MEV e microscópio Óptico 

Monitoramento do 
CPs com RAYSTRESS 

Polimento Eletrolítico do 
CP simulado (CPs) 

Micrografias do CPs com 
MEV e microscópio Óptico 

Analise química do CP com 
Espectrometria de Emissão 

Óptica 
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3.3 SIMULAÇÃO COM O EQUIPAMENTO GLEEBLE® 3800 

 

Para a simulação com o equipamento Gleeble® 3800 foram usinados corpos 

de prova de 10x10x71mm, como mostrado na Fig. 3.2. Este corpo de prova padrão 

para o equipamento Gleeble® 3800 simula os ciclos térmicos máximos na chapa do 

aço ASTM DH36. O corpo de prova simulará a zona afetada pelo calor (ZAC) de uma 

soldagem multipasse, com dois ciclos térmicos às temperaturas máximas de 1350-

8000C apresentadas na Fig. 3.3. 

 

Figura 3. 2. Dimensões do corpo de prova utilizado na simulação com equipamento 
Gleeble® 3800. 

 

 

Figura 3. 3. Temperaturas máximas de dois ciclos térmicos, de uma solda multipasse, 
1300-800 0C realizado pelo equipamento Gleeble® 3800. 
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Os ciclos térmicos ensaiados foram escolhidos a partir de duas regiões 

características da evolução térmica dos aços ferríticos na ZAC. A primeira zona 

escolhida é a região de grão grosseiro (ZAC-GG) a uma temperatura de 13500C. O 

aumento do tamanho do grão se deve a que a temperatura desta região encontra-se 

muito acima da linha A3, onde ocorre uma transformação totalmente austenítica. A 

segunda região pertence à zona intercrítica (ZAC-IC) que alcança a transformação 

parcial da ferrita em austenita, a uma temperatura de 800 0C, por baixo da linha A3.  

Os parâmetros usados nos ciclos térmicos da Fig. 3.3 são descritos a seguir. O 

primeiro ciclo térmico começou em temperatura ambiente e alcançou os 1350°C a uma 

taxa de 450°C/s, a temperatura de 1350°C foi mantida durante 0,35s e resfriada até 

800°C a uma taxa de 27,5°C/s, seguidamente resfriada até 200°C a uma taxa de 

3,75°C/s. O segundo ciclo térmico começou a uma temperatura inicial de 200°C e 

aquecido ate 800°C (parcialmente austenitizado) a uma taxa de 266°C/s e mantido a 

uma temperatura de 800°C durante 0,35s para logo ser resfriado novamente até 

200°C a uma taxa de 3,75°C/s e deixado resfriar livremente. 

Foram calculadas as temperaturas Ac1 e Ac3 para saber onde fica a região 

intercrítica do referido aço. A temperatura Ac1 (i.e. a temperatura eutetoide), e a 

temperatura Ac3 (que é a temperatura de equilíbrio) são calculadas com as equações 

obtidas por ANDREWS (1965) e com os wt% dos elementos obtidos com 

espectrometria de emissão ótica (Tab. 3.1).  

Equações: 

 

𝐴𝑐1 = 723 − 10.7𝑀𝑛 − 16.9𝑁𝑖 + 29.1𝑆𝑖 + 16.9𝐶𝑟 + 290𝐴𝑠 + 6.38𝑊 (3.1) 

𝐴𝑐3 = 910 − 203𝐶0.5 − 15.2𝑁𝑖 + 44.7𝑆𝑖 + 104𝑉 + 31.5𝑀𝑜 + 13.1𝑊 (3.2) 

 

As equações (3.1) e (3.2) são usadas para aços de alta resistência e baixa liga 

com wt% de carbono menor que o 0.6%. Os valores calculados com as equações (3.1) 

e (3.2) são 713,690 e 846,452 respectivamente.  

A zona intercrítica do aço DH36 também foi calculada com o programa 

Thermocalc®, para corroborar a Ac1 e a Ac3 obtidas com as formulas de Andrews K. 

W. (1965). Thermocalc® versão 1 com base de dados TCFE. Na Fig. 3.4 podemos ver 

que a Ac1 = 695°C e a Ac3 = 830°C aproximadamente. Observando os resultados da 

Ac1 e a Ac3, calculados com os dois métodos, chegamos à conclusão que a 

temperatura de 800°C está dentro da temperatura intercrítica de nosso aço. O 

Thermocalc® utiliza a composição química do aço (Tab. 3.1) para levantar diagramas 

de fases multicomponentes por meio de cálculos termodinâmicos.  
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Figura 3. 4. Zona Intercrítica do aço DH36 calculada com Thermocalc®. 

 

Antes de dar começo à simulação do corpo de prova, com o equipamento 

Gleeble 3800, realizou-se um desbaste numa das faces da amostra com lixas de 

diferente granulometria, até alcançar uma lixa com granulação 1000, isto com o intuito 

de evitar colocar ou aliviar as tensões residuais que são geradas pela simulação dos 

ciclos térmicos. As lixas de grosseira granulometria como a lixa de 180 podem deixar 

distorção residual na superfície da amostra, o que afetaria nossa análise com a técnica 

EBSD-MEV, já que, os metais são susceptíveis a dano na forma de microdeformações 

devido ao polimento mecânico. A quantidade de microdeformações presentes na 

superfície da amostra parece ser o fator dominante que afeta os resultados do EBSD 

se os parâmetros e geometria estiverem corretos (WYNICK; BOEHLERT, 2005). Esta 

deformação perturbará a rede cristalográfica e resultará em bandas de difração difusas 

e perda de intensidade e contraste dentro dos padrões (NOWELL et al., 2005). A 

estrutura das discordâncias pode ser influenciada pelo processo de lixamento e 

certamente tende a relaxar na superfície livre (BREWER et al., 2009).  

O monitoramento e aquisição dos ciclos térmicos foram realizados e simulados 

em um equipamento Gleeble 3800, no ITS solda SENAI (Fig. 3.5). Foi empregado 

um termopar tipo R, que resiste a temperaturas de até 1450°C e é feito de 87% de 

Platina (Pt) +13% de Rodio (Rh), com um diâmetro de 0,254 mm (WANG, 1990). O 
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termopar tipo R foi soldado na região central dos corpos de prova por resistência 

elétrica, este tipo de soldagem não modifica a microestrutura do material pelas baixas 

temperaturas de junção. O termopar tem o objetivo de controlar os ciclos térmicos 

desejados a serem aplicados ao corpo de prova.  

 

 
 

Figura 3. 5. Equipamento Gleeble 3800. 
 

 

 
 

Figura 3. 6. Corpo de prova colocado entre as garras do equipamento Gleeble 3800. 
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As garras (setas de cor azul escuro) do equipamento Gleeble 3800 que 

prendem o corpo de prova (seta de cor preta) por seus lados, foram configuradas para 

não ter movimento e manter o corpo de prova restringido nos seus lados, como se 

observa na Fig. 3.6. A Fig. 3.6 mostra a câmara de vácuo e no seu interior encontra-se 

o corpo de prova, os termopares e as garras que seguram fixamente o corpo de prova. 

A câmara do equipamento Gleeble 3800 é de alto vácuo alcançando os 10-5 torr. 

 

 

Figura 3. 7. Gráfico da tensão vs tempo obtida da simulação do corpo de prova com o 
equipamento Gleeble® 3800. 

 

A Fig. 3.7 mostra a tensão vs o tempo da restrição do corpo de prova que 

simula uma solda real de chapas de grande tamanho (com material ao redor da junta 

soldada), onde o material experimenta compressão quando atinge elevadas 

temperaturas e logo tensão durante o resfriamento.  

 

3.4 ANÁLISE COM A TÉCNICA DE DIFRAÇÃO DE ELÉTRONS RETRO-

ESPALHADOS ACOPLADA AO MICROSCÓPIO ELETRÔNICO DE VARREDURA 

(MEV-EBSD) 

 

O corpo de prova que passou pela simulação com o equipamento Gleeble 

3800, teve um polimento final numa das faces com uma lixa de granulometria 1000 e 

um polimento fino com pasta de diamante de 3 µm e 1 µm, e suspensão de sílica de 
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0,25  µm antes de ser colocada na câmara de vácuo do MEV. O corpo de prova 

preparado foi analisado com a técnica de difração de elétrons retroespalhados (EBSD 

siglas em inglês) que é acoplado ao microscópio eletrônico de varredura (MEV) que se 

encontra no ITS solda SENAI (Fig. 3.8 e 3.9). 

 

 
 

Figura 3. 8. Microscópio eletrônico de varredura (MEV). 
 

 
 

Figura 3. 9. Imagem do corpo de prova inclinada dentro da câmera de vácuo do 
microscópio eletrônico de varredura (MEV). 

 

O corpo de prova foi colocado no microscópio eletrônico de varredura, FEI 

Quanta 450 que utiliza um filamento de Tungstênio, com uma inclinação de 70 graus. 

Esta inclinação tem como finalidade que o feixe de elétrons aumente sua proporção de 

difração e saia da superfície preparada em direção à tela de fosforo (ENGLER, 2010). 
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A amostra foi mantida dentro da câmara durante uma semana, realizando-se análises 

diárias na mesma área selecionada, sem movimentar a amostra, para garantir que os 

resultados fossem obtidos na mesma área e sem nenhuma interferência. O EBSD 

utilizado para nossa análise é um produto da Bruker que apresenta o software 

CrystAlign que é parte do pacote de microanálise Quantax e, por tanto, parte do 

software Espirit que envolve o Quantax EDS e O Quantax CrystAlign. Na tabela 3.2 

foram enumerados os dados das análises com EBSD. 

 

Tabela 3. 2. Dados das análises com EBSD realizadas 

 

Área observada (total map size) (µm2) 73,62x63,55 = 4678 

Resolução total do mapa (pixel) 1024x884 = 905216 

Tamanho de passo (step size) 0,72 - 096 (µm) 

Taxa de indexação (mín - máx) 94.6 - 97.9% 

Numero de bandas indexadas req. 5 

Tempo da análise 1:47:77h; 40fps (quadros/segundo) 

Tempo de exposição 7ms 

Tensão 20 – 25 (kV) 

Resolução do EBSP 160x120 

Distancia de trabalho 13,6 – 17,1 (mm) 

 

3.5 MEDIÇÃO DAS TENSÕES RESIDUAIS COM EQUIPAMENTO RAYSTRESS 

 

Dois corpos de prova padrão de 10x10x71mm, como mostrado na Fig. 3.10, 

foram utilizados para monitoramento da redistribuição das tensões residuais. As 

tensões residuais foram medidas, na parte superior das amostras, através do método 

de difração de raios-X, utilizando para cada corpo de prova um equipamento portátil 

RAYSTRESS (Fig. 2.44).  

 

 

Figura 3. 10. Localização das áreas de medição dos valores absolutos da tensão 
residual na amostra simulada: 1 - região intercrítica reaquecida, 2 - área próxima à 

região intercrítica reaquecida. Distância entre as áreas - 5mm. 
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Cada amostra e cada equipamento foram mantidos na mesma posição de 

medição durante todo o período de monitoramento, a temperatura ambiente. Para a 

primeira amostra, as medições foram realizadas na área localizada no centro da 

mesma, o que corresponde à região intercrítica reaquecida (posição 1) e a uma 

posição de 5 mm desde o centro (posição 2), Fig. 3.10. As medições começaram duas 

horas após o termino da simulação com o equipamento Gleeble® 3800, para poder 

registrar o mais pronto possível toda a evolução das tensões residuais, e continuaram 

a cada 24 horas durante três semanas. 

 

3.6 ANÁLISE DA MICROESTRUTURA COM MICROSCOPIA ÓPTICA 

 

A microestrutura dos corpos de prova de solda real e ZAC simulada foram 

observadas com um microscópio óptico Olympus GX51 (Fig. 3.11). As microestruturas 

das amostras simuladas foram observadas após o termino das análises feitas com a 

técnica MEV-EBSD.  

 

 

Figura 3. 11. Microscópio óptico. 

 

3.7 PROCESSO DE SOLDAGEM UTILIZADO PARA AS SOLDAS REAIS 

 

Os corpos de prova de soldas reais foram obtidos usando chapas ASTM DH36, 

com dimensões de 1200 x 500 x 19 mm e chanfro com ângulo 20°. Estas chapas 

foram unidas ao longo do seu lado de comprimento maior com solda de topo, 

utilizando soldagem com arame tubular E71T-1 de diâmetro 1.2mm. Foram realizados 
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sete passes de solda, com corrente 180A (CC+), voltagem 28,2V, com velocidade de 

alimentação de arame de 6,1m/min, utilizando argônio com gás de proteção, com 

vazão 13L/min. Os dados da velocidade de soldagem se encontram em Tab. 3.3. 

Durante o procedimento de soldagem as chapas foram posicionadas numa mesa de 

gabarito e fixadas ao longo do perímetro. As restrições impostas durante soldagem 

foram retiradas no dia seguinte da soldagem. 

 

Tabela 3. 3.  Velocidade de soldagem. 

 

Velocidade de Soldagem (cm/min) 

Camada/ 
Cordão 

A B C D E 
Acabamento 

F G 

1 20,0 18,5 14,5 16,5 21,9 37,4 44,0 

2 21,5 28,0 17,3 16,4 20,5 19,4 46,9 

3 21,0 21,0 16,0 14,8 17,1 28,9 36,4 

4     14,7 14,5 20,8 51,4 32,6 

5       11,5 22,8 33,3 38,7 

6       12,0 17,0   45,8 

7         17,5   51,6 

8         18,0   45,4 

9             38,5 
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4 RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

4.1 REDISTRIBUIÇÃO DAS TENSÕES RESIDUAIS DE SOLDAGEM AO PASSAR O 

TEMPO 

 

A Fig. 4.1 mostra as tensões residuais medidas na superfície das amostras 

simuladas durante 3 semanas de monitoramento, nas posições 1 e 2 da Fig. 4.8. O 

sinal negativo "-" indica que se registraram tensões de compressão. A direção de 

medição foi realizada na direção longitudinal em relação ao comprimento da amostra.  

 

 

 
Figura 4. 1. Variação dos valores absolutos das tensões residuais de soldagem com o 
tempo. Direção da medição longitudinal em relação à amostra.  O gráfico com  indica 

medições na área 1 e o gráfico com  indica medições na área 2. 
 

Observa-se diminuição dos valores da tensão de compressão na área de 

medição 1 acompanhada pelo crescimento dos valores das tensões de compressão na 

área de medição 2. A variação das tensões residuais não foi uniforme e sofreu 

oscilações ao passar o tempo. A diferença inicial entre os valores nas áreas 1 e 2 é de 

20 MPa e a diferença final é de 130 MPa. A estabilização no processo de 

redistribuição das tensões acontece a partir da segunda semana de medição. Este 

período de duas semanas normalmente é observado nas medições realizadas nos 

corpos soldados reais (ESTEFEN et al., 2012; GUROVA et al., 2015). 
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4.2 CARACTERIZAÇÃO DA MICROESTRUTURA DO AÇO DH36 

 

4.2.1 Microscopia Óptica.  

 

A continuação apresenta-se a microestrutura do material base (MB), a zona 

afetada pelo calor de grão fino e grão grosseiro de uma solda real, ZACR-GF e ZACR-

GG respectivamente, a zona fundida (ZF) e a microestrutura da zona afetada pelo 

calor simulada com dois passes (ZACS-GG-IC).  

Na Fig. 4.2(a) e (b) podemos ver os grãos ferríticos poligonais (cor cinza claro) 

e o bandeamento (cor escuro) que é provocado durante o processo termomecânico 

para a conformação da chapa. Além disso, partículas de perlita pequenas estão 

dispersas na matriz ferrítica (Fig. 4.2(b)). A microestrutura dos aços para navios é 

conformada por ferrita e grãos de perlita (HAYAT, UZUN, 2011).  

 

 

 

 
Figura 4. 2. Microestrutura do material base (MB) do aço ASTM DH36 (a) 500X e (b) 
1000X. Ataque nital ao 3%. 
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Este bandeamento é em sua maioria composto de perlita, que esta formada por 

constituintes e outros microconstituintes, como a bainita e a martensita, que não 

podem ser enxergados com claridade por microscopia óptica. Microestrutura 

bandeada é observada devido a duas razões: a segregação causada por 1,85% de Mn 

e a competição entre recuperação e recristalização (PERANIO et. al., 2010). 

O processo termomecânico gera uma reorganização da perlita na matriz 

ferrítica, na forma de bandas continuas e colineares ao plano de laminado, que são 

visíveis na espessura da chapa (GEFFROY et al., 2011). Nos aços para construção 

naval o processo de laminado pode introduzir falhas anisotrópicas, que são diferentes 

na direção de laminado ou transversal a esta (TYLER-STREET, LUYTEN, 2009). A 

ductilidade depende marcadamente da orientação do sistema de tensões com relação 

à direção de laminado (HANCOCK, MACKENZIE, 1976).  

Diferentes regiões do aço apresentam diferentes composições químicas, e 

consequentemente, diferentes comportamentos na transformação da austenita, devido 

à segregação dos elementos substitucionais. Se o aço é resfriado lentamente a 

difusão do carbono ocorrerá, assim este elemento é rejeitado pela ferrita (baixa 

solubilidade do carbono na ferrita) e permanece nas regiões austeníticas. Quando 

estas regiões se transformam contêm suficiente carbono como para formar diferentes 

constituintes, do que seria a estrutura média de um aço. Se, entretanto, há um 

resfriamento o suficientemente rápido o carbono não terá tempo de segregar durante a 

decomposição da austenita e a única evidencia de segregação é a diferença de 

temperabilidade entre as zonas mais e menos segregadas (COLPAERT, 2008). 

Uma granulometria fina é observada na Fig. 4.3, própria de uma zona afetada 

pelo calor de grão fino (ZACR-GF). Podemos observar a ferrita poligonal, de cor clara, 

com granulometria muito fina acompanhada de zonas escuras, distribuída na matriz 

ferrítica, que podem ser microestruturas como a perlita, a cementita, a bainita e a 

austenita retida acompanhada de martensita. A ZACR-GF consiste de ferrita refinada e 

bainita, junto com microfases secundarias (TSAY et al., 1999). Modificação da 

quantidade ou distribuição das fases na matriz podem alterar as propriedades 

mecânicas do aço (KOCATEPE et al., 2006). Microestruturas de granulometria fina 

melhoram as propriedades mecânicas como fratura e resistência mecânica. 

Comparando a Fig. 4.2 e 4.3 o tamanho do grão da ZACR-GF é menor que o tamanho 

de grão do MB. 
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Figura 4. 3. Zona afeta pelo calor de grão fino (ZACR-GF) de uma solda real realizada 
no aço ASTM DH36 com aumento de 1000X. Ataque nital ao 3%. 

 

 

 

 

 

Figura 4. 4. Zona afeta pelo calor de grão grosseiro (ZACR-GG) de uma solda real 
realizada no aço ASTM DH36, (a) 500X e (b) 1000X. Ataque nital ao 3%. 
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Na Fig. 4.4 se observa a zona afetada pelo calor de grão grosseiro (ZACR-GG) 

apresentando microestruturas como a ferrita, e a bainita crescendo a partir dos 

contornos de grão austeníticos iniciais. Observações microestruturais indicam que a 

ZACR-GG foi composta principalmente de bainita inferior com algo de bainita superior 

e aparentemente a austenita de grão grosseiro transformou em ferrita de 

Widmanstatten e microfases (TSAY et al., 1999), como a MA retida ou segundas 

fases. Também se pode ver a ferrita de grande tamanho dentro do grão grosseiro.  

Comparando a Fig. 4.3 com a Fig. 4.4(b), ambas com 1000X, podemos notar a 

grande diferença nos tamanhos dos grãos, devido a que a ZACR-GF teve temperaturas 

pico próximas à linha A3 e a ZACR-GG alcança temperaturas muito superiores à linha 

A3 (Fig. 2.36). A ZACR-GG é a que apresenta baixas propriedades mecânicas como a 

tenacidade e a resistência à fratura. Esta baixa tenacidade é ocasionada devido às 

ferritas de grande tamanho poligonal e em forma de ripas (setas pretas), e que estão 

dentro dos grãos, são locais preferenciais para o caminho das trincas, sem algum 

outro constituinte que possa evitar este avanço (SANCHEZ, 2011). A zona afetada 

pelo calor é endurecida depois da soldagem, principalmente na região próxima à linha 

de fusão que apresenta grãos grosseiros.  

Em uma ZACR-GG Tsay e colaboradores (1999) observaram microestruturas 

como a bainita inferior com carbonetos entre as ripas e bainita superior com austenita 

retida. Para uma ZACR-GF eles notaram bainita junto com algumas microfases entre 

as ripas. Quando a solubilidade do carbono na ferrita é excedida, a cementita começa 

a aparecer na estrutura do aço. Aços para conformação, de baixo teor de carbono, 

normalmente apresentam a cementita distribuída ao longo do produto como uma 

segunda fase dispersa (COLPAERT, 2008). 

A zona fundida (ZF) apresentada na Fig. 4.5 ilustra muitos tipos de 

microestruturas típicas de esta zona, a qual é muito complexa, devido à variedade de 

fases e microconstituintes. Na Fig. 4.5(a) observamos principalmente ferrita de 

contorno de grão (BF), ferrita acicular (AF) e ferrita Widmanstatten (WF). Além disso, 

observamos ferrita poligonal intragranular (PF), ferrita com segunda fase não alinhada 

(SF). Na Fig. 4.5(b) com maior aumento podemos observar a BF, a AF e a SF. A BF e 

a SF são muito maiores que a AF. Na Fig. 4.5(c) observamos com maior claridade, a 

uns 1000X, a ferrita acicular apresentando uma orientação desordenada das ripas de 

ferrita. Também se observa pontos escuros que são carbonetos ou carbonitretos, que 

servem como pontos de nucleação para a ferrita acicular. A ZF de um aço EH36 foi 

composta de ferrita de contorno de grão, ferrita Widmanstatten e ferrita acicular com 

algumas microfases (TSAY et al., 1999). 
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Figura 4. 5. Zona fundida (ZF) de uma solda real realizada no aço DH36, (a) 200X, 
(b)500X e (c) 1000X. Ataque nital ao 3%. 

 

A microestrutura da zona afetada pelo calor simulada com dois passes, a 

temperaturas máximas de 1350 e 800°C, está representada pela Fig. 4.6(d). Esta zona 

é conhecida como, zona afetada pelo calor de grão grosseiro reaquecida até uma 

temperatura intercrítca (ZACS-GG-IC), a temperatura intercrítica é uma região com 

AF 

SF 

BF 

AF 

SF 
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SF 
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duas fases (α+γ). Na ZACS-GG-IC podemos observar que o tamanho de grão pertence 

a uma região de grão grosseiro, igual que a Fig. 4.4(a), que é a microestrutura de uma 

ZACR-GG de uma solda real, ambas a 500X. Na Fig. 4.6(d) não se observa com 

claridade a microestrutura bainítica como na Fig. 4.4(a), já que tem sido modificada 

pela temperatura de reaquecimento a 800°C. Observam-se sim as ferritas de grande 

tamanho dentro dos grãos grosseiros. 

 

 
 

 

 

 

  

Figura 4. 6. Zona afetada pelo calor simulada com equipamento Gleeble®, (a) corpo 
de prova da zona afetada pelo calor simulada (ZACS) com dois passes, (b) 
macrografia da região simulada (ZACS), (c) zona 2: região de grão fino sem 
reaquecimento (ZACS-GF) e (d) zona 1: região de grão grosseiro reaquecida 

intercriticamente (ZACS-GG-IC). Ataque nital ao 3%. 
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Comparando a Fig. 4.6(d) com a Fig. 4.4(b) nota-se que microconstituintes de 

uma cor escura estão distribuídos em toda a matriz, já na Fig. 4.6(d) os contornos de 

grão austenítico inicial não são observados com tanta claridade como na Fig. 4.4(d). 

Estes microconstituintes de cor escuro, MA retida e segundas fases, estão localizados 

aparentemente nas bordas do grão austenítico inicial e alguns microconstituintes de 

cor escura de menor tamanho estão dentro dos grãos e entre as ripas de cor cinza 

clara.  

Na soldagem multipasse, a microestrutura da ZACR-GG formada em um ciclo 

térmico inicial será refinada por um passe posterior se esta passa a linha AC3 (Fig. 

2.36). Se a temperatura de reaquecimento está abaixo da linha AC1, esta zona será só 

temperada. Porem se a temperatura máxima de reaquecimento se encontra entre a 

AC3 e a AC1, a austenita reformada se descompõe em ferrita, ferrita widmanstatten, 

bainita e eventualmente microfases que consistem de martensita e austenita retida 

(BADHESHIA et al., 1985). HUTCHINSON et. al. (2015) obtiveram para um aço, 

simulado como o nosso, grandes grãos de ferrita poligonal delineando os contornos de 

grão austeníticos, microestrutura acicular com finas partículas de cementita 

distribuídas entre as ripas e microestruturas bainíticas. 

A fração de volume da martensita varia com o incremento da temperatura de 

tratamento térmico intercrítico. Incremento da temperatura intercrítica leva a um 

incremento da fração de volume da austenita, que transformará em martensita 

(HAYAT; UZUN, 2011). Além disso, o limite de escoamento e a resistência última à 

tração incrementam com o incremento da temperatura crítica e as taxas de 

resfriamento (HUSEYIN et al., 2010). 

 

4.2.2 Microestrutura com EBSD e MEV 

 

4.2.2.1 Microestrutura com EBSD e MEV do Material Base (MB) 

 

As figuras de polo inverso (IPF siglas em inglês) são usadas para mostrar as 

orientações cristalográficas como um mapa. Uma analise quantitativa microestrutural é 

obtido na forma de um mapa de orientação (HUMPHREYS, 2004b). Usando grupos de 

Laue, que dependem de padrões coloridos, os mapas IPF realizam a ligação entre um 

sistema de coordenadas macroscópico de referência (eixos da amostra ou do MEV) e 

o sistema de coordenadas cristalográfico (vectores de rede como <111>, <100>, etc.) 

(Quantax CrystalAlign, 2012). Em outras palavras, um pixel no mapa IPF (Fig. 4.7) 

será colorido baseando-se na informação de orientação que este apresenta quando 
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comparado a um eixo de referência macroscópico e usando um padrão de cores 

especifico.  

 

 

 

 

Figura 4. 7. Figuras de Polo Inverso (IPF) do material de base (MB) DH36: (a) IPF 
normal ao eixo Y, (b) triângulos estereográficos que representam o padrão de cores 

segundo a orientação cristalográfica das fases. EBSD com magnitude de 1500X. 

 

Na Fig. 4.7 apresenta-se uma figura de polo inverso, que nos da à relação 

angular entre os planos e as direções da rede (CULLITY, STOCK, 2001). Na Fig. 

4.7(b) observam-se as direções cristalográficas que a ferrita, a austenita, a bainita e a 

cementita apresentam e são observadas em padrões de cores na Fig. 4.7(a). Cabe 

ressaltar que o mapa da Fig. 4.7(a) mostra principalmente as direções cristalográficas 

da matriz ferrítica, já que, as outras fases apresentam um tamanho muito reduzido e 

não se pode observar claramente sua textura no mapa IPF.  

A Fig. 4.8(a) mostra o mapa de fases (MP siglas em Inglês) e na Fig. 4.8(b) 

observa-se o mapa de padrão de qualidade (QP siglas em inglês). Estes mapas são 

obtidos com a técnica de elétrons retroesplahados (EBSD) e mostram a microestrutura 

do material base (MB) do aço ASTM DH36 sem nenhum tratamento térmico.  

Podemos observar nos mapas da Fig. 4.7(a), 4.8(a) e (b) a presença do 

bandeamento dentro da matriz ferrítica. Na Fig. 4.8(a) a ferrita poligonal apresenta-se 

de cor azul e o bandeamento composto de austenita (amarelo), bainita (vermelho), 

cementita (verde) e microestruturas não indexadas (preto). Na Fig. 4.8(b) o 

bandeamento mostra-se de cor preto parecido com a micrografia da Fig. 4.2 obtida 

com microscopia óptica. 
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Figura 4. 8. EBSD do material base (MB) do aço DH36 sem tratamento térmico: (a) 

Mapa de fases e (b) Mapa de padrão de qualidade. EBSD com magnitude de 1500X. 
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Nas figuras obtidas com MEV, Fig. 4.9(a) e (b), podemos observar a ferrita de 

cor gris claro e o bandeamento, composta de perlita, de uma cor branca. O contrário é 

obtido com microscopia óptica (Fig. 4.2), onde a ferrita apresenta uma cor clara e a 

perlita uma cor escura. Na Fig. 4.9(b) podemos notar a perlita, em maiores aumentos, 

composta de ripas paralelas de cementita e ferrita, este paralelismo é devido a que 

existem orientações cristalográficas que apresentam baixas energias interfaciais entre 

os planos da cementita e da ferrita (DA COSTA E SILVA, MEI, 2006). Então as 

microestruturas de cor branca, da Fig. 5.9(b), são caracterizadas como cementita, 

bainita e austenita segundo a Fig. 4.8(a). 

Além da perlita, podemos observar também outro constituinte, de cor branca, 

que se encontra nos contornos de grão, que provavelmente seja a cementita e/ou a 

austenita retida, segundo o mapa de fases da Fig. 4.8(a). Esta austenita 

provavelmente é a austenita que está ao lado da martensita, estas duas fases juntas 

formam o microconstituinte MA. Segundo o trabalho de MOEINIFAR (2011) o diâmetro 

médio dos microconstituintes MA, em seu maior tamanho, está na média de 0.93µm. 

Este constituinte MA pode apresentar morfologias em forma de bastões finos (stringer) 

ou poligonais. O microconstituinte MA em forma de bastões é localizado 

principalmente nos contornos das ripas (lath) de outras fases ou contornos de grão e 

poucas vezes dentro dos grãos (SANCHEZ, 2011). Também se podem observar 

blocos de MA, distribuídos na matriz ferrítica, junto ao grão austenítico anterior (prior). 

Estes blocos de MA podem ter um tamanho aproximado de 3 a 5 µm, segundo DAVIS 

e KING, (1994) ou de 1µm, segundo YOU et al. (2013).  

Os zero solutions, de cor preto da Fig. 4.7(a) e 4.8, podem ser a martensita do 

MA, de tamanho menor que 1µm. Além de, o EBSD não indexar microestruturas 

menores que o tamanho de passo colocado antes da indexação, microestruturas como 

a martensita que não estão presentes no banco de dados do EBSD também não são 

indexadas. STUART WRIGHT (conversação pessoal, 2015) menciona que a 

martensita não pode ser indexada usando EBSD. A martensita apresenta uma 

estrutura tetragonal de corpo centrado (bct), mas apenas ligeiramente tetragonal. 

Assim o EBSD não pode identificar essa tetragonalidade com confiabilidade; a relação 

c/a é simplesmente muito próxima a 1. É por isso que não se ingressou alguma 

informação no banco de dados para identificar a martensita. NOWELL et al. (2009), 

usualmente fazem esta indexação como estrutura cubica de corpo centrado (bcc) 

ferrita e depois utilizam varias aproximações para tratar de diferenciar a martensita da 

ferrita baseados em argumentos topográficos.  
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Figura 4. 9. Material base do aço DH36 sem tratamento térmico, micrografias com 

MEV (a) 1000X, (b) 3000X. Ataque nital ao 3%. 

 

Os aços DH36 podem apresentar microestruturas como ferrita poligonal, 

perlita, agregado ferrita-carboneto e ferrita com segunda fase alinhada, segundo o 

processo de laminação (JULIO DA SILVA et al., 2012). Aços API X80 e X70, que são 
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aços de alta resistência e que têm fases iguais que o aço DH36, com diferentes 

processos de laminado e composição química apresentam fases secundarias como 

MA e cementita (SHIN et al., 2007).  

 

4.2.2.2 Analise da Microestrutura com EBSD e MEV da ZAC de Grão Fino (ZACR-GF) 

de uma Solda Real 

 

Nas Fig. 4.10 e Fig. 4.11 são apresentadas às analises com EBSD da zona 

afetada pelo calor de grão fino (ZACR-GF) de uma solda real do aço ASTM DH36. Na 

Fig. 4.10(b) observam-se as direções cristalográficas que a ferrita, a austenita, a 

bainita e a cementita apresentam e são observadas em padrões de cores na Fig. 

4.10(a).  

 

 

 

Figura 4. 10. Figuras de Polo Inverso (IPF) da zona afetada pelo calor de grão fino 
(ZACR-GF) obtida de uma solda real: (a) IPF normal ao eixo Y, (b) triângulos 
estereográficos que representam o padrão de cores segundo a orientação 

cristalográfica das fases. EBSD com magnitude de 1500X. 

 

A Fig. 4.11(b) mostra a microestrutura de grão fino, próprio de esta região da 

ZAC. A granulometria do MB, com tamanho médio dos grãos de 6,22 µm, mostrada na 

Fig. 4.8(b), apresenta uma granulometria maior comparada com esta da ZACR-GF, 

com tamanho médio dos grãos de 3.2 µm. Na Fig. 4.11(a) nota-se que as fases 

austenita, bainita, cementita e os zero solutions (cor preto) encontram-se distribuídos 

por toda a matriz ferrítica.  
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Figura 4. 11. Zona afetada pelo calor de grão fino (ZACR-GF) obtida de uma solda real, 
com aumento de 1500X: (a) Mapa de fases e (b) Mapa de padrão d qualidade. EBSD 

com magnitude de 1500X. 
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Figura 4. 12. Micrografias com MEV da zona afetada pelo calor de grão fino de uma 
solda real (ZACR-GF) com aumento de (a) 3000X, (b) 10000X. Ataque com Nital ao 

3%. 
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A Fig. 4.12 apresenta a ferrita de cor gris claro, se observa fases de cor clara 

que podem ser cementita, bainita ou austenita, que se observa no mapa de fases da 

Fig. 4.11(a). A austenita que é identificada no mapa de fases (Fig. 4.11a) pode ser 

parte do microconstituinte MA que é observado na Fig. 4.12(b). A martensita que 

acompanha a austenita retida, e que não é identificada pelo EBSD no mapa de fases, 

tal vez seja uma porcentagem dos zero solutions (preto). O incremento das taxas de 

resfriamento (como em soldagem) diminui a difusão do carbono e promove a formação 

dos MA (HUDA et al., 2016).  

A microestrutura conhecida como martensita-austenita retida (MA) é 

encontrada em aços de alta resistência como o aço DH36, API, Dual Phase (DP), etc. 

HABRAKEN e ECONOMOPULUS (1967) mencionaram que em algumas condições de 

transformação os aços podem apresentar regiões enriquecidas de carbono para 

transformar, parcialmente, em martensita e manterem uma fração de austenita retida. 

A fração de volume da martensita em um aço ASTM de grau A, usado para construção 

naval, depois de revenido desde uma temperatura intercrítica (γ+α) de 800 °C é de 55 

± 5% (HAYA E UZUN, 2011). Ciclos térmicos alcançando temperaturas intercríticas 

têm um significante efeito sobre a morfologia dos constituintes MA (MOEINIFAR et. al., 

2011). 

Os constituintes MA se encontram distribuídos por toda a matriz ferrítica em 

blocos e em forma de bastões nos contornos de grão, como se observa na Fig. 5.12(a) 

e (b). Nos aços API X80, com microestrutura similar a os aços DH36, blocos de 

microconstituintes MA são concentrados sobre os contornos de grão austenítico inicial 

(MOEINIFAR et al., 2011). MA irregulares grandes e pequenos se formam ao longo 

dos contornos da ferrita massiva que é controlada pela difusão do carbono (LAN et al., 

2012). A taxa de difusão do manganês na ferrita é de três ordens mais do que na 

austenita, causando a formação de bordas ricas em manganês, assim, produzindo 

bordas de martensita em ilhas de austenita após o revenido (SHENG-CI et al., 2015) 

como se pode observar na Fig. 4.12 (b). 

 

4.2.2.3 Microestrutura com EBSD e MEV da Zona Fundida (ZF) 

 

Nas Fig. 4.13 e na Fig. 4.14 são apresentadas às analises com EBSD da zona 

fundia (ZF) de duas chapas de aço ASTM DH36. Na Fig. 4.13(b) observam-se as 

direções cristalográficas que a ferrita, a austenita, a bainita e a cementita apresentam 

e são observadas em padrões de cores na Fig. 4.13(a). 
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Figura 4. 13. Figuras de Polo Inverso (IPF) da zona fundida (ZF) obtida de uma solda 
real, (a) IPF normal ao eixo Y, (b) triângulos estereográficos que representam o padrão 

de cores segundo a orientação cristalográfica das fases. EBSD com magnitude de 
1500X. 

 

Na Fig. 4.14(a) podemos observar a matriz ferrítica de cor azul, havendo dentro 

desta matriz regiões com grande população de outras fases como cementita, bainita e 

austenita, e outras regiões onde não se encontram estas fases ou estão em menor 

porcentagem. Esta observação é feita, já que, ferritas de grande tamanho, como a 

ferrita de contorno de grão, a ferrita poligonal intragranular ou ferrita com segunda fase 

não alinhada, estão presentes na zona fundida das soldas, como pode ser visto na 

região central do mapa (seta cor roxo) de padrão de qualidade da Fig. 4.14(b). 

Ferritas de menor tamanho distribuídas na microestrutura da zona fundida, 

como a ferrita acicular (AF), se encontram rodeadas, em maior porcentagem, de 

outras fases como a cementita, a austenita, e a bainita (por exemplo, região esquerda 

inferior da Fig. 4.14(a)). Os zero solutions também se encontram distribuídos 

aleatoriamente pela matriz ferrítica.  
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Figura 4. 14. Zona fundia (ZF) da solda de duas chapas DH36: (a) Mapa de fases e (b) 
mapa de padrão de qualidade. EBSD com aumento de 1500X. 

 

 

AF 

AF 
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Figura 4. 15. Micrografias com MEV da zona fundida (ZF) com aumento de (b) 1000X, 

(c) 5000X. Ataque com Nital ao 3%. 
 

Na Fig. 4.15 nota-se a ferrita de cor cinza. Grãos de ferritas de grande tamanho 

(setas cor laranja) como mencionado anteriormente podem ser ferritas de contorno de 

grão, ferrita poligonal intragranular ou ferrita com segunda fase não alinhada. Na Fig. 

4.15(a) também se observa ferrita fina sem orientação definida, conhecida como ferrita 

AF 

MA 
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acicular (AF). Ao redor desta ferrita fina podemos observar microestruturas de cor 

branca que podem ser as fases de cementita, bainita ou austenita retida que forma 

parte dos constituintes MA (setas pretas) (regiões coloridas da Fig. 4.14(a)). 

Constituintes MA com tamanho menor que 1µm encontram se distribuídos ao longo 

dos contornos da ferrita (LAN et al.,2012). Além dessas microestruturas, observamos 

nas Fig. 4.15(a) e (b) carbonetos e microporosidades, característico de zonas fundidas 

obtidas por soldagem, que podem estar formando parte da porcentagem dos zero 

solutions.  

Podemos observar no material base, a ZAC e a ZF que as fases detectadas 

com a técnica EBSD, microscopia eletrônica (MEV) e microscopia óptica são 

microestruturas como bainita, cementita, ferrita acicular e micronstituintes MA 

(martensita austenita) e estão distribuídas pela matriz ferrítica. Esta comparação da 

caracterização da microestrutura com as diferentes técnicas é feita, já que em itens 

posteriores as microestruturas obtidas com a técnica EBSD que também foram obtidas 

com as outras técnicas, apresentam pequenas mudanças em seu porcentual.  

 

4.3 EBSD DA ZACS-GG-IC SIMULADA AO PASSAR O TEMPO COM AMPLIFICAÇÃO 

DE 500X 

 

4.3.1 Microestrutura da ZACS-GG-IC Simulada 

 

Neste item analisaremos principalmente a evolução das fases e a 

misorientação, através do tempo, de uma zona afetada pelo calor simulada 

termomecanicamente. A simulação alcançou dois picos máximos de 1350 e 800 °C 

obtendo uma microestrutura de grão grosseiro reaquecida até a região intercrítica 

(ZACS-GG-IC). O item anterior foi focado principalmente na observação da 

microestrutura que apresenta o MB do aço DH36 e a microestrutura que apresenta 

uma junta soldada real (ZAC e ZF) de um aço DH36, para comparar microestruturas 

que serão observadas na ZACS-GG-IC. 

Na Fig. 4.16(a) observa-se a textura da ZACS-GG-IC composta principalmente 

de ferrita apresentando direções [001], [101] e [111]. Estas direções são 

representadas em padrões de cores vermelho, amarelo e azul respectivamente na Fig. 

4.16(b). Por exemplo, a ferrita apresenta-se de cor verde quando o eixo Y da amostra 

é paralelo à direção cristalográfica <101> de esta fase. Neste mapa os zero solutions 

(pontos não indexados) são removidos por substituição, com a opção de analise 

“outlier removal” que apresenta o software do EBSD. Este método é baseado sobre 

uma base probabilística das orientações dos píxeis adjacentes que são analisados 
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pelo EBSD (HUMPHREYS, 2004). Tais pixels não introduzem novas orientações, 

assim que os dados modificados com “outlier removal” devem ser usados com critério. 

 

 

 

Figura 4. 16. Figuras de Polo Inverso (IPF) de uma zona afetada pelo calor simulada 
termomecanicamente, com temperaturas pico de 1350 e 800°C (ZACS-GG-IC): (a) IPF 

normal ao eixo Y, (b) triângulos estereográficos que representam o padrão de cores 
segundo a orientação cristalográfica das fases. EBSD com magnitude de 500X. 

 

O mapa de padrão de qualidade (QP) da Fig. 4.17(a) mostra ripas de ferrita, 

orientadas segundo as direções cristalográficas apresentadas na Fig. 4.16(b), que 

provavelmente são microestruturas ferrita-bainita. As zonas cor cinza escuro 

apresentam um baixo padrão de qualidade em comparação das zonas que 

apresentam uma tonalidade de cinza claro. A rotação da rede e/ou a deformação de 

rede tem turvado os padrões de EBSD e indiretamente diminuiu o valor do parâmetro 

do padrão de qualidade resultando em uma gradiente de cinza escuro (BRUKER 

NANO, 2012).  

Na Fig. 4.17(b) se observa mais claramente este tipo de ferrita obtida por 

simulação termomecânica. O mapa de QP é outra forma de apresentação de dados 

para EBSD e é usado para descrever características microestruturais como contornos 

de grão e subgrão. O parâmetro do QP é calculado para cada pixel no mapa, usando a 

informação contida nos correspondentes padrões de Kikuchi. O valor deste parâmetro 

é a altura dos seis picos de Hough mais brilhantes e varia de 0 a 1 (BRUKER NANO, 

2012). 
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Figura 4. 17. Zona afetada pelo calor simulada termomecânicamente, com 

temperaturas pico de 1350 e 800°C (ZACS-GG-IC). (a) Mapa de padrão de qualidade 
(PQ) e (b) micrografia obtida por microscopia óptica. Aumento 500X para (a) e (b). 

 

Pode-se observar na Fig. 4.18 e na Tab. 4.1 que há uma mudança nas fases contidas 

na matriz ferrítica, ao passar o tempo de analise. Uma diminuição da porcentagem de 

ferrita e um aumento das outras fases podem ser observados comparando o primeiro 

e o ultimo dia de analise. Na Fig. 4.18 as fases estão caracterizadas pelas cores azul, 

amarelo, vermelho e verde que pertencem à ferrita, austenita, bainita e cementita 

respectivamente. 
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Figura 4. 18. Mapas de fases por EBSD ao passar o tempo. (a) 1º dia de análise, (b) 4º 
dia de análise. EBSD com magnitude de 500X. 
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Tabela 4. 1. Porcentagem das fases da região analisada na Fig. 4.18 ao passar o 
tempo, depois da simulação termomecânica. 

Dia 

Ferrita 

(%) 

Austenita 

(%) 

Bainita 

(superior) 

(%) 

Cementita 

(%) 

Zero Solutions 

(%) 

1 95.2 0.977 1.16 1.293 1.37 

2 95 1.04 1.17 1.31 1.48 

3 95 1.098 1.20 1.322 1.38 

4 86.2 2.42 3.09 3.74 4.55 

 

 

Os zero solutions são padrões não indexados. Estes padrões podem ser de 

microestruturas ou microconstituintes que não foram indexadas no momento do 

analise. Esta não indexação pode ser devido a que a dimensão das microestruturas 

apresenta menores dimensões que o tamanho de passo de pixel colocado antes de 

iniciar a varredura com EBSD. Nosso caso o tamanho de passo, para todos os 

analises, foi de 0,72µm. A maior precisão será obtida se o tamanho de passo é menor 

em relação ao tamanho de grão e quando o tamanho de passo incrementa, há uma 

grande probabilidade de perder grãos ou interceptos dos grãos, e a dimensão do 

tamanho de grão será maior que o tamanho de grão verdadeiro (HUMPHREYS, 2004). 

Segundo HUMPHREYS (2001) para obter uma precisão do 10% pelo menos 5 pixels 

por grão é necessário e para uma precisão de 5% um mínimo de 8 pixels por grão é 

requerido. 

A resolução na direção ortogonal (ɅP) é três vezes maior que (ɅA) (Fig. 2.10), 

no entanto, quando se analisa uma amostra com pequenos grãos e subgrãos a 

resolução espacial efetiva é algumas vezes menor que ɅP e os padrões de dois grãos 

se sobreporão, porem o software de aquisição pode satisfatoriamente, se há uma 

significante diferença de intensidade dos padrões, analisar os padrões mais intensos 

(HUMPHREYS, 2004). Pelo tanto a resolução espacial é o parâmetro mais importante 

para determinar se um grão fino pode ser analisado ou não, resolução que também 

dependera da qualidade dos padrões (HUMPHREYS, 2004). 
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4.3.2 Misorientação da ZACS-GG-IC Simulada  

 

Na Fig. 4.19 mostraremos os histogramas que nos oferecem a distribuição dos 

ângulos de misorientação (mudanças de orientação) de contornos de grão, ao passar 

os dias, depois de ter simulado o corpo de prova. Segundo RANDLE e ENGLER 

(2010) a misorientação é a diferença de orientação entre duas orientações individuais. 

Cabe salientar que a misorientação é um numero referencial e é uma misorientação 

com relação a alguma outra orientação, e que os contornos de grão são determinados 

como locais nos quais a misorientação escalar entre píxeis adjacentes é maior que 

alguns valores críticos (Brewer et al., 2009). Estes histogramas nos mostram a 

distribuição da misorientação entre dezenas de milhares de pares de pontos 

aleatoriamente escolhidos através de todo o mapa previamente obtido, ou seja, pontos 

não correlacionados (BRUKER NANO, 2012). 

 

 

 
 

Figura 4. 19. Fração dos ângulos de misorientação de contorno de grão, de todas as 
fases da microestrutura (ferrita, austenita, bainita e cementita) de uma ZACS-GG-IC, 
ao passar o tempo depois de simulado termomecanicamente. EBSD com magnitude 

de 500X. 
 

 

A Fig. 4.19 representa a misorientação de contorno de grão de todas as fases 

ao passar o tempo, depois de duas horas de haver simulado a amostra com o 

equipamento Gleeble® 3800. Neste histograma podemos observar pequenas 
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mudanças na fração dos diferentes ângulos de misorientação ao passar o tempo, 

também pode ser notado que a baixos ângulos, por exemplo, a 5° a fração é menor 

para todos os dias e aumenta para ângulos maiores.  

 

4.3.3 Mudança das Deformações da ZACS-GG-IC  

 

Na Fig. 4.20 são apresentados os mapas de misorientação média de Kernel 

(KAM) que mostram a misorientação entre a orientação de um dado ponto e a 

orientação média de seus vizinhos (BRUKER NANO 2012). O KAM é projetado para 

mostrar mudanças de misorientação locais muito próximas. Isso faz do KAM a 

ferramenta perfeita para visualizar alta concentração de discordâncias e contornos de 

grão de baixo ângulo, já que baixos ângulos estão relacionados com as deformações. 

Uma observação feita por Brewer et al. (2009) menciona que os mapas de contorno de 

grão de baixo ângulo mostram a fonte local da misorientação, mas não seu efeito neto 

através do grão. A precisão da determinação da misorientação em um convencional 

EBSD é aproximadamente de 0.5° (GITHINJI D. N. et. al., 2014). 

A misorientação média de Kernel diminui com a distância a partir da linha de 

fusão (MING. et. al., 2014; LU et. al., 2012a; LU. et. al. 2012b), assim as ZAC que 

chegam a temperaturas elevadas como 1350° apresentam elevado valor de KAM. 

Nossa ZACS-GG-IC apresenta uma cor amarela por toda a matriz, como se observa na 

Fig. 4.20(a), que representa grande quantidade de concentração de deformação 

diminuindo para a Fig. 4.20(b), onde se pode observar uma região de cor azul. 

O KAM é usado para estimar a deformação residual seguindo um padrão de 

cores, cores que vão desde azul a vermelho denotando mínima e máxima deformação 

residual. A misorientação por Kernel é representada de uma forma qualitativa (Fig. 

4.21) obtida dos mapas da Fig. 4.20(a) e (b). Na gráfica da Fig. 4.21 apresenta se a 

lenda da misorientação por Kernel da Fig. 4.20, a cor azul representa uma baixa 

mudança de orientação enquanto o vermelho representa a misorientação próxima da 

máxima escala (BRUKER NANO 2012). Na Fig. 4.21 observa-se uma mudança 

significativa da fração dos ângulos de misorientação desde o primeiro até o quarto dia. 

Esta figura descreve uma diminuição da fração de misorientação na faixa dos ângulos 

de 2 a 4 graus e aumentando a fração do ângulo de 1 grau. Segundo estes resultados, 

das Fig. 4.20 e 4.21, pode-se dizer que há uma diminuição na concentração das 

deformações no quarto dia.  
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Figura 4. 20. Mapas da misorientação media de Kernel (KAM) para o (a) 1º dia de 
análise e (b) 4º dia de análise. EBSD com magnitude de 500X. 
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Figura 4. 21. Misorientação media de Kernel (KAM) da figura 5.20 para os 4 dias de 
análise, mostrando a mudança da fração dos ângulos de misorientação ao passar o 

tempo. EBSD com magnitude de 500X. 

 

A Fig. 4.22 nos mostra os mapas de misorientação media do grão (GAM), estes 

mapas mostram a misorientação entre cada pixel de um grão e a orientação média de 

este grão. Esta é uma típica forma de mostrar as mudanças de orientação dentro do 

grão, e isso, é feito usando um padrão de cores, mostrados na Fig. 4.23, onde a cor 

azul representa uma baixa mudança de orientação enquanto o vermelho representa a 

misorientação próxima da máxima escala (BRUKER NANO 2012). Segundo HOU, J. 

et. al. (2010) regiões perto da zona fundida, como as de grão grosseiro, apresentam 

grandes valores de GAM.  
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Figura 4. 22. Mapas de misorientação media de grão (GAM) para (a) 1º dia de análise 
e (b) 4º dia de análise. EBSD com magnitude de 500X. 
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Figura 4. 23. Misorientação media do grão (GAM) ou MO Average da figura 4.22 para 
os 4 dias de analise, mostrando a mudança da fração dos ângulos de misorientação 

ao passar o tempo. EBSD com magnitude de 500X. 

 

Podemos notar que algumas regiões (alguns grãos) da Fig. 4.22 apresentam 

maior concentração de deformações (cor amarela). Comparando as Fig. 4.22(a) e (b) 

observa-se que há uma variação da cor amarela, desde o primeiro dia de analise para 

o quarto dia de analise, em algumas regiões da microestrutura. Na Fig. 4.23 

observamos que no quarto dia tem uma diminuição significativa da fração dos ângulos 

de misorientação que estão na faixa de 4 a 20°. Do descrito anteriormente pode-se 

dizer que há uma diminuição das deformações dentro de alguns grãos ao passar o 

tempo depois de simulada a ZACS-GG-IC. 

 

4.4 EBSD DA ZACS-GG-IC SIMULADA AO PASSAR O TEMPO COM AMPLIFICAÇÃO 

DE 2000X 

 

4.4.1 Microestrutura da ZACS-GG-IC  

 

Depois de observar essas mudanças na misorientação, na microestrutura e na 

concentração das deformações (item 4.3), realizaram-se outros analises com 

amplificação maior para comprovar estes fenômenos de mudanças através do tempo.  
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Na Fig. 4.24 se obteve o IPF da microestrutura simulada com dois ciclos 

térmicos máximos de 1350-800°C. Na Fig. 4.24(a) a ferrita apresenta-se de cor azul 

quando o eixo Y da amostra é paralelo à direção cristalográfica <111> de esta fase, 

segundo os padrões de cores dos triângulos estereográficos da Fig. 4.16(b). No mapa 

da Fig. 4.24(a), como no mapa da Fig. 4.16(a), os zero solutions (pontos não 

indexados) foram removidos por substituição, com a opção de analise “outlier removal” 

que apresenta o software do EBSD. 

 

 

 

Figura 4. 24. Figuras de Polo Inverso (IPF) de uma zona afetada pelo calor simulada 
termomecanicamente, com temperaturas pico de 1350 e 800°C (ZACS-GG-IC) (a) IPF 
normal ao eixo Y e (b) triângulos estereográficos que representam o padrão de cores 

segundo a orientação cristalográfica das fases. EBSD com magnitude de 2000X. 

 

Na Fig. 4.25(a) observamos o mapa de padrão de qualidade (PQ) onde 

podemos notar linhas de cor escuras que representam os contornos de grão (contorno 

de alto ângulo) e de subgrão (contornos de baixo ângulo). A Fig. 4.25(b) mostra as 

microestruturas de cor branca que estão localizadas nos contornos de grão e subgrão, 

e como visto na Fig. 4.26 podem ser microestruturas como a austenita, bainita ou 

cementita, também podem ser microconstituintes como os MA que não podem ser 

identificados com EBSD. MA finos com comprimento de 25 µm delineiam as ripas de 

bainita (LAN et al. 2012). 
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Figura 4. 25. Zona afetada pelo calor simulada termomecânicamente, com 

temperaturas pico de 1350 e 800°C (ZACS-GG-IC). (a) Mapa de padrão de qualidade 
(PQ) EBSD a 2000X e (b) Micrografia obtida com MEV a 5000X. 
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Figura 4. 26. Mapa de fases, obtidos ao passar o tempo após a simulação da zona 

afetada pelo calor (a) 1º dia de análise, (b) 7º dia de análise, as fases são 
diferenciadas pelas cores mostradas. EBSD com magnitude de 2000X. 
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Tabela 4. 2. Percentagem das fases obtidas com a técnica de EBSD. 

Dia 

Ferrita 

(%) 

Austenita 

(%) 

Bainita 

(superior) 

(%) 

Cementita 

(%) 

Zero 

Solutions 

(%) 

1 96.5 0.400 0.64 0.360 2.10 

4 94.7 0.621 0.97 0.639 3.07 

7 90.6 0.940 1.81 1.25 5.4 

 

Na Fig. 4.26 mostram-se os mapas de fases da ZACS-GG-IC e na Tab. 4.2 

apresentam-se as fases em percentual obtidas por EBSD. A Fig. 4.26 e a Tab. 4.2 

estão relacionadas, já que, pode-se notar que nas figuras de mapa de fases, ao 

passar os dias, surgem microestruturas de cor amarelo (austenita), verde (cementita) e 

vermelho (bainita). Na Tab. 4.2 nota-se que há uma diminuição da ferrita e o contraio 

ocorre com a austenita a bainita, a cementita e os zero solutions, desde o primeiro até 

o ultimo analise.  

 

4.4.2 Misorientação da ZACS-GG-IC Simulada  

 

Observa-se que há uma mudança da fração de misorientação para cada 

ângulo apresentado na gráfica desde o primeiro dia de analise até o sétimo dia de 

análise. Uma diminuição da fração dos baixos ângulos de misorientação, desde 5 a 15 

graus, é observada na Fig. 4.27. Para altos ângulos um aumento é observado desde 

20 até 45 graus de misorientação e depois uma diminuição desde 50 a 60 graus. Esta 

observação é comparada com os resultados obtidos no item 4.1, onde as tensões 

residuais da ZACS-GG-IC medidas com o equipamento RAYSTRESS durante os 

primeiros sete dias apresentam uma diminuição do seu valor absoluto, já que, as 

tensões de compressão vão desde 195MPa até 112Mpa. 

Pode-se notar na Fig. 4.27 que há maior quantidade de baixos ângulos (2 até 

15 graus) do que altos ângulos, estes baixos ângulos de misorientação estão 

relacionados com a deformação (tensão no contorno de grão) da microestrutura. 

Regiões com elevada concentração de contornos de baixo ângulo nos indicam que a 

área apresenta elevada concentração de densidade de GNDs (WRIGHT et al., 2011). 

COSTA et al. (2007), utilizando um aço ASTM A106 Gr B, encontraram uma relação 

entre os ângulos de misorientação e as tensões residuais de soldagem. Eles 

observaram que altos níveis de tensões residuais estão relacionados com uma maior 

porcentagem de baixos ângulos de misorientação e o contrário acontece para altos 
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ângulos de misorientação.  WINNING (2006) observou que, uma amostra de alumínio 

recozida e tensionada com 10Mpa, apresentou uma distribuição de misorientação de 

contorno com grande fração de grãos de baixo ângulo, as amostras recozidas sem 

nenhuma tensão aplicada ou tensões de 0,035 Mpa foram recristalizadas e 

apresentaram grande fração de contornos de grão de alto ângulo. 

 

 

Figura 4. 27. Fração dos ângulos de misorientação de contorno de grão, de todas as 
fases da microestrutura (ferrita, austenita, bainita e cementita) de uma ZACS-GG-IC, 
ao passar o tempo depois de simulado termomecanicamente. EBSD com magnitude 

de 2000X. 
 

No trabalho de MOEINIFAR (2011) simularam-se amostras com dois ciclos 

térmicos, obtendo-se zonas afetadas pelo calor reaquecidas inter-criticamente, para 

todas as amostras obteve-se maior fração de misorientação de contornos de grão de 

baixo ângulo (ângulos de 5, 10 e 15 graus) e pouca quantidade de fração de contornos 

de grão de alto ângulo (ângulos de 55 e 60 graus). A distribuição dos contornos de 

grão é de especial interesse, já que certas propriedades mecânicas dos materiais 

policristalinos dependem da natureza da distribuição destes contornos (WINNING, 

2006). 

Na Fig. 4.28 se apresenta o histograma dos ângulos de misorientação da fase 

ferrítica. Este histograma apresenta a mesma tendência que o histograma da Fig. 

4.27, que junta a misorientação de todas as fases. Esta similitude é observada, já que, 

a fase ferrítica ocupa quase a totalidade da microestrutura do aço, um 96.5% para o 

primeiro dia de análise e um 90.5% no último dia de analise (Tab. 4.2). Também se 
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pode observar que há uma mudança na fração da misorientação dos contornos de 

grão para cada ângulo da gráfica ao passar o tempo. Uma diminuição desde 2.5 até 

15 graus, depois um aumento desde 20 até 50 graus e finalmente uma diminuição em 

55 e 60 graus são observados para a fração da misorientação dos contornos de grão 

da fase ferrítica. A maioria da fração dos ângulos de misorientação pertencem a 

ângulos de baixo ângulo desde 2 até 15 graus que nos indica que há presença de 

tensões residuais em nossa área afetada pelo calor (ZACS-GG-IC) relacionadas a 

contornos de grão da fase ferrítica, segundo trabalhos realizados por outros autores 

anteriormente. 

 

 

Figura 4. 28. Fração dos ângulos de misorientação de contorno de grão, da fase 
ferrítica de uma ZACS-GG-IC, ao passar o tempo depois de simulado 

termomecanicamente. EBSD com magnitude de 2000X. 

 
A misorientação dos contornos de grão da fase austenítica também 

apresentam mudanças ao passar o tempo, aumento da fração é observado em quase 

todos os ângulos que vão desde 2.5 até 60 graus a exceção dos ângulos de 40 e 45 

graus. Há baixa quantidade de contornos de baixo ângulo em comparação com os 

contornos de alto ângulo e provavelmente esta fase não contribui muito na geração de 

tensões acumuladas da ZACS-GG-IC. O mais ressaltante da Fig. 4.29 é a grande 

queda da fração do ângulo de misorientação em 45 graus, uma diminuição da fração 

de misorientação de 9% no primeiro dia até 2.4% no último dia de análise é 

apresentada. 
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Figura 4. 29. Fração dos ângulos de misorientação de contorno de grão, da fase 

austenítica de uma ZACS-GG-IC, ao passar o tempo depois de simulado 
termomecanicamente. EBSD com magnitude de 2000X. 

 

 

 

 
Figura 4. 30. Fração dos ângulos de misorientação de contorno de grão, da fase 

bainitíca de uma ZACS-GG-IC, ao passar o tempo depois de simulado 
termomecanicamente. EBSD com magnitude de 2000X. 
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Para a fase bainítica o histograma da Fig. 4.30 também apresenta mudanças 

de orientação ao passar o tempo de análise. Para ângulos de 15, 20, 25, 50 e 55 

graus há uma diminuição da fração dos ângulos de misorientação e para ângulos de 

30 até 45 graus há um grande aumento da fração dos ângulos. Esta fase não 

apresenta muita fração de misorientação de baixos ângulos de 1 até 10 graus. 

 No caso da cementita, para ângulos de 35, 40 e 45 graus há uma grande 

diminuição da fração da misorientação do primeiro até o ultimo dia de analise, já para 

ângulos de 15 até 30 e de 50 a 55 graus ocorre um aumento da fração dos ângulos 

(Fig. 4.31).  A fração de misorientação para baixos ângulos da cementita é quase nula, 

apresentando maior fração de misorientação de alto ângulo a partir de 25 graus. 

 

 

Figura 4. 31. Fração dos ângulos de misorientação de contorno de grão, da fase 
cementita de uma ZACS-GG-IC, ao passar o tempo depois de simulado 

termomecanicamente. EBSD com magnitude de 2000X. 

 
Um resumo da mudança da fração dos ângulos de misorientação dos 

diferentes dias de analise é dado na Tab. 4.3. Aqui “+” nos indica incremento e “-“ nos 

indica diminuição da fração dos ângulos de misorientação desde o primeiro até o 

sétimo dia. O símbolo "○" nos da ausência da fração por comparação.  

A tendência da mudança da fração dos ângulos de misorientação segue a fase 

ferrítica. Só para 2.5 e 50 graus esta tendência é um tanto diferente, assim é 

observado um incremento na fração dos ângulos da austenita e diminuição da fração 

da bainita. Para as outras fases mudanças apresentam compatibilidade com a 

esperada tendência nos intervalos de 5 a 45 graus. 
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Contornos de grão da ferrita acicular (AF) com similar misorientação são, 

maiormente de baixo ângulo (5 a 15 graus), enquanto aqueles com diferente 

orientação são principalmente de alto ângulo de 15 graus a mais (BRAMFITT, SPEER, 

1990; KOO et. al., 2004). Ferrita poligonal (PF), bainita granular (GB) e bainita superior 

(UB) são principalmente de alto ângulo desde 15 graus a mais (SHIN et. al., 2007). 

Contornos de grão entre finas AF e PF são também de alto ângulo, além disso, AFs 

que têm baixo ângulo de misorientação formam pacotes e estes pacotes apresentam 

misorientação de alto ângulo entre eles (SHIN et. al., 2007).  

 

Tabela 4. 3. Mudanças da fração dos ângulos de misorientação desde o primeiro até o 
sétimo dia de analise. 

Fase 
Angulo de Misorientação (o) 

2.5 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 

Ferrita ˗ ˗ ˗ ˗ + + + + + + + ˗ ˗ 

Austenita + + + + + + + + ˗ ˗ + + + 

Bainita ○ + + ˗ ˗ ˗ + + + + ˗ ˗ ○ 

Cementita ○ ○ ○ + + + + ˗ ˗ ˗ + + ○ 

Fases Juntas + ˗ ˗ ˗ + + + + + + ˗ ˗ ˗ 

Esperado ˗ ˗ ˗ ˗ + + + + + + + + + 

 

Do explicado, neste item, se pode notar que a misorientação de contorno de 

grão teve grandes mudanças ao passar o tempo depois do corpo de prova ser 

simulado com o equipamento Gleeble®.  

 

4.4.3 Mudança das Deformações da ZACS-GG-IC  

 

A Fig. 4.32 mostra os mapas de misorientação media de Kernel (KAM) para as 

analises feitas depois de haver simulado a amostra com o equipamento Gleeble®. 

Pode-se observar que essa concentração de deformações esta localizada 

principalmente nos contornos de grão e subgrão. Em aumentos menores (Fig. 4.20 e 

4.21) esta concentração de deformações esta distribuída na totalidade das imagens e 

não pode ser observado com claridade onde se localiza essa distribuição da 

concentração das deformações. 
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Figura 4. 32. Mapas da misorientação media de Kernel (KAM) para (a) 1º dia de 

analise e (b) 7º dia de analise. EBSD com magnitude de 2000X. 
 

A Fig. 4.33 mostra a lenda dos mapas de Kernel numa escala de cores, a cor 

azul representa as baixas mudanças de misorientação enquanto a cor vermelha 

representa misorientacões próximas ao máximo da escala. Nesta figura podemos 
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observar que a fração de misorientação em baixos ângulos de misorientação (cor azul) 

vai diminuindo e a misorientação em altos ângulos (cor amarela) aumenta ao passar 

os dias de analise, e estas gráficas vão se deslocando para maiores ângulos de 

misorientação desde o primeiro analise até o ultimo. Isso é interpretado como 

mudanças nas deformações ao passar os dias, já que, as discordâncias estão 

relacionadas com as deformações plásticas do material e localizam-se principalmente 

nas bordas de grão. Quando as discordâncias se formam no material, a deformação 

residual é manifestada como variação local da orientação da rede (WRIGHT et al., 

2011).  

 

 

Figura 4. 33. Misorientação media de Kernel (KAM) da figura 4.32 para os 7 dias de 
analise, mostrando a mudança da fração dos ângulos de misorientação ao passar o 

tempo. EBSD com magnitude de 2000X. 
 

ROLLET et al. (2012) analisaram as deformações com KAM-EBSD e 

simularam computacionalmente os resultados experimentais, eles observaram que os 

gradientes de orientação local se concentram principalmente nos contornos de grão e 

há uma forte correlação entre a existência de gradientes de orientação local e a 

presença de altos gradientes de tensão. Uma razão para a correlação é oferecida em 

termos da teoria de plasticidade cristalina. Segundo KAMAYA (2012) a tendência da 

misorientação local é localizar se nos contornos de grão e a magnitude da localização 

incrementa com a deformação plástica. GAUSS et al. (2016) mencionam que os mais 

altos valores, de energia elástica armazenada, encontrados em um aço inoxidável 

deformado estão localizados nas vizinhanças dos contornos de grão. 
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Figura 4. 34. Mapas de misorientação media de grão (GAM) para (a) 1º dia de analise 

e (b) 7º dia de analise. EBSD com magnitude de 2000X. 
 

Segundo KUNDU e FIELD (2016) a introdução de GNDs assegura uma 

compatibilidade necessária próximo dos contornos de grão devido à natureza não 

homogênea da deformação plástica, assim, as GNDs são geradas para conectar a 

deformação de grãos individuais dentro dos policristais. Pelo tanto, estas GNDs geram 
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misorientacões nos contornos de grão que são detectados por Kernel, e as regiões 

com mais alto valores de KAM coincide com as regiões de mais alta densidade de 

GNDs (KUNDU e FIELD, 2016). 

Em aços dual phase, o tamanho do grão da ferrita, tamanho e distribuição da 

martensita e sua fração de volume influenciam o gradiente de orientação e a 

distribuição das GNDs (CALCAGNOTTO et al., 2010a). CALCGANOTTO et al. (2010b) 

mostraram que a densidade total de GNDs, que esta relacionada com a acomodação 

da deformação, incrementou com o incremento total da fração da martensita, a 

diminuição do volume do grão e o incremento da fração da martensita na vizinhança 

da ferrita.  

 

 

 
Figura 4. 35. Misorientação media do grão (GAM) ou MO Average da figura 4.34 para 
os 7 dias de analise, mostrando a mudança da fração dos ângulos de misorientação 

ao passar o tempo. EBSD com magnitude de 2000X. 
 

Comparando as Fig. 4.20 e 4.21 com as Fig. 4.32 e 4.33 ambos analises a 

diferentes aumentos apresentam mudanças na concentração de deformações 

diminuindo, em 500X, e aumentando, em 2000X, respectivamente, porem o importante 

para nosso objetivo é essa mudança que se relaciona com as mudanças das tensões 

residuais obtidas com equipamento RAYSTRESS, na Fig. 4.1. 

A Fig. 4.35 apresenta os resultados da misorientação media de grão (GAM), 

obtidos dos mapas da Fig. 4.34, observando se nesta gráfica uma mudança da fração 

dos ângulos de misorientação ao passar os sete dias de analise. A cor amarela indica 

um aumento da concentração de deformações dentro dos grãos, os grãos que 
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apresentam esta cor amarela podem ser observados na Fig. 4.34. Segundo isso, esta 

microestrutura apresenta uma grande quantidade de deformações na faixa de 7 até 15 

graus de misorientação. Obtendo grande quantidade de fração de ângulos de 

misorientação em aproximadamente 8 graus, como se observa na Fig. 4.35. 
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5 CONCLUSÕES 

 

5.1 SUMÁRIO 

 

Mudanças nas tensões residuais de soldagem é um importante tópico de 

estudos na área naval e offshore, já que estas afetam as propriedades mecânicas das 

juntas soldadas, além de poder provocar falhas estruturais que afetam a integridade. 

Pesquisas relacionadas às tensões residuais de soldagem que se modificam ao longo 

do tempo, após o processo de soldagem, estão sendo realizadas no Laboratório de 

Tecnologia Submarina da COPPE/UFRJ. Este novo fenômeno, ainda pouco difundido 

na literatura científica, foi o motivo para a realização desta tese, buscando explicar 

como a microestrutura pode afetar o comportamento das tensões residuais pós-

soldagem. 

A pesquisa experimental da tese, como buscou evitar cortes nas soldas para 

obtenção de corpos de prova, utilizou o equipamento Gleeble® 3800 em aços ASTM 

DH36 para as simulações termomecânicas multipasse de zonas afetadas pelo calor. 

Medição das tensões residuais da zona afetada pelo calor (ZAC) simulada foi obtida 

com o equipamento RAYSTRESS, com o objetivo de comprovar que na zona afetada 

pelo calor simulada também houve mudanças das tensões residuais nas amostras do 

aço submetidas às simulações termomecânicas. Em seguida, as misorientacões da 

estrutura cristalina da ZAC foram analisadas por microscopia eletrônica de varredura 

(MEV) em combinação com a técnica de difração de elétrons retroespalhados (EBSD).   

Os resultados oriundas do equipamento RAYSTRESS e da técnica EBSD foram 

obtidos ao longo do tempo após as amostras serem submetidas à simulação 

termomecânica com equipamento Gleeble® 3800. 

Além do equipamento RAYSTRESS, o Gleeble® 3800, o MEV FEI Quanta 450 

e a técnica EBSD da Bruker, equipamentos como o espectrômetro de emissão óptica 

Foundry Master Pro da Oxford Instruments, o microscópio óptico Olympus GX51, a 

maquina de solda por resistência e MIG, maquina para polimento 

EcoMet®250/AutoMet®250 da Buehler, e o programa Thermocalc® versão 1 com 

base de dados TCFE foram usados para realizar a parte experimental da tese.  

A técnica EBSD proporcionou resultados da misorientação de contorno de grão 

e distribuição das deformações na amostra com métodos de KERNEL e MO Average. 

Os resultados obtidos comprovam que houve mudanças nas tensões residuais, 

microestrutura, misorientação e deformação ao longo do tempo que se seguiu à 

simulação com o equipamento Gleeble® 3800, o que propicia o estabelecimento de 

correlação entre as mudanças das tensões residuais e a microestrutura da amostra. 
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5.2 CONCLUSÕES DA TESE 

 

A redistribuição das tensões residuais, medidas com o equipamento 

RAYSTRESS, na zona afetada pelo calor simulada por dois passes (ZACS-GG-IC), 

grão grosseiro (GC) e reaquecida intercriticamente (IC), foi observada nas primeiras 

duas semanas de medição, estabilizando-se posteriormente. 

Mudanças da percentagem das fases, da zona afetada pelo calor simulada 

com dois passes (ZACS-GG-IC), foram observadas desde o primeiro até o ultimo dia 

de análise, com baixas e altas magnificações. No caso da ferrita, a percentagem foi 

decaindo, enquanto para a austenita, a bainita e a cementita as percentagens foram 

aumentando.  

Mudanças da misorientação de contornos de grão foram observadas na zona 

afetada pelo calor.  Histogramas da misorientação de contornos de grão de todas as 

fases juntas e da fase ferrítica apresentaram pequenas mudanças para os distintos 

ângulos de orientação. Para as fases como a austenita, a bainita e a cementita houve 

grandes mudanças da orientação especialmente em ângulos altos. 

A concentração das deformações obtidas pelos métodos de Kernel e de GAM 

foi mudando com o tempo. No caso de Kernel, para baixas magnificações uma 

mudança significativa foi obtida no último dia de análise, e para maiores magnificações 

o decaimento das deformações desde o primeiro até o ultimo dia de analise foi 

progressivo. O que indica que em maiores magnificações as deformações obtidas com 

este método apresentam um comportamento próximo do obtido com o método de 

raios-X. No caso do GAM, observou-se no último dia um decaimento mais significativo 

da concentração de deformações. Em maiores magnificações estas deformações 

mudam, porém não apresentam um padrão comportamental. Assim, pode-se dizer que 

os resultados obtidos por Kernel para maiores magnificações são as indicadas para 

observar as mudanças das deformações ao longo do tempo, podendo ser comparadas 

com as mudanças de observadas por meio de raios-X. 

As tensões residuais, a misorientação de contornos de grão e a concentração 

das deformações apresentaram mudanças ao longo do tempo. Estas mudanças são 

indícios da correlação entre a variação das tensões residuais obtidas por raios-X e a 

variação das orientações cristalográficas obtidas com a técnica EBSD, que se baseia 

na misorientação dos padrões cristalográficos da microestrutura. 
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5.3 TRABALHOS FUTUROS 

 

Tendo em vista a sofisticação dos equipamentos utilizados, recomenda-se que 

mais análises sejam realizadas para que se possa aprofundar no maior entendimento 

e potencial desses equipamentos. Em especial, a utilização da técnica EBSD para 

analisar as mudanças dos parâmetros ao longo do tempo, nas amostras submetidas à 

simulação termomecânica com o equipamento Gleeble®. As analise devem ser 

realizadas, preferencialmente, com grandes magnificações, visando melhor observar 

as mudanças da misorientação de contornos de grão da microestrutura. Para observar 

a concentração das deformações de toda a estrutura, recomenda-se o método Kernel, 

e para observar as deformações dentro do grão, o método de GAM. 

Recomenda-se também o aprofundamento na observação da microestrutura 

com o microscópio eletrônico de varredura (MEV), ao longo de determinado período, 

de novas amostras simuladas com o equipamento Gleeble®. Os resultados das 

observações com MEV devem ser comparados com os resultados da microestrutura 

observada com a técnica EBSD para comprovar se há mudança microestrutural com o 

tempo. Outros tipos de aço de interesse da construção naval e offshore devem 

também merecer atenção, visando a busca de um entendimento mais abrangente 

sobre a variação das tensões residuais imediatamente após a conclusão do processo 

de soldagem e ao longo do tempo até a estabilização.  
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