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RESUMO 

 

Foi realizado um estudo da migração da misorientação dos contornos de grão e sua 

relação com as tensões residuais ao longo do tempo por meio de uma simulação 

termomecânica. Após imediatamente ter finalizado a simulação física da zona afetada 

pelo calor de soldagem reaquecida intercriticamente, observou-se a variação da 

misorientação dos contornos de grão através da técnica de difração de elétrons 

retroespalhados (EBSD) e a variação das tensões residuais de soldagem com o 

equipamento RAYSTRESS. Notou-se que a misorientação dos contornos de grão em um 

aço ASTM DH36 foi modificada após a simulação termomecânica, que corresponde à 

variação das tensões residuais medidas ao longo da primeira semana de monitoramento. 

As mudanças na misorientação indicam que o fenômeno de relaxamento das tensões e as 
deformações está associado à evolução da misorientação na microestrutura causada 

pelo procedimento de soldagem. Forma utilizadas as técnicas de difração de elétrons 

retroespalhados (EBSD) e  difração de raios-X. 

 

Palavras-chave: Tensões residuais de soldagem, misorientação do contorno de grão, 

discordâncias. 

 

INTRODUÇÃO 

 

A soldagem é um dos processos de manufatura mais usados para a união de metais. 
Também é um dos processos que apresenta mais inconvenientes apresenta com relação 

os problemas metalúrgicos afetando as propriedades mecânicas dos materiais base. Nos 

últimos tempos vem se estudando intensamente as tensões residuais de soldagem 

originadas pelos ciclos térmicos de soldagem. A soldagem faz parte dos procedimentos 



 
 

 

de fabricação das grandes estruturas, tais como embarcações, inclusive para extração de 

petróleo, vasos de pressão, dutos de extração de petróleo y gás, etc. As tensões residuais 
provocadas de origem térmica, acompanhadas das distorções podem causar fraturas nas 

áreas ao redor da junta soldada sob certas condições de carga por tração (1). Além disso, 

problemas de corrosão sob tensão e fadiga também estão relacionados as tensões 

residuais. Por exemplo, as tensões residuais e a corrosão, que afetam a vida útil dos 

componentes estruturais trabalhando em altas temperaturas, devem ser consideradas (2). 

Quando um material apresenta baixos níveis de resistência ao escoamento, as tensões 

residuais complicam o desempenho da junta soldada, reduzindo sua resistência. Devido 

à particularidade dos processos de soldagem, as propriedades mecânicas dos materiais 

das juntas soldadas, especialmente o limite de escoamento, são distribuídas de forma 

desigual, o que afeta seriamente o desempenho da segurança das juntas soldadas (3). 

Ao monitorar diariamente as tensões residuais da solda, com a técnica de difração de 
raios-X observou-se o efeito de redistribuição das tensões residuais em um período 

relativamente curto de até duas semanas após o procedimento de soldagem (4–6). Essa 

redistribuição de tensões residuais, não observada em outros trabalhos de pesquisa, é 

caracterizada por uma redução dos valores máximos de tensão de cisalhamento e sua 

uniformidade num período aproximadamente de 2 semanas após a soldagem. 

 

A mudança das tensões residuais muitas vezes é observada só macroestruturalmente. 

Porem muitas pesquisas relacionam as tensões a grande escala com tensões a pequena 

escala usando uma visão micro e nanoestruturalmente. As tensões internas estão 

relacionadas à microestrutura em escala atômica e estão presentes em áreas próximas às 
discordâncias (1). Fan et al.(7) afirmam que o deslizamento de discordâncias é um modo 

geral de deformação, governando a resistência dos metais, portanto, há uma dependência 

da taxa de deformação e da densidade de uma discordância com a dinâmica da 

discordância coletiva. Quando há deformação plástica, a distorção da rede cristalina é 

aliviada com a formação de discordâncias com certa concentração de discordâncias, com 

vetor de Burger líquido diferente de zero, que causam mudanças na orientação da rede 

cristalina (8). 

  

Para metais submetidos a deformações moderadas, a densidade de discordâncias aumenta 

linearmente com a deformação plástica (9). Nos aços, a deformação introduz discordância 

nos contornos de grão com uma pequena misorientação na austenita (10). O 
comportamento das discordâncias dentro da microestrutura é heterogêneo (11). Assim, as 

discordâncias são distribuídas de forma altamente heterogênea, com acúmulo 

significativo de alta densidade perto dos contornos de grão e densidade relativamente 

baixa no interior do grão (12).  

 

Quando uma deformação é aplicada a um metal, observa-se a presença de contornos de 

grão de baixo ângulo (LAGB) (10). As discordâncias livres geradas durante a deformação 

plástica podem facilmente se reorganizar, levando ao desenvolvimento de contornos de 

grão de baixo ângulo (13). A deformação adicional é possibilitada pela formação de novos 

contornos de grão de alto ângulo (HAGB) (14). Humphreys et al.(15) afirmam que os 
contornos de baixo ângulo são aqueles que são compostos por um arranjo de 

discordâncias cuja estrutura e propriedades variam dependendo da misorientação, 

enquanto contornos de alto ângulo são aqueles cuja estrutura e propriedades geralmente 

não dependem da misorientação. Isso sugere que existe uma relação direta entre o nível 

de tensão-deformação e a quantidade de contornos de grão, com os contornos de grão, 

sendo que os contornos de grão de baixo ângulo apresentam maior influência na relação 



 
 

 
 

tensão-misorientação. Nossa hipótese é que o fenômeno de relaxamento das tensões 

residuais está associado à evolução da misorientação da microestrutura que se desenvolve 
no material após a finalização do procedimento de soldagem. Este trabalho apresenta a 

comprovação desta hipótese. 

 

MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Os corpos de prova com dimensões 10 x 10 x 71 mm foram fabricadas com o aço ASTM 

DH36 (Figura 1). A tensão de escoamento do material é de 360 Mpa e a composição 

química do aço é dada na tabela 1. 

 

 
Figura 1. Corpo de prova simulado com dimensões de 10 mm × 10 mm × 71 mm apresentando a 

zona IC CGHAZ que está localizada na parte central da amostra com uma largura de 
aproximadamente 8 mm. 

 
Tabela 1. Composição química do aço ASTM DH36 em % wt. 

C% Mn% Si% Al% S% P% Nb% V% Cr% Cu% N% 

0.141 1.49 0.179 0.393 0.0102 0.0224 0.0322 0.0429 0.022 0.0106 0.0071 

 

Uma simulação física da influência dos ciclos térmicos de soldagem na microestrutura do 

metal base foi realizada com o equipamento GLEEBLE 38000®. O corpo de prova foi 

mantido rigidamente preso nas garras do equipamento, conforme a Figura 2. A 

temperatura foi medida utilizando termopares tipo K soldados por pontos no meio do 

corpo de prova. 

 

 
Figura 2. Corpo de prova mantido nas garras do equipamento GLEEBLE 38000® 

 

A simulação dos ciclos térmicos de dois passes de soldagem que consiste do seguinte 
esquema. A região central do corpo de prova foi aquecida até 1350°C com taxa de 

resfriamento de 450°C/s, e foi mantida nessa temperatura por 0,35s, depois resfriada até 

800°C em 20s com taxa de resfriamento de 27,5° C/s e depois para 200°C em 160s com 

taxa de resfriamento de 3,75°C/s para a simulação do primeiro passe de soldagem. A 

simulação da segunda passagem envolve o aquecimento de 200°C até a temperatura de 

pico de 800°C com taxa de resfriamento de 266°C/s com manutenção nessa temperatura 



 
 

 
 

por 0,35s e o próximo resfriamento até 200°C em 160s com taxa de resfriamento de 3,75° 

C/s seguido de resfriamento a temperatura ambiente, conforme mostrado na Figura 3. 
 

 
Figura 3. Esquema de simulação dos ciclos térmicos de dois passes de soldagem. 

 

Estes ciclos térmicos foram escolhidos para obter uma microestrutura semelhante a zona 

afetada pelo calor de granulação grosseira e região intercrítica (IC CGHAZ) próximo à 

zona de fusão na junta de soldagem multipasse real, simulando dois passes térmicos. No 

primeiro passe se obteve a granulação grosseira com temperatura pico de 1350°C. A 

temperatura pico do segundo passe térmico foi tomado entre AC1 = 714°C e AC3 = 

847°C, sendo os valores AC1 e AC3 calculados pela fórmula empírica obtida por 

Andrews (16), que representam a região intercrítica. 

 

Para aquisição dos dados microestruturais foi utilizado um microscópio eletrônico de 
varredura (MEV) FEI Quanta 450 com filamento de tungstênio e detector automático 

BRUKER E-FLASH EBSD. O pacote BRUKER ESPRIT 2.0 foi aplicado para 

processamento de dados. A configuração utilizada para o microscópio tinha uma tensão 

de aceleração de 23 KV, com um tamanho de passo de 0,72 µm e uma velocidade de 

indexação (min–max.) de 94,6–97,9%. O corpo de prova simulado termomecânicamente 

foi mantido no interior da câmera de vácuo do microscópio durante uma semana. As 

amostras foram preparadas usando lixas de SiC com granulação desde 100 a 1000 para o 

desbaste grosseiro. O polimento foi realizado com uma suspensão de diamante de 6, 3 y 

1 µm, e para o polimento fino se utilizou uma suspensão coloidal de sílica de 0,25 µm. 

 

Os valores da tensão residual foram medidos por meio do equipamento RAYSTRESS, 
que é um equipamento de raios X portátil que utiliza o método de dupla exposição (4,5). O 

princípio das medições de tensão através do RAYSTRESS usando dupla exposição é 

mostrado na Figura 4. Duas janelas de cassete capturam as linhas de difração em 

intervalos 2θ-angulares de 148° a 164°. A inclinação da superfície do corpo de prova de 

12° corresponde a medições para corpos de prova de aço usando radiação Cr-Kα e a 

reflexão {211} com θ211=78°. A precisão experimental das medições de tensão é de 10 

MPa. A amostra foi mantida na mesma posição de medição durante três semanas que foi 

todo o período de monitoramento. As medições das tensões foram feitas no centro do 

corpo de prova na área do IC CGHAZ, e na área localizada a 5 mm do centro do corpo 

de prova, cuja microestrutura foi identificada como FGHAZ, como se pode ver no corpo 
de prova da Figura 1. As medições em ambas áreas foram realizadas simultaneamente 



 
 

 
 

usando dois equipamentos RAYSTRESS. As medições foram iniciadas duas horas após 

o término da simulação do GLEEBLE e realizadas a cada 12 horas. 
 

 
Figura 4. Esquema das medições de tensão usando o equipamento RAYSTRESS. 

 

RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

Microestrutura do Material Base Obtido por Simulação Termomecânica 

 

A microestrutura do material base sem simulação termomecânica obtida com a técnica 

EBSD é mostrada na Figura 5. A Figura 5-a mostra as imagens de pólo inverso (IPF) 

indicando as direções cristalográficas apresentadas pela ferrita, austenita, bainita superior 

e cementita. Uma direção dominante não é observada, pois orientações do tipo [001], 

[101], [111] e [210] estão presentes em toda a microestrutura. Na Figura 5-b pode ser 

observada uma estrutura predominantemente ferrítica. As regiões escuras representam o 
produto de bandeamento do tratamento termomecânico da chapa (Figura 5-c), que é 

composta por fases pertencentes a bainita, austenita e cementita, conforme mostrado na 

Figura 5-b. Essas fases também podem ser observadas em certas seções dos contornos de 

grão, mas em menor quantidade. As zonas coloridas das micrografias EBSD nas Figuras 

5-a, 5-b e 5-c contendo as fases cementita, bainita e austenita estão relacionadas com a 

zona perlítica e de contorno de grão da Figura 5-d. Assim, pode-se indicar que nas áreas 

com bandeamento do material base podemos encontrar austenita retida que pode estar 

formando o constituinte Martensita-Austenita (MA). O microconstituinte MA com 

diferentes morfologias localiza-se principalmente nos contornos de grãos austeníticos 

anteriores, nas ripas de outras fases e raramente no interior dos grãos (17). De acordo com 
o trabalho de Moeinifar et al. (18) o diâmetro médio dos microconstituintes MA, em seu 

maior tamanho, é em média 0,93µm. Os blocos MA podem ter um tamanho aproximado 

de 3 a 5 µm, de acordo com Davis e King (19) ou 1 µm de acordo com You et al.(20). 

 

As soluções zero, pretas nas Figuras 5-b e 5-c podem representar a martensita do 

microconstituinte MA, menor que 1 µm de tamanho. Além do fato de que a EBSD pode 

não ter microestruturas indexadas menores do que o tamanho do passo colocado antes da 

indexação, microestruturas como martensita que não estão presentes no banco de dados 

EBSD também não são indexadas. Stuart Wright (21) (Comunicação pessoal, 2015) 

menciona que a martensita não pode ser indexada usando EBSD, a martensita apresenta 

uma estrutura tetragonal centrada no corpo (bct), mas apenas ligeiramente tetragonal. 
Portanto, o EBSD não pode identificar com segurança essa tetragonalidade; a razão c/a é 

simplesmente muito próxima de 1, então nenhuma informação foi inserida no banco de 



 
 

 
 

dados para identificar a martensita. Nowell et al.(22), geralmente realizam essa indexação 

como estrutura cúbica de corpo centrado de ferrita (bcc) e depois usam várias abordagens 
para tentar diferenciar martensita da ferrita com base em argumentos topográficos. 

 

a) b) 

 
c) 

d) 
Figura 5. Micrografias do material base obtidas com EBSD, aumento de 1500X a) Inverse Pole 

Figure (IPF) normal ao eixo Y; b) Mapa de padrões de qualidade; c) Mapa de distribuição de 

fases; d) Micrografia com microscopia eletrônica, aumento de 3000X. 

 
Microestrutura IC CGHAZ Simulada Termomecanicamente 

 

A microestrutura da parte central da amostra termomecanicamente simulada (Figura 1) é 

uma microestrutura que pertenceria a uma região real de multipasse de soldagem, 

denominada IC CGHAZ, que é observada na Figura 6. Na figura de polo inverso (Figura 

6-a) há uma predominância de orientações cristalográficas de [101] que é observada para 

a ferrita e a austenita, orientações de [110] para a bainita superior e de [010] para a 

cementita. Nas Figuras 6-a e 6-b, dentro dos grãos austeníticos iniciais, observam-se fases 

em forma de ripas alongadas orientadas segundo direções cristalográficas [110] e [210] 

pertencentes a uma estrutura bainítica. O mapa de fases da Figura 6-c indica que 95,2% 
pertence à fase ferrítica. Se observarmos a Figura 6-d podemos ver que a microestrutura 

pertence a uma estrutura bainitica na forma de blocos com fases escuras entre as ripas de 

bainita, fases que pertencem a austenita e a cementita conforme indicado pelo mapa de 

fases da Figura 6-c. Aços com baixo teor de carbono apresentam cementita na matriz 



 
 

 

como segunda fase dispersa (23), devido ao excesso de solubilidade de carbono na ferrita. 

Em uma IC CGHAZ de um aço EH36 Tsay et al.(24) observaram microestruturas como a 
bainita inferior com carbonetos entre a bainita superior e com austenita retida. Quando a 

temperatura máxima de aquecimento está entre AC3 e AC1, a austenita reaquecida se 

decompõe em ferrita widmanstaten, bainita e microfases consistindo de martensita e 

austenita retida (25). Hutchinson et al. (26) obtiveram, por simulação física, grandes grãos 

de ferrita poligonal delineando os contornos de grão austeníticos iniciais e 

microestruturas bainíticas com partículas finas de cementita. 

 

Na Figura 6-c, são vistos pontos pretos representando 1,37% de soluções zero, que são 

padrões não indexados que podem indicar microconstituintes MA, precipitados, 

carbonetos ou segundas fases que estão localizados nos limites de grão austeníticos 

iniciais e fases escuras de menor tamanho dentro dele. Não foi possível obter padrões 
Kikuchi de boa qualidade dos carbonetos devido às suas descontinuidades com alta 

densidade de discordâncias nas interfaces (27). Essas áreas pretas são regiões de maior 

densidade de discordâncias e altas tensões residuais introduzidas pelas diferenças 

significativas no coeficiente de expansão térmica entre as partículas de reforço e a matriz, 

resultando em um forte campo de discordâncias ao redor dos precipitados (28). Esses 

deslocamentos são regiões de maior desorientação que são difíceis de indexar e, portanto, 

aparecem como manchas pretas não indexadas (29). 

 

a) 
 

b) 

 
c) d) 

Figura 6. Micrografias do IC CGHAZ obtidas com EBSD: a) Figuras de polo inverso (IPF) 

normais ao eixo Y, b) Mapa de padrões de qualidade (PQ), c) Mapas de distribuição de fases. d) 
Micrografia de microscopia óptica. Aumento de 500X. 



 
 

 
 

 

Redistribuição da Tensão Residual 

 

A Figura 7 apresenta os resultados das medições de tensões residuais realizadas na região 

IC CGHAZ do corpo de prova durante os 21 dias de monitoramento. O sinal “-” denota 

a tensão de compressão. As medidas foram realizadas no sentido longitudinal. Embora o 

estado de tensão no conjunto seja definido como um valor tensorial, essas medidas são 

suficientes para o objetivo deste trabalho de detectar a mudança do estado de tensão 

residual na região analisada. 

 

Observamos uma diminuição da tensão residual de compressão na área do IC CGHAZ 

durante o tempo de monitoramento. Este processo não é monotônico e apresenta algumas 

oscilações. A estabilização no processo de redistribuição de tensões começa a partir da 
segunda semana. O período de estabilização de duas semanas é normalmente observado 

na soldagem real (4-6). 

 

Na Figura 7 observamos que, nos primeiros dias de monitoramento, as tensões residuais 

compressivas medidas no sentido longitudinal na área do IC CGHAZ têm um valor de 

195 MPa e quatro dias depois esse valor passa a ser 160 MPa, ou seja, o valor absoluto 

de tensão residual diminui do primeiro para o quarto dia de observação. O estudo da 

variação da orientação cristalográfica e do gradiente de deformação local para a previsão 

de alívio de tensão é crucial (27). Muitos estudos mostraram uma boa correlação entre o 

grau de desorientação e a deformação macroscópica no material (30). Nos itens a seguir, 
descreveremos como a fração dos valores de misorientação varia do primeiro ao quarto 

dia após a execução da simulação da zona afetada pelo calor, bem como as tensões 

residuais calculadas com o método de difração de raios-X. 

 

 
Figura 7. Mudança da tensão residual com o tempo, correspondente às tensões residuais medidas 

na região do IC CGHAZ. 

 

Redistribuição da Misorientação na Microestrutura 

 

Redistribuição GAM 

 

Os mapas de misorientação média de grãos (GAM) mostram os valores de misorientação 

média correlacionados obtidos em um grão específico (31,32). Isso significa que cada 

medida contida em um grão recebe o mesmo valor de misorientação local, mas os valores 

variam de grão para grão (8). Esta é uma maneira típica de mostrar mudanças de orientação 



 
 

 
 

dentro do grão. Segundo HOU, J. et al. (33) as regiões próximas à zona de fusão, como as 

de grão grosseiro, apresentam altos valores de GAM. A recristalização está relacionada 
aos LAGBs e esses valores podem ser obtidos usando mapas GAM (34). Quando os valores 

GAM obtidos sobre muitos grãos de uma área digitalizada são calculados, eles foram 

correlacionados com valores macroscópicos de deformação plástica (35).  

 

De acordo com estudos de Wright et al.(8), a deformação residual se manifesta como uma 

variação na orientação da rede e Han et al.(36) indicam que com o aumento da deformação 

há um aumento na densidade dos contornos de grão de baixo ângulo. Gradientes de 

orientação podem ser correlacionados com discordâncias geometricamente necessárias 

(GNDs), que são geradas para acomodar incompatibilidades locais em parâmetros 

cristalográficos (8,37) e gradientes de orientação estão relacionados à deformação plástica 
(38). O desenvolvimento de misorientação dentro do grão pode ser atribuído à alta 
densidade de discordâncias (39). Regiões com altas concentrações de LAGB correspondem 

a áreas de alta densidade de discordâncias (40). 

 

As Figuras 8 e 9 mostram os resultados obtidos pelo GAM, com uma mudança na fração 

de valores de misorientação observados do primeiro para o quarto dia de observação. Na 

Figura 8-a pode ser visto no quadrado de cor vermelha que os ângulos de misorientação 

que estão entre os valores de 12 a 15° mudam para valores de 5 a 10° na Figura 8-b (de 

acordo com o padrão de cores GAM) e assim por todo o mapa de misorientação. Na 

Figura 9 podemos ver que a fração dos valores de GAM para 2° aumenta do primeiro para 

o quarto dia e de 4° a fração dos valores de GAM diminui do primeiro para os quatro dias 
de observação. Como mencionado acima, essas mudanças de misorientação estão 

relacionadas a uma mudança na concentração de discordâncias ao longo do tempo. A 

diminuição da misorientação obtida com GAM e as tensões residuais mostram claramente 

o efeito do papel da microestrutura no comportamento mecânico das juntas soldadas (29). 

Pesquisas relacionadas ao GAM indicam que esses valores são influenciados pelo 

tamanho do passo (35), para a pesquisa realizada o tamanho do passo permaneceu 

constante durante os 4 dias de observação. Em altas deformações, devido a grãos 

altamente mal orientados e à formação de estruturas de discordância submicrônicas, é 

crucial escolher o tamanho correto do passo (37). Para a observação durante os 4 dias 

dentro da câmara de vácuo SEM, foi utilizado o mesmo tamanho de passo, descartando 

que isso tenha influenciado na mudança nos valores de misorientação da microestrutura 
termomecânicamente simulada. 

 

 
a) 

 
b) 



 
 

 
 

Figura 8. Misorientação média de grão (GAM), (a) Mapa GAM de monitoramento do primeiro 

dia e (b) Mapa GAM de monitoramento do quarto dia. EBSD 500X. 

 

 
a) 

 
b) 

Figura 9. Mudanças GAM na área do IC CGHAZ durante os quatro dias de monitoramento, a) 

Primeiro dia de monitoramento e b) Quarto dia de monitoramento. 

 
Redistribuição dos limites de grão 

 

A Figura 10-a mostra os limites de grão de alto ângulo (HAGB) em amarelo e os limites 

de grão de baixo ângulo (LAGB) em azul. A Figura 10-b mostra uma fração maior de 

valores dos HAGB desde 50° a 60° do que a fração de LAGB desde 5° a 15°. Os HAGBs 

têm mais mobilidade do que LAGBs devido a uma maior densidade de discordâncias e 

uma grande quantidade de energia armazenada (15). De acordo com Tsuchiyama et al.(41) 

os HAGB apresenta mobilidade e força motriz suficientemente grandes para a migração. 

Os LAGBs exibem mobilidade porque suas propriedades dependem da densidade de 

discordâncias (15). Nestes mapas podemos determinar a presença dos HAGB e os LAGB 

que mudam durante o período de monitoramento e são observados com os mapas de 
misorientação media de grão da Figuras 8 e 9. 

 

 
a) 



 
 

 
 

 
b) 

Figura 10. a) Mapas de contorno de grão, b) Fração da misorientação. 

 

CONCLUSÃO 

 

Observou-se que há uma redistribuição das tensões residuais assim como há uma 

redistribuição da misorientação na área do IC CGHAZ, após quatro dias de realização da 

simulação termomecânica. No caso das tensões residuais, observa-se uma diminuição nas 

tensões compressivas residuais, e para valores de misorientação, há um aumento nos 

valores da fração para 2° de misorientação em GAM. Observando que essas alterações de 

misorientação não foram decorrentes de nenhuma alteração no tamanho do passo ao 

utilizar a técnica EBSD. Pode-se dizer que os contornos de grão de alto ângulo e os 

contornos de grão de baixo ângulo apresentam um movimento de discordâncias com o 

passar dos dias, que está relacionado à mudança de valores das tensões residuais, que se 

estabilizam após duas semanas. 
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