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RESUMO 

 

 

 O presente trabalho focou no estudo das propriedades mecânico/metalúrgicas de 

juntas do aço DP 1000 soldadas a topo (1G) pelo processo MAG e efeito do tratamento de 

bake hardening sobre as mesmas, tendo sido dividido em duas etapas. Na primeira foi 

analisado isoladamente o efeito de diferentes energias de soldagem (isto é, promovendo-se 

diferentes taxas de resfriamento). Neste estágio ainda foi avaliada a influência de dois 

distintos metais de adição sobre as propriedades mecânicas finais das juntas. Na segunda 

etapa, algumas das juntas foram tratadas termicamente por bake hardening, para então 

terem suas propriedades mecânico/metalúrgicas também analisadas. 

 Foi constatada uma queda visível de dureza na zona afetada pelo calor (ZAC), em 

virtude do revenido da martensita do metal base; coincidentemente as fraturas de todos os 

ensaios de tração (em qualquer condição) ocorreram invariavelmente na vizinhança desta 

região. Uma vez que as fraturas das juntas como soldadas ocorreram na ZAC, ficou 

implícito não ter havido nenhuma diferença substancial entre as propriedades mecânicas 

finais das juntas dos dois metais de adição. As quedas dos limites de escoamento e de 

resistência do metal base foram inerentes às juntas como soldadas (levando em conta as 

condições de soldagem utilizadas); contudo, quando a mínima energia de soldagem foi 

aplicada, esta perda de propriedades mecânicas foi minimizada, em razão do grau de 

abrandamento da ZAC ter sido menor. 

  Os parâmetros escolhidos para bake hardening (duas corridas de 150 
o
C por 30 

min) permitiram que as juntas soldadas com taxas de resfriamento máximas (isto é, 

soldadas com mínima energia de soldagem) obtivessem limite de escoamento e resistência 

16% e 17% superiores, respectivamente, às mesmas juntas no estado como soldado. Este 

resultado recomenda o tratamento de bake hardening como alternativa à perda de 

resistência das juntas de DP 1000 pós soldagem. Contudo, as juntas soldadas com taxas de 

resfriamento menores (isto é, soldadas com maiores energias de soldagem) não 

apresentaram incremento em suas propriedades mecânicas após baking. 
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   ABSTRACT 

 

 

 The present work focused on the study of mechanical/metallurgical properties of 

DP 1000 joints welded in flat position (1G) and the effect of bake hardening heat treatment 

over them, being divided in two stages. At the first stage it was primarily analyzed the 

effect of different heat inputs (i.e. different cooling rates were promoted). In this stage was 

also evaluated the effect of two different filler metals on final mechanical properties of 

these joints. At the second stage, some of these joints were heat treated by bake hardening, 

and then they also had their mechanical/metallurgical properties analyzed. 

 It was found a drop of hardness in heat affected zone (HAZ) due to martensite 

tempering; coincidently fractures of all tensile tested joints (at any condition) always 

occurred in the vicinity of this region. Since all as welded joints fractured in HAZ, it was 

concluded that there was no substantial difference between the final mechanical properties 

of both filler metals. It was noticed, that the decrease of base metal's yield and tensile 

strength were inherent to the as welded joints (considering the welding conditions used); 

however, when minimal heat input was used, these drop of mechanical properties were less 

pronounced, once the degree of HAZ softening was smaller. 

 The chosen bake hardening parameters (two runs of 150 
o
C for 30 min) allowed 

welded joints with maximum cooling rates (i.e. welded with. minimal heat input) to have 

yield and tensile strength 16% and 17% higher, respectively, when compared to same 

joints in as welded conditions. This result recommends bake hardening as an alternative to 

minimize strength loss of DP welded joints.  However, joints welded with lower cooling 

rates (i.e. welded with higher heat inputs) did not have their mechanical properties 

increased after bake hardening. 

 



1 

 

 

 

 

 

1.0 INTRODUÇÃO 

 

 

 

 

 Mundialmente, existe uma forte tendência em reduzir o peso das estruturas. 

Montadoras são continuamente pressionadas a desenvolver automóveis que minimizem 

cada vez mais o consumo de combustível e a emissão de poluentes; evidentemente sem 

comprometer a segurança necessária aos veículos (STEEL MARKET DEVELOPMENT 

INSTITUTE, 2011; AMERICAN IRON AND STEEL INSTITUTE, 2006). No Brasil, a 

partir de 2009, tornou-se mais rigorosa a legislação referente ao peso dos implementos 

rodoviários, prevenindo a depreciação das estradas e rodovias nacionais. 

 Os aços Dual Phase (DP), pertencentes à classe dos Aços Avançados de Alta 

Resistência (AAAR), apresentam-se como principais materiais a suprir as demandas 

apresentadas no cenário descrito. Estes aços aliam elevada resistência mecânica, cujo 

limite de resistência a tração pode variar de 500 a 1200 MPa (dependendo do grau do DP), 

a relativamente alta ductilidade. Os aços DP possuem outras vantagens interessantes, tais 

como: boa conformabilidade, soldabilidade, altas taxas de endurecimento por deformação e 

susceptibilidade ao tratamento térmico de bake hardening. (STEEL MARKET 

DEVELOPMENT INSTITUTE, 2011; AMERICAN IRON AND STEEL INSTITUTE, 

2006; KUZIAK ET. AL, 2008) 

 Bake hardening consiste em um tratamento térmico realizado a baixas 

temperaturas, tendo como finalidade aumentar a tensão de escoamento de certos aços. 

Estas temperaturas encontram-se tipicamente entre 150 
o
C e 200 

o
C, coincidentemente as 

mesmas usadas na pintura automotiva a quente (LLEWELLYN ET. AL, 1996). O bake 

hardening de aços de baixo e ultra baixo carbono foi amplamente estudado (MATLOCK 

ET. AL, 1998; DE ET. AL 1999; RASHID, 1976), todavia maior entendimento deste 

fenômeno sobre os aços DP ainda é necessário. WATERSCHOOT ET. AL (2003) 

observaram que o baking de aços DP envolve três etapas: (1) formação da atmosfera de 

Cottrel na ferrita; (2) formação de precipitados na ferrita; e (3) revenido da martensita. 
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 Como na maioria dos AAAR, quase todos os processos de soldagem podem ser 

aplicados aos aços DP, contudo as técnicas envolvendo consumíveis de baixo hidrogênio 

difusível são preferíveis (KOU, 2003). Industrialmente os processos de soldagem mais 

empregados são a arco com proteção por gás e eletrodo consumível (MIG/MAG), 

resistência elétrica e LASER. 

 O maior inconveniente à soldagem deste material encontra-se na queda de dureza 

da zona afetada pelo calor (ZAC) em função do revenido não isotérmico da martensita, 

ocasionalmente resultando em fratura nesta região (XIA ET. AL, 2008). Este fenômeno 

também é responsável pela queda de tensão de escoamento e limite de resistência à tração 

das juntas deste aço (PANDA ET. AL, 2008). Os fatores que influenciam a queda de 

dureza da ZAC estão relacionados à taxa de resfriamento (diretamente ligada à energia de 

soldagem), grau de pré-deformação, fração de martensita do aço DP e composição química 

da liga, especialmente Mn, Cr e Mo (XIA ET. AL, 2008; HERNANDEZ ET AL, 2011; 

BIRO ET. AL ,2010). 

 O presente estudo, realizado no laboratório de soldagem e técnicas conexas 

(LS&TC), envolveu a soldagem de juntas de um aço DP 1000 soldadas a topo (1G) pelo 

processo MAG. O trabalho focou na avaliação das propriedades mecânico/metalúrgicas 

destas juntas, sendo dividido em duas etapas. 

 Na primeira avaliaram-se os efeitos da variação energias de soldagem e o quanto 

dois metais de adição (de diferentes resistências) afetariam as propriedades 

mecânico/metalúrgicas das juntas. Por último, foi contemplada a influência do tratamento 

(pós-soldagem) de bake hardening sobre estas juntas, quando soldadas com o arame de 

maior resistência e sob diferentes energias de soldagem. 
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2.1 Aços Avançados de Alta Resistência 

 As primeiras crises mundiais do petróleo, nos meados da década de 70, 

impulsionaram a indústria automobilística a aprimorar o projeto dos veículos, no sentido 

de reduzir o consumo de combustível, tornando-os assim mais econômicos e também 

menos poluentes (GORNI, 1989). Desde então a redução de peso vêm sendo uma busca 

constante, abrindo espaço para que materiais como polímeros de engenharia e ligas 

metálicas de menor densidade (onde o alumínio ganha destaque) venham a competir em 

um mercado que outrora era amplamente dominado pelo aço (GORNI, 1989; STEEL 

MARKET DEVELOPMENT INSTITUTE, 2011). 

 A resposta inicial da indústria siderúrgica envolveu a geração de aços com maior 

resistência mecânica, permitindo-se reduzir as dimensões dos componentes sem 

comprometer as exigências de projeto (AMERICAN IRON AND STEEL INSTITUTE, 

2006; GALÁN ET AL., 2012). Sabia-se de antemão que o aumento da resistência das ligas 

de aço não poderia ser obtido pelo simples incremento do percentual de carbono, uma vez 

que esta prática seria muito desfavorável a certos processos de fabricação, como a 

soldagem, onde se implicaria no aumento da probabilidade de trincas induzidas por 

hidrogênio (KOU, 2003). 

 Sendo assim, inicialmente foram desenvolvidos e utilizados os aços microligados 

de grão fino (com pequenas adições de nióbio, vanádio ou titânio) e refosforados. Apesar 

de estes aços apresentarem a desejada alta resistência mecânica e boa soldabilidade, os 

mesmos não ofereciam o mesmo grau de conformabilidade inerente às chapas de aço doce 

(GORNI, 1989). Logo, a aplicação destes aços era limitada a peças de pouca complexidade 

geométrica. 

 Exigências de segurança mais rigorosas para os automóveis são outra tendência 

presente nos dias de hoje. Por exemplo, a "Insurance Insitute for Highway Safety" (IIHS), 
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dos Estados Unidos, encoraja o aumento da resistência ao impacto das partes laterais, 

traseiras e frontais dos carros, assim como uma maior resistência do capô contra eventos de 

capotagem (STEEL MARKET DEVELOPMENT INSITUTE, 2011). Todavia, essa 

necessidade se contrapõe a redução de peso dos veículos, uma vez que estudos publicados 

no passado mostram que a redução de 500 kg na massa de um veículo, implica no aumento 

dos números de fatalidades e lesões sérias devido a acidentes de trânsito (GALÁN ET AL., 

2012). 

 O setor de implementos rodoviários nacional é mais um mercado que vem exigindo 

componentes cada vez mais leves. Um evento que influenciou essa demanda por materiais 

mais leves foi a "Lei da Balança", que limita peso e dimensões para cada modelo de 

implemento rodoviário (ALFREDO, 2009). Esta lei foi uma medida preventiva a 

depreciação das rodovias nacionais, uma vez estas ainda são o principal meio transporte de 

pessoas e bens pelo país. Desta forma, os proprietários de implementos rodoviários 

passaram a adquirir produtos de menor peso possível, podendo transportar maiores 

quantidades de carga sem o risco de infringir a legislação vigente. 

 Todos cenários apresentados acima, estimularam a indústria siderúrgica a investir 

no desenvolvimento dos aços avançados de alta resistência (AAAR) - ou advanced high 

strength steels (AHSS) - pois estes apresentavam alto potencial de satisfazer a todas as 

condições impostas, tais como: alta resistência, grande capacidade de conformabilidade, 

excelente absorção de energia e soldabilidade. Estas características permitem: reduzir o 

tamanho da seção transversal dos componentes (isto é diminuir o peso das estruturas); 

conformar peças de geometrias relativamente complexas; e melhorar a performance contra 

colisões (KUZIAK ET AL., 2008). 

 Os AAAR são aços multifásicos, que contém martensita, bainita, e/ou austenita 

retida em quantidades suficientes para produzir estas propriedades mecânicas únicas. As 

categorias destes materiais abrangem os seguintes tipos genéricos de aços: Dual Phase 

(DP), aços de plasticidade induzida por deformação (TRIP), Complex Phase (CP) e aços 

martensíticos (MART) (KUZIAK ET AL., 2008). 

 Outras ligas de menor densidade poderiam exercer maior concorrência a esta classe 

de aços, porém estudos apontam que os AAAR apresentam ampla vantagem no quesito 

custo de fabricação. Em um trabalho realizado pela WORLD AUTO STEEL (2007), 

simulou-se a fabricação do chassi nu de um carro compacto para cinco passageiros. A 
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Figura 1 mostra o comparativo entre um chassi produzido com aço convencional e outro 

produzido com AAAR, levando em conta a massa do chassi nu, a massa final do veículo, 

consumo de combustível, análise de ciclo de vida (ACV) de emissões de CO2 (uma medida 

de quão agressiva ao meio ambiente é uma tecnologia) e custo. Neste caso, os AAAR 

mostram-se bastante vantajosos em relação ao aço convencional, pois apresentam um 

chassi nu 25% mais leve, sem acarretar nenhum custo adicional.  

 

Figura 1 Comparativo entre um chassi nu fabricado por aço convencional e outro por 

AAAR. (WORLD AUTO STEEL, 2007). 

 A Figura 2 mostra os mesmo comparativos do caso acima, porém com relação a um 

chassi produzido com AAAR e outro com alumínio. Observa-se que o chassi nu de 

alumínio seria 11% mais leve, todavia o aumento do custo de 65 % em relação aos AAAR 

ainda inviabiliza a escolha por este material. 

 

Figura 2 Comparativo entre um chassi nu fabricado por AAAR e outro por alumínio. 

(WORLD AUTO STEEL, 2007). 

 A Figura 3 apresenta um gráfico comparativo entre o alongamento e a tensão de 

escoamento dos aços convencionais de alta resistência com os AAAR. Observa-se que as 

tensões de escoamento dos AAAR encontram-se entre os campos de alta resistência (acima 
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de 210 MPa) e de ultra alta resistência (acima de 550 MPa). Quando comparados a aços de 

alta resistência, cuja tensão de escoamento é semelhante, os AAAR apresentam maiores 

níveis de ductilidade. A combinação de alta resistência mecânica com maior capacidade de 

alongamento dos AAAR surge principalmente pela grande capacidade de endurecimento 

por deformação destes materiais, na qual é resultado de uma baixa razão tensão de 

escoamento por limite de resistência (AMERICAN IRON STEEL INSTITUTE, 2006). 

 

Figura 3 Relação entre alongamento e tensão de escoamento para aços planos 

("mild"), de alta resistência convencionais e AAAR. (AMERICAN IRON 

STEEL INSTITUTE, 2006). 

 

2.1.1 Aplicações 

 A aplicação dos AAAR está muito difundida principalmente no mercado 

automotivo, desde a parte estrutural, como reforços e travessas; a painéis de fechamento, 

como capô e portas; até componentes adicionais, como o para-choque ou barras da porta. 

Segundo a ULSAB (Ultra Light Steel Auto Body) a proporção desta família de aços irá 

crescer de 11% até 40% no peso total das estruturas dos carros (STEEL MARKET 

DEVELOPMENT INSTITUTE, 2011). Em 2013, a empresa Nissan anunciou a meta de 

aumentar para 25% o uso destes aços até 2017, visando melhorar em 35% a eficiência no 

consumo de combustível em relação a frota de 2005 (AUTOMOTIVE WORLD, 2013). 

 O projeto de segurança de um carro é divido em duas regiões, a "zona de 

deformação" e a "gaiola de segurança", como é apresentado na Figura 4. A zona de 
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deformação exige materiais com alta absorção de energia, ou seja, materiais que conciliem 

elevada resistência e ductilidade, onde potencialmente os aços DP, CP e o TRIP são 

bastante indicados. Entretanto, a "gaiola de segurança" é projetada para não sofrer 

deformação/intrusão em caso de uma eventual colisão, desta forma os materiais devem 

apresentar tensão de escoamento muito elevada, sendo assim aços martensíticos e DP 

(maior que 980 MPa) são recomendáveis. (GALÁN ET. AL, 2012; STEEL MARKET 

DEVELOPMENT INSTITUTE, 2012) 

 

Figura 4 Zonas de controle contra acidentes de um veículo. (STEEL MARKET 

DEVELOPMENT INSTITUTE, 2012) 

 

2.2 Aços Dual Phase 

2.2.1 Características Gerais 

 Os aços DP aliam alta ductilidade à elevada resistência mecânica, cujos limites de 

resistência a tração podem variar de 500 a 1200 MPa, dependendo do grau do DP 

(KUZIAK ET. AL, 2008). São materiais de microestrutura tipicamente bifásica, onde uma 

das fases corresponde a uma matriz ferrítica e outra a ilhas dispersas de martensita. As 

Figuras 5(a,b) são referentes a micrografias de um aço DP utilizado no trabalho de 

HERNANDEZ ET. AL (2011), nas quais a ferrita (α) é a fase mais escura e de relevo mais 

baixo, enquanto a martensita (α') é a fase mais clara e de relevo mais alto. Na Figura 5 (b) 

os autores ressaltam que a martensita apresenta-se em ripas. 
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(a)                                                                      (b) 

Figura 5 MEV de um aço DP. (a) Aumento de 4.000X. (b) Aumento de 20.000X, 

destacando o fato da martensita ser em ripas. Ferrita (α), martensita (α') e 

sentido de laminação (RD). (HERNANDEZ ET. AL, 2011) 

 Estas duas fases contrapõem-se de maneira semelhante a um compósito, onde a 

ferrita, de elevada ductilidade, garante a boa conformabilidade da liga, enquanto a dureza e 

a elevada resistência mecânica são promovidas pela martensita. Apesar do nome, muitos 

destes aços irão apresentar pequenas quantidades de perlita, bainita e/ou austenita retida 

(KRAUSS, 2005; KUZIAK ET. AL, 2008). Segundo ASKOY ET AL (1988), as 

propriedades mecânicas dos aços DP dependem de alguns de fatores: 

 1. A morfologia da martensita. 

 2. As frações volumétricas dos grãos de ferrita e martensita. 

 3. Tamanho de grão ferrítico. 

 4. A uniformidade da dispersão dos grãos de martensita. 

 5. O espaçamento entre os grãos de martensita. 

 O endurecimento por deformação e a alta resistência mecânica dos aços DP estão 

ligados à transformação martensítica. As regiões de martensita promovem endurecimento 

por dispersão seguindo a lei das misturas, isto é, quanto maior a proporção de martensita, 

mais acentuada é a geração de discordâncias na ferrita ao redor da martensita e maior será 

a resistência mecânica do material (KRAUSS, 2005). Estas discordâncias são geradas pelo 

cisalhamento e mudança de volume associado à transformação da austenita em martensita. 

Estas discordâncias movem-se em baixas tensões, criando baixos valores de tensão de 

escoamento, e interagindo para produzir altas taxas de endurecimento por deformação 



9 

 

(GORNI, 1989; KRAUSS, 2005). De fato, estes aços são caracterizados por apresentar 

uma baixa relação limite de resistência à tração por tensão de escoamento, como pode ser 

observado na Figura 6, onde é apresentada a curva de tensão versus deformação de um aço 

DP 600 juntamente com as curvas de um aço microligado e de um aço ao carbono. 

 

Figura 6 Curvas de tensão versus deformação características de um aço DP 600, aço 

microligado e aço ao carbono. (GORNI, 1989) 

 Independentemente da composição química, a maneira mais simples de obter a 

microestrutura bifásica ferrítica-martensítica é através do recozimento intercrítico seguido 

por têmpera. A Figura 7 ilustra este tratamento de uma maneira simplificada. Uma liga de 

microestrutura inicialmente ferrítica-perlítica é aquecida a uma temperatura entre AC1 e 

AC3 (campo bifásico α+γ, também conhecido como região intercrítica), sendo mantida 

nesta temperatura até que toda a perlita prévia seja convertida em austenita (γ). Após toda a 

perlita ter sido convertida em γ, a liga é resfriada com intensidade suficiente para 

transformar a totalidade de γ em martensita (α'). A taxa crítica de resfriamento está 

diretamente ligada com temperabilidade da liga. TANAKA ET. AL (1979) expressou a 

influência dos elementos de liga sobre a taxa crítica de resfriamento em termos de 

manganês equivalente, Mneq [%]: 

                                                                                                        (1) 

 Onde: 
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                                                                                                   (2) 

 

Figura 7 Tratamento de recozimento intercrítico. (GALÁN ET. AL, 2012) 

 Durante o tratamento de recozimento intercrítico, a austenita formada apresenta 

maiores quantidades de carbono solubilizado do que teria caso a mesma liga fosse 

totalmente austenitizada (ASKOY, 1988). Inicialmente o crescimento de austenita depende 

somente da rápida difusão do carbono (difusão intersticial), ou seja, independente da 

difusão de elementos substitucionais como manganês e silício, em um estado de mudança 

microestrutural denominado paraequilíbrio (KRAUSS, 2005). O equilíbrio ocorreria 

somente quando Mn, elemento estabilizante da austenita, e Si, estabilizante da ferrita, 

difundissem e particionassem para ferrita e austenita, respectivamente. 

 Na maioria das vezes os tempos relativos ao recozimento intercrítico são muito 

pequenos para alcançar este equilíbrio, todavia SPEICH ET. AL (1981) mostraram que o 

Mn é enriquecido na austenita e esgotado na ferrita adjacente a interface ferrita-austenita. 

Similarmente, foi mostrado por ROMING ET. AL (1982) que o Si é rejeitado pela 

austenita para concentrar-se na ferrita adjacente à austenita formada intercriticamente. 

 ASADABAD ET. AL (2008) estudaram o efeito do tempo e da temperatura sobre o 

recozimento intercrítico de um aço DP. Neste estudo foi observado que aumentando o 
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tempo em uma dada temperatura de recozimento intercrítico, elevava-se a fração 

volumétrica de austenita até se atingir um equilíbrio, a partir do qual o incremento do 

tempo não modificava a fração volumétrica de austenita. Outra constatação foi que o 

aumento da temperatura de recozimento intercrítica diminuía o tempo necessário para se 

atingir este equilíbrio. Por ser um processo que envolve difusão, os autores propuseram 

utilizar a equação empírica de Johnson-Mehl-Avrami (JMA) modificada com Kolmogorov 

(JMAK) para estimar a transformação austenítica durante o recozimento intercrítico. A 

modificação do modelo JMA segue: 

              
                                                                                                             (3) 

 Onde, fγ é a fração volumétrica de austenita, tr é o tempo de recozimento, n é 

expoente de Avrami e κ é uma taxa constante. O expoente de Avrami é uma constante que 

varia de 0,6 a 1,3 enquanto o valor de κ é função da temperatura que segue a equação de 

Arrhenius: 

                    
                                                                                               (4) 

 Onde R é a constante de Arrhenius e T é a temperatura. 

 A Figura 8 exemplifica diferentes condições de resfriamento de um aço DP (0,063 

% de C, 1,29 % de Mn e 0,24 % de Si) recozido por 10 min a 810 
o
C, juntamente com as 

respectivas microestruturas obtidas. Com uma taxa de resfriamento alta o suficiente 

(relativo à temperabilidade da liga, isto é, sua taxa crítica) a austenita prévia transforma-se 

completamente em martensita. Resfriando-se com uma taxa de resfriamento intermediária, 

parte da austenita transforma-se em ferrita epitaxial e martensita. Esta nova ferrita assume 

a orientação cristalográfica da ferrita "retida" prévia, sendo assim um novo grão ferrítico 

não necessita ser nucleado. Entre resfriamentos baixos e intermediários, a medida que a 

ferrita epitaxial cresce, carbono é rejeitado por ela devido a questões de solubilidade, 

permitindo a formação de bainita e perlita juntamente com martensita. Em resfriamentos 

extremamente baixos a austenita transforma-se somente em ferrita epitaxial e perlita. 

(KRAUSS, 2005) 
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Figura 8 Diagrama com as possíveis microestruturas finais de um aço DP - recozido 

por 10 min à 810 
o
C - em função da taxa de resfriamento. (KRAUSS, 2005) 

  

2.2.2 Rotas de fabricação 

 Atualmente existem três principais rotas de fabricação do aço DP. Elas são: a) por 

laminação a quente, onde a microestrutura do aço DP é desenvolvida durante o ciclo de 

laminação a quente convencional (em temperaturas acima de AC3), logo o controle da 

composição química e condições de processamento são bastante rigorosos; b) por 

recozimento contínuo, onde tiras previamente laminadas a quente ou a frio são 

desbobinadas para sofrer recozimento intercrítico; e c) recozimento em forno (batch-

annealing), onde o material laminado a frio ou a quente é recozido na condição de bobinas 

(LLEWELLYN ET. AL, 1996). 

 Por apresentar as diferentes rotas de fabricação, com taxas de resfriamento variando 

desde recozimento em forno (batch-annealing) até têmpera em água, é inaceitável a ideia 

que existe apenas uma composição química para cada grau de Dual-Phase. Quanto maior a 

quantidade de elementos de liga no aço DP, maior é a temperabilidade, e menor a taxa 
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crítica necessária para se obter a microestrutura bifásica, como pode ser exemplificado pela 

equação (1). 

 

2.2.3 Processamento dos Aços Dual Phase Laminados a Frio 

 É dado maior enfoque a este processamento em virtude do aço DP utilizado neste 

trabalho ter sido fabricado via este processo. A Figura 9 ilustra o leiaute de todas as etapas 

necessárias para se obter um aço DP laminado a frio. Lingotes de aço são aquecidos em 

fornalhas de reaquecimento, laminados a quente, decapados e laminados a frio antes de 

passar pelo recozimento contínuo. 

 

Figura 9 Leiaute geral de uma planta de produção de aços DP por laminação a frio. 

(GRANBOM, 2012) 

 A etapa de laminação a quente inclui o aquecimento de lingotes de 200-220 mm de 

espessura em fornalhas de reaquecimento até, aproximadamente, 1250 
o
C, seguido por 

laminação termomecânica, na qual a microestrutura do aço encontra-se totalmente 

austenitizada. No último passe de laminação a quente a temperatura final oscila em torno 

de 850 
o
C e o material encontra-se com espessuras entre 3-5 mm. Após a laminação as tiras 

são bobinadas com o intuito de se obter uma microestrutura ferrítica-perlítica com tamanho 

de grão e distribuição de partículas adequados. Sendo assim, o controle correto da 
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temperatura de bobinamento ("coiling") é muito importante para as propriedades finais do 

aço DP, assim como a ação dos elementos microligantes (descritos na seção 2.2.4). As 

temperaturas de bobinamento geralmente utilizadas são aproximadamente de 600 
o
C. 

(GRANBOM, 2012) 

 A última etapa antes do recozimento contínuo é a laminação a frio, onde a 

espessura final da chapa é obtida e o acabamento superficial melhorado. Praticamente todo 

trabalho a frio realizado é dissipado na forma de calor e somente uma pequena quantidade 

(~ 1%) é armazenado no material (HUMPHREY, 2004). Entretanto, esta quantidade é 

suficiente para atuar como força motriz aos fenômenos envolvidos durante o recozimento. 

Durante a laminação a frio, a densidade de discordâncias aumenta com o grau de redução, 

consequentemente a força motriz para recuperação e recristalização é aumentada.  

 GRANBOM (2012) estudou o efeito do grau de redução durante a laminação a frio 

de um aço DP 800. As microestruturas obtidas estão apresentadas na Figura 10, sendo 

bastante visível que a granulometria produzida por uma alta redução (69%) é menor do que 

uma baixa (56%). Durante a laminação a frio a perlita é fragmentada em diferentes níveis 

dependendo das propriedades da cementita e do grau de laminação a frio. Desta forma, 

uma redução mais elevada imprime maiores quantidades de carbonetos ainda menores, 

implicando em mais sítios para nucleação da austenita e menores distâncias de difusão 

durante a dissolução dos carbonetos. 

  

(a)                                                                      (b) 

Figura 10 Micrografias de um aço DP 800 laminado a frio sobre duas condições. (a) 

Baixa redução (56%). (b) Alta redução (69%). (GRANBOM, 2012) 

 A última etapa do processamento de laminação a frio de um aço DP é o 

recozimento intercrítico, onde o material obtém a sua microestrutura bifásica final. O 
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tratamento em si já foi discutido previamente na seção 2.2.1, entretanto o aquecimento até 

o campo intercrítico é outra etapa influente sobre as propriedades finais do aço DP. 

 Ao iniciar o aquecimento o primeiro fenômeno microestrutural ocorrido é a 

"recuperação". De forma simplificada, a recuperação restaura propriedades anteriores a 

laminação a frio, através do rearranjo de discordâncias em estados mais organizados e 

energicamente favoráveis. A medida que o aquecimento avança, o material também passa a 

recristalizar, onde novos grão equiaxiais de ferrita não deformados nucleiam nos grão 

deformados. Recuperação e recristalização são processos concorrentes, uma vez que a 

força motriz de ambos são as discordâncias promovidas pela deformação prévia. Assim 

que toda microestrutura deformada é recristalizada, o grão ferrítico passa a crescer, de 

modo a diminuir a sua energia interfacial. Esta etapa tende a ser evitada, pois um grão 

ferrítico grosseiro diminuiria as propriedades mecânicas finais do aço DP. (KRAUSS, 

2005; HUMPHREY, 2004) 

 YANG ET. AL (1985) estudaram o efeito do grau de deformação por laminação a 

frio sobre o tempo de recristalização de uma aço DP (0,08% C, 1,45% Mn e 0,21% Si). A 

Figura 11 apresenta duas condições de laminação a frio - 25% e 50% - sob quatro 

temperaturas de recristalização (760, 700, 675 e 650 
o
C). Como pode se observar a 

intensidade da recristalização da ferrita do aço DP com maior deformação a frio é mais 

eficaz, indo de encontro ao fato do grau de deformação (densidade de discordância) ser a 

força motriz do processo em questão. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 11 Efeito do grau de laminação a frio de um aço DP (0,08% C, 1,45% Mn e 

0,21% Si) sobre o tempo de recristalização. (a) Redução de 25 %. (b) 

Redução de 50%. (YANG ET. AL, 1985) 

 

2.2.4 Função dos Elementos de Liga 

 O carbono é o mais poderoso agente no aumento da temperabilidade destes aços, 

sendo também responsável por controlar a dureza e morfologia da fase martensítica. 

Tipicamente, as faixas de carbono em aços Dual Phase variam de 0,06 a 1,5%, 

principalmente devido a questões de soldagem (KUZIAK ET. AL, 2008). A Figura 12 

mostra a variação da morfologia da martensita em função do percentual de massa de 

carbono. Até valores de 0,6% a martensita é totalmente em ripas, acima de 1,0 % ela será 
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totalmente em placas e em valores intermediários a estes, ela será composta por ambas 

morfologias (KRAUSS, 2005) 

 

Figura 12 Morfologia da martensita em função do % de carbono. (KRAUSS, 2005) 

 Por apresentar um baixo custo (comparado ao níquel) e ser um bom estabilizador da 

austenita, Mn sempre estará presente na composição destes aços em quantidades que 

variam comumente de 1,5 e 2,5% (KUZIAK ET. AL, 2008). No trabalho de 

CALCAGNOTTO ET. AL (2012), onde avaliou-se o efeito do Mn nos aços DP, foi 

mostrado que quando em quantidades insuficientes, ocorre-se uma grande queda de 

temperabilidade, além de um considerável aumento de grão ferrítico durante o recozimento 

intercrítico. Já em quantidades muito elevadas o efeito não deixa de ser adverso, pois a 

segregação de Mn é elevada, promovendo bandeamentos microestruturais indesejáveis. Os 

autores concluíram que Mn melhora a estabilidade do grão por: (1) diminuir a temperatura 

AC1, consequentemente a temperatura de recozimento intercrítico; (2) ampliar o campo 

trifásico α + γ + cementita, no  qual crescimento de grão é inibido; (3) refinar a cementita, 

aumentando o efeito de ancoramento ("pinning") durante o aquecimento até a campo 

intercrítico; e (4) reduzir a mobilidade do contorno de grão por arraste de soluto. No 

mesmo trabalho, confirmou-se a importância do fenômeno do particionamento do Mn 

durante a formação do aço Dual Phase, uma vez que este fenômeno exerce grande 

influência na temperabilidade destas ligas.  

 Apesar de não ser um estabilizador da austenita, silício é seguidamente incorporado 

aos aços DP (em teores em torno de 0,4 % de massa) para a aumentar a resistência 
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mecânica por solução sólida (KUZIAK ET. AL, 2008). Outro efeito do Si, é a sua 

capacidade de aumentar o campo α+γ, promovendo a transformação de austenita em ferrita 

e aumentando a estabilidade da martensita ao inibir a precipitação de carbonetos (WANG 

ET. AL, 2012). 

 O cromo e o molibdênio têm grande influência na temperabilidade, uma vez que 

retardam a formação de ferrita e perlita, pois são grandes formadores de carbonetos. Em 

aços DP as quantidades de ambos não ultrapassam a 0,4 % em massa (KUZIAK ET. AL, 

2008).  

 Boro é um elemento de liga bastante destacado, pois mesmo em quantidades muito 

pequenas (de 0,002-0,003%), faz com que a temperabilidade seja equivalente a mesma 

alcançada com a adição de 0,5% de outros elementos como Mn, Cr e Mo. Uma vez que o 

B atua inibindo a transformação de austenita em ferrita, é inapropriado que ele se encontre 

na composição química de aços DP produzidos por laminação a quente. (LLEWELLYN, 

1996) 

 O refinamento do grão ferrítico, é de melhor alcance quando obtido através de uma 

austenita refinada previamente a transformação γ-α. Para que isso aconteça, é essencial que 

elementos microligantes como nióbio, vanádio, e/ou titânio estejam presentes para formar 

precipitados juntamente com nitrogênio, carbono ou oxigênio; que ancorem ("pin") o 

contorno de grão austenítico e inibam o crescimento de grão (ASM HANDBOOK VOL. 6, 

1993). O ancoramento diminui a energia efetiva do contorno de grão. Quando o contorno 

de grão tenta migrar sobre o precipitado, a energia local é aumentada e o contorno de grão 

é travado pelo precipitado. 

 Estes mesmos precipitados também têm papel importante durante o aquecimento 

dos aços DP até a região intercrítica, pois retardam a recristalização, melhorando o 

controle do tamanho de grão (GRANBOM, 2010; RAO ET. AL, 2013). GRANBOM 

(2010) reportou em seu trabalho que a adição 0,015% de Nb à composição química de um 

DP800 retarda de 710 
o
C para 730 

o
C o início da recristalização. As quantidades destes 

elementos microligantes (em % de massa) comumente encontradas na composição química 

dos aços DP, são: aproximadamente 0,1% para Ti e no máximo 0,04% e 0,06% para Nb e 

V, respectivamente (SENUMA, 2001; KUZIAK ET. AL, 2008). 
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2.3 Soldagem dos Aços Dual Phase 

 Os aços DP são considerados de boa soldabilidade, devido ao baixo carbono 

equivalente destas ligas (baixas quantidades de elementos de liga e baixo C) e aos baixos 

níveis de fósforo e enxofre, minimizando a presença de defeitos de soldagem relacionados 

ao material base, como trincas de solidificação e trincas induzidas pelo hidrogênio. 

Similarmente aos demais AAAR, praticamente todos os processos de soldagem podem ser 

utilizados com os aços DP, entretanto técnicas que envolvam baixo hidrogênio difusível 

são preferíveis. Apesar de todas as vantagens apresentadas por estas ligas, os esforços para 

implementá-las vem sendo acompanhado por alguns obstáculos. (KOU, 2003; NILSSON, 

2012) 

 A Figura 13 mostra o perfil de dureza de uma junta de chapas de DP 1000 com 1,2 

mm de espessura, soldadas pelo processo MAG com uma energia de soldagem 0,1 kJ/mm 

(NILSSON, 2012). Como pode se observar a zona afetada pelo calor (ZAC) é dívida em 

duas, interior e exterior. 

 

Figura 13 Perfil de microdureza de um junta soldada de aço DP 1000 pelo processo 

MAG com energia de soldagem de 0,1 kJ/mm. (NILSSON, 2012) 

 A microestrutura local e as propriedades de qualquer ponto ao longo do cordão de 

solda são determinadas pelo ciclo térmico sofrido no ponto em questão, com o pico de 

temperatura diminuindo a medida que aumenta-se distância da linha central do cordão 

(KOU, 2003). Logo ao lado da fronteira do metal de solda, a temperatura de pico excede a 

temperatura crítica (acima de AC3), austenitizando totalmente a microestrutura. Na região 

adiante, a temperatura de pico encontra-se no campo intercrítico, onde ocorre a 

austenitização fase martensítica (rica em carbono) enquanto grandes áreas de ferrita não 
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são dissolvidas. Na soldagem dos aços DP, as taxas de resfriamento são tipicamente altas o 

suficiente para que a austenita se decomponha em fases metaestáveis duras como 

martensita, bainita e carbonetos. Em caso de juntas autógenas (sem metal de adição), o 

metal de solda também será constituído por estas mesmas fases. Assim, a temperatura 

ambiente as microestruturas da ZAC interior (composta pelas regiões intercrítica e 

supercrítica) são constituídas por um maior volume de fases duras em relação ao metal 

base inalterado. Mais distante da fronteira de fusão, onde o pico de temperatura é abaixo de 

AC1, ou seja, na região subcrítica, ocorre o revenimento da martensita (fase metaestável), 

formando-se uma região de menor dureza adjacente ao metal base inalterado. (PANDA 

ET. AL, 2008) 

 Este gradiente de propriedades na região da solda dos aços DP, altera severamente 

as propriedades mecânicas globais deste material. Juntas soldadas por refusão apresentam 

maior resistência à tração quando ensaiadas em sentido paralelo ao cordão de solda, devido 

a maior proporção de microconstituintes de maior dureza tanto na zona fundida quanto 

ZAC interior; todavia a queda de ductilidade da junta é simultânea (SHAO ET. AL, 2007).  

 A Figura 14(a) ilustra o comparativo entre o ensaio de tração de um aço DP 980 e 

uma junta do mesmo material soldado autogenamente por LASER, tracionada 

perpendicularmente ao cordão de solda. Já a Figura 14(b) destaca onde ocorreu a fratura do 

corpo de provo da junta. Quando a direção da carga é perpendicular ao cordão, a falha 

ocorre na região de revenimento da martensita, com cargas inferiores e deformações 

menores em relação ao aço DP (PANDA ET. AL 2008). A queda de dureza na ZAC 

externa resulta em queda de resistência local, sendo mais drásticas em graus de maiores 

resistências (isto é, 800-1400 Mpa), ou seja, com maiores frações de martensita (XU ET. 

AL 2013). 
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(a) 

 

(b) 

Figura 14 (a) Comparativo das curvas tensão versus deformação do aço DP 980 e uma 

junta do mesmo material soldada a LASER. (b) Corpo de prova da junta 

soldada fraturada. (PANDA ET. AL, 2008) 

 Em teoria, o revenido da martensita nos aços DP ocorre da mesma maneira que em 

aços totalmente martensíticos; isto é, quando o aquecimento é realizado até temperaturas 

próximas ou abaixo da temperatura de transformação crítica (isoterma AC1). A extensão ou 

grau do revenido depende fundamentalmente da difusão de carbono, sendo controlada por 

dois parâmetros: temperatura e tempo. 

 O processo de revenido é dividido em duas categorias: revenido isotérmico (1) e 

revenido não isotérmico (2). Revenido isotérmico incluí os processos de tratamento 

térmico convencionais (aquecimento lento, manutenção da temperatura de pico e 

resfriamento lento) implementados para aumentar a ductilidade dos aços (principalmente 

martensíticos), enquanto revenido não isotérmico ocorre geralmente em processos como 

soldagem, nos quais o tempo da manutenção da temperatura de revenido é negligenciável e 

o resfriamento é rápido. (HERNANDEZ ET. AL, 2011) 
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2.3.1 Revenido da Zona Afetada pelo Calor - ZAC 

 Sabe-se que o processo de revenido é desenvolvido em uma série de etapas 

sobrepostas. O primeiro estágio (até 250 
o
C) envolve o aglomeramento (clustering) de 

carbono e precipitação de carbonetos de transição, especialmente carbonetos ε (Fe2.4C); no 

segundo estágio, de 200 
o
C a 300 

o
C, em caso de existir austenita retida, ela decompõe-se 

em ferrita e cementita; e no estágio final, isto é, acima de 250 
o
C, a cementita fica grosseira 

e esferoidizada, seguido de recuperação e recristalização da martensita acima de 600 
o
C. 

(HERNANDEZ ET. AL, 2011; KRAUSS, 2005) 

 Devido à adversidade do fenômeno de revenimento sobre a resistência da solda dos 

aços Dual Phase, alguns trabalhos foram desenvolvidos com relação ao assunto 

(HERNANDEZ ET. AL; 2011; BIRO ET. AL, 2010; XIA ET. AL, 2008). Foi determinado 

que o revenido da ZAC é influenciado principalmente por quatro fatores: (1) quantidade 

martensita na microestrutura, (2) composição química, (3) energia de soldagem; e (4) pré-

deformação ("prestrain").  

 XIA ET. AL (2008) estudaram o efeito do volume de martensita de um aço DP 

sobre o revenimento de sua ZAC. A Figura 15 é um gráfico entre o abrandamento 

(diferença entre a dureza do metal base e a dureza mínima encontrada na ZAC) e a fração 

de martensita de aços DP soldados em condições idênticas. Constatou-se a existência de 

uma relação linear entre o grau de revenimento da ZAC e a fração de martensita do aço, 

sendo assim quanto maior o grau do aço DP maior a queda de dureza para uma mesma 

energia de soldagem. 

 

Figura 15 Relação entre o abrandamento da ZAC e fração de martensita do aço DP. 

(XIA ET. AL, 2008) 
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 A composição química da liga pode minimizar a ação do revenido da ZAC 

diminuindo a queda de dureza da mesma (HERNANDEZ, 2011; BIRO ET. AL 2010). No 

trabalho de HERNANDEZ ET. AL (2011) foi encontrado que o revenido não isotérmico 

está correlacionado as quantidades de Mn e Cr da liga, onde ligas mais ricas nestes 

elementos apresentam formação de cementita menos grosseira e menor decomposição da 

martensita. A quantidade de carbono também é bastante crítica ao fenômeno, pois a 

medida que o conteúdo de C da martensita aumenta, incrementa-se a força motriz para o 

revenimento, elevando a velocidade das consequentes transformações (BIRO ET. AL, 

2010). 

  BIRO ET AL. (2010) comparou ligas de DP com Cr e Mo à outras sem estes 

elementos, mantendo constante as quantidade de C e martensita. A Figura 16 mostra o 

resultado do abrandamento da ZAC em função da energia de soldagem. Constatou-se que 

os aços DP menos ligadas sofreram maior abrandamento da ZAC para uma mesma energia 

de soldagem. Este comportamento foi atribuído a falta de elementos formadores de 

carbonetos que estabilizam a martensita, ou seja, que desaceleram da ação do revenido.  

 

Figura 16 Efeito da presença de elementos de liga (Cr e Mo) sobre o abrandamento da 

ZAC. (BIRO ET. AL, 2010) 

  A medida que se aumenta a energia de soldagem (kJ/mm), aumenta-se a severidade 

do revenido da ZAC, como é apresentado na Figura 16 (BIRO ET. AL, 2010; XIA ET. AL, 

2008). 
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 As Figuras 17 (a,b) apresentam o MEV de martensitas revenidas com energias de 

soldagem distintas. Contempla-se menor dissolução da martensita quando uma menor 

energia de soldagem é empregada. Um maior aporte energético (isto é, menores taxas de 

resfriamento) sobre o metal base faz com que a temperatura local da região subcrítica da 

ZAC seja mantida por tempos maiores, favorecendo o revenido, uma vez que este 

fenômeno é um processo difusivo. 

  

(a)                                                                  (b) 

Figura 17 Micrografias de martensitas revenidas. (a) Baixa energia de soldagem. (b) 

Alta energia de soldagem. (BIRO ET. AL, 2010) 

 Finalmente, foi reportado que o aumento do grau de deformação prévia 

("prestrain") relaciona-se ao aumento da magnitude da região de redução de dureza da 

ZAC, enquanto aumenta-se a dureza absoluta da mesma (BIRO ET. AL, 2010). 

 

2.4 Bake hardening 

 Alguns aços são passíveis de sofrer o tratamento final de bake hardening (BH) após 

conformação. As temperaturas e tempos típicos variam 150 
o
C a 200 

o
C de 20 a 30 min., 

casualmente os mesmos intervalos utilizados na pintura automotiva a quente. O intuito da 

utilização desta prática é elevar a tensão de escoamento destes aços, aumentando a 

tenacidade e a resistência a intrusão ("dent resistance") das estrutura (MATLOCK ET. AL, 

1998). Segundo LLEWELLYN ET. AL (1996), o aumento que ocorre na tensão de 

escoamento atinge valores de até 100 MPa e é acompanhado por um pequeno aumento na 

tensão de ruptura e alguma queda na ductilidade. 
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 Este tratamento térmico foi inicialmente aplicado a aços de baixo e ultra baixo 

carbono. De uma maneira simplificada, o aumento da tensão de escoamento envolve a 

difusão de carbono ou nitrogênio (dissolvidos na rede cristalina) para campos de 

deformação com discordâncias móveis, imobilizando-as e consequentemente impondo a 

formação de novas discordâncias para deformação plástica subsequente. Desta forma as 

condições necessárias para que o material seja suscetível ao baking são: (a) ter 

discordâncias móveis (que são geralmente introduzidas por deformação plástica); (b) 

soluto deve estar presentes na ferrita em concentrações suficientes; (c) os solutos devem 

ser móveis na temperatura de bake hardening; (d) o processo de recuperação de 

discordâncias deve ser suficientemente lento para evitar-se quedas significativas de 

resistência mecânica. (MATLOCK ET. AL, 1998) 

 O bake hardening de aços de baixo e ultra-baixo carbono é composto de três 

estágios: (1) rearranjo Snoek ou ordenamento; (2) formação da atmosfera de Cottrel; e (3) 

formação de precipitados. O rearranjo Snoek envolve a migração local (de curto alcance) 

de átomos intersticiais para sítios octaédricos sob tensão, já a atmosfera de Cottrel forma-

se pela difusão de longo alcance do soluto. Ambos estágios aumentam a concentração de 

soluto nas proximidades do núcleo de discordâncias (isto é, formando uma atmosfera de 

soluto), modificando os campos de tensões de discordâncias. A segregação contínua de 

soluto para os núcleos de discordâncias leva a formação de clusters (aglomerados) e então 

precipitados, até eventualmente ocorrer a saturação os campos de discordâncias. 

(MATLOCK ET. AL, 1998; DE ET. AL 1999) 

 A Figura 18 apresenta o aumento da tensão de escoamento de amostras de chapas 

de aço de baixo carbono (0,087 C; 0,35 Mn; 0,05 Si; 0,16 Ti) tratadas com a mesma 

temperatura bake hardening  (205 
o
C), sob diferentes tempos de imersão. Dois estágios 

ficam evidentes, a formação da atmosfera de Cottrel em tempos menores; e a precipitação 

de carbonetos em tempos mais prolongados. Cálculos de difusão sugerem que o rearranjo 

Snoek foi muito rápida para ser distinguida, todavia a extrapolação da curva acima de zero, 

confirma a existência desse estágio. (RASHID, 1976) 
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Figura 18 Aumento na tensão de escoamento em função do tempo para chapas de aço 

baixo carbono (0,087 C; 0,35 Mn; 0,05 Si; 0,16 Ti) tratadas termicamente 

por bake hardening à 205 
o
C. (RASHID, 1976) 

 

2.4.1 Bake hardening dos Aços Dual Phase  

 Diferentemente dos aços de baixo e ultra-baixo carbono, onde bake hardening é 

principalmente influenciado pela quantidade de átomos de soluto e densidade de 

discordâncias, espera-se que os aços AAAR passíveis de tal tratamento apresentem uma 

natureza mais complexa. Com relação aos aços DP, conjectura-se que o mecanismo de 

bake hardening da fase ferrítica seja influenciado pelo carbono intersticial e nos contornos 

de grão; tensão residual e distribuição específica das discordâncias; e ,possivelmente, pelo 

carbono liberado em razão do revenimento da martensita. (WATERSCHOOT ET. AL, 

2003; PERELOMA ET. AL, 2008) 

 WATERSCHOOT ET. AL (2003) estudaram este fenômeno sobre aços DP 

laminados a frio. Foram utilizadas três condições de aços DP (25% de martensita; 11% de 

martensita; e 12% com baixo C intersticial na ferrita), com três temperaturas de bake 

hardening (50, 100 e 170 
o
C) sob inúmeras variações de tempo. O resultado final é 

ilustrado na Figura 19, onde a variação da tensão de escoamento encontra-se em função de 

um parâmetro de Holloman-Jaffe, no qual é combinado tempo e temperatura em parâmetro 

único T(log(t) + 14). Observaram que o processo de bake hardening é dividido em três 

etapas:  
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 (1) Estágio de ancoramento: onde as discordâncias na ferrita são imobilizadas por 

átomos intersticiais de C, resultando em aumento na resistência de aproximadamente 30 

MPa;  

 (2) Estágio de precipitação: no qual o excesso de carbono intersticial, não usado no 

ancoramento, começam a formar clusters de C ou carbonetos de baixa temperatura (e.g. 

carboneto ε) que podem aumentar a tensão de escoamento em até 65 MPa, dependendo da 

quantidade de C intersticial;  

 (3) Estágio do revenimento da martensita: a formação de carbonetos de transição na 

martensita implica em diminuição de seu volume; consequentemente a tesão interna na 

ferrita (introduzida anteriormente pela transformação martensítica) é reduzida, levando a 

um elevado aumento na tensão de escoamento. Este aumento variou de 160 a 250 MPa. 

 

Figura 19 Visão global do processo de bake hardening sobre aços DP como função de 

um parâmetro de Hollomon-Jafe (T: temperatura, t: tempo). 

(WATERSCHOOT ET. AL, 2003) 
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3.0 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

 

 

 
3.1 Metal Base 

 Chapas de aço DOCOL DP 1000, produzidos pela SSAB, com 1,8 mm de 

espessura, foram utilizadas como metal base (MB). As Tabelas 1 e 2 apresentam as 

propriedades mecânicas e a composição química do material, segundo o fabricante (SSAB, 

2012). Alguns exemplos da aplicação deste aço são: containers, basculantes, para-choques, 

assentos e vigas de impacto laterais para automóveis. 

Tabela 1 Propriedades mecânicas do aço DOCOL DP 1000 (SSAB, 2012). 

Tensão de 

escoamento (MPa) 

Limite de resistência à 

tração (MPa) 

Alongamento 

(%) 

700-950 1000-1200 7 

 

Tabela 2 Composição química (% massa) do aço DOCOL DP 1000 (SSAB, 2012). 

C (%) Si (%) Mn(Si) P(%) S (%) Al (%) Nb (%) 

0,15 0,5 1,5 0,01 0,002 0,04 0,015 

  

 As propriedades mecânicas do aço em questão foram medidas em laboratório, e os 

resultados obtidos estão apresentados na Tabela 3. Como pode se observar os valores de 

resistência mecânica e alongamento estão muito próximos dos valores da Tabela 1, 

cofirmando o grau do DP 1000. 

Tabela 3 Propriedade mecânicas medidas do aço DOCOL DP 1000. 

Tensão de 

escoamento (MPa) 

Limite de resistência 

à tração (MPa) 

Alongamento 

(%) 

Microdureza (HV 

0,5) 

802 1099 5 325 
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3.2 Procedimento de Soldagem 

 Coupons do metal base de 90x170 mm foram soldados a topo, com chanfro reto na 

posição plana (1G) pelo processo MAG sinérgico, tendo como gás de proteção uma 

mistura de Ar com 25% de CO2. Os cordões (de 170 mm de comprimento) foram feitos 

perpendicularmente ao sentido de laminação do metal base. As juntas foram realizadas 

com quatro energias de soldagem, penetração completa e uma delas com a menor energia 

de soldagem possível. 

 As quatro energias de soldagem foram obtidas através da variação da velocidade de 

deslocamento da tocha, ou seja, mantendo-se constantes a corrente e a voltagem. A Figura 

20(a) destaca o robô Yaskawa Motoman (modelo MA 1400), juntamente com a fonte de 

soldagem multiprocessos (Fronius Trans Plus Synergic 4000). A Figura 20(b) amplia o 

bloco de aço maciço onde os coupons de DP 1000 foram fixados sobre um cobre junta 

feito de cobre, com abertura de raiz de 0,5 mm. As soldas foram realizadas na posição 

plana, distância de bico de contato peça de 20 mm e vazão do gás de 15 l/min. 

 

(a)                                                                       (b) 

Figura 20 (a) Sistema de soldagem utilizado no trabalho, composto pelo robô, fonte e 

bloco onde foram fixadas as chapas de metal base. (b) Ampliação do bloco, 

onde destaca-se o cobre junta e os termopares tipo K. 

 Foram utilizados os arames maciços AWS ER80S-G e AWS ER120S-G como 

metais de adição, ambos com 1,2 mm de diâmetro. A Tabela 4 dispõe as propriedades 

mecânicas mínimas e o respectivo alongamento dos arames, segundo o fabricante. Ao 

combinarem-se as quatro energias de soldagem com os dois tipos de arame, gerou-se oito 

juntas soldadas distintas. 
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Tabela 4 Propriedades mecânicas dos metais de adição (ESAB, 2013). 

Metal de Adição 
Tensão de 

Escoamento (MPa) 

Limite de 

Resistência (MPa) 
Alongamento (%) 

AWS ER80S-G 540 625 26 

AWS ER120S-G 810 900 18 

 

 Para um acompanhamento eficiente dos valores de corrente e tensão, foi utilizado 

um sistema de aquisição de dados IMC, fixando-se uma taxa de aquisição de 5 kHz. A 

Tabela 5 dispõe as condições de soldagem e características dos experimentos gerados. A 

energia de soldagem foi calcula através da equação (5).  

Tabela 5 Condições de soldagem e características dos experimentos. 

Experimento Arame 
Corrente 

Média (A) 

Tensão 

Média (V) 

Velocidade 

de Soldagem 

(mm/s) 

Potência 

Média 

(W) 

Energia de 

Soldagem 

(kJ/mm) 

E1/120 
AWS 

ER120S-G 
129,4 20,5 13,0 2614 0,2 

E2/120 
AWS 

ER120S-G 
131,4 20,6 5,0 2669 0,5 

E3/120 
AWS 

ER120S-G 
133,9 20,6 3,8 2721 0,7 

E4/120 
AWS 

ER120S-G 
132,0 20,6 2,5 2693 1,1 

E1/80 
AWS 

ER80S-G 
133,5 20,7 13,0 2728 0,2 

E2/80 
AWS 

ER80S-G 
131,6 20,6 5,0 2677 0,5 

E3/80 
AWS 

ER80S-G 
133,1 20,6 3,8 2715 0,7 

E4/80 
AWS 

ER80S-G 
131,7 20,6 2,5 2683 1,1 

 

   
      

             (5) 

 Onde Pmédia é a potência média (W) e v a velocidade de soldagem (mm/s). A 

energia de soldagem calculada é denominada nominal (EN), pois não leva em conta a 

eficiência térmica (η) do processo de soldagem. 

 A potência média foi calculada a partir dos dados adquiridos de intensidade de 

corrente elétrica e de diferença de potencial através da equação (6). Onde Ui é a diferença 
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de potencial instantânea (V), Ii é a intensidade de corrente instantânea (A) e n é o número 

total de pontos adquiridos durante o regime de extração de calor quase-estacionário na 

soldagem. 

             
  

 
           (6) 

 Por meio de cinco termopares tipo K foi feita a coleta dos ciclos térmicos da ZAC 

de cada experimento. Além dos termopares tipo K, as quatro soldas realizadas com o 

arame AWS ER120S-G também tiveram o ciclo térmico da poça de fusão adquirido por 

um termopar tipo S, arpoado diretamente sobre a mesma. Através de testes anteriores, 

sabia-se aproximadamente a largura que cada cordão de solda teria, sendo assim os 

termopares tipo K eram sempre posicionados da mesma maneira em relação ao cordão de 

solda. A Figura 21 ilustra a esquematização do posicionamento dos termopares. Os 

termopares foram conectados diretamente a um sistema de aquisição Lynks de 32 canais, 

com uma frequência de aquisição de 30 Hz. 

 

Figura 21 Esquematização de como foram posicionados os termopares tipo K em 

relação ao cordão de solda. T1: termopar n
o
 1; T2: termopar n

o
 2; T3: 

termopar n
o
 3, T4: termopar n

o
 4 e T5: termopar n

o
 5. 
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3.3 Tratamento de Bake hardening 

3.3.1 Determinação dos Parâmetros de Baking 

 Os parâmetros escolhidos para o tratamento térmico de bake hardening foram 

baseados no trabalho de TUMULURU (2010). Tiras de metal base, com dimensões de 

20x250 mm, foram tratadas termicamente com estes parâmetros para testar sua efetividade 

sobre DOCOL 1000 DP. A eficiência do tratamento foi aferida através de ensaio de tração 

uniaxial. 

 O baking das tiras de metal base foi realizado no LACER (UFRGS), em um forno 

da marca Sanchiz, modelo ATT de 5,6 kW de potência. O tratamento contemplou duas 

corridas no forno já pré-aquecido à 150 
o
C. Cada corrida durava 30 min; sendo que entre a 

primeira e a segunda e após a última, as amostras eram resfriadas ao ar até temperatura 

ambiente. 

 Os resultados dos testes sobre a eficiência do tratamento são apresentados na 

Tabela 6. O aumento de 220 MPa (22%) na tensão de escoamento em relação ao metal 

base mostraram que o tratamento adotado era adequado. Observa-se que os valores médios 

de limite de resistência e alongamento mantiveram-se praticamente inalterados em relação 

ao aço DP 1000 inalterado. 

Tabela 6 Resultados dos testes de eficiência do tratamento de bake hardening. 

Amostra 
Tensão de 

escoamento (MPa) 

Limite de resistência 

à tração (MPa) 

Alongamento 

(%) 

Corpo de prova 1 978 1056 4 

Corpo de prova 2 1053 1083 8 

Corpo de prova 3 1034 1093 6 

Média 1022 1077 6 

 

3.3.2 Procedimento de Baking das Juntas Soldadas 

 Somente as quatro juntas soldadas com o arame de maior resistência foram 

utilizadas para o tratamento de bake hardening. Estas juntas foram cortadas ao meio 

(transversal ao cordão de solda), tendo uma parte separada para ser tratada termicamente e 

a outra mantida inalterada. As quatro metades separadas para o baking foram tratadas uma 
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de cada vez, seguindo os mesmos parâmetros e etapas descritas no item anterior. O forno 

utilizado também foi o mesmo. 

  Desta forma, após a realização do tratamento de baking nas juntas, foram gerados 

mais quatro experimentos: E1/120/B, E2/120/B, E3/120/B, E4/120/B. Juntando-se às 

anteriores, o total de juntas obtidas com propriedades distintas foi de doze, como pode ser 

observado na Tabela 7.  

Tabela 7 Juntas obtidas e suas características. 

Experimento Arame 
Energia de 

soldagem (kJ/mm) 
Baking 

E1/120/B AWS ER 120 S-G 0,2 Sim 

E2/120/B AWS ER 120 S-G 0,5 Sim 

E3/120/B AWS ER 120 S-G 0,7 Sim 

E4/120/B AWS ER 120 S-G 1,1 Sim 

E1/120 AWS ER 120 S-G 0,2 Não 

E2/120 AWS ER 120 S-G 0,5 Não 

E3/120 AWS ER 120 S-G 0,7 Não 

E4/120 AWS ER 120 S-G 1,1 Não 

E1/80 AWS ER 80 S-G 0,2 Não 

E2/80 AWS ER 80 S-G 0,5 Não 

E3/80 AWS ER 80 S-G 0,7 Não 

E4/80 AWS ER 80 S-G 1,1 Não 

 

3.4 Corte/Usinagem dos Corpos de Prova 

 Após as doze juntas serem obtidas, elas foram seccionadas e cortadas em corpos de 

prova para ensaios de tração, microdureza e metalografia. Os processos de corte (por serra 

fita) e usinagem foram sempre realizados sob forte refrigeração, com o intuito de evitar 

qualquer alteração microestrutural sobre os objetos de estudo.  

 A remoção de 30 mm das extremidades dos cordões de solda foi outro 

procedimento comum, pois nestas regiões o processo de soldagem era relativamente menos 

estável. A instabilidade inicial e final do arco não favorecia a formação do regime de 

extração de calor quase-estacionário, como tendia a acontecer na região central do cordão. 

A Figura 22, referente ao experimento E1/120, ilustra esta questão, onde principalmente no 

início do cordão, as linhas de revenido da zona afetada pelo calor (ZAC) encontram-se 

mais afastadas do cordão de solda do que na região central.  
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Figura 22 Exemplo de uma junta soldada (E1/120), onde as extremidades apresentam 

linhas de revenido mais afastadas do cordão de solda (principalmente no 

início). 

 As juntas soldadas com o arame de menor resistência (E1/80, E2/80, E3/80 e 

E4/80) foram cortadas de maneira diferente do que as juntas com o arame de maior 

resistência. O modo como as juntas referentes ao arame AWS ER80S-G foram cortadas é 

apresentado na Figura 23, enquanto o das demais juntas é ilustrado na Figura 24. Em 

ambos os casos foram retirados das juntas três corpos de prova para tração e uma região 

para tanto análise metalográfica quanto para realização de ensaios de microdureza Vickers. 

Todos os corpos de prova para tração tiveram tanto os reforços removidos por fresadora.  
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Figura 23 Esquematização de como as juntas soldadas com arame AWS ER80S-G 

foram seccionadas. 

 

Figura 24 Esquematização de como as juntas soldadas com o arame AWS ER120S-G, 

com e sem tratamento de bake hardening, foram seccionadas. 

 

3.5 Análise química 

 A análise química de uma amostra de 30x30 mm
2
 do aço DOCOL 1000 DP foi 

realizada por espectrometria de emissão óptica no LAMEF(UFRGS), através do 

equipamento Spectro Lab  
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3.6 Ensaios Metalográficos 

 A análise microestrutural das juntas foi realizada por microscopia óptica de luz 

(MO) e por microscopia eletrônica de varredura (MEV). A solução de Nital 2% foi 

utilizada para revelar as fases, empregando-se tempos de ataque de 4-5 s para análises com 

MO e de 1-2 s para MEV. Foi utilizado um MO da marca Zeiss modelo Axio Lab. A1 e 

um MEV da marca Philips modelo XL 30, no qual foi empregado uma tensão de 20 kV 

para as análises. As frações volumétricas das fases do metal base foram calculadas 

seguindo a norma ASTM 562 (2011). 

 Macrografias também foram realizadas com o intuito de analisar as geometrias das 

juntas. O mesmo ataque utilizado para análise micrográfica em MO foi realizado. 

 Todas as amostras tiveram de ser embutidas a frio com resina acrílica, para 

viabilizar o acabamento adequado da superfícies, como é mostrado na Figura 25. Caso 

fosse utilizado embutimento a quente, a analise microestrutural poderia ser comprometida. 

A sequência de abrasivos iniciou com lixas partindo 80 até 1200 mesh, terminando com 

polimento por pastas de diamante de 3 μm e 1 μm, nesta ordem. 

 

Figura 25 Amostra para análise metalográfica embutida em acrílico. 

 

3.7 Ensaios de Microdureza 

 Os ensaios de microdureza e perfis de microdureza foram realizadas com um 

microdurômetro de marca Insize modelo ISH-TDV2000-B, utilizando-se carga de 500 g e 

tempo de aplicação 10 s. A prática dos ensaios seguiram a norma ASTM E384 (2011), 

empregando-se no mínimo 0,3 mm de espaçamento entre indentações. Os perfis de dureza 

transversais as juntas foram realizados a meia altura da espessura do metal base - como 
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pode se observar na Figura 26 - com o intuito de se obter informações sobre a evolução 

microestrutural ao longo das juntas soldadas. 

 

Figura 26 Exemplo de perfil de dureza (referente a junta E3/120), realizado a meia 

altura da espessura do metal base, com espaçamento mínimo entre 

indentações de 0,3 mm. 

 

3.8 Ensaios de Tração 

3.8.1 Metal Base e Eficiência de Baking 

 Os ensaios de tração uniaxial do metal base com e sem baking foram realizados no 

LdTM (UFRGS), em um máquina universal de ensaios da marca EMIC modelo DL60000, 

apresentada na Figura 27, cuja capacidade máxima corresponde a 600 kN. Os corpos de 

prova foram tiras 20x250 mm, sendo os 250 mm paralelos ao sentido de laminação do 

metal base. Os ensaios seguiram a NBR 6892 (2002), com taxa de deslocamento de 5 

mm/min. e base de medida (Lo) de 50 mm para determinação do alongamento. 

 

Figura 27 Máquina universal de ensaios da marca EMIC modelo DL60000 onde foram 

ensaiados tiras de metal base com e sem bake hardening. 

 



38 

 

3.8.2 Juntas Soldadas 

 Os ensaios de tração uniaxial das juntas soldadas foram realizados no LAMEF, 

(UFRGS), em uma máquina eletromecânica marca Instron modelo 5585H, apresentada na 

Figura 28(a). A taxa de deslocamento foi de 0,375 mm/min e a base de medida (Lo) para 

determinação do alongamento foi de 25 mm. Tanto a prática dos ensaios quanto o 

dimensionamento dos corpos de tração (CP) de tamanho reduzido (sub-size) foram feitos 

seguindo a ASTM E8/E8M (2013). As dimensões dos CP's sub-size para tração das juntas 

soldadas estão ilustradas na Figura 28(b). 

 

(a)                                                                       (b) 

Figura 28 (a) Máquina eletromecânica marca Instron modelo 5585H onde foram 

realizados os ensaios de tração da juntas soldadas. (b) Dimensões do CP 

sub-size para tração. 
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4.0 RESULTADOS E DISCUSSÕES 

 

 

 

 
4.1 Análise dos Ciclos Térmicos 

 A Tabela 8 apresenta os intervalos de tempo de resfriamento entre 800 
o
C e 500 

o
C 

(Δt8/5) medidos a partir dos ciclos térmicos obtidos pelos termopares tipo S. O valor de 

Δt8/5 aumenta com a energia de soldagem, isto é, quanto maior a energia de soldagem 

menor a taxa de resfriamento do metal de solda. A Figura 29 ilustra os intervalos de Δt8/5 

em função da energia de soldagem. A determinação do intervalo Δt8/5 é uma ferramenta 

mais genérica e versátil do que a energia de soldagem em si, pois permite analisar a 

influência do ciclo térmico sobre propriedades mecânico/metalúrgicas das juntas de DP 

1000 independentemente de uma série de fatores como, por exemplo, processo de 

soldagem, temperatura inicial da peça, espessura do material ou do fato de estar sobre um 

cobre junta ou não. Desta forma, mesmo que muito dos resultados a seguir encontrem-se 

em função da energia de soldagem, as conclusões finais deste trabalho levarão em conta o 

intervalo Δt8/5. 

Tabela 8 Intervalo Δt8/5 referente a cada energia de soldagem utilizada. 

Energia de Soldagem (kJ/mm) Δt8/5 (s) 

0,2 4,5 

0,5 5,6 

0,7 8,2 

1,1 11,7 
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Figura 29 Intervalo Δt8/5 em função da energia de soldagem. 

 

4.2 Análise Química do Aço DP 1000 

 O resultado da análise química do aço DOCOL DP 1000 encontra-se na Tabela 9, 

em percentuais de massa. As quantidades de C, Mn, Si e Cr coincidem com os da literatura 

referente aos aços DP (WANG ET. AL, 2012; CALCAGNOTTO ET. AL, 2012; KUZIAK 

ET. AL, 2008), enquanto a quantidade aferida de Nb sugere fortemente que este foi o 

principal elemento de liga atuante no refino de grão durante o processamento 

termomecânico (GRANBOM, 2010). As quantidades de Ti e V encontradas indicam que 

dificilmente estes elementos tenham influenciado o refino de grão (SENUMA, 2001; 

KUZIAK ET. AL, 2008). Os baixos valores de C, juntamente com as pequenas 

quantidades de P e S, supostamente atestam sobre a boa soldabilidade do material. 

Tabela 9 Composição química do aço DOCOL DP 1000. 

Composição Química (% de massa) 

C Si Mn P S Cr Mo Ni 

0,123 0,484 1,44 0,0102 0,0016 0,0122 <0,005 0,0275 

Al Co Cu Nb Ti V W B 

0,0433 0,0161 0,0105 0,0156 0,0045 0,007 <0,010 0,0002 
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4.2.1 Cálculo de AC1 e AC3 

 As equações de TRZASKA e DOBRZÁNSKI (2007) levam em conta a 

composição química da liga para o cálculo das temperaturas de AC1 e AC3, sendo 

relativamente precisas. O valor de AC1 calculado pela equação (7) foi de 734,9 ± 7,6 
o
C 

para o aço DP 1000, enquanto na literatura referente aos aços carbono esse valore é 

comumente fixado em torno de 727 
o
C (KRAUSS, 2003). Já o valor de AC3 do material foi 

calculado em 872 ± 13,4 
o
C usando a equação (8). Para aços com até 0,77 de carbono 

(eutetóide), AC3 encontra-se entre 912 
o
C (transição de ferrita para austenita do ferro puro) 

e AC1 (KRAUSS, 2003). 

AC1=739,3-22,8(C)-6,8(Mn)+18,2(Si)+11,7(Cr)-15(Ni)-6,4(Mo)-5(V)+28(Cu)               (7) 

AC3=937,3-224,5(C
0,5

)-17(Mn)+34(Si)-14(Ni)+21,6(Mo)+41,8(V)-20(Cu)                      (8) 

 

4.3 Microdurezas e Geometrias das Juntas 

 Inicialmente, através das macrografias das juntas dos dois arames, foram medidas 

as áreas transversais (médias) dos metais de solda (MS) em função da energia de 

soldagem. O resultado é exposto na Figura 30. Observa-se uma queda de declividade 

gradual dos pontos inicias em relação aos finais. Uma das causas deste comportamento 

deve estar relacionada ao conhecido fenômeno onde a eficiência térmica (η) varia em 

função da velocidade de soldagem. Em geral, maiores velocidades de soldagem implicam 

em maior rendimento térmico, talvez justificando a queda de inclinação da curva entre a 

energia de soldagem mínima (0,2 kJ/mm) e a máxima (1,1 kJ./mm). 
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Figura 30 Área média do metal de solda (MS) em função da energia de soldagem. 

 O padrão de perfil de dureza transversal ao metal de solda em função da distância 

da sua linha central é exemplificado na Figura 31 pela amostra E3/80, na qual ainda é 

apresentada a respectiva macrografia. Além do metal base inalterado (MB) e do metal de 

solda, são destacadas as quatro diferentes regiões encontradas na ZAC: metal base 

revenido (MBR), região subcrítica (RSC), região intercrítica (RIC) e região de crescimento 

de grão (RCG). É necessário ressaltar que o reforço desta macrografia está exagerado em 

razão da alta energia de soldagem (0,7 kJ/mm). 

 

Figura 31 Macrografia da amostra E3/80 (0,7 kJ/mm) e seu perfil de microdureza. 

MB: metal base; MBR: metal base revenido; RSC: região subcrítica; RIC: 

região intercrítica; RCG: região de crescimento de grão; MS: metal se solda. 
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 Na macrografia da Figura 31 é destacado o vetor O-AC1, uma medida criada para 

medir a extensão da ZAC das juntas. O vetor - no qual a origem O encontra-se a meia 

altura do metal base - mede a distância entre a borda do metal de solda (O) e a isoterma 

AC1. 

 Correlacionando a macrografia da Figura 31 com seu perfil de dureza, observar-se 

que o final da região subcrítica coincide com a isoterma AC1. Outra questão notável é a 

existência de um gradiente de microdureza na região onde o metal base é revenido; com 

valor máximo partindo do metal base inalterado, e chegando em um valor mínimo ao se 

aproximar da região subcrítica. Este fenômeno pode estar relacionado ao gradiente de 

temperaturas desenvolvidos na soldagem (MACHADO, 2000). Sendo o revenido função 

tanto de tempo quanto temperatura, ao se aproximar da zona fundida (isto é, aumentando-

se a temperatura de pico), maior será o efeito do revenido na martensita e maior será a 

queda de dureza (SAYED ET AL., 2012, KRAUSS, 2005). 

 As medições obtidas pelos termopares tipo K apontaram ser bastante provável que a 

linha demarcando a fronteira entre as regiões intercrítica e subcrítica corresponda de fato a 

isoterma AC1. Nas Figuras 32(a,b) as temperaturas de pico atingidas pelos termopares estão 

indicadas nas macrografias de acordo com a posição relativa em relação ao pé do cordão 

de solda. É necessário relembrar que estes três termopares foram posicionados 

transversalmente a uma mesma distância do pé da solda, todavia longitudinalmente 

encontravam-se separados. 

 

(a) 
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(b) 

Figura 32 Posicionamento dos termopares tipo K em relação ao pé da solda e suas 

respectivas temperaturas de pico registradas. 

 A Figura 32(a), relativa a junta E3/80, mostra que as posições dos três termopares 

mais próximos ao pé da solda (T1,T2,T3) situam-se sobre a região intercrítica, 

simultaneamente a temperatura de pico registrada pelos três encontra-se entre 734,9 
o
C e 

872 
o
C (AC1 e AC3 calculados anteriormente). Na Figura 32(b), referente a junta E4/120, os 

mesmos termopares encontram-se em regiões distintas; T1 com temperatura de pico de 

709,6 
o
C , inferior ao valor de AC1, está nas proximidades da região subcrítica; T2 com 

temperatura de pico de 778,2 
o
C, entre AC1 e AC3, localiza-se sobre a região intercrítica; e 

T3, cuja temperatura de pico atingiu 861,8 
o
C, também sobrepõe-se a região intercrítica, 

porém por ter alcançado um valore mais próximo à AC3, encontra-se na vizinhança da 

região de crescimento de grão. 

 A Figura 33 é referente as médias, máximos e mínimos de microdureza (HV 0,5) 

dos metais de solda em função da energia de soldagem. Como pode se observar, as 

menores energias de soldagem (isto é, que imprimiram maiores taxas de resfriamento) 

apresentam os maiores valores de dureza média para os metais de solda de ambos os 

arames. Como esperado, para uma mesma energia de soldagem, os metais de solda do 

arame AWS ER120S-G sempre exibiram maior dureza do que os com AWS ER80S-G. Os 

metais de solda de ambos os arames apresentaram um comportamento semelhante em 

função da energia de soldagem, onde existe uma queda de dureza entre a 0,2 e 0,5 kJ/mm 

(54 e 95 HV 0,5, relativo aos metais de solda com arame de menor e maior resistência 

respectivamente), todavia a partir de 0,5 kJ/mm não ocorreram diferenças tão marcantes 

entre as demais energias. 
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Figura 33 Valores médios, máximos e mínimos de microdureza (HV 0,5) dos metais 

de solda (AWS ER80S-G e AWS ER120S-G) em função da energia de 

soldagem. 

 A Figuras 34 é referentes a microdureza média da região de crescimento de grão 

das juntas no estado como soldadas em função da energia de soldagem. Verifica-se que a 

região de crescimento de grão exibe valores bastante altos de dureza, sempre acima de 400 

HV 0,5. Ao comparar as Figura 34 e 33, levando em conta principalmente os metais de 

solda obtidos pelo arame AWS ER120S-G, constata-se que a região de crescimento de 

grão é o local de maior dureza em todas as juntas como soldadas.  

 

Figura 34 Microdureza média (HV 0,5) da região de crescimento de grão em função 

da energia de soldagem, de todas juntas como soldadas. 
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 A Figura 35 é relativa aos valores mínimos de dureza encontrados ao longo das 

juntas como soldadas (de ambos os arames) em função da energia de soldagem. É 

necessário ressaltar que o mínimo valor de microdureza foi sempre encontrado na região 

subcrítica, independentemente do tipo de consumível utilizado. Ao se a Figura 35 com a 

Figura 33, principalmente levando em conta os metais de solda obtidos pelo arame AWS 

ER80S-G, confirma-se que os menores valores de dureza das juntas como soldadas 

encontram-se na região subcrítica. 

 

Figura 35 Valor mínimo de dureza encontrado ao longo das juntas como soldadas em 

função da energia de soldagem. 

 Apesar das Figuras 34 e 35 terem exibido variações de dureza devido as diferentes 

energias de soldagem, estas não foram suficientes para apontar modificações 

microestruturais marcante na ZAC entre as distintas juntas como soldadas. De fato, em 

uma análise prévia sobre as macrografias das juntas, averiguou-se que a alteração da 

energia de soldagem atuou mais diretamente sobre extensão da ZAC. 

 A Figura 36 apresenta as medidas do vetor O-AC1 em função da energia de 

soldagem. Como mencionado anteriormente, o tamanho da ZAC aumenta com a energia de 

soldagem, tendo a magnitude de O-AC1 praticamente dobrada da menor para maior a 

energia de soldagem. Os pontos da curva apresentaram um comportamento logarítmico 

(R
2
=0,9895). Estes contrastes de extensão de O-AC1 vão de encontro a variações de 

velocidade de soldagem utilizadas. Quando altas velocidades são empregadas, as isotermas 

tendem a se aproximar uma das outras (MACHADO, 2000), promovendo o estreitamento 



47 

 

da ZAC. No caso de velocidades de soldagem menores o oposto é ocorrido, resultando em 

um aumento da ZAC. 

 

Figura 36 Extensão do vetor O-AC1 em função da energia de soldagem. 

 Os perfis de dureza presentes nas Figuras 37(a-d) apresentam simultaneamente as 

juntas do arame AWS ER120S-G nos estados como soldada e depois de bake hardening, 

para as quatro energias de soldagem utilizadas. Observa-se, que para os quatro casos os 

perfis das duas condições praticamente sobrepõem-se entre si, sugerindo que a dureza das 

regiões da junta não são alteradas pós bake hardening. 

 

(a)                                                           (b) 
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(c)                                                           (d) 

Figura 37 Perfis de dureza sobrepostos das juntas no estado como soldado e pós bake 

hardening. (a) E1/120 e E1/120/B; (b) E2/120 e E2/120/B; (a) E3/120 e 

E3/120/B; (a) E4/120 e E4/120/B. 

 O grau de abrandamento foi o parâmetro utilizado para avaliar o nível do revenido 

na ZAC, sendo calculado a partir da equação (9), onde HVMB é a dureza média do metal 

base (HV 0.5) e HVZACmin é a mínima dureza encontrada na ZAC (HV 0.5). O grau de 

abrandamento para todas juntas, como soldadas e com bake hardening, é apresentado em 

função da energia de soldagem na Figura 38. As três curvas remetem ao formato de "s" 

encontrado no trabalho de XIA ET. AL (2008). O tratamento de bake hardening não afetou 

o abrandamento da martensita, uma vez que para qualquer energia de soldagem o grau de 

abrandamento era praticamente o mesmo, independentemente do estado da junta.  

                     
             

    
   .100                                        (9) 
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Figura 38 Grau de abrandamento em função da energia de soldagem das juntas como 

soldadas (dos dois arames) e com bake hardening (BH). 

 O grau mínimo de abrandamento correspondeu a menor energia de soldagem (por 

volta de 22% para juntas como soldadas com ambos os arames e por volta de 23% para as 

juntas com bake hardening), significando que o abrandamento da ZAC do aço DP 1000 foi 

inerente às condições de soldagem utilizadas. O abrandamento cresceu de forma 

concomitante a energia de soldagem até aparentemente atingir um plateau, no qual o grau 

manteve-se em torno de 30%. 

 

4.4 Análises Metalográficas 

4.4.1 Metal Base Inalterado e pós Bake hardening 

 A Figura 39(a) é referente a uma micrografia da seção transversal do aço DOCOL 

1000 DP. Como esperado, estão presente duas fases, a ferrita (fase clara) e martensita (fase 

escura). Em função do baixo teor de carbono do material, é bastante provável que a 

martensita presente seja em ripa (KRAUSS, 2005; HERNANDEZ ET. AL, 2011). A partir 

de inúmeras imagens como essa, foi estimado o volume das duas fases, resultando em 51% 

de ferrita e 49% de martensita (erro de ±4 para ambas). A Figura 39(b) apresenta a 

micrografia da seção longitudinal do metal base, podendo-se observar regiões de 

bandeamento de martensita. Este fenômeno é comum ao processo de laminação deste aço, 

ocorrendo em virtude da segregação de Mn (CALCAGNOTTO ET. AL, 2012). 
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(a) 

' 

(b) 

Figura 39 Micrografias do aço DOCOL 1000 DP. (a) Seção transversal. (b) Seção 

longitudinal. 

 As Figuras 40(a,b) são referentes as micrografias de MEV da seção transversal do 

aço DP 1000 antes e depois do tratamento de bake hardening, respectivamente. Em ambas 

figuras, ferrita é a fase escura e a martensita corresponde a fase clara. Em relação as 

micrografias anteriores, com MEV é maior a evidência que ambas fases encontram-se 

deformadas em virtude da laminação a frio. No presente trabalho, a magnificação máxima 

atingida no MEV - com boa resolução - foi de 10.000 X, todavia esta não foi suficiente 

para apontar alterações entre a Figura 40(a) e (b). O estágio do tratamento térmico 

perceptível por MEV seria o de revenido, entretanto caso este tenha sido alcançado, foi 

demasiadamente sutil e talvez só poderia ser visto em magnificações maiores. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 40 Micrografias de MEV do aço DOCOL 1000 DP (a) inalterado e (b) pós bake 

hardening. 

 

4.4.2 Metais de Solda 

 A queda de dureza média existente entre os metais de solda da junta de menor 

energia e as juntas de maior energia, soldadas com o arame AWS ER80S-G, ocorreu em 

virtude de variações microestruturais provocadas pelas diferentes taxas de resfriamento 

entre elas. 

 As Figuras 41(a,b) são respectivas às metalografia dos metais de solda das juntas 

E4/80 e E1/80. Os metais de solda das amostras E2/80, E3/80 e E4/80 são bastante 

similares entre si - fato suportado pelas durezas médias relativamente próximas - 
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permitindo que as duas primeiras sejam representadas pela última. A microestrutura 

apresentada na Figura 41(a) é composta principalmente por ferrita acicular, ferrita de 

contorno de grão e ferrita com martensita/ austenita/carboneto alinhados (MAC), 

microconstituintes tipicamente de baixa dureza. Já a Figura 41(b) é composta 

majoritariamente por bainita, justificando o aumento de dureza. A maior taxa de 

resfriamento promovida pela energia de 0,2 kJ/mm resultou na distinção microestrutural do 

metal de solda E1/80 em relação aos demais. 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 41 Micrografias do metal de solda das juntas (a) E4/80 e (b) E1/80. MAC: 

ferrita com martensita/ austenita/carboneto alinhados; B: bainita; αCG: 

ferrita de contorno de grão; αA: ferrita acicular; αP: ferrita poligonal. 

 Os metais de solda obtidos com o arame de maior resistência apresentaram um 

comportamento semelhante. A Figura 42(a) apresenta a microestrutura do metal de solda 
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da junta E1/120. O elevado valor médio de dureza (aproximadamente 425 HV) é 

justificado pela grande presença de microconstituintes de alta dureza como martensita e 

bainita. A partir de 0,5 kJ/mm, as menores taxas de resfriamento implicaram em um queda 

de dureza, relacionada ao aumento na proporção de bainita em relação a martensita, como 

pode ser observado na Figura 42(b), referente a junta E3/120. 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 42 Micrografias do metal de solda das juntas (a) E1/120 e (b) E3/120. B: 

bainita; α': martensita. B: bainita; α': martensita. 

 

4.4.3 Zona Afetada pelo Calor - ZAC 

 As Figuras 43(a,b) são micrografias de MEV da região de crescimento de grão da 

ZAC das amostras E1/120 e E1/120/B. Esta região apresentou as maiores durezas para 
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todas as juntas, uma vez que as temperaturas de pico atingidas nestas regiões ultrapassaram 

a isoterma AC3 durante a soldagem. Ao atingir tais temperaturas, a microestrutura da região 

foi totalmente convertida em austenita durante o aquecimento. Em todas energias de 

soldagem utilizadas as taxas de resfriamento foram altas o suficiente para transformar a 

austenita em microconstituintes de alta dureza como martensita, bainita (aparentemente 

coalescida) e ferrita MAC, destacadas na Figura 43(a). Similarmente ao metal de solda, o 

tratamento de bake hardening não deveria aumentar a resistência mecânica desta região 

uma vez que a quantidade de ferrita é muito pequena, todavia este tratamento poderia 

ocasionar revenido da mesma. Entretanto, não é perceptível a ação do revenido ao 

contrastar-se as Figuras 43(a,b). 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 43 Micrografias da região de crescimento de grão das juntas (a) E1/120 e (b) 

E1/120/B. MAC: ferrita com martensita/ austenita/carboneto alinhados; 

CGγ: contorno de grão austenítico; B: bainita; α': martensita. 



55 

 

 A formação da microestrutura final da região de crescimento de grão está 

diretamente ligada a maior temperabilidade local em relação as demais regiões da junta. As 

temperaturas relativamente altas alcançadas (entre AC3 e a temperatura de fusão) 

suprimiram a ação dos elementos de refino de grão, implicando no aumento do grão 

austenítico, isto é, elevando a temperabilidade local (KOU, 2003). O aumento do grão 

austenítico pode ser observado na Figura 43 (a) onde é destacado o contorno de grão 

austenítico prévio. 

 A região intercrítica recebe esta nomenclatura em razão das temperaturas de pico 

alcançadas estarem entre as isotermas AC1 e AC3, casualmente o mesmo campo de 

temperaturas em que aços DP são alçados para obtenção de sua microestrutura bifásica 

final. Durante o aquecimento, por estar no campo intercrítico, a martensita original a 

microestrutura do aço DP é convertida em austenita. Em qualquer energia de soldagem as 

taxas de resfriamento foram altas o suficiente para transformar esta austenita em martensita 

novamente, gerando uma microestrutura composta de ferrita e martensita.  

 Na Figura 44(a) pode ser visto a micrografia de MEV relativo a região intercrítica 

da junta E1/120. A microestrutura apresentada é bastante semelhante a do metal base, 

todavia os grãos são de menor tamanho e deixam de apresentar a deformação decorrente à 

laminação a frio do aço. A redução de grão provavelmente envolveu a ação conjunta dos 

elementos de refino de grão, fenômeno de recristalização por austenitização e as taxas de 

resfriamento alcançadas (KOU, 2003; SVOBODA, 2011 ET. AL). Devido a semelhança 

microestrutural com o aço DP, é plausível que esta região tenha sido afetada pelo bake 

hardening, contudo somente com MEV não é possível constatar nenhuma diferença pós 

tratamento, como pode se observar na Figura 44(b). TUMULURU (2010), utilizando um 

microscópio eletrônico de transmissão (MET), encontrou carbonetos ε na ZAC de um aço 

DP 780 soldado por resistência elétrica e posteriormente tratado por bake hardening. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 44 Micrografias da região intercrítica das juntas (a) E1/120 e (b) E1/120/B. 

 Entre as regiões intercrítica e de metal base revenido, encontra-se a região 

subcrítica, onde foram obtidos os menores valores de microdureza, em qualquer junta. As 

temperaturas de pico desta região encontraram-se logo abaixo de AC1. A microestrutura 

local pode ser vista na Figura 45(a), correspondente a junta E1/120. Ao compará-la com a 

Figura 40(a) do metal base, fica evidente que os grão tornam-se menos orientados e a 

martensita diminui tanto em tamanho quanto em quantidade. Esta modificação 

microestrutural provavelmente está relacionada ao último estágio do revenimento, no qual 

a martensita sofre recuperação e recristalização, quando encontra-se em temperaturas 

acima de 600 
o
C (HERNANDEZ ET. AL, 2011). A Figura 45(b) apresenta a micrografia 

de MEV da junta E1/120/B da região em questão, todavia o comparativo com a Figura 

45(a) não apresenta nenhuma diferença significativa entre elas, nesta magnificação. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 45 Micrografias da região subcrítica das juntas (a) E1/120 e (b) E1/120/B. 

 As Figuras 46(a,b) são micrografias da região de metal base revenido das juntas 

E1/120 e E1/120/B, respectivamente. Novamente não é possível fazer distinção entre as 

juntas no estado como soldado e pós bake hardening. Em ambas figuras pode ser visto que 

a martensita encontra-se parcialmente decomposta em ferrita e cementita (partícula 

brancas). Nota-se ainda que nesta região os grãos ainda mantém a deformação 

remanescente ao processo de laminação. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 46 Micrografias da região de metal base revenido das juntas (a) E1/120 e (b) 

E1/120/B. 

 

4.5 Ensaios de tração 

4.5.1 Regiões de fratura dos corpos de prova 

 Todos os corpos de provas das juntas como soldadas fraturaram na ZAC. As 

Figuras 47(a,d) mostram macrografias das faces dos metais de solda dos corpos de prova 

fraturados E1/120, E4/120, E1/80 e E4/80. Como é destacado na Figura 47(a), o local da 

ZAC onde ocorreu a fratura (em todos os casos) foi na vizinhança da região subcrítica, 

onde martensita encontrava-se amplamente revenida. 
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(a)                                                           (b) 

  

(c)                                                           (d) 

Figura 47 Macrografia da face do metal de solda de corpos de prova fraturados das 

juntas (a) E1/120, (b) E4/120, (c) E1/80 e (d) E4/80. MS: metal de solda; 

RCG: região de crescimento de grão; RIC: região intercrítica; RSC: região 

subcrítica. 

 Resultado similar foi apresentado trabalho de PANDA ET. AL (2008), no qual 

juntas de DP 980 soldadas por LASER também fraturam em região semelhante, após 

ensaio de tração. Fica bastante claro que os metais de solda utilizados exerceram pouca 

influência sobra resistência mecânica das juntas, uma vez que esta foi principalmente 

governada pelas modificações microestruturais ocorridas na ZAC. 

 A Figura 48 apresenta a face do metal de solda de um corpo de prova fraturado 

referente ao experimento E1/120B. Observa-se que o local de fratura foi o mesmo da junta 

E1/120. As fraturas dos demais corpos de prova com bake hardening também ocorreram 

na mesma região. 
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Figura 48 Macrografia da face do metal de solda do corpo de prova fraturado da junta 

E1/120/B. 

4.5.2 Resultados das juntas como soldadas 

 Os resultados médios, máximos e mínimos de tensão de escoamento (σe) e de limite 

de resistência à tração (σu) das juntas como soldadas são apresentados nas Figuras 49(a,b) 

em função da energia de soldagem. Os resultados mostrados são para juntas soldadas com 

ambos os arames. Pelo fato de todas as juntas fraturarem na ZAC, é confirmada a pouca 

diferença de resistência entre juntas soldadas com diferentes arames e mesma energia de 

soldagem, tanto para σe quanto σu. 

 

(a) 
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(b) 

Figura 49 (a) Tensão de escoamento (σe) e (b) limite de resistência à tração (σu) em 

função da energia de soldagem, para juntas como soldadas de ambos 

arames. Valores médios, máximos e mínimos. 

 Observa-se que para a juntas soldadas com mínima energia de soldagem a queda 

destas propriedades mecânicas em relação ao DP 1000 inalterado foram menores. Para as 

juntas com o arame AWS ER80S-G as quedas médias foram de 23% para σu e de 18% para 

σe, já com o AWS ER120S-G estas quedas médias foram de 25% para σu e 15% para σe. 

 Também pode ser visto nas Figuras 49(a,b) que tanto σe média quanto σu média 

caem a medida que a energia de soldagem aumenta; entretanto, a queda fica cada vez 

menos pronunciada nas energias mais elevadas. A partir de 0,7 kJ/mm a perda média (em 

relação ao metal base) fixa-se aproximadamente em 35% para σe e 30% para σu, nas juntas 

formadas pelo o arame AWS ER80S-G; já para as juntas com o AWS ER120S-G estes 

valores médios fixam-se em 33% para σe e 32% para σu. Este comportamento é de certa 

forma análogo ao apresentado pelo abrandamento da ZAC, pois ambos aparentemente 

atingiram um plateau em 0,7 kJ/mm. 

 O alongamento médio, máximo e mínimo das juntas de ambos metais de adição é 

mostrado em função da energia de soldagem na Figura 50. Nota-se que a medida que a 

energia de soldagem aumenta, maior é o alongamento das juntas. Outro ponto a ser 

observado, é que para uma mesma energia de soldagem, as juntas compostas pelo arame 

AWS ER80S-G sempre apresentaram maior deformação média do que as juntas com AWS 

ER120S-G; como o esperado. 
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Figura 50 Alongamento em função da energia de soldagem, para juntas como soldadas 

de ambos os arames. Valores médios, máximos e mínimos. 

 Parte da deformação das juntas foi composta pelo metal de solda (de ambos 

arames), todavia também foi composta pela deformação da ZAC; onde a formação de uma 

nova ferrita - como produto do revenido da martensita - provavelmente contribuiu para o 

aumento contínuo do alongamento das juntas. A medida que foi incrementada a energia de 

soldagem, maiores quantidades de ferrita teriam sido produzidas (pois tanto a extensão da 

ZAC quanto o efeito do revenido são maiores), justificando o aumento contínuo da 

ductilidade das juntas. 

 

4.5.3 Resultados das juntas pós bake hardening 

 A Figura 51 exibe os valores médios, máximos e mínimos de σe em função da 

energia de soldagem, das juntas soldadas pós tratamento de bake hardening. Na mesma 

figura, também estão presentes os valores médios de σe das juntas no estado como soldado, 

com o intuito de promover contraste sobre a eficiência do tratamento térmico. É bastante 

marcante que as juntas soldadas com mínima energia de soldagem (0,2 kJ/mm) tratadas 

térmicamente, quando comparadas as mesmas juntas no estado como soldado, 

apresentaram um valor médio de σe superior em aproximadamente 130 MPa (16%). 
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Figura 51 Valores médio, mínimos e máximos de tensão de escoamento (σe) em 

função da energia de soldagem, para juntas com bake hardening. Valores 

médios das juntas no estado como soldado também estão presentes. 

 A diferença de σe entre as juntas soldadas com 0,2 kJ/mm nos dois estados, mostra 

que os parâmetros de bake hardening utilizados foram quase tão eficientes como quando 

aplicados diretamente ao DP 1000, no qual a σe foi elevada em aproximadamente em 200 

MPa. Entretanto, a partir de 0,5 kJ/mm, o tratamento de bake hardening aparentemente 

deixa de ser eficaz, pois a diferença entre as σe médias das juntas como soldadas e pós bake 

hardening passam a ser mínimas. 

 Na Figura 52 são apresentados os valores médios, máximos e mínimos de σu para as 

juntas tratadas com bake hardening em função da energia de soldagem. Novamente, 

também estão presentes os valores médios de σu das juntas no estado como soldado. 

Constata-se que é repetida a tendência exibida com a σe. As juntas tratadas termicamente 

que foram soldadas com mínima energia de soldagem apresentaram um valor médio de σu 

17% superior as mesmas juntas sem tratamento. Novamente, a partir de 0,5 kJ/mm não 

houve pouca diferença entre os valores médios das juntas nos dois estados. 
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Figura 52 Valores médio, mínimos e máximos de limite de resistência à tração (σu) em 

função da energia de soldagem, para juntas com bake hardening. Valores 

médios das juntas no estado como soldado também estão presentes. 

 Os padrões mostrados nas Figuras 51 e 52, nos quais o bake hardening foi efetivo 

somente para juntas soldadas com 0,2 kJ/mm, parecem ir de encontro aos níveis de 

revenimento quantificados (qualitativamente) pelos abrandamento da ZAC. O primeiro 

estágio do revenido envolve a aglomeração de carbono e formação de carbonetos de 

transição, especialmente ε (Fe2C4) (HERNANDEZ ET. AL, 2011). Talvez, nas juntas onde 

o revenimento da ZAC foi mais acentuado (isto é, maior abrandamento), boa parte do 

carbono foi esgotado na região. Como os estágios iniciais do mecanismo de bake 

hardening são dependentes de carbono, uma hipótese levantada relaciona a eventual 

ausência deste elemento ao revenimento mais severo ZAC, não permitindo que o 

tratamento térmico tenha sido efetivo para energias superiores a 0,5 kJ/mm. 

 A Figura 53 expõe os alongamentos médios, máximos e mínimos das juntas com 

bake hardening em função da energia de soldagem, juntamente com os valores médios 

destas juntas no estado como soldado. A partir de 0,5 kJ/mm em diante, existe uma 

pequena queda na média de alongamento das juntas tratadas em relação as juntas como 

soldadas, confirmando a reduzida perda de ductilidade proporcionada pelo tratamento 

(LLEWELLYN ET. AL, 1996). 
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Figura 53 Valores médio, mínimos e máximos de limite de alongamento em função da 

energia de soldagem, para juntas com bake hardening. Valores médios das 

juntas no estado como soldado também estão presentes. 

 

4.5.4 Efeito da variação da temperatura de bake hardening 

 Em um trabalho paralelo a este, realizado por SCHIAVON (2014) no LS&TC, foi 

estudado o efeito de diferentes temperaturas de bake hardening sobre as propriedades 

mecânicas de juntas soldadas do aço em questão. As condições de soldagem foram 

exatamente as mesmas utilizadas no presente trabalho, usando-se o arame AWS ER120S-G 

como metal de adição. Foram avaliadas três temperaturas de bake hardening: 150, 200 e 

250 
o
C. O procedimento do tratamento térmico foi bastante semelhante, todavia com 

corrida única em forno durante 10 min. 

 As Figuras 54(a,b) apresentam os resultados de σe e σu para juntas soldadas com 0,2 

kJ/mm nas condições como soldado e pós bake hardening nas três distintas temperaturas. 

Pode ser visto na Figura 54(a) que as juntas tratadas exibiram aumento na σe em relação a 

junta como soldada de 1,5 e 9% para as temperaturas de 250, 200 e 150 
o
C, 

respectivamente. Na Figura 54(b) ocorre um comportamento análogo, onde a σu das juntas 

tratadas foram superiores à junta como soldada em 1, 7 e 15%, partindo da maior para 

menor temperatura de bake hardening mais uma vez. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 54 Influência de três temperaturas de bake hardening sobre (a) tensão de 

escoamento (σe) e (b) limite de resistência à tração (σu) de juntas de DP 

1000 soldadas com 0,2 kJ/mm. (SCHIAVON, 2014) 

 Os resultados ilustrados pelas Figuras 54(a,b) vão ao sentido oposto do trabalho de 

MOMENI ET. AL (2007); onde aços de baixo carbono (i.e. majoritariamente ferríticos) 

tiveram aumento progressivo em sua σe  a medida que a temperatura de bake hardening 

aumentava de 150 a 210 
o
C. Contudo, além da ferrita, a ZAC destas juntas possuí 

martensita (mesmo que parcialmente decomposta), sendo assim o revenido da martensita 

sempre deve ser levado em consideração, especialmente quando o grade de DP em questão 

dispõe de aproximadamente 50% de martensita. 

 Mais uma vez, é possível que o primeiro estágio do revenido tenha competido pelo 

carbono com as etapas iniciais do bake hardening. Desta forma, em menores temperaturas 

o tratamento de bake hardening é favorecido, enquanto temperaturas mais elevadas 

favoreceram o revenido. Isto poderia explicar porque à 150 
o
C houve um incremento mais 
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significativo das propriedades mecânicas das juntas, à 250 
o
C quase não existiram 

mudanças e à 200 
o
C ocorreram aumentos intermediários. 

 A Figura 55 mostra valores de σe e σu para juntas soldadas com 0,5 kJ/mm no 

estado como soldado e após tratamento de bake hardening com as três temperaturas. Como 

pode se constatar não existiu qualquer diferença entre as juntas (tratadas em qualquer 

temperatura) e a junta como soldada. Esse resultado vai de encontro ao apresentado 

anteriormente, onde juntas de DP1000 não eram mais susceptíveis a ação do bake 

hardening quando soldadas com energias de soldagem a partir de 0,5 kJ/mm. 

 

Figura 55 Influência de três temperaturas de bake hardening sobre tensão de 

escoamento (σe) e limite de resistência à tração (σu) de juntas de DP 1000 

soldadas com 0,5 kJ/mm. (SCHIAVON, 2014) 
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5.0 CONCLUSÕES 

 

 

 

 

 Baseando-se nos resultados e discussões deste trabalho, podem ser retiradas as 

seguintes conclusões: 

 1) A soldagem de topo por MAG de chapas de 1,8 mm de DP 1000 é viável, porém 

as juntas como soldadas deste material apresentam quedas consideráveis nos limites de 

escoamento e de resistência. Contudo, quando a energia de soldagem promove um Δt8/5 de 

4,5 s (no caso 0,2 kJ/mm), é minimizada a inerente perda de resistência.. Caso houvessem 

sido empregadas energias de soldagem entre 0,2 e 0,5 kJ/mm, o mesmo efeito talvez se 

manifestasse. 

 2) Para os intervalos de Δt8/5 empregados (4,5 a 11,7 s), a variação da energia de 

soldagem provocou maior alterações na extensão da ZAC do que modificações 

microestruturais significativas nas regiões da mesma,  

 3) Todos os corpos de prova para tração romperam na ZAC, independentemente da 

energia de soldagem, arame ou tratamento térmico. A região de fratura foi sempre a 

mesma, isto é, na vizinhança da região subcrítica, onde o revenido da martensita era 

bastante severo. Coincidentemente, em todas as juntas, a mínima microdureza (HV 0,5) do 

metal de solda foi sempre superior a mínima microdureza (HV 0,5) encontradas na ZAC. 

 4) Considerando as condições de soldagem utilizadas, juntamente com o fato da 

fratura ter sempre ocorrido na ZAC, pode-se dizer que juntas de topo de DP 1000 (soldadas 

com Δt8/5 entre 4,5 e 11,7 s) não apresentariam vantagem ao serem soldadas com metais de 

adição com resistência superior ao AWS ER80S-G. 

 5) O alongamento das juntas (incluindo as tratadas com bake hardening) aumentou 

a medida que a energia de soldagem foi elevada. Este comportamento pode estar 

relacionado ao aumento da proporção de ferrita na ZAC em razão do revenimento da 

martensita. Como era de se esperar, as juntas como soldadas com o arame AWS ER80S-G 

apresentaram maior ductilidade do que as juntas com AWS ER-120S-G (para uma mesma 
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energia de soldagem). Também foi confirmada, a tendência de pequena queda de 

ductilidade nas juntas pós tratamento de bake hardening. 

 6) As juntas tratadas termicamente com bake hardening e soldadas com Δt8/5 de 4,5 

s apresentaram aumento de limite de escoamento e de resistência em relação as mesmas 

juntas no estado como soldado (16 e 17% respectivamente). A comparação entre estas 

juntas com baking e o DP 1000 inalterado, indica que o limite de resistência à tração destas 

juntas foi somente 10% menor, enquanto que tensão de escoamento foi 2% maior. Este 

resultado sugere que a combinação de taxa resfriamento adequada (Δt8/5 de 4,5 s) somada 

aos parâmetros de bake hardening escolhidos, sejam uma alternativa interessante à 

minimização da inerente queda das propriedades mecânicas de juntas de topo do aço DP 

1000. 

 7) O tratamento de bake hardening foi efetivo somente para as juntas soldadas com 

Δt8/5 de 4,5 s, já para tempos maiores 5,6 s não houve diferenças significativas de 

resistência entre juntas como soldadas e pós baking. Uma hipótese, é que o revenido mais 

severo da ZAC, promovido pelas maiores energias de soldagem, tenha esgotado o carbono 

intersticial desta região, inibindo os mecanismos iniciais de bake hardening. 

 8) Os limites de escoamento e resistência das juntas como soldadas (ambos arames) 

e com bake hardening apresentaram uma resposta semelhante à variação de energia de 

soldagem; aparentemente seguindo o padrão do grau de abrandamento. Entre 0,2 e 0,5 

kJ/mm houve uma grande queda destas duas propriedades, entretanto a medida que a 

energia de soldagem aumentava estas quedas se tornavam cada menos pronunciadas, de 

forma bastante similar ao plateau alcançado pelos graus de abrandamento medidos. 

 9) O estudo da variação da temperatura de bake hardening mostrou que a 

efetividade do tratamento cai a medida que ela cresce de 150 
o
C a 250 

o
C. Uma hipótese é 

que quando maiores temperaturas são empregadas o revenido passa a ser um fenômeno 

competitivo ao bake hardening, reduzindo a eficácia do tratamento térmico.  

 10) Com MEV não foi possível encontrar nenhuma mudança microestrutural 

significativa nas regiões da ZAC entre juntas como soldadas e pós bake hardening. Além 

disso, para uma mesma energia de soldagem, os perfis de dureza das juntas como soldadas 

e pós tratamento se sobrepuseram em todos casos. Isto pode estar relacionado ao fato de 

bake hardening acontecer com o ancoramento de discordâncias em níveis atômicos, e 

talvez os carbonetos ε precipitados tenham sido muito pequenos para serem vistos com a 
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magnificação disponível. Caso o terceiro estágio do bake hardening (revenido da 

martensita) tenha acontecido, ele foi demasiadamente sutil para ser notado. 
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6.0 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

 

 

 

 Se possível, analisar o efeito de energias de soldagem com Δt8/5 menores do que 

utilizados no trabalho. 

 Analisar a ZAC das juntas de DP 1000 com técnicas de maior magnificação, e.g. 

MET, para que algumas das hipóteses levantadas sejam confirmadas ou descartadas. 

 Verificar como se comportariam as juntas soldadas com o arame AWS ER80S-G 

tratadas termicamente com bake hardening. 

 Analisar mais afundo a influência dos parâmetros de bake hardening sobre as 

propriedades mecânicas destas juntas, e.g. variando tempo, número de corridas no forno e 

o efeito de temperaturas inferiores à 150 
o
C. 

 Estudar a influência do tratamento de bake hardening sobre juntas com aços DP de 

grade inferior ao DP 1000. 
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8.0 ANEXOS 

 

 

 

 

 

Figura 56 Parte dos diagramas de voltagem (V) e intensidade de corrente elétrica (A) 

em função do tempo (s), adquiridos durante a soldagem do experimento 

E1/120. 
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Figura 57 Ciclo térmico do experimento E4/120 adquirido pelo termopar tipo S. 

 

 

(a) 
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(b) 

Figura 58 Curvas tensão versus deformação dos corpos de prova relativos aos 

experimentos (a) E1/120 e (b) E1/120/B. 


