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RESUMO 

A procura cada vez mais intensa por redução de peso visando sustentabilidade e diminuição da 

depreciação de recursos naturais, com consequente diminuição no consumo de combustíveis 

dos veículos comerciais, está ganhando cada vez mais importância, seguindo uma tendência já 

bastante estabelecida nas estruturas modernas dos automóveis. Enquanto os componentes 

usados em estruturas dos automóveis são projetados especialmente para distribuir a carga de 

impacto para outros componentes estruturais sem danificar a estrutura total do veículo, a 

principal preocupação no processamento de chapas grossas de aços avançados de alta 

resistência (AHSS), especialmente o aço 22MnB5, vem sendo obter peças de alta resistência, 

sem comprometer a tenacidade e a resistência à fratura. Estes aços se diferenciam de outros 

principalmente pela sua microestrutura após o processo de estampagem a quente, sendo capaz 

de produzir uma microestrutura totalmente martensítica durante o rápido resfriamento em 

prensa. Este trabalho apresenta a caracterização de um projeto de liga modificado para o 

processo de estampagem a quente, com o objetivo de reduzir a sensibilidade a trincas e 

fragilizações em processos com tempos de ciclo e calor maiores, como esperado para o caso de 

chapas grossas. Adicionalmente, visa avaliar o comportamento na soldagem a laser como 

alternativa de técnica de união para tais aços, propondo condições de processamento. Para tanto, 

foram estudadas duas ligas de aços para estampagem a quente, sendo a liga 22MnB5 (em seu 

estado convencional) e a liga 22MnB5 modificada com adições de nióbio e molibdênio. Numa 

primeira etapa se procurou determinar os níveis dos parâmetros adequados para a soldagem 

laser. Após definido o parâmetro ideal, sendo este o mesmo para ambas as ligas estudadas, a 

soldagem a laser foi avaliada através da caracterização microestrutural e comportamento 

mecânico das juntas soldadas, por análises metalográficas, MEV/EDS, EBSD, microdureza, 

ensaio de tração e fadiga. As amostras soldadas da variante do aço modificado com adições de 

Nb e Mo apresentaram uma microestrutura mais favorável na zona afetada pelo calor, 

resultando em propriedades mecânicas aprimoradas e comportamento de fratura dúctil. As 

melhorias estão relacionadas à inibição do engrossamento do grão de austenita na zona afetada 

pelo calor. Os mecanismos de limitação do crescimento de grãos durante a soldagem a laser do 

aço modificados serão descritos. 

 

Palavras chaves: Estampagem a quente, aço 22MnB5, microestrutura martensítica, soldagem 

laser.
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ABSTRACT 

The increasing demand for weight reduction focusing at sustainability and reduction of 

the natural resources depreciation, with consequent decrease in fuel consumption of commercial 

vehicles, is gaining more and more importance, following a well-established trend in modern 

commercial car structures. While components used in automobile structures are specially 

designed to distribute the impact load to other structural components without damaging the 

overall vehicle structure, the main concern in processing advanced high strength steel (AHSS) 

plates, especially the 22MnB5 steel, it has been obtaining high strength parts without 

compromising toughness and fracture resistance. These steels differ from others mainly in their 

microstructure after the hot stamping process, being able to produce a fully martensitic 

microstructure during rapid press cooling. This work presents the characterization of a modified 

alloy design for the hot stamping process, with the objective of reducing the sensitivity to cracks 

and brittleness in processes with longer cycle and heat times, as expected for the case of thick 

plates. In addition, it aims to evaluate the behavior in laser welding as an alternative of joining 

technique for such steels, proposing processing conditions. For this purpose, two alloys of hot 

stamping steels were studied, being the 22MnB5 alloy (at its conventional state) and the 

22MnB5 alloy modified with niobium and molybdenum additions. In a first step, appropriated 

parameter levels for laser welding were defined. After the ideal parameter setup, which was the 

same for both studied alloys, laser welding was evaluated by microstructural characterization 

and mechanical behavior of welded joints, by metallographic analysis, SEM/EDS, EBSD, 

microhardness, tensile testing, and fatigue. The welded samples of the modified steel variant 

with Nb-Mo additions were found to have a more favorable microstructure in the heat affected 

zone resulting in improved mechanical properties and more ductile fracture behavior. The 

improvements are related to the inhibition of austenite grain coarsening in the heat affected 

zone. The mechanisms of grain growth limitation during laser welding of the modified steel 

will be outlined. 

 

Keywords: Hot stamping, 22MnB5 steel, martensitic microstructure, laser beam welding.
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1. INTRODUÇÃO 

 

Avanços recentes nas diretrizes de legislações relacionadas aos veículos automotores 

para reduzir o peso e aumentar a segurança dos passageiros, resultaram em um aumento no uso 

de aços com alto grau de resistência mecânica (BEHRENS et al., 2014; MORI et al., 2017). 

Uma pesquisa recente apresenta a tendência de redução de peso na indústria veicular, 

por meio da utilização de aços avançados com alta resistência. As aplicações estão associadas 

principalmente à redução de peso de componentes de estruturas estáticas e dinâmicas. A Figura 

1 apresenta o potencial de redução de peso com o aumento da resistência do aço em relação à 

diferentes casos de carregamentos (BIAN, J. et al., 2015). 

 

Figura 1 – Redução de peso, substituindo aços de 200 MPa por aços de alta resistência. 

 

Fonte: Adaptado de BIAN, J. et al., 2015. 

 

Entre os aços avançados de alta resistência (Advanced High Strength Steel – AHSS), 

estão os aços de conformação a quente, ou hot forming steels, que se destacam pela elevada 

resistência à tração. Para atender aos requisitos da legislação ambiental relacionada às emissões 

de CO2 na atmosfera e, simultaneamente, aumentar o desempenho dos testes de colisão, a 

demanda por peças endurecidas por prensagem (press hardened) na indústria automobilística 

está aumentando constantemente (SUNDERKÖTTER et al., 2016). Dentro desta classe de aço, 

o aço ao boro 22MnB5 foi o que mais atraiu o interesse por garantir a alta resistência do material 
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e sendo o mais utilizado no processo de estampagem a quente, devido a sua capacidade de 

suprimir a nucleação da ferrita e aumentar a capacidade de endurecimento com a adição de boro 

em escala de ppm (MELLOY et al., 1973; KUZIAK et al., 2008; KARBASIAN et al., 2010). 

Na indústria, a aplicação de componentes estampados a quente está bem estabelecida 

nas estruturas de veículos automotores, atingindo uma quantidade significativa da massa total 

do veículo. No mercado rodoviário, a estrutura do chassi é projetada para suportar elevadas 

cargas sem que ocorram grandes deformações, o que implica na utilização de aços mais 

espessos (e >3,00mm). Assim, as vantagens econômicas e ambientais da redução da massa, 

com a utilização dos aços de alta resistência conformados a quente, podem ser ainda mais 

significativas do que no mercado automotivo, uma vez que isso se traduz em um aumento na 

capacidade de carga e consequentemente maior redução de peso (MOHRBACHER, 2017).  

Para que isto seja possível, o desenvolvimento dos aços para uso em aplicações 

estruturais e automotivas, tendo em vista a crescente demanda em termos de resistência 

mecânica e tenacidade, aliada à soldabilidade, apresentou uma notável evolução desde o final 

dos anos 1960. Uma vez que a microestrutura martensítica do aço de alta resistência 22MnB5 

estampado a quente é considerada complexa para a soldagem, começam então a surgir os aços 

microligados, capazes de obter um bom equilíbrio entre as propriedades desejadas de resistência 

e redução de peso (KIRKWOOD, 2011; GRAY, 2014). Atualmente, existem aços com 

capacidade de escoamento de 700 MPa e teor de carbono máximo de 0,05% em peso 

(MOHRBACHER, 2015).   

A larga aplicação destes materiais conformados a quente na indústria automotiva, se 

restringe ao conhecimento insuficiente de suas características de soldabilidade, sendo 

amplamente aplicado na indústria automotiva o processo de união a ponto por resistência, para 

espessuras inferiores a 2,00 milímetros. Assim, parâmetros de solda ainda não padronizados, 

fazem com que pesquisadores e indústria selecionem condições de solda de outros materiais 

como uma primeira aproximação (POGGIO, 2005). Em sua primeira versão, o manual do 

Instituto Internacional do Ferro e Aço (International Iron and Steel Institute – IISI) reportou a 

dificuldade em se obter parâmetros ideais para a soldagem dos aços conformados a quente (IISI, 

2006). 

Portanto, com o aumento da utilização de aços especiais conformados a quente, 

principalmente do 22MnB5, surge a necessidade do desenvolvimento processos de soldagem 

também especiais, uma vez que, devido às características inerentes do próprio material, há 

certas limitações na utilização dos processos convencionais de soldagem que envolvem fusão 

do metal, como por exemplo o processo GMAW (Gas Metal Arc Welding). Neste contexto, a 
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soldagem a laser tem seu uso intensificado, principalmente no que diz respeito a minimizar os 

efeitos térmicos indesejáveis da soldagem convencional, permitindo assim soldar com uma 

mínima zona afetada pelo calor e baixa distorção (KATAYAMA, 2005; BAGGER, 2005).   

Embora a técnica de soldagem a laser de aços conformados a quente de grande espessura 

tenha merecido destaque, sendo considerado um dos mais importantes desenvolvimentos de 

junção de metais dos últimos anos, poucos estudos nas universidades brasileiras tem se proposto 

a investigar o mesmo. Um dos motivos para isto certamente reside na necessidade de um alto 

investimento para a obtenção dos equipamentos específicos para soldagem. Com isso, existe 

um grande interesse no desenvolvimento do processo, na análise das modificações 

microestruturais e das propriedades mecânicas do material após a soldagem a laser 

(CORREARD, 2018). 

Diante do exposto, este trabalho teve como objetivo fornecer informações técnicas e 

resultados referentes ao comportamento mecânico e metalúrgico sobre a aplicação do processo 

de soldagem a laser, para duas classes de aços avançados de alta resistência conformados a 

quente, sendo o aço convencional ligado ao boro (22MnB5) e o mesmo com adições de nióbio 

e molibdênio (22MnB5 + NbMo), ambos com 4,50 mm de espessura, considerando aplicações 

para veículos comerciais que utilizam chapas mais espessas (e>3,00mm). Para tanto, foram 

produzidas juntas soldadas de topo, mantendo a velocidade e potência de solda constantes, 

tendo como parâmetro de avaliação as características metalúrgicas e comportamento mecânico. 
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2. OBJETIVOS 

 

Este trabalho possui como objetivo geral avaliar a soldabilidade do material 22MnB5 

considerado de alta espessura para o setor automotivo, conformado a quente quando submetido 

ao processo de soldagem a laser, e o efeito de pequenas adições de Nióbio e Molibdênio nas 

propriedades do aço. 

Não obstante, o trabalho também possui os seguintes objetivos específicos: 

 

 Estudar o comportamento do aço 22MnB5 na soldagem a laser e comparar este 

comportamento conforme modificações de liga, 

 Avaliar a microestrutura dos aços após a conformação a quente e soldagem laser, 

 Caracterizar mecanicamente os materiais soldados a laser e correlacionar os 

resultados com as modificações de liga, 

 

  



19 

 

3. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

3.1 Aços Avançados de Alta Resistência (AHSS – Advanced High Strength Steels) 

A otimização contínua do projeto da carroceria dos veículos no que diz respeito à 

resistência a colisões e redução de peso, levou a um constante desenvolvimento dos Aços 

Avançados de Alta Resistência (AHSS) nos componentes estruturais dos veículos, a fim de 

projetar carros mais leves e com menor consumo de combustível, e ao mesmo tempo melhorar 

a segurança dos passageiros (HILL, 1990).  

Segundo Demeri, 2013, a primeira geração dos AHSS no final da década de 1990, 

possibilitou um grande avanço no projeto dos automóveis. O aumento da resistência mecânica 

destes materiais permitiu que engenheiros projetassem componentes com espessuras menores, 

e que atendessem a uma ampla gama de requisitos de segurança e desempenho. 

Os aços estruturais da classe AHSS são bastante amplos e incluem várias famílias 

distintas de aços, como: 

 DP (dual phase) 

 TRIP (transformation induced plasticity) 

 HSLA (high strength low alloy) 

 CP (complex phase) 

 TWIP (twinning induced plasticity) 

 L-IP (lightweight induced plasticity) 

 MnB+HF (manganese boron + hot formed) 

 

As propriedades destes aços multifásicos são derivadas de uma combinação específica 

de elementos de liga e posterior processamento mecânico apropriado para cada família de aço. 

Com objetivo de otimizar os mecanismos de endurecimento responsáveis pelas propriedades 

finais desejadas, os aços AHSS requerem um controle cuidadoso da microestrutura, 

aprimorando o desenvolvimento contínuo para aplicações específicas (LATOURTE et al., 

2012; MATLOCK et al., 2012). 

Na Figura 2 são comparadas a resistência mecânica e ductilidade para diferentes tipos 

de aços. 
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Figura 2 – Principais tipos de aços utilizados na indústria automotiva.   

 

Fonte: Adaptado de PLA-FERRANDO, 2011. 

 

A família de aços AHSS apresentada na Figura 2 é geralmente referida aos aços com 

níveis de resistência mecânica superiores a 700 MPa, sem a perda da ductilidade, ou seja, 

combinam alta dureza e ductilidade. Estes aços tendem a apresentar uma alta tenacidade e 

excelente absorção de choques mecânicos, especialmente em áreas onde altas cargas de colisão 

são esperadas (CHATTERJEE, 2017). A classificação dessa nova classe de material pode ser 

dada em gerações, sendo: 

Primeira geração: engloba primordialmente as fases duras como principais 

constituintes, baseado em uma microestrutura ferrítica, onde a tensão máxima de resistência 

varia de 600 MPa à 1700 MPa. A primeira geração deu origem aos aços Dual-Phase (DP), 

Martensíticos (MS), aços com plasticidade induzida por deformação (TRIP) e Complex Phase 

(CP). Entre a aplicação destes aços na indústria automotiva está a fabricação de para-choques 

e barras de proteção laterais, devido à capacidade de absorção de energia em colisões, típica 

desses materiais (TAMARELLI, 2011). 

Segunda geração: é caracterizada por uma estrutura austenítica (fase mais macia), que 

confere resistência por encruamento e mecanismos de plasticidade induzidos por deformação. 

Assim, deu origem aos aços TWIP, L-IP e os aços inoxidáveis austeníticos, os quais apresentam 

limite de resistência de 1200 MPa à 1500MPa. No entanto, estes possuem um custo muito 

elevado, fazendo com que sua utilização na indústria automotiva seja relativamente baixa 

(DOBRZANSKI, 2009; ASGHARI et al., 2013).  

Terceira geração: encontra-se no estágio de desenvolvimento inicial, onde o principal 

fator que descreve esta nova geração de materiais é o “NanoSteel” (ASTM A 1088-13, 2013). 

Para Kim et al. (2013), a terceira geração de AHSS combina vantagens das estruturas 
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multifásicas (características da primeira geração) e fase austenítica, especialmente adequada 

para melhorar diferentes mecanismos de endurecimento, transformação martensítica induzida 

por deformação e maclação mecânica (características da segunda geração de AHSS). Isso irá 

reduzir os custos de produção, tornando-os aços de elevada importância para a indústria de 

mobilidade (MARTICS et al., 2014).  

Entre os diferentes tipos de classes de AHSS, os aços martensíticos (conformados a 

quente) são considerados excelente opção para serem estendidos à terceira geração dos aços 

AHSS, os quais possuem grande potencial para reduzir ainda mais o peso das estruturas dos 

veículos (BELDE et al., 2016).  

Neste trabalho, será dado especial destaque à classe de aços MnB+HF (manganese 

boron + hot formed), que apresenta ductilidade e conformabilidade compatíveis com as 

aplicações desejadas. 

3.2 Aço ao boro 22MnB5 

O aço ao boro mais comumente utilizado na indústria para o processo de conformação 

a quente é o 22MnB5. Na sua condição inicial (antes do processo de conformação a quente) o 

aço possui uma microestrutura predominantemente composta de ferrita e perlita, em média 78% 

e 22%, respectivamente, com dureza de 185±15 HV (Hardness Vickers) (GÜLER, 2013).  

A denominação dada a este aço está relacionada com a importância do elemento químico 

boro. A adição de pequenas quantidades de boro, tipicamente de 10 a 30 ppm, em aços de baixa 

liga aumenta significativamente sua temperabilidade imediatamente após a conformação a 

quente, uma vez que promove o aumento do intervalo para a formação da martensita durante o 

resfriamento. Além disso, a presença do boro neste aço hipoeutetóide diminui a tendência de 

trincas e distorções que ocorrem durante o tratamento térmico (NADERI, 2008). A Tabela 1 

apresenta a composição química do aço 22MnB5. 

 

Tabela 1 – Composição química do aço 22MnB5. 

Composição Química 

Carbono- C (%) 0,22 - 0,25 

Manganês- Mn (%) 1,20 - 1,40 

Silício – Si (%) 0,20 - 0,30 

Enxofre – S (%) 0,005 MÁX. 

Alumínio - Al (%) 0,020 - 0,050 

Cromo - Cr (%) 0,11 - 0,20 

Boro - B (%) 0,0020 - 0,0035 

Fonte: Adaptado de FAN, 2009. 
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Como é observado na Tabela 1, o aço 22MnB5 apresenta o manganês e o boro como 

elementos químicos característicos da classe de AHSS, também possuindo teores mais 

significativos de cromo e silício. Segundo Mei, 2010, a adição desses elementos de liga 

suplementares ao boro é necessária, para impedir sua reação com o oxigênio e nitrogênio, 

devido a sua grande afinidade. Além disto, os elementos exercem um forte efeito de 

retardamento sobre a austenita para a transformação ferrítica, favorecendo a formação da 

bainita e martensita (SARKAR, 2007). 

He et al., 1989, estudaram a segregação de boro no contorno de grão durante o 

resfriamento contínuo. No estudo, os autores reportaram que com o rápido resfriamento a partir 

de uma temperatura elevada de austenitização, ou com uma deformação isotérmica antecedente 

na região austenítica, o teor de boro segregado no contorno de grão aumenta até valores acima 

do nível de equilíbrio.  

Haga et al., 1998, em seus estudos constataram a influência do boro em aços IF 

(Intersticial Free) nas propriedades mecânicas e no comportamento de recristalização, onde 

observou-se que a temperatura final de recristalização aumentou significativamente com o 

aumento do teor de boro até 5 ppm. Também foi observada que a taxa de nucleação dos grãos 

recristalizados diminui drasticamente com o aumento do teor de boro até 5 ppm,  contribuindo 

para o refino de grão e portanto melhor resistência mecânica. 

Kaspadia, 1987, e Banerji et al., 1980, comprovaram que a nucleação da ferrita é 

atrasada principalmente por meio da segregação do boro para o contorno de grão da austenita. 

Mortimer et al., 1976, estudaram que o boro em contorno de grão austenítico, diminui a energia 

de superfície, atrasando assim a nucleação da ferrita. Em outras palavras, podemos dizer que o 

diagrama CCT (Continuous Cooling Transformation) é deslocado para a direita, retardando a 

decomposição da austenita.  

A Figura 3 apresenta uma curva típica CCT para o aço 22MnB5. Neste exemplo, o 

material foi aquecido a uma temperatura de austenitização de 800°C, acima de Ac1 

(temperatura para o surgimento da austenita ~720°C), durante 10 minutos, isto permite que a 

sua microestrutura transforme-se em austenita. Observa-se ainda as curvas de transformação 

em resfriamento contínuo (CCT), onde a taxa de resfriamento crítica, ou seja, a menor taxa de 

resfriamento na têmpera que gera um produto final totalmente martensítico, é de 40°C/s 

(MOHRBACHER, 2015). No exemplo mostrado na Figura 3, a transformação da martensíta 

inicia a uma temperatura de ~400°C e termina em ~280°C (MOHRBACHER, 2015). 
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Figura 3 – Diagrama CCT para o aço 22MnB5.   

 

Fonte: Adaptado de MOHRBACHER, 2015. 

 

Bhattacharya, 2006, menciona que a aplicação do aço ao boro 22MnB5 é favorecida 

pela sua alta capacidade de absorção de energia, sendo particularmente adequado para o uso em 

componentes de segurança do automóvel (tais como colunas, vigas de impacto lateral, para-

choque e longarinas de chassi) exibindo excelente resistência ao impacto, sendo apropriado 

também para componentes do sistema de suspensão. 

3.2.1 Desafios para o melhoramento do aço 22MnB5 

Segundo Bian et al., 2015, ao contrário do rápido desenvolvimento da tecnologia de 

conformação a quente (press hardening), especialmente nos últimos anos, o aço 22MnB5 

permaneceu praticamente inalterado. Os esforços foram concentrados principalmente em 

revestimentos da superfície, para evitar a oxidação no forno e fornecer proteção contra corrosão 

durante a peça em serviço. 

Vantagens aliadas à alta resistência e redução de peso, dos componentes conformados a 

quente, trazem à tona o risco de fraturas retardadas (delayed cracking), uma vez que a 
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microestrutura martensítica do material é mais suscetível a esse tipo de falha. Este tipo de falha 

consiste em uma fratura inesperada, ou numa perda repentina de ductilidade após um certo 

período de uso da peça (GEORGES et al., 2013). Os estudos prévios de Thiessen et al., 2011, 

apontaram a presença de hidrogênio difusível e o aumento das tensões residuais na montagem 

de componentes, como sendo os principais fatores desse fenômeno. 

Em peças de maiores espessuras (e > 3,00mm) como as utilizadas em chassis de 

caminhões, esse problema tende a ser mais severo. Uma vez que, devido à maior espessura, 

será necessário mais tempo na temperatura de austenitização (temperatura de encharque) para 

garantir a completa homogeneização da peça no forno, além de um maior tempo de resfriamento 

dentro da matriz com canais de refrigeração, a fim de, para garantir a completa transformação 

martensítica do material. Em resumo, em temperaturas mais elevadas, a solubilidade do 

hidrogênio na austenita aumenta (GEORGES et al., 2013).  

Sendo assim, o maior tempo de encharque resulta em um maior risco de capturar 

hidrogênio no interior do forno. Na fase de resfriamento, a solubilidade do hidrogênio no aço 

diminui, e o aço fica saturado em hidrogênio, que por sua vez tenta se difundir em direção à 

superfície do aço, mas sua dessorção é limitada pelo resfriamento rápido (GU et al., 2002; 

HOJO et al., 2008; TOJI et al., 2012).  

Isso mostra, portanto, que existem oportunidades de melhorias na formulação do aço 

para estampagem a quente, especialmente para a produção de componentes de maior espessura 

(>3,00 mm), por meio da otimização microestrutural, reduzindo a sensibilidade à fratura 

retardada e fragilização, além do aumento na tenacidade do componente estampado a quente. 

Nesse contexto, estuda-se a otimização da liga 22MnB5 por meio de pequenas modificações 

em sua composição química, o que será discutido a seguir. 

3.2.2 Efeito de adições de Nióbio e Molibdênio no Aço 22MnB5 

Em anos mais recentes, a crescente demanda em termos de resistência em geral e 

particularmente em soldabilidade, levaram ao projeto de ligas com menor teor de carbono, 

como pode ser visualizado na Figura 4.  
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Figura 4 – Evolução da soldabilidade dos aços de alta resistência.   

 

Fonte: Adaptado de MOHRBACHER, 2015. 

 

É possível observar no diagrama de Graville, apresentado na Figura 4, a soldabilidade 

dos aços de alta resistência e a evolução da composição química representada pelo carbono 

equivalente. Mohrbacher et al., 2015, apresentaram em seus estudos aços de alta resistência 

com capacidade de 700 MPa e teor de carbono máximo de 0,05% em peso. Hulka e Gray, 2001, 

propuseram um extraordinário conceito de liga usando particularmente baixo teor de carbono.  

Para Mohrbacher, 2017, a redução do teor de carbono, combinado com o mecanismo de 

refino de grão, aumenta a energia de impacto (tenacidade à fratura) e reduz a temperatura de 

transição dúctil-frágil (TTDF), como pode ser observado na Figura 5. 

 

Figura 5 – Fatores de influência indicados pelas setas, que causam melhora ou deterioração no 

comportamento da fratura dúctil-frágil.   

 

Fonte: Adaptado de MOHRBACHER, 2017. 
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Dos elementos químicos presentes na composição básica do aço 22MnB5, somente o 

cromo e o manganês são formadores de carbonetos. O boro, como comentado anteriormente, 

atua melhorando a temperabilidade da liga (SILVA, 2010). 

Kaar et al., 2019, evidenciaram que em aços Q&P (Quenching & Partitioning) o 

aumento do teor do manganês otimizou a resistência máxima do material, sem deteriorar o 

alongamento total, levando a uma melhor combinação de resistência e ductilidade. Além disso, 

o manganês auxilia na desoxidação do aço, prevenindo inclusões, e promove maior resistência 

devido ao endurecimento dos aços ferro-carbono. 

O nióbio e o molibdênio são responsáveis pelo endurecimento por precipitação e refino 

de grão, sendo o refino de grão microestrutural, o único mecanismo que melhora 

simultaneamente a resistência do aço e tenacidade à fratura (MORRIS et al., 2003). 

O efeito benéfico do refinamento microestrutural à tenacidade dos aços martensíticos, 

especialmente o 22MnB5, é tema de muitos estudos atualmente (Kaijalainen et al., 2015; 

Javaheri et al., 2018; Hannula et al., 2019; Kantanen et.al., 2019). As microligas de nióbio são 

benéficas para se obter uma granulação mais fina, devido a sua capacidade de controlar o 

tamanho de grão da austenita durante o reaquecimento e refinar o tamanho de grão durante o 

processo de conformação a quente. Também é conhecido que o molibdênio por si só, pode 

melhorar a temperabilidade dos aços, provendo a formação de ferrita, por reduzir a difusividade 

do carbono e exercer uma excessiva força de arrasto nos limites de grãos em movimento 

(MASIMOV et al., 2009).  

Wang et al., 1993, relatam ainda que o efeito do molibdênio no atraso da formação da 

ferrita é de aproximadamente três a seis vezes maior, quando comparado com outros elementos 

de liga, como por exemplo manganês e níquel. Maitrepierre et al., 1978, e Hara et al., 2004, 

apontam que, em aços ligados ao boro, a presença de nióbio e molibdênio aumenta a quantidade 

de boro solúvel nos limites dos grãos, causado pela supressão de partículas de Fe2,3 (C,B)6 no 

contorno de grão da austenita, impedindo assim a nucleação da ferrita. 

Ainda, é conhecido que a combinação de nióbio e molibdênio proporciona maiores 

benefícios ao material do que os efeitos destes elementos sozinhos. Akben et al., 1981, 

comprovaram que a combinação de nióbio e molibdênio provoca um retardo significativo na 

recristalização estática do aço durante a laminação a quente. Hannula et al., 2019, estudaram o 

efeito do Nb e NbMo nas propriedades mecânicas e microestruturais do aço 22MnB5. As 

composições químicas das duas ligas do estudo são apresentadas na Tabela 2. 
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Tabela 2 – Composição química do aço 22MnB5 com adições de Nb e NbMo. 

 Aço 
C Si Mn S Cr Mo Ti Nb B 

[%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] 

22MnB5 + Nb 0,22 0,2 1,2 0,004 0,2 - 0,03 0,05 0,0025 

22MnB5 + NbMo 0,22 0,2 1,2 0,004 0,2 0,16 0,03 0,05 0,0025 

Fonte: Adaptado de HANNULA et al., 2019. 

 

No estudo de Hannula et al., 2019, as duas composições de aços foram fundidas a vácuo, 

e após foram homogeneizadas a uma temperatura de 1200°C durante 2 horas, e laminadas termo 

mecanicamente até ficaram com uma espessura de 8,00 mm, sendo 850°C a temperatura final 

de laminação. Para simular o processo de conformação a quente, as amostras foram re-

austenitizadas com uma temperatura de 900°C durante 5 minutos, seguido de têmpera por água, 

obtendo assim, uma taxa de resfriamento de 50ºC/s. A Figura 6 apresenta o diagrama de 

resfriamento contínuo dos aços. 

 

Figura 6 – Taxa de resfriamento contínuo.   

 

Fonte: Adaptado de HANNULA et al., 2019. 

 

Comparando as curvas da Figura 6, os autores relatam diferenças nos diagramas de 

resfriamento contínuo com deformação. Pode-se observar que a adição de Molibdênio ocasiona 

um efeito mais significativo na transformação cinética das fases. Na presença do Molibdênio, 

a formação da ferrita foi evitada durante a taxa de resfriamento de 10°C/s, obtendo valores de 

dureza de 403 HV comparado a 278 HV. Uma vez que a adição de Molibdênio retardou a 

formação de ferrita/bainita, foi possível obter uma ampla gama de taxas de resfriamento capazes 

de formar uma microestrutura 100% martensítica. Junhua et al., 2004, Isasti et al., 2011, 
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Militzer et al., 2014, reportam que o efeito do molibdênio sobre a diminuição das temperaturas 

de transformação, gerando valor mais alto de dureza quando comparada com a liga contendo 

somente Nb, é devido à capacidade desse elemento de aumentar a solubilidade sólida de nióbio 

na austenita. Consequentemente, aumenta a quantidade de bainita e diminui a quantidade de 

ferrita em menores taxas de resfriamento. 

Hannula et al., 2019, também comprovaram em seu estudo que uma microestrutura mais 

uniforme e com grãos mais refinados foi obtida com adições de NbMo, quando comparados ao 

aço somente com adições de Nb, corroborando desta forma, para obter propriedades mecânicas 

mais aprimoradas devido ao refinamento da microestrutura martensítica.   

3.3 Estampagem a quente (Hot Forming ou Press Hardening) 

Hein, 2005; Akerström, 2006 e Merklein et al.,2008, relatam que o desenvolvimento do 

processo de estampagem a quente no final da década de 90, trouxe soluções inovadoras para a 

produção de componentes estruturais de automóveis de alta resistência mecânica e menor peso, 

tornando os veículos mais seguros e aumentando a proteção dos passageiros em caso de colisão 

Na Figura 7 é possível observar a linha do tempo do processo de estampagem a quente. 

 

Figura 7 – Linha do tempo do processo de estampagem a quente.   

 

Fonte: Adaptado de TURETTA, 2008. 
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Lechler e Meklein, 2006, definem a estampagem a quente como um processo não 

isotérmico, onde a conformação da chapa de aço e têmpera ocorrem simultaneamente, após a 

austenitização do material. Resultando em uma transformação microestrutural do aço em 100% 

martensita. A Figura 8 apresenta de forma esquemática o ciclo térmico e os fenômenos 

metalúrgicos que ocorrem ao longo do processo de estampagem a quente seguido de têmpera. 

 

Figura 8 – Ciclo térmico e fenômenos metalúrgicos do processo de estampagem a quente. 

   

Fonte: Adaptado de TURETTA, 2008. 

 

O aço mais comumente usado na indústria automotiva para o processo de estampagem 

a quente é o 22MnB5, pois apresenta adequada temperabilidade. Antes do processo, o material 

exibe uma microestrutura composta de ferrita e perlita, com resistência à tração de ~500MPa. 

Após o processo, a resistência mecânica do material salta para até 1500 MPa, um fator de 

aproximadamente 3, o que vem ao encontro às necessidades do mercado atual, visando o 

aumento da segurança e tornando os veículos mais eficientes. Sabe-se que para conseguir 

elevada resistência mecânica a microestrutura final da peça processada deve ser 100% 

martensítica (SIKORA et al., 2006; KARBASIAN et al., 2010; HYUWOO et al., 2012).  

Existem duas principais variações do processo de estampagem a quente, sendo estes 

diferenciados como método direto e indireto (KARBASIAN et al., 2010). A Figura 9 apresenta 

um comparativo com as variações do processo.  
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Figura 9 – Estampagem a quente: (a) processo direto e (b) processo indireto.  

  

Fonte: Adaptado de KARBASIAN et al., 2010. 

 

No processo direto, as chapas são austenitizadas a temperaturas próximas de 950ºC por 

um período de 5 minutos, ou até a completa austenitização, e em seguida são transferidas 

automaticamente para a prensa. Este tempo de transferência deve ser reduzido ao máximo 

possível (t<7s), pois as perdas de temperatura da chapa podem ser superiores a dezenas de graus 

Celsius por segundo. A exposição do aço não revestido ao ar atmosférico sob tais condições 

provoca uma imediata oxidação e descarbonetação em sua superfície, sendo inevitável o 

aparecimento de uma pequena camada dura, a qual promove o desgaste acelerado da matriz de 

estampagem. Por fim, a peça é conformada e temperada em uma ferramenta composta por 

punção e matriz com canais de refrigeração arrefecidos por circulação de água, que geram uma 

taxa de resfriamento adequada para o processo, sendo esta mínima de 27°C/s. A peça deixa a 

linha de estampagem a quente com uma microestrutura martensítica e com elevadas 

propriedades mecânicas. Após conformadas, elas podem passar por um processo de corte a 

laser. (STEINBEISS et al., 2007; SOUZA, 2013; LIN et al., 2014).  

Em contraste ao processo direto, no método indireto de estampagem a quente, a peça 

recebe inicialmente uma pré conformação, e tem cerca de 85% da sua forma final realizada no 

processo de estampagem a frio. Após as peças seguem o mesmo fluxo descrito no processo 

direto, onde são conformadas e temperadas na ferramenta refrigerada. A intenção deste método 

é reduzir o desgaste prematuro das ferramentas e estender os limites de conformação para peças 

com geometrias complexas (OLDENBURG et al., 2007; NAGANATHAN et al., 2012). Após 
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conformadas a quente, as peças são novamente sinônimos de desafio na indústria, considerando 

a união desses materiais.  

3.4 Soldagem a laser (Laser Beam Welding) 

O termo “LASER” originou-se de Light Amplification by Stimulated Emission of 

Radiation, ou Amplificação de Luz por Emissão Estimulada de Radiação, e é aplicado na 

soldagem por meio da colimação de um feixe de luz de alta densidade energética capaz de unir 

os materiais, sendo os lasers mais utilizados na indústria o de CO2, de Nd:YAG (Neodímio: 

ítrio alumínio granada) e, recentemente, o laser a fibra de Itérbio. A soldagem a laser vem sendo 

difundida na indústria, principalmente automobilística, por sua alta produtividade devido à 

rapidez do processo e pela boa qualidade de penetração e, inclusive, pela estética do cordão de 

solda em peças de aparência. Este método consiste em uma fonte capaz de bombardear energia 

no material ativo de forma contínua ou intermitente, onde parte desta energia é transmitida em 

um feixe do laser e parte é refletida, retornando como intensidade para o material ativo, 

conforme apresentado na Figura 10.  

 

Figura 10 – Esquema de funcionamento de uma fonte geradora de laser. 

  

Fonte: MIRIM, 2011. 

 

O material ativo é o responsável pela amplificação da energia emitida pela fonte de 

bombeamento. O material usado pode ser sólido, líquido ou gasoso. No caso de sólidos o 
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material ativo pode ser um cilindro usinado de cristal de rubi, vidro de neodímio ou YAG 

(Yttrium Aluminium Garnet). Os materiais ativos líquidos ou gasosos devem ser fechados em 

um recipiente e as duas paredes opostas são transparentes e planas. Os materiais líquidos ainda 

não ultrapassam o âmbito dos laboratórios, porém os gasosos são amplamente usados como o 

hélio-neônio, anidrido carbônico, argônio ionizado, CO2, entre outros. Já a fonte de 

bombeamento é responsável por emitir a energia a ser amplificada. Ele pode emitir um sinal 

intermitente (pulsado), como um “flash” ou descarga elétrica, ou um sinal contínuo como arco 

de xenônio que resulta em um laser contínuo, envolvendo o material ativo (KAVAMURA, 

2007). 

No caso de laser a fibra, a estrutura é um pouco diferente (vide Figura 11), uma vez que 

consiste em uma fibra de vidro com revestimento duplo e uma parte central na qual são diluídos 

os íons de Yb (Itérbio) do meio ativo. A região contendo íons de Itérbio está rodeada por um 

revestimento interno de índice de refração menor que o núcleo, e o revestimento interno possui 

um revestimento externo de índice de refração ainda menor (CORREARD, 2018). A emissão 

estimulada resultante da ação de laser é guiada dentro da região do núcleo, aumentando a 

intensidade e surgindo como um feixe de alta potência, garantida pelo pequeno diâmetro do 

núcleo. 

Figura 11 – Mecanismo de funcionamento da solda a laser por fibra. 

 

Fonte: CORREARD, 2018. 

 

As principais vantagens da soldagem a laser são o baixo aporte térmico, resultando em 

baixa distorção e mínima tensão residual, altas velocidades de soldagem, não há presença de 
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desgaste de eletrodos e bocais, precisão da soldagem e a possibilidade de soldar materiais 

dissimilares. Contudo, apesar das vantagens se sobressaírem, algumas desvantagens da solda 

laser precisam ser observadas, dentre elas o requisito de gap na junta é mais estreito, alguns 

materiais ficam impossibilitados neste processo devido à refletividade de sua superfície, altos 

investimentos iniciais do maquinário e a necessidade de proteção visual para evitar danos aos 

olhos e queimaduras (SIQUEIRA, 2007 e CARVALHO, 2009). 

O menor aporte térmico tem por consequência um resfriamento mais rápido do metal, o 

que reduz o tempo sensível ao trincamento. Em decorrência do rápido resfriamento, a rápida 

solidificação proporciona algumas vantagens para o material soldado, dentre elas o menor 

tamanho de grão, principalmente na ZAC, menor microssegregação e limitação do revenimento 

e endurecimento por precipitação. No entanto, altas taxas de resfriamento podem resultar em 

valores de dureza altos em aços estruturais endurecíveis, o que significa que é necessário um 

maior controle dos parâmetros de processamento para a soldagem a laser (ION, 2005). 

Como regra geral, pode-se dizer que quanto maior a resistência do aço, menor o aporte 

térmico necessário na soldagem. No entanto, para aços estruturais mais modernos expostos ao 

laser, existem também limites para estes valores mínimos. O pequeno aporte térmico, 

consequentemente, ocasiona um curto tempo de resfriamento. Este cuidado com o calor 

envolvido na soldagem envolve o risco de perder algumas das propriedades dos materiais e 

formar estruturas indesejadas, como por exemplo uma zona amolecida na ZAC (GERY et al., 

2005; FARROKHI et al., 2015). O aporte térmico ou energia de soldagem usada na soldagem 

a laser, portanto, é calculada a partir da velocidade de soldagem e da potência utilizada do laser, 

e a fórmula é idêntica à usada para soldagem convencional, exceto que os valores de corrente e 

tensão são substituídos pelo valor da potência do laser (SSAB, 2004). 

Segundo Barbato, 2012, muitas são as variáveis de influência no processo de soldagem 

a laser: potência do laser, velocidade de soldagem, distância focal, ângulo de incidência do feixe 

e tipo de gás de proteção. Tais parâmetros, tanto de forma individual quanto conjunta, afetam 

significativamente na qualidade e na formação da poça de fusão, ou seja, influenciam na 

profundidade de penetração, na forma e nas microestruturas finais de solidificação da zona 

fundida e da ZAC, que irão determinar as propriedades da junta. 

A fusão e a solidificação da solda a laser envolvem intensidades de 104 a 109 W.cm-2, 

através de feixes de onda contínuo (continuous wave) ou com largura temporal de pulsos de  

10-4 a 1 segundo (CORREARD, 2012). Não obstante, conforme estudos de Khan et al., 2010, 

com uma alta densidade de energia e baixo aporte térmico, a soldagem a laser Nd:YAG, por 
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exemplo, produz uma ZAC pequena, de rápido resfriamento e de baixa distorção, resultando 

em uma boa relação profundidade vs. largura na ZF.  

De acordo com pesquisas de Barnes e Pashby, 2000, o laser de Nd:YAG possui melhor 

aplicação, principalmente para chapas finas. Uma vez que foi possível atingir penetrações de 

profundidade entre 2 e 6 mm, enquanto que com o uso do laser de CO2,  se obteve penetrações 

de até 15 mm.  

Adicionalmente, estudos do processo de soldagem a laser de CO2 de Mei et al., 2009, 

utilizando amostras de aço de alta resistência galvanizado de 1,5 mm, apresentaram que o 

aumento da potência acarreta em maior profundidade e espessura do cordão, conforme Figura 

12, enquanto que o aumento da velocidade de soldagem possui efeito contrário nessas 

características. 

 

Figura 12 – Influência da potência do laser na profundidade e espessura do cordão de solda. 

 

Fonte: Mei et al., 2009. 

 

Para chapas mais espessas, estudos de Zou et al., 2016, e Ai et al., 2017, apontam como 

grande potencial o laser a fibra, sendo mais vantajoso em relação ao Nd:YAG, gerando um 

feixe com melhor qualidade, mais eficiente e de boa flexibilidade, além de melhor qualidade de 

cordão. Este ainda apresenta baixo comprimento de onda e maior brilho quando comparado 

com o CO2. No processo a fibra, estudam-se potências de 10 kW até 100 kW. A Figura 13 

apresenta os processos laser de acordo com a intensidade e o tempo de pulso. 
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Figura 13 – Processos laser e seus diferentes parâmetros de intensidade e pulso. 

 

Fonte: CORREARD, 2018. 

 

Segundo EWI, 2015, existem dois diferentes mecanismos pelos quais a soldagem a laser 

pode ocorrer, sendo eles por condução ou por penetração, também chamado de keyhole ou 

soldagem profunda, e estes diferem basicamente pela densidade de potência e pela forma com 

que ocorre o aquecimento. A Figura 14 faz um comparativo entre os dois métodos de soldagem 

a laser e os cordões característicos de cada. 

 

Figura 14 – Cordões de soldagem por condução (à esquerda) e por penetração (à direita). 

 

Fonte: EWI, 2015. 

 

 A seguir serão apresentadas as principais características de cada método. 
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3.4.1 Soldagem por condução 

No método por condução, a densidade de potência é grande o suficiente para fazer com 

que o metal se funda, e a penetração da solda é alcançada pelo calor do laser que entra na 

superfície do metal. Um exemplo seria a soldagem a laser pulsada na faixa de comprimento de 

milissegundos de pulso. A profundidade da penetração da solda é controlada em parte pelo 

comprimento do pulso, ou seja, quanto maior o pulso, mais tempo o calor tem para se "conduzir" 

na peça. No modo de aquecimento por condução, as soldas são geralmente mais largas do que 

profundas e, como a intensidade do laser é relativamente baixa, o baixo aporte térmico evita os 

principais problemas de soldagem (MIRIM, 2011). O método possui densidade de potência na 

ordem de 105 W.cm-2 com um tempo de pulso determinando pela razão entre o feixe na 

superfície e a velocidade, e está representado na Figura 15. 

 

Figura 15 – Esquematização da soldagem a laser por condução. 

 

Fonte: HU e EBERHARD, 2017. 

3.4.2 Soldagem por penetração (keyhole) 

No método keyhole, a penetração de solda é obtida de uma maneira diferente. Durante 

a soldagem, a densidade de potência é grande o suficiente para que o metal vá além da fusão e 

se vaporize. O metal vaporizado em torno do eixo óptico do laser cria uma cavidade, chamada 

keyhole. Esta cavidade ajuda a transmitir o feixe para dentro do material por reflexões múltiplas, 

o que aumenta o acoplamento entre o feixe e o material (absortividade). À medida que o feixe 

do laser se desloca para criar o cordão, o material é continuamente fundido na frente do feixe, 

fluindo ao redor do keyhole e solidificando-se na parte posterior da poça de fusão, criando uma 

solda tipicamente profunda e estreita, onde o diâmetro do keyhole é aproximadamente o 
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diâmetro do próprio feixe (LADARIO et al., 2007; CORREARD, 2018). A soldagem por 

keyhole, conforme mostra a Figura 13, é feita comumente em uma densidade de potência na 

ordem de 106 W.cm-2, com um tempo entre 10-4 e 10-1 segundos. A Figura 16 ilustra o método. 

 

Figura 16 – Formação do cordão de solda a laser por penetração. 

 

Fonte: DAMOULIS E BATALHA, 2004. 

 

A soldagem a laser, tanto por condução quanto por penetração, também está sujeita a 

defeitos comuns aos demais processos de soldagem, tais como poros e trincas. Os poros podem 

ser oriundos do desabamento do keyhole, quando o acoplamento entre material e feixe se torna 

instável (CARVALHO, 2009). Outros geradores de poros são também a desgaseificação do 

metal líquido ou a contaminação da poça com a atmosfera ao redor, como no caso de 

ineficiência do gás inerte protetivo.  

No presente trabalho foi utilizada a soldagem a laser de fibra, pelo método keyhole, 

sendo os parâmetros utilizados, equipamentos, materiais e metodologias apresentadas a seguir. 

3.5 Soldagem a laser dos aços 22MnB5 estampados a quente  

Após o processo de estampagem a quente, o material torna-se de difícil soldabilidade 

por processos convencionais, devido a sua alta resistência em resposta às características 

microestruturais. Adicionalmente, o desenvolvimento de tensões residuais nas juntas soldadas 

é intrínseco do processo de soldagem, uma vez que após o aporte térmico a peça resfria, e a 

zona fundida (ZF) e a zona afetada pelo calor (ZAC) passam por transformações de fases, 

transitando de austenita para ferrita, bainita ou martensita. Tais transformações ocorrem com 

uma expansão de volume específico, ao mesmo tempo que esse aumento de volume é impedido 
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pelas regiões já martensíticas do aço 22MnB5 estampado à quente, o que acarreta em um 

esforço de compressão na região que recebeu o aporte térmico (BARBATO, 2012). Portanto, 

tão maior for a resistência ao escoamento do material no início da austenitização, mais 

expressivo é o efeito da tensão residual após a soldagem. 

Com uso crescente de aços estampados a quente 22MnB5 na indústria automobilística, 

nota-se um aumento considerável nas pesquisas de soldagem a laser destes materiais, visando 

maior estabilidade microestrutural destes aços uma vez que o calor aportado e a ZAC são 

significativamente menores (GERHARDS et al., 2016; KÜGLER et al., 2016; VOLLERTSEN 

et al., 2017; WANG et al., 2017).  

Němeček et al., 2012, estudaram a soldagem a laser dos aços de alta resistência em 

comparação com a soldagem a arco MAG. Quando avaliado o aço martensítico DOCOL 1200 

(22MnB5) estampado a quente, as juntas soldadas a laser apresentaram uma dureza 

correspondente de 370 HV 10, não apresentando grande diferença em relação ao metal base. Já 

dureza da junta soldada MAG caiu para 220 HV 10. Isso ocorre porque a martensita no metal 

de base da chapa passou por um revenido intensivo durante o processo. A resistência mecânica 

à tração das juntas soldadas apresentou a mesma tendência, e comportamento similar foi 

observado para o aço TRIP 900, onde a soldagem laser apresentou mínimo impacto no material 

próximo da junta. 

Estudos de Wang et al., 2017, também avaliaram a soldabilidade a laser do aço 22MnB5 

estampado a quente com revestimento Al-Si, utilizando potência de 4kW, velocidade de 3 

m/min e avaliando diferentes atmosferas, visando eliminar a remoção do revestimento no 

processo e obtendo bons resultados com atmosfera oxidante. Sun et al., 2019, também 

investigaram o desempenho destes aços revestidos e estampados a quente na soldagem a laser 

avaliando método para suprimir a formação da ferrita δ na microestrutura martensítica da junta 

soldada sem a necessidade da remoção do revestimento e preservando as propriedades 

mecânicas do aço com a adição de uma camada de níquel. 

Adicionalmente, conforme estudos de Hong e Shin, 2017, o processo a laser já vem 

sendo estudado em aços AHSS também em substituição a solda a ponto, pois estes aços 

provocam desgastes excessivos dos eletrodos de forma similar ao que ocorre com materiais 

galvanizados. Não obstante, a soldagem laser mostrou-se uma excelente opção também para 

metais dissimilares, conforme estudos envolvendo aços TRIP, DP980 e HSLA (LUN et al., 

2017). 

He et al., 2019, avaliaram a influência do revestimento Al-Si no aço 22MnB5 

conformado a quente, quando submetido ao processo de soldagem a laser. As juntas soldadas a 
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laser do material sem revestimento apresentaram um melhor desempenho nos ensaios 

mecânicos de tração uniaxial, quando comparado ao material revestido. Esse resultado está 

associado a dissolução do revestimento Al-Si ao substrato, o qual permanece parcialmente 

aglomerado na fronteira de fusão como fase intermetálica. 
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4. MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Neste item são descritos em detalhes os equipamentos, dispositivos auxiliares, materiais, 

procedimentos, considerações e premissas utilizadas no desenvolvimento da tese. Podemos 

visualizar o fluxograma das etapas do estudo na Figura 17. 

 

Figura 17 – Fluxograma das etapas envolvidas no procedimento experimental 

 

Fonte: Próprio Autor. 

 

O fluxograma da Figura 17 apresenta a metodologia utilizada neste estudo. Inicialmente 

definiram-se os materiais de base a serem utilizados no processo de estampagem a quente, 

posteriormente os parâmetros iniciais de soldagem a partir da revisão bibliográfica. Ao passo 

que foram realizados testes preliminares de soldagem a laser, a fim de definir os parâmetros 

ideais de soldagem.  

Após a definição dos parâmetros ideais, as soldas passaram por análise macro e 

microestrutural e avaliação mecânica. Para avaliar a qualidade e as características superficiais 

das juntas soldadas, foi realizada inspeção visual. A partir da microscopia óptica foram obtidas 

macrografias para caracterizar por meio da secção transversal das soldas defeitos como: a falta 
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de fusão ou penetração, micrografias para caracterizar a morfologia da junta soldada. Por fim, 

foi realizada uma avaliação mecânica por meio de ensaios de tração, microdureza e fadiga. 

4.1 Materiais 

4.1.1 Metal base 

Neste trabalho foram utilizadas duas classes de aços avançados de alta resistência 

(AHSS) para estampagem a quente (hot stamping), o 22MnB5 e o aço 22MnB5 modificado 

com adições de nióbio e molibdênio. A espessura das chapas é de 4,50 mm. 

A composição química e propriedades mecânicas dos materiais fornecidas pelo 

fabricante SSAB são apresentadas nas Tabelas 3 e 4, respectivamente.  

 

Tabela 3 – Composição química dos aços 22MnB5 e 22MnB5+NbMo. 

 Aço 
C Si Mn S Cr Mo Ti Nb B 

[%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] 

22MnB5 0,22 0,2 1,2 0,004 0,2 - 0,03 - 0,0025 

22MnB5 + NbMo 0,22 0,2 1,2 0,004 0,2 0,16 0,03 0,05 0,0025 

Fonte: Adaptado de Hannula et al., 2019. 

 

Tabela 4 – Propriedades mecânicas do aço 22MnB5 e 22MnB5+NbMo. 

 Aço 

Limite de 

Resistência 

Limite de 

Escoamento 
Alongamento 

[MPa] [MPa] [%] 

22MnB5 
500 - 700 350 - 550 ≥10 

22MnB5 + NbMo 

Fonte: Adaptado de Hannula et al., 2019. 

 

Em sua condição inicial, o aço para estampagem a quente 22MnB5 possui uma 

microestrutura ferrítica e perlítica, porém durante a conformação e concomitantemente 

tratamento térmico de têmpera, permite obter uma microsestrutura preponderantemente 

martensítica. 

As análises por microscopia óptica do aço, antes e após o processo de estampagem a 

quente, foram realizadas por meio da preparação metalográfica padrão da norma ASTM E3. As 

amostras já embutidas foram lixadas na sequência granulométrica #220, 400, 600, 1200 e 2500, 

e polidas com solução de alumina 1 µm. O ataque metalográfico foi realizado, utilizando 

solução Nital 2% durante 10 segundos de exposição. Após o ataque as imagens foram obtidas 

em um microscópio da marca Zeiss, modelo Axio Scope A1. 
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4.2 Preparação dos corpos de prova para a estampagem a quente 

Para a preparação dos corpos de prova, optou-se por utilizar uma máquina de corte laser 

modelo Bysprint Fiber 3105, marca Bystronic, por apresentar precisão dimensional e excelente 

qualidade nas arestas cortadas, sem a presença de rebarbas. A dimensão do corpo de prova foi 

de 75 mm x 150 mm, conforme Figura 18. 

 

Figura 18 – Corpos de prova para o processo de estampagem a quente. 

 

Fonte: O autor. 

 

Com objetivo de facilitar a movimentação dos corpos de prova do forno para a 

ferramenta, na região central, é possível observar material sobressalente com dimensões de       

15 mm x 20 mm. Na mesma região, foi realizado um furo com diâmetro de 3,00 mm e 57,5 mm 

de profundidade, para inserção de um termopar tipo K, com objetivo de controlar a temperatura 

nas etapas de aquecimento e resfriamento do processo de conformação. 
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4.3 Tratamento térmico de têmpera 

Para a realização do tratamento térmico de têmpera, foi utilizada uma prensa hidráulica 

de 100 toneladas, modelo TM 100 do fabricante Nowak, um forno tipo mufla para altas 

temperaturas modelo 3436 do fabricante Formitec, um refrigerador de água (chiller) modelo 

R134-a do fabricante Maqtermo. A têmpera foi realizada usando uma ferramenta projetada para 

produzir corpos de prova para os ensaios de soldagem, ver Figura 19. 

 

Figura 19 – Aparato experimental utilizado no processo de estampagem a quente e esquema 

da ferramenta de têmpera com resfriamento interno de água. 

 

Fonte: O autor. 

 

Os ensaios foram realizados inserindo os corpos de prova instrumentados no forno tipo 

mufla, com a câmara de aquecimento na temperatura estabilizada em 950°C. Os mesmos foram 

mantidos durante 300 segundos (5 minutos), registrados por meio de um cronômetro, com o 

objetivo de obter uma transformação completa e homogênea da austenita. Em seguida, foi 
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realizada a rápida transferência para a ferramenta (<7 segundos), evitando uma queda excessiva 

de temperatura. A Tabela 5 resume os parâmetros do processo empregados neste estudo, que 

representa as condições típicas de endurecimento por prensagem industrial. 

 

Tabela 5 – Parâmetros do processo de estampagem a quente. 

Temperatura de 

Encharque 

Tempo de 

Encharque 

Transferência CP 

para ferramenta 

Vazão do 

fluido nos 

canais de 

refrigeração 

Pressão de 

Contato 

Temperatura do 

fluido  

[°] [s] [s] [l/min] [MPa] [°C] 

950 300 < 7 13 70 5 

Fonte: O autor, 2020. 

 

Como neste estudo o objetivo é obter uma microestrutura 100% martensítica, a 

temperatura do fluido nos canais de refrigeração constitui um importante fator de influência 

para o efeito de resfriamento proporcionado pelo ferramental, no caso estudado a temperatura 

do fluído na saída do chiller, foi de 5°C, promovendo o rápido resfriamento. 

Com objetivo de validar as propriedades mecânicas do material de base antes e após o 

processo de estampagem a quente, cinco corpos de prova de cada material, 22MnB5 e 

22MnB5+NbMo foram extraídos perpendicularmente a direção de laminação, seguindo o 

procedimento da norma ASTM E 8M:2016, o desenho do corpo de prova pode ser visualizado 

na Figura 20. 

 

Figura 20 – Corpo de prova ensaio de tração, material antes e após processo de conformação a 

quente. 

 

Fonte: O autor. 
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4.4 Solda laser: preparação dos corpos de prova 

Para a realização de todos os testes de soldagem, as bordas dos corpos de prova foram 

retificadas por meio de uma máquina retífica plana modelo T-104a, do fabricante Ferdimat, 

com objetivo de eliminar possíveis contaminantes do processo de estampagem a quente. A fim 

de eliminar contaminantes oriundos do processo de retífica, as bordas foram limpas com água 

e sabão neutro com esponja abrasiva, enxaguadas em água corrente, secas com fluxo de N2 e 

limpas com pano especial embebido com etanol 96%. Imediatamente, antes de iniciar a 

soldagem, as juntas novamente recebiam um sopro de N2. 

4.4.1 Aparato de soldagem laser 

Os corpos de prova foram montados diretamente sobre a mesa do equipamento de 

soldagem, que proveu desta forma, um apoio rígido e estável para execução dos experimentos. 

A mesa de soldagem é dotada de um sistema com comandos numéricos computadorizados 

(CNC) controlada por computador por meio do software EMC2, e acionada por motores de 

passo, com velocidade máxima de 160 mm/s, e cursos dos eixos X e Y com 430 e 508 mm, 

respectivamente, ambos com uma resolução de 5 µm. Para a fixação óptica de focalização e 

ajuste de foco do feixe de laser sobre os corpos de prova, é incorporado à mesa um eixo Z, com 

curso de 215 mm e resolução de 1 µm. A fim de garantir que os corpos de prova fossem 

firmemente fixados, e não ocorresse o seu deslocamento, foram utilizados 4 posicionadores 

“L”, fixados diretamente à mesa. A Figura 21 mostra o aparato experimental. 

 

Figura 21 – Montagem dos corpos de prova na mesa de soldagem. 

 

Fonte: O autor. 
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4.4.2 Equipamento de solda laser 

Os experimentos de soldagem foram realizados por meio de um equipamento do 

fabricante IPG, modelo YLR-2000, com potência de 2 kW. O mesmo encontra-se instalado no 

Laboratório de Desenvolvimento de Aplicações de Laser e Ótica da Divisão de Fotônica (EFO) 

do Instituto de Estudos Avançados (IEAv) do Departamento de Ciência e Tecnologia 

Aeroespacial (DCTA). A Figura 22 apresenta detalhes do equipamento de solda laser. 

 

Figura 22 – Equipamento de solda laser. 

 

Fonte: O autor. 

 

A fibra óptica do laser possui 50 µm de diâmetro e 5 metros de extensão. Esta fibra é 

conectada a uma segunda fibra com diâmetro correspondente a 100 µm e extensão de 10 metros, 

através de uma unidade de acoplamento com sistema de resfriamento. Por sua vez, a fibra 

secundária é conectada a um colimador óptico no cabeçote do laser, formando o sistema de 

acoplamento do feixe, este acoplamento facilita a substituição da fibra de processo. O laser é 

dotado de uma cabine de processamento com sistemas de gases auxiliares e exaustão de fumos. 
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4.5 Parâmetros Experimentais 

4.5.1 Informações Básicas 

Ambos os corpos de prova para realização dos ensaios de soldagem, foram retirados de 

uma única chapa comercial de 4,50 mm de espessura. Suas dimensões foram determinadas de 

forma a permitir a realização de diversas tentativas de soldagem com comprimento total de 150 

mm. 

Os experimentos de soldagem foram realizados unindo dois corpos de prova descritos 

na seção 4.2. O processo de soldagem foi realizado em dois passes, conforme mostrado na 

Figura 23. Antes da soldagem, as peças foram posicionadas em configuração de topo (Figura 

23a), escovadas e enxugadas com pano embebido em etanol e secas por um jato de gás 

nitrogênio. Antes de aplicar o segundo passe de solda, as peças foram viradas e limpas 

novamente para remover pequenas partículas de óxidos geradas durante o primeiro passe de 

solda. Os dois passes de solda estão parcialmente sobrepostos (ver Figura 23c).  

 

Figura 23 – Sequência de processamento do procedimento de solda laser. a) junta de topo, b) 

primeiro passe de solda, c) segundo passe de solda. 

 

Fonte: O autor. 

4.6 Métodos de Desenvolvimento dos Experimentos 

Possuindo como base as análises dos testes experimentais e também a revisão 

bibliográfica, foram realizadas correções e adaptações nos parâmetros utilizados para a 

realização das soldas. 
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O foco do laser foi mantido na parte inferior das chapas para que ocorra a correta 

estabilização do keyhole na soldagem, favorecendo assim a formação do capilar de vapor e 

potencializando a energia do laser. Para garantir a ausência de contaminação do cordão de solda, 

foi utilizado argônio como gás de proteção, com uma vazão de 10 l/min. As soldas foram 

realizadas com uma leve inclinação entre o cabeçote e a normal das chapas. Esta inclinação é 

necessária para que não ocorra retroalimentação da cavidade via fibra óptica, caso houvesse 

reflexão do feixe laser, o que acarretaria danos ao sistema. A Tabela 6 apresenta os parâmetros 

utilizados no processo de soldagem a laser. 

 

Tabela 6 – Parâmetros utilizados no processo de soldagem laser. 

Velocidade de 

soldagem 

Potência do 

laser 

Vazão do gás de 

proteção 

Ângulo de 

inclinação  

[mm/s] [kW] [l/min.] [°] 

50 2000 10 5 

Fonte: O autor. 

4.7 Modos de Avaliação das Soldagens 

As chapas foram soldadas em temperatura ambiente, sem pré ou pós aquecimento do 

material, depois de soldadas foram visualmente inspecionadas. Fotos das soldas foram tiradas 

por meio de uma câmera fotográfica digital com resolução de 12 Megapixels. As fotografias 

para análise da superfície das soldas foram tiradas segundo um ângulo de aproximadamente 90° 

em relação à superfície dos corpos de prova. 

Para cada solda realizada com os parâmetros finais, foram retirados corpos de prova de 

tração, amostras representativas para análise metalográfica, medição do perfil de dureza e 

fadiga. Os 50 mm iniciais e finais de cada solda foram descartados, seguindo o recomendado 

pela norma DIN EN ISO 15614-1:2012 “Specification and qualification of welding procedures 

for metallic materials – Welding procedure test”. 

4.7.1 Caracterização de macrografia e micrografia 

As análises macrográficas foram realizadas por meio do corte refrigerado da secção 

transversal das soldas. Posteriormente à seleção e extração, as amostras foram embutidas a 

quente em resina baquelite, lixadas na sequência granulométrica # 220, 400, 600, 1200 e 2500 

e polidas com solução de alumina 1 µm. O ataque metalográfico foi realizado com a solução 
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Nital 10% durante 10 segundos de exposição. As imagens foram obtidas em um 

estereomicroscópio ZEISS Stemi 2000-C.  

As análises micrográficas foram realizadas por meio da preparação metalográfica 

padrão da norma ASTM E3, as amostras já embutidas foram lixadas na sequência 

granulométrica # 220, 400, 600, 1200 e 2500 e polidas com solução de alumina 1 µm. O ataque 

metalográfico foi realizado com a solução Nital 2% durante 10 segundos de exposição. Após o 

ataque as imagens foram obtidas em um microscópio da marca Zeiss modelo Axio Scope.A1. 

A Figura 24 apresenta de maneira esquemática as regiões onde foram realizadas as análises de 

micrografia. 

 

Figura 24 – Desenho esquemático para análise de micrografia. 

 

Fonte: O autor. 

 

Como pode ser observado por meio da Figura 24, as análises de micrografias tiveram 

como objetivo realizar um mapeamento da região soldada. Com isso, foi capturado 12 imagens 

que contemplam os dois passes de solda e a região de interpasse, além de uma imagem do 

material de base.  

4.7.2 Análise microestrutural em MEV 

Para a análise em microscópio eletrônico de varredura (MEV) marca Tescan, modelo 

VEGA 3, as amostras foram preparadas pelo procedimento metalográfico padrão. Com as 

amostras já embutidas as mesmas foram lixadas na sequência granulométrica # 220, 400, 600, 

1200 e 2500 e polidas com solução de alumina 1 µm. O ataque metalográfico foi realizado com 

solução Nital 10% durante 5 segundos de exposição. Após o ataque as amostras foram retiradas 

do baquelite para inserção na câmera do MEV. Foi utilizada a técnica de elétrons secundários 

para a varredura do relevo superficial das amostras atacadas, com posterior classificação 
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microestrutural. A configuração para as imagens de MEV seguiram o mesmo padrão 

apresentado na Figura 24. 

4.7.3 Análise microestrutural de EBSD 

O preparo das amostras para análise com EBSD foi similar ao preparo da análise com 

MEV, acrescido de uma etapa adicional de polimento mecanizado com sílica coloidal de 0,04 

µm por 40 minutos. Para as análises foi utilizado um detector de elétrons retroespalhados da 

marca Oxford, modelo Nordlys Max 3, acoplado a um microscópio eletrônico de varredura 

JEOL modelo JEM 7100LV F, utilizando uma magnificação de 500 x, step size entre 0,6 µm e 

voltagem de 25keV. O pós processamento dos dados foi realizado com a extensão MTEX – 

Free and Open Source Software Toolbox versão 5.01 instalada no software MATLAB®. Grãos 

menores que 50 pixels foram desconsiderados. A reconstrução da austenita prévia foi 

automatizada com algorítimo desenvolvido por Nyyssönen (2017) utilizando 1,6 como inflation 

operator e desorientação mínima de 3° entre as ripas de martensita. A Figura 25 apresenta de 

maneira esquemática as regiões onde foram realizadas as análises de EBSD. 

 

Figura 25 – Desenho esquemático para análise de EBSD. 

 

Fonte: O autor. 

4.7.4 Análise de fases por difração de raio X 

As análises de difração de raios X (DRX) tiveram como objetivo a identificação de fases 

cristalinas presentes nos materiais, realizadas medições na região do metal de base. A 

preparação da amostra foi por meio do acabamento superficial lixado seguindo a sequência 

granulométrica de #400, 600, 1000 e 1500 mesh, polidas com suspensão de diamante de 3 µm 

e 1 µm, sem ataque metalográfico. As análises foram realizadas em um difratômetro Rigaku 

SmartLab 9kW, com detector D/Tex Ultra, usando CrK⍺ (λ = 2,28975 Å) e geometria Bragg-
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Brentano. A faixa de varredura foi de 50° à 158°, com passo de 0,01°, velocidade 1°/min, tensão 

de 40 KV e corrente de 180 mA. A identificação das fases presentes e as análises semi-

quantitativas foram obtidas utilizando o software PDXL2 e o banco de dados do ICDD 

(International Centre for Diffraction Data). 

4.7.5 Avaliação do perfil de microdureza 

Para análise de microdurezas das diferentes regiões das soldas, as amostras embutidas 

foram preparadas com lixamento transversal na sequência granulométrica # 220, 400, 600, 1200 

e 2500 e polidas com solução de alumina 1 µm. O ataque metalográfico foi realizado com 

solução Nital 10% durante 5 segundos de exposição. As soldas foram avaliadas através de perfis 

de microdurezas realizados em sua secção transversal, conforme ilustrado na Figura 25. Os 

perfis de microdurezas foram realizados conforme a norma ASTM E 384-16 com início no 

sentido indicado pelas setas, passando por todas as regiões da união gerando uma varredura de 

todos os pontos da união. Para que isso fosse possível foi aplicada uma carga de 0,025 kgf com 

distância entre indentações de 0,05 mm. O equipamento utilizado no ensaio foi um 

microdurômetro da marca Shimadzu modelo HMV-G 20ST. 

 

Figura 26 – Representação esquemática da seção transversal das amostras utilizadas para 

análises de microdureza. 

 

Fonte: O autor. 

4.7.6 Ensaio de Tração 

Os ensaios de tração das uniões soldadas pelo processo laser foram realizadas conforme 

os procedimentos da norma ASTM E 8M:2016. Os corpos de prova foram confeccionados 

numa máquina de eletro-erosão a fio e extraídos na direção transversal à solda, para 

determinação do limite de resistência à ruptura, escoamento e o alongamento percentual do 

material após a soldagem, ver desenho do corpo de prova na Figura 26.  
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Figura 27 – Corpo de prova ensaio de tração 

 

Fonte: O autor. 

 

Para a análise foi utilizada uma máquina de ensaio da marca Shimadzu modelo EHF – 

EB 10 – 20L, foram ensaiados 5 corpos de prova para cada condição de soldagem com uma 

velocidade de carregamento de 0,75 mm/min. 

4.7.7 Ensaio de fadiga 

Os corpos de prova utilizados para o ensaio de fadiga foram confeccionados de acordo 

com a norma ASTM E466-96:2002, retirados no sentido transversal a solda, ver Figura 28. O 

corte lateral, para obtenção da silhueta dos corpos de prova em forma de gravata borboleta, foi 

efetuado por eletro-erosão a fio. Por fim, para eliminação de rebarba, os corpos de prova 

sofreram lixamento nas bordas da região de ensaio com lixa de granulometria #300. Já as faces 

sofreram lixamento no sentido longitudinal, com lixa de granulometria #400.  

 

Figura 28 – Corpo de prova para ensaio de fadiga. 

 

Fonte: O autor. 
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Os diagramas de vida em fadiga S-N (tensão vs. número de ciclos) foram elaborados de 

acordo com a norma ASTM E739:1991, utilizando o software de modelamento matemático 

MatLab, versão R2017b. Os ensaios foram realizados de modo a obter em torno de 22 dados 

válidos para cada caso. A razão de cargas de tração aplicada foi de 10% (ou seja: R = 

Fmínima/Fmáxima = 0,1). Os corpos de prova cujo ensaio foi interrompido devido ao grande 

número de ciclos atingido (run-out > 106), apesar de mostrados nos diagramas, não foram 

utilizados no equacionamento das curvas S-N. O mesmo procedimento foi adotado em relação 

aos corpos de prova que sofreram ruptura atípica, dentro da região de agarre (ao invés de ocorrer 

na região central de teste). Para a análise foi utilizada uma máquina de ensaio da marca 

Shimadzu modelo EHF – EB 100 kN – 20L. 
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5. RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

Neste item são descritos diversos aspectos da influência dos parâmetros de soldagem 

sobre as características das soldas produzidas pelo processo laser. Principalmente por meios da 

confrontação dos resultados obtidos pelos diversos testes realizados, além da comparação com 

dados de referência publicados. Nos testes preliminares são apresentados resultados qualitativos 

nos quais se basearam todos os ajustes necessários aos parâmetros de soldagem. 

Após a definição dos parâmetros ideais de soldagem, foi realizada uma análise a partir 

dos dados obtidos nos ensaios de tração, perfil de dureza, fadiga e análises metalográficas. 

Baseado nestes dados se obteve a caracterização das soldas obtidas pelo processo de soldagem 

laser. 

5.1 Caracterização do Metal Base 

Para comprovar os dados das propriedades mecânicas obtidas por meio do catálogo da 

SSAB (2015), cinco amostras do material foram submetidas a ensaios de tração. Os resultados 

dos ensaios mecânicos como: limite de escoamento (MPa), limite de resistência à tração (MPa) 

e alongamento (%) são apresentados nas Tabelas 7 e 8. 

 

Tabela 7 – Resultados dos ensaios mecânicos da liga 22MnB5 

Propriedades Mecânicas 

 Conforme recebido 
Após processo de 

estampagem a quente 

Limite Escoamento (MPa) 615±7 1023±2 

Limite Resist. Tração (MPa) 703±2 1411±7 

Along. (%) 17±2 9±0,5 

Fonte: O autor. 

 

Tabela 8 – Resultados dos ensaios mecânicos da liga 22MnB5+NbMo 

Propriedades Mecânicas 

 Conforme recebido 
Após processo de 

estampagem a quente 

Limite Escoamento (MPa) 637±11 1075±2 

Limite Resist. Tração (MPa) 774±9 1465±9 

Along. (%) 20±2 10±0,2 

Fonte: O autor. 
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Os valores obtidos nos ensaios de tração do metal de base antes e após o processo de 

estampagem a quente, referem-se à média dos cinco corpos de prova extraídos 

perpendicularmente ao sentido de laminação da chapa base, uma vez que todas as soldas 

analisadas neste trabalho foram realizadas paralelamente ao sentido de laminação. 

Os ensaios demonstraram propriedades ligeiramente superiores para a versão com Nb e 

Mo, apresentando em uma média, tensões de escoamento, máximas e deformações maiores do 

que a versão sem Nb e Mo. Como é esperando do processo de estampagem a quente, os valores 

de resistência mecânica aumentaram significativamente após o processo de conformação, 

obtendo valores médios de 1411 MPa e 1465 MPa de limite de resistência, para o material 

22MnB5 e 22MnB5+NbMo, respectivamente. 

A composição química das ligas medida por espectrometria de emissão óptica é 

apresentada nas Tabelas 9. 

 

Tabela 9 – Resultados dos ensaios mecânicos da liga 22MnB5 

Aço 
C Si Mn S Cr Mo  Ti Nb B 

[%] [%] [%] [%] [%] [%]  [%] [%] [%] 

22MnB5 0,22 0,14 1,19 0,001 0,22 -  0,035 - 0,001 

22MnB5 + NbMo 0,20 0,19 1,19 0,002 0,19 0,157  0,035 0,04 0,001 

Fonte: O autor. 

 

Na Figura 29 pode-se observar por microscopia óptica o efeito de refino de grão ferrítico 

promovido pela adição de pequenas quantidades de nióbio e molibdênio no material na 

condição de recebimento. Já na Figura 30, pode-se observar o mesmo efeito por meio da 

microscopia eletrônica de varredura com maior precisão. Nota-se que a microestrutura do 

material antes da têmpera promovida pelo processo de estampagem à quente é majoritariamente 

ferrítica e perlítica. 

Morris et al.,( 2003) comprovaram em seus estudos que o nióbio e o molibdênio são 

responsáveis pelo endurecimento por precipitação e refino de grão, sendo o refino de grão 

microestrutural, o único mecanismo que melhora simultaneamente a resistência do aço. 
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Figura 29 – Microscopia óptica do material 22MnB5 pré-processamento sem adição de NbMo 

(à esquerda) e com NbMo (à direita), seção longitudinal, ampliação de 500x.  

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 30 – Microscopia eletrônica de varredura do material 22MnB5 pré-processamento sem 

adição de NbMo (à esquerda) e com NbMo (à direita), seção longitudinal, ampliação de 

5000x. 

 

Fonte: O autor. 

 

Após o processo de conformação a quente, as amostras foram novamente avaliadas por 

microscopia óptica e MEV, apresentadas nas Figuras 31 e 32 respectivamente, com e sem 

adições de Nb e Mo. Além do refino de grão, notou-se que houve uma homogeneização da 

microestrutura, sendo esta martensítica com pequenas ilhas de bainita, conforme apontado nas 

imagens de MEV. A amostra com adições de Nb e Mo apresentaram menores quantidades de 

bainita. Com base em diagramas CCT construídos para esses aços por Hannula et al., (2019), a 
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taxa de resfriamento aplicada na simulação atual de endurecimento por prensagem (>30ºC/s) 

produzirá uma fração de bainita inferior à 5%. 

 

Figura 31 – Microscopia óptica do material 22MnB5 pós processamento sem adição de NbMo 

(à esquerda) e com NbMo (à direita), seção transversal, ampliação de 500x. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 32 – Microscopia eletrônica de varredura do material 22MnB5 pós processamento sem 

adição de NbMo (à esquerda) e com NbMo (à direita), seção longitudinal, ampliação de 

5000x. 

 

Fonte: O autor. 

 

Masimov et al., (2009), comprovaram que durante o processo de conformação a quente, 

as microligas de nióbio são benéficas para se obter uma granulação mais fina, devido a sua 

capacidade de controlar o tamanho de grão durante a conformação. Também é conhecido que 

o molibdênio por si só, pode melhorar a temperabilidade dos aços, suprindo a formação de 

ferrita, por reduzir a difusividade do carbono e exercer uma excessiva força de arrasto nos 

limites de grãos em movimento. Fato este, é comprovado nas imagens acima. 
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5.2 Processo soldagem laser 

5.2.1 Testes Preliminares – Parâmetros e Domínio de Soldagem  

Os testes preliminares serviram para fazer os ajustes necessários a fim de obter soldas 

com o mínimo de defeito ou sua total ausência, para tanto foram realizadas soldas variando-se 

a velocidade de soldagem e potência do laser.  

Na primeira etapa procurou-se determinar os parâmetros de solda ideais. O cronograma 

dos testes preliminares serviu como ponto de partida, pois se identificou o potencial deste 

exercício para aumentar o conhecimento da influência de cada variável no contexto da 

realização do processo. As soldas realizadas nesta etapa foram classificadas quanto à ocorrência 

dos seguintes fenômenos: 

 Geometria do cordão (penetração, largura das zonas de fusão e afetada pelo 

calor) 

 Presença de defeitos (trincas e poros) 

A realização de ensaios mecânicos como tração e fadiga não foi realizada nesta etapa. 

Assim, as devidas modificações nos parâmetros de soldagem foram feitas baseadas na análise 

visual dos cordões soldados. 

Na Tabela 10 são apresentados os valores de velocidade e potência utilizados para a 

definição de parâmetros do processo de soldagem. O gás de proteção utilizado foi o argônio 

(Ar), com fluxo de 10 l/min. A condição 6 e 6’ foram soldadas com os mesmos parâmetros, 

velocidade de 100 mm/s e potência de 1900 W. 

 

Tabela 10 – Parâmetros preliminares do processo de soldagem. 

Experimento Velocidade  Potência 

[#] [mm/s] [W] 

1 25 1800 

2 50 1800 

3 100 1800 

4 25 1900 

5 50 1900 

6 100 1900 

6’ 100 1900 

7 25 2000 

8 50 2000 

9 100 2000 

Fonte: O autor. 
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A Figura 33 apresenta imagens da superfície dos cordões de solda das nove condições 

de soldagem apresentadas na Tabela 9. 

 

Figura 33 – Vista superior dos cordões de solda, definição dos parâmetros. 

 

Fonte: O autor. 

 

A Figura 34 apresenta as macrografias da seção transversal da solda obtida em diferentes 

condições de potência e velocidade de soldagem. Verifica-se que, nestas condições não houve 

penetração total. 

 

Figura 34 – Macrografias da seção transversal da solda, variando potência e velocidade. 

 

Fonte: O autor. 
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Com a finalidade de obter condições com penetração total, foi fixado o valor de potência 

em 2000 W e a velocidade foi variada de 25 mm/s à 2,5 mm/s, conforme apresentado na Tabela 

10. A escolha da potência de 2000 W foi feita a partir da análise visual dos cordões soldados 

(superfície de solda e macrografia), das condições apresentadas na Tabela 11, realizados 

anteriormente. As soldas com potência de 2000 W apresentaram maior penetração e a opção 

foi aumentar o aporte térmico diminuindo a velocidade de soldagem.  

 

Tabela 11 – Parâmetros do processo, para potência fixa de 2000 W. 

Experimento Velocidade  Potência 

[#] [mm/s] [W] 

7A 25 

2000 

7B 15 

7C 10 

7D 5,0 

7E 2,5 

Fonte: O autor. 

 

A Figura 35 apresenta imagens da superfície dos cordões de solda das cinco condições 

de soldagem apresentadas na Tabela 10. 

 

Figura 35 – Vista superior dos cordões de solda, com potência fixa em 2000 W. 

 

Fonte: O autor. 
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A Figura 36 apresenta as macrografias da seção transversal da solda obtida com potência 

fixada em 2000 W variando cinco níveis de velocidade de solda, promovendo desta forma, um 

aumento do aporte térmico na soldagem. 

 

Figura 36 – Macrografias da seção transversal da solda, potência constante de 2000W. 

 

Fonte: O autor. 

 

Nota-se que mesmo com velocidades baixas, não foi possível obter penetração total. 

Ademais, a região do revenido (zona escura nas fotos) foi muito elevada em condições de baixas 

velocidades de soldagem. Portanto, escolhe-se uma condição apresentada na Tabela 9 a fim de 

obter uma solda com características apropriadas por meio de dois passes de solda, no topo e no 

verso. As condições nas quais a velocidade foi de 25 mm/s mostraram uma zona termicamente 

afetada muito grande. Por outro lado, para velocidades de 100 mm/s, a largura do cordão de 
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solda foi pequena e pequenas variações na posição da junta podem ocasionar uma solda 

inconsistente. Assim, parte-se da condição de soldagem com potência de 2000 W e velocidade 

de 50 mm/s, como aquela que oferece o melhor compromisso entre penetração, largura e 

pequena zona afetada pelo calor. Assim, as soldagens preliminares foram realizadas para se 

chegar ao parâmetro ideal utilizado nos testes finais.  

5.3 Parâmetros fixos para soldagem 

5.3.1 Inspeção Visual 

Baseado nos resultados obtidos por meio dos testes preliminares foram definidos os 

parâmetros ideais para a realização dos testes subsequentes. 

Uma vez definidos os parâmetros para soldagem final apresentados na seção 4.6, foram 

realizadas soldas de iguais parâmetros para ambos os materiais, 22MnB5 e 22MnB5+NbMo, 

para posterior avaliação das propriedades mecânicas e metalográficas. As soldas não 

apresentaram evidências de poros abertos, e as bordas de fusão foram regulares através da linha 

de solda. Como mencionado anteriormente, a solda foi efetuada em dois passes opostos, 

resultando numa junta de penetração completa. A Figura 37 apresenta imagem de algumas das 

chapas soldadas para o trabalho. 

 

Figura 37 – Vista de topo das juntas soldadas. 

 

Fonte: O autor. 

5.3.2 Metalografia: Análise da microestrutura formada 

A análise da superfície das soldas não possibilitou nenhuma conclusão em relação à 

integridade do cordão de solda, para isso, após a soldagem amostras da seção transversal foram 

preparadas para análise macroscópica, a fim de caracterizar a existência ou não de defeitos na 
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junta soldada. Geralmente, a geometria da região de solda a laser autógeno é caracterizada por 

uma alta relação profundidade-largura, bom preenchimento e nenhum rebaixo na parte superior 

e inferior. 

Várias regiões são definidas na macrografia que são sujeitas a uma análise micrográfica 

mais detalhada. Trata-se de 3 regiões de avaliação: 1) próxima à superfície do primeiro passe, 

2) próxima à superfície do segundo passe e 3) região de interpasse. As regiões estudadas são: a 

zona fundida (ZF), zona afetada pelo calor de grão grosso (ZAC GG), zona afetada pelo calor 

de grão fino (ZAC GF) e a fronteira entre as duas ZACs, aqui chamada de Linha Azul (região 

de transição entra a ZAC GG e ZAC GF). Também é possível observar a primeira e segunda 

passagem do laser, em que as chapas foram efetivamente soldadas, além do formato típico da 

soldagem a laser com alta penetração, característico da soldagem por keyhole. As Figuras 38 e 

39 representam esquematicamente as regiões que foram realizadas as análises. 

 

Figura 38 – Regiões de avaliação macrográfica e micrográfica do aço 22MnB5, na condição 

de soldagem de P=2000 W e Velocidade= 50 mm/s. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 39 – Regiões de avaliação macrográfica e micrográfica do aço 22MnB5 com Nb e Mo, 

na condição de soldagem de P=2000 W e Velocidade= 50 mm/s. 

 

Fonte: O autor. 
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É possível observar que as soldas de topo e verso estão praticamente alinhadas com 

desvio máximo de 0,5 mm. Nas Figuras 40 a 45, são apresentadas as imagens de metalografia 

organizadas por passes. Por metalografia foi possível identificar que a zona de fusão exibe 

padrão de solidificação típico caracterizado por morfologia de grão alongado ao longo do 

gradiente de calor dominante, porém não é possível fazer distinção precisa entre as fases 

presentes, devido a refinada microestrutura do material estudado, no entanto é possível observar 

que há diferença entre a microestrutura das regiões. 

 

Figura 40 – Microestrutura do passe 1 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s para o aço 22MnB5 em diferentes magnificações. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 41 – Microestrutura do interpasse resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s para o aço 22MnB5 em diferentes magnificações. 

 

Fonte: O autor. 
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Figura 42 – Microestrutura do passe 2 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s para o aço 22MnB5 em diferentes magnificações. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 43 – Microestrutura do passe 1 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s para o aço modificado 22MnB5+NbMo em diferentes magnificações. 

 

Fonte: O autor. 
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Figura 44 – Microestrutura do interpasse resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s para o aço modificado 22MnB5+NbMo em diferentes magnificações. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 45 – Microestrutura do passe 2 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s para o aço modificado 22MnB5+NbMo em diferentes magnificações. 

 

Fonte: O autor. 
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Como é possível observar nas Figuras 40 a 45, a microestrutura das soldas difere de uma 

região para outra. Porém existem semelhanças microestruturais entre a união dos materiais 

22MnB5 e 22MnB5+NbMo. Para que possamos evidenciar melhor as microestruturas as 

imagens por MEV foram feitas seguindo os esquemas apresentados na seção cima.  

Por MEV foi possível diferenciar as fases presentes em cada região com o auxílio dos 

trabalhos de Choi et al., 2011 e Kundu et al., 2019. Na região ZF há a presença de bainita (B) 

e uma grande quantidade de martensita (M) em ripa. A região ZAC GG apresenta uma 

microestrutura semelhante a zona fundida, com exceção da martensita não ser em ripa. A zona 

reconhecida como “linha azul” é uma região estreita com microestrutura multifásicam enquanto 

a martensita é a fase dominante, são encontradas frações de ferrita poligonal (F), bainita (B) e 

cementita (C). Consequentemente, a linha azul marca o volume do material que foi reaquecido 

na faixa de temperatura intercrítica entre Ac1 e Ac3. Desse modo, parte da martensita original 

se decompõe em ferrita e cementita, enquanto a fração volumétrica que se tornou austenítica se 

transforma em martensita e bainita durante o ciclo de resfriamento. Próximo à zona intercrítica 

em direção à linha de solda está uma zona de granulação fina (GF) seguida por uma zona de 

granulação grossa (GG).  

Segundo Mohrbacher, (2018), uma temperatura mais alta ou duração da austenitização 

mais longa impõe crescimento dos grãos de austenita recristalizados de maneira que estes são 

maiores que os originais. Ambas as regiões passam por um tratamento de normalização pelas 

duas transformações completas. Nas regiões de alta temperatura, próximas da linha azul, as 

temperaturas estão sujeitas abaixo de Ac1, levando a um revenido pronunciado da 

microestrutura martensítica original. Desse modo, a cementita é precipitada do carbono soluto 

supersaturado na martensita original e a densidade de discordâncias é reduzida.  

  Por fim, a região ZAC GF foi semelhante a linha azul, com a diferença de não 

apresentar bainita em sua microestrutura. Também é possível identificar uma tendência a 

formação de microestruturas mais grosseiras na condição sem Nb + Mo, sendo um indício que 

a presença de Nb e Mo na liga permite um maior refinamento microestrutural. As Figuras 46 a 

51 apresentam de forma mais detalhada as fases presentes em cada microestrutura. 
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Figura 46 – MEV Passe 1 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s: 22MnB5, (a) 5000x e (b) 10000x. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 47 – MEV Interpasse resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s: 22MnB5, (a) 5000x e (b) 10000x. 

 

Fonte: O autor. 
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Figura 48 – MEV Passe 2 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s: 22MnB5, (a) 5000x e (b) 10000x. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 49 – MEV Passe 1 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s: 22MnB5+ NbMo, (a) 5000x e (b) 10000x. 

 

Fonte: O autor. 
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Figura 50 – MEV Interpasse resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s: 22MnB5+NbMo, (a) 5000x e (b) 10000x. 

 

Fonte: O autor. 

 

Figura 51 – MEV Passe 2 resultante da soldagem na condição de P = 2000W e 

Velocidade = 50 mm/s: 22MnB5+Nb Mo, (a) 5000x e (b) 10000x. 

 

Fonte: O autor. 
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5.3.3 Mapa de difração de elétrons retroespalhados - EBSD 

A reconstrução da austenita presente no momento da solidificação (austenita prévia - 

PAGS) analisada conforme procedimento descrito na seção 4.7.3 foi determinada por reversão 

da transformação martensítica empregando o algoritmo desenvolvido por Nyyssönen (2017). A 

reconstrução dos PAGS realizada através da figura polar inversa de EBSD nas diferentes zonas 

de solda é mostrada na  Figura 52. 

 

Figura 52 – Reconstrução da austenita prévia (a) 22MnB5 (b) 22MnB5+NbMo. 

Magnificação 500x. 

 

 

Fonte: O autor. 
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Os resultados apresentados na Figura 52, revelaram uma estrutura de grão pré 

austeníticos mais fina e uniforme no aço contendo Nb-Mo, conforme apresentado na Tabela 12. 

 

Tabela 12 – Tamanho médio dos grãos pré austeníticos. 

22MnB5 22MnB5 + Nb Mo 

MB ZF -1 ZAC - 1 ZF - DF ZAC-DF MB ZF -1 ZAC - 1 ZF - DF ZAC - DF 

[µm] [µm] [µm] [µm] [µm] [µm] [µm] [µm] [µm] [µm] 

6,8 62,1 7,8 150,5 59,7 7,7 10,9 5,7 66,2 9,4 

Fonte: O autor. 

 

Conforme pode ser visualizado na Tabela 12, ambos os aços tiveram um tamanho de 

grão austenítico relativamente pequeno após a re-austenitização e têmpera no material de base, 

variando entre 6,8 µm para o aço 22MnB5 e 7,7 µm para o aço com adições de Nb e Mo. Os 

grãos pré austeníticos na zona de dupla fusão do aço padrão apresentaram valores na ordem de 

150 µm. Na região de transição da zona fundida e ZAC, a morfologia do grão da austenita é 

pronunciadamente alongada ao longo da direção do fluxo de calor. Na ZAC de passe único, no 

entanto, o tamanho dos grãos de austenita globular são marginalmente maiores do que no 

material de base. A variante com a liga Nb-Mo mostra tamanho de grãos de austenita muito 

menores na zona de fusão, novamente com morfologia alongada ao longo da direção do fluxo 

de calor. Na ZAC de passe duplo, a morfologia do grão permanece globular com tamanho 

ligeiramente maior em comparação com o material de base.  

Estudos de Isasti et al., 2011 confirmam que o efeito do Nb no retardamento do processo 

de recristalização, observado no presente trabalho, é de fato mais acentuado na presença de Mo.  

Não obstante, o presente estudo comprovou que o aço modificado contendo NbMo 

apresentou um tamanho de grão menor, indicando uma estrutura pré austenítica mais uniforme. 

Essas evidências são confirmadas pelos estudos de Kaijalainen et al.,2017 e Javaheri et al., 

2018, que afirmam que o Nb solúvel é capaz de retardar o processo de recristalização dinâmica 

e, quando somado ao Mo, sua solubilidade na austenita é aumentada, atuando ainda mais forte 

no refino de grão.  

5.3.4 Difração de raio-X 

Foram levantados os padrões do perfil de DRX da junta soldada para ambos os 

materiais, os quais são apresentados pela Figura 53. Observa-se que, apesar da variação da 

intensidade dos picos referentes à fase martensita (Feα’), não há deslocamento do ângulo de 
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incidência dos picos característicos dessa fase. Por outro lado, é possível identificar mudanças 

quanto à fase secundária atribuída, sobretudo, pela adição de elementos de liga do material 

constituído por nióbio e molibdênio. 

 

Figura 53 – Difração de raio-X do aço 22MnB5 e do aço 22MnB5 com adições de 

Nióbio e Molibdênio, ambas na região do metal de base. 

 

Fonte: O autor. 

 

Segundo Mohrbacher et al., 2015 o pronunciamento dos picos de NbC apresentados 

pelos resultados de difração de raio-X, pode ser causado pela predisposição que o Nióbio possui 

em promover o refino das ripas de martensita como também formar precipitados com o carbono 

e nitrogênio, de modo que o crescimento dos grãos de austenita prévia seja impedido, resultando 

na atenuação dos grãos recristalizados a partir dos limites de grãos de austenita. 

Neste caso, com uma taxa de resfriamento crítica, da ordem de 40 °C/s, é gerado um 

produto final com estrutura inteiramente martensítica. Desse modo, o soluto de nióbio 

remanescente do processo de resfriamento é precipitado completa ou parcialmente durante as 

mudanças termodinâmicas ocorridas no processo. De acordo com os resultados apresentados 

por Lin et al., 2018 e Costa, et al., 2002, as partículas de NbC são dispersas aleatoriamente na 

matriz de martensita com distribuição normal. Esses carbonetos possuem tamanhos inferiores 

a 1 nm.  
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Adicionalmente, o autor destaca que, a partir de resultados termodinâmicos extraídos 

por meio do software Thermo-Calc, observa-se que o Nb dissolvido está acima de 1200 °C, 

considerando um aço com percentual 0,049% de Nb. Ou seja, o NbC é a primeira fase a ser 

constituída e sua precipitação ocorre ainda em uma estrutura inteiramente austenítica, levando 

em conta uma temperatura de austenitização de 800 °C. 

5.3.5 Perfil de Microdureza Vickers 

As várias mudanças microestruturais refletem em características mecânicas localmente 

diferentes do material. Os valores de dureza são apresentados na Figura 54, sendo que a posição 

zero indica o centro da solda. 

 

Figura 54 – Varreduras de microdureza ao longo da região soldada para ambas as 

variantes do aço (preto: 22MnB5 e laranja: 22MnB5+NbMo). 

 

 

 

Fonte: O autor. 
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Devido à largura estreita das regiões afetadas pelo calor descritas, as mudanças nas 

características mecânicas refletem mais obviamente em varreduras de microdureza através da 

junta soldada. Com a pequena largura do passo das posições de medição, conforme 

procedimento descrito na seção 4.7.6, permitiu detectar a extensão geométrica do efeito do calor 

com alta precisão. No material de base, a dureza se espalha na faixa de 550-600HV para ambas 

as ligas de aço. Os valores de dureza são, no entanto, maiores no centro de solda do que no 

material de base, atingindo até 750 HV no aço convencional e até 700 HV na variante com Nb-

Mo. O nível de dureza geralmente maior no centro da solda pode ser atribuído à taxa de 

resfriamento extremamente alta após a soldagem, proporcionando uma transformação mais 

eficiente em martensita do que a têmpera realizada na ferramenta de estampagem a quente 

aplicada ao material de base. 

A dureza relativamente maior no aço padrão é devido ao maior teor de carbono, bem 

como à perda de endurecimento por precipitação na variante Nb-Mo causada pela dissolução 

completa das partículas. As variações locais significativas de dureza dentro da área do centro 

da solda do mesmo aço, podem ser causadas por variações de carbono, devido ao fenômeno de 

segregação. O platô de dureza central está em todas as posições com menos de 2 mm de largura. 

A zona de fusão se estende a cerca de 0,5mm na parte central e se alarga a cerca de 1 mm nas 

regiões próximas à superfície. Assim, o platô de alta dureza também representa as zonas grão 

grosseiro (GG) e grão fino (GF), que são ambas predominantemente martensíticas. O platô de 

dureza é cercado por uma zona de menor dureza com menor de 0,5mm de largura, onde a dureza 

diminui para cerca de 350 HV. A zona de menor dureza, representa predominantemente a 

microestrutura recristalizada. A transição íngreme da zona de menor dureza para o platô de 

dureza central ocorre consequentemente dentro da zona intercrítica estreita (linha azul), onde a 

parte da martensita aumenta rapidamente. O aumento mais suave da dureza em direção ao nível 

do material de base é devido ao efeito do revenimento que diminui gradualmente com o 

aumento da distância da linha azul. Obviamente, não há efeito de liga visível nas características 

de dureza dessas zonas, exceto para os valores máximos no platô central, conforme mencionado 

anteriormente. 

Almeida (2015) apud Kozminski (2015) menciona que alguns fatores podem influenciar 

a dureza da junta soldada, tais como a composição química e o grau de encruamento do material 

de base, os efeitos metalúrgicos intrínsecos do processo de soldagem bem como os parâmetros 

empregados. Com isso, a comparação entre os valores de dureza da região soldada e do material 

de base são importantes, pois podem indicar uma perda de ductilidade, eventualmente 

comprometendo a junta soldada. 
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5.3.6 Ensaio de Tração 

Com o objetivo de verificar a eficiência da junta soldada obtida pelo processo laser, 

corpos de prova foram submetidos a ensaios de tração, confeccionados e ensaiados conforme 

descrito na seção 4.7.5. Vale ressaltar que todos os corpos de prova foram retirados em corte 

transversal em relação à direção de soldagem, ou seja, perpendiculares ao sentido de laminação 

do material de base e que para cada combinação de parâmetros foram retirados cinco corpos de 

prova.  

Apesar da similaridade das microestruturas da zona de solda e perfis de dureza entre as 

duas variantes de liga, uma diferença significativa é encontrada no comportamento de tração.  

A Figura 55 exibe os resultados obtidos nos ensaios de tração. 

 

Figura 55 – Ensaio de tração; (a) curvas tensão-deformação exemplares que 

demonstram a ductilidade diferente das duas variantes do aço; (b) propriedades de resistência 

 

Fonte: O autor. 

 

Em comparação com a soldagem por arco a gás robotizado (MAG), que foi qualificada 

nos mesmos aços em um estudo anterior e mostrando resistência à tração <1000MPa 

(MOHRBACHER et. al, 2019).  A soldagem a laser para ambos os aços soldados atingem uma 

alta resistência à tração. O valor médio da tensão de tração com base em 5 amostras é 1472 

MPa para o aço padrão e 1598 MPa para a variante Nb-Mo. Mais importante, o último aço 

mostra endurecimento por deformação completo com empescoçamento subsequente em todas 

as amostras. O aço padrão compreende dispersão significativa em seu comportamento de tração, 

com algumas amostras já fraturando após deformação muito limitada (ver Figura 55 a), 
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enquanto outras mostram endurecimento por deformação mais pronunciado. A Figura 55 b, 

exibe as propriedades de tração médias com suas faixas de desvio padrão para ambas as ligas. 

Em comparação com as propriedades do metal de base, a resistência à tração é mantida nas 

amostras soldadas, enquanto o alongamento é claramente reduzido. 

Um ponto principal de atenção para a soldagem de topo a laser autógena é a preparação 

da borda dos corpos de prova, permitindo um ajuste preciso antes da soldagem para atender ao 

pequeno diâmetro do feixe laser. A extensão muito limitada da zona afetada pelo calor e, em 

particular, a estreita zona mais macia é a razão para a alta resistência à tração da solda. Espera-

se que o escoamento comece na zona mais mole em um nível de tensão abaixo do limite de 

escoamento do material de base. Restrições pelo material muito mais duro coincidindo com a 

estreita zona mole em ambos os lados evitam a contração e empescoçamento local em maior 

incidência. A falha inicia na zona de fusão, embora está seja mais resistente que o material de 

base, no entanto, a presença de microporosidade pode levar à concentração de tesão local, 

desencadeando mecanismos de falha frágil ou dúctil, dependendo dos PAGS prevalecentes 

(HANAMURA et al., 2004). 

Trabalhos anteriores de Hanamura et al. (2013), definiram principalmente um tamanho 

de grão crítico para a transição de falha dúctil para frágil no aço martensítico. Uma vez que 

ambos, limite de elasticidade (critério de Hall-Petch) e tensão de clivagem (critério de Griffth) 

estão relacionados ao tamanho de grão, o tamanho crítico do grão pode ser calculado igualando 

os dois critérios. Para um aço martensítico similarmente ao apresentado neste estudo, o tamanho 

de grão efetivo crítico em torno de 30 µm foi calculado. O tamanho efetivo do grão na 

martensita é geralmente definido pelo tamanho do pacote ou “packet” constituído de ripas 

paralelas de martensita no mesmo plano cristalográfico. Os pacotes são menores do que o 

tamanho de grão da austenita anterior. No material de base dos aços presentes tendo um PAGS 

de cerca de 7 µm, o tamanho de grão efetivo foi determinado em cerca de 1,5 µm (HANNULA, 

et al., 2019).  

Um tamanho de pacote de 30 µm pode ser esperado quando o PAGS está na faixa de 

80-90 µm (HANANURA et al., 2013). O cálculo da tensão de fratura de clivagem para um 

tamanho de grão efetivo de 30 µm resulta em um valor em torno de 920 MPa. Nos grãos pré 

austeníticos muito grossos encontrados na zona de fusão do aço 22MnB5 padrão após a 

soldagem a laser, PAGS > 150 µm foi observado e a tensão de escoamento Rp0,2 medida foi 

em média em torno de 940 MPa. Por conseguinte, pode ser assumido que as condições de falha 

de clivagem são dominantes na zona de fusão. Na zona de fusão da variante de aço Nb-Mo, no 

entanto, o tamanho de grão pré austenítico é significativamente menor. Portanto, a fratura dúctil 
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torna-se o mecanismo de falha dominante, apesar do aumento da tensão de escoamento (Rp0,2) 

de cerca de 1090 MPa. As curvas de tração para a variante de aço Nb-Mo exibem endurecimento 

por deformação total até alongamento uniforme ocorrendo a uma tensão de tração média de 

cerca de 1600 MPa. 

A análise macroscópica das superfícies de fratura de tração por microscopia ópticas 

revela uma zona de fratura com aspecto cristalino no centro da amostra, indicando a ocorrência 

de fenômenos de fratura frágil, ver Figura 56.  

 

Figura 56 – Microscopia óptica da superfície de fratura de amostras soldadas a laser 

após o teste de tração; (a) grande área com aparência facetada representando o aço 22MnB5; 

(b) pequena área com aparência facetada representando o aço modificado Nb-Mo 

 

Fonte: O autor. 

 

A parcela da área é maior em amostras com baixo alongamento plástico (Figura 56a), 

enquanto é muito reduzida naquelas com maior alongamento plástico (Figura 56 b). A 

fractografia por MEV permite uma análise mais detalhada dessas superfícies de fratura, os 

resultados são apresentados na Figura 57.  

 

Figura 57 – Análise da superfície de fratura por MEV; (a) fratura de quase clivagem; 

(b) fratura do tipo dimples; (c) separações (seta). 

 

Fonte: O autor. 
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Como pode ser visualizado na Figura 57, micro poros é encontrada nas superfícies, 

indicando que a fratura progrediu dentro da zona de dupla fusão. A área com aparência cristalina 

na análise de microscopia óptica compreende o mecanismo de fratura de quase clivagem. 

Facetas de clivagem são acompanhadas por marcações de rio, degraus e linguetas, indicando 

traços de deformação plástica (Figura 57 a).  Em amostras que compreendem maior 

alongamento plástico, a fratura dúctil do tipo dimples (Figura 57 b). Em partes das superfícies 

de fratura, observa-se a presença de separações com padrão de cristas paralelas (Figura 57 c). 

Uma vez que o comportamento da fratura é amplamente controlado pelo tamanho do grão pré 

austenítico (PAGS) em aços martensíticos, essa melhora no aço com a variante Nb-Mo é 

também explicada pelo menor tamanho de grão austenítico nas zonas de fusão e ZAC 

(HANAMURA et al., 2013). 

Também foi possível identificar microporosidade na zona de fusão do segundo passe de 

solda em ambos os materiais, localizada principalmente na zona de sobreposição de solda, 

conforme é apresentado na Figura 58. 

 

Figura 58 – Análise de MEV mostrando a superfície de fratura do aço soldado a laser 

na zona de passe duplo após o teste de tração, expondo a presença de microporos (indicado 

por setas). 

 

Fonte: O autor. 

 

O vapor de metal pode escapar pela lacuna durante a primeira passagem de solda. No 

entanto, está rota é bloqueada durante a segunda passagem. Consequentemente, o vapor de 

metal pode ficar preso devido à rápida solidificação da poça de fusão, promovendo a formação 

de microporos. A fração de microporosidade pode ser reduzida otimizando ainda mais o 

processo de soldagem a laser. 
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Por fim, o aço Nb-Mo modificado mostra claramente um desempenho superior nos 

testes de tração. Isso está relacionado ao seu refinado tamanho de grão pré austenítico, mesmo 

em áreas sujeitas ao pico de temperatura mais alto durante a soldagem a laser.    

5.3.7 Ensaio de Fadiga 

A Figura 59 apresenta o diagrama S-N confeccionado para o aço padrão e modificado 

Nb-Mo após o processo de soldagem a laser autógena. Para todos os diagramas S-N foram 

adotadas por padrão linhas tracejadas e continuas representando 95% de sobrevivência e média, 

respectivamente. Vale ressaltar que o número de dados válidos foi 22 corpos de prova para cada 

variação de material, sendo suficiente para caracterizar adequadamente o desempenho em 

fadiga da solda. 

 

Figura 59 – Diagrama S-N para o aço padrão 22MnB5 (azul) e modificado Nb-Mo 

(preto). 

 

Fonte: O autor. 

 

Os resultados de fadiga para as juntas soldadas apresentam linha média superior a partir 

de 40.000 ciclos, com inclinação mais suave e menor desvio padrão para o aço modificado Nb-

Mo. O menor desempenho apresentado pelo aço padrão em relação ao modificado é explicitado, 

em maior proporção, pela própria linha S-N média. Contudo, a dispersão também contribuiu 

como um fator secundário. Tendo em vista que a comparação de resultados é realizada com 
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base na taxa de sobrevivência de 95%, quanto maior o desvio padrão, mais afastada da linha 

média se encontra a linha de sobrevivência. 

 De modo a fazer um comparativo com os aços estruturais comuns, foi confeccionado 

diagramas S-N incluindo as linhas de 95% de sobrevivência conforme orientações do Instituto 

Internacional de Soldagem IIW (2008), considerando as mesmas características das soldas 

aplicadas neste estudo: juntas de topo, carregamento transversal, sem a realização de ensaios 

não destrutivos de inspeção e sem reforço (por se tratar se soldagem a laser autógena). Cabe 

lembrar, que essa comparação é válida, pois considerou-se as placas de metal de base nas 

mesmas dimensões, sendo realizado o processamento de estampagem a quente com os mesmos 

parâmetros, além disso, o dispositivo de sujeição, o equipamento e o procedimento de soldagem 

empregados foram os mesmos para ambos os materiais. Assim, o número FAT, que representa 

a faixa de tensões Δσ2E6 correspondente a uma vida de 2 milhões de ciclos, para uma taxa de 

sobrevivência de 95%, foi comparado com a curva superior IIW 90. A Figura 60 apresenta a 

comparação sugerida das linhas de 95% de sobrevivência dos aços estudados e a curva de juntas 

soldadas de aços estruturais proposta pelo IIW. 

 

Figura 60 – Diagrama S-N de comparação do aço padrão e aço modificado Nb-Mo, 

com a curva proposta pelo IIW 90. 

 

Fonte: O autor. 
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Como mostrado na Figura 60, as linhas S-N do IIW para juntas soldadas em peças 

sujeitas a grande número de ciclos apresentam inclinação m = 3 até N = 10 milhões de ciclos 

e, a partir desse ponto, a inclinação passa a ser m = 5. Portanto, o IIW considera que, para juntas 

soldadas, inexiste limite de fadiga, ou seja, não há faixa de tensões abaixo da qual o fenômeno 

não ocorra. Tal abordagem também foi aplicada aos casos de análise, por meio da superposição 

na Figura 60, de curvas de inclinação m =5 sobre as linhas S-N, a partir de N= 107. 

O desempenho em fadiga das juntas soldadas tendo por metal de base o aço padrão é 

muito semelhante ao que seria apresentado por aços estruturais comuns. No caso das juntas do 

aço modificado Nb-Mo, a faixa de tensão para ruptura associada a 2 milhões de ciclos Δσ2E6 

= 135,4 MPa é aproximadamente 50% superior ao valor do IIW (90 MPa). Desta forma, a 

presença de Nb e Mo favorece aspectos metalúrgicos da junta, durante e logo após o processo 

de soldagem. 

O aço Nb-Mo modificado mostra claramente um desempenho superior nos ensaios de 

fadiga. Isso está relacionado ao seu refinado tamanho de grão pré austenítico, mesmo em áreas 

sujeitas ao pico de temperatura mais alto durante a soldagem. Conforme discutido 

anteriormente, o aço modificado Nb-Mo contém uma população densa de precipitados 

ultrafinos em condição de endurecimento por prensagem e posterior processo de solda. As 

diferenças de tamanho de grão observadas na zona de fusão das duas variantes de liga, no 

entanto, devem estar relacionadas a um mecanismo diferente à medida que os precipitados serão 

dissolvidos. Após a solidificação, o alto teor de Nb localmente exerce arrasto de soluto no 

contorno do grão, preservando esses grãos como obstáculos ao crescimento geral. Espera-se 

que ambos os mecanismos induzidos por Nb que obstruem o crescimento de grãos sejam 

particularmente eficientes sob a baixa entrada de calor e o ciclo térmico curto da soldagem a 

laser. No entanto, eles podem desaparecer durante os ciclos de calor mais longos (MORITO et 

al., 2005). 

Dados escassos estão disponíveis na literatura aberta sobre o comportamento à fadiga 

do aço 22MnB5 processados pelo método de press hardening (PAREREDA, et al., 2020). Os 

trabalhos disponíveis mostram que os aços endurecidos por prensagem são muito sensíveis as 

mudanças metalúrgicas (GOLLING et al., 2019; PESSARD et al., 2014; SUNDERKÖTTER et 

al., 2017). 

Um aspecto que se destacou nos ensaios foi relacionado aos run outs e ao desempenho 

excepcional nas tensões intermediárias e baixas, apresentado por alguns corpos de prova. Há 

uma relação entre os run outs e a presença, nos diagramas S-N obtidos, de uma linha vertical 

limítrofe em N = 500 mil ciclos. Ao longo dos testes, foi observado que os corpos de prova que 
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ultrapassavam esse limite tendiam a apresentar um desempenho sensivelmente acima da 

expectativa. Com exceção de dois corpos de prova do aço padrão e um da variante modificada 

com Nb-Mo, todas as demais amostras que ultrapassavam 500.000 ciclos atingiram run out. 

Sendo o aço Nb-Mo modificado levemente acentuado em relação ao aço padrão. 

Tal incremento de desempenho, no caso de aços estruturais comuns, ocorre nas faixas 

de tensão extremamente baixas, nas quais a vida tende a atingir “vários” milhões de ciclos. 

Nessas condições, as trincas e demais defeitos internos ou de superfície se propagam a taxas 

extremamente lentas (PICAS et al., 2013; LARA et al., 2013). Os resultados aqui reportados 

indicam que as juntas ensaiadas, em ambos os casos, não conseguem usufruir de sua elevada 

resistência mecânica quando a faixa de tensão dinâmica é relativamente elevada (parte esquerda 

do diagrama S-N). Nessa condição, o desempenho em fadiga desses aços é semelhante ao 

propiciado por aços estruturais comuns. Porém, em faixas de tensões um pouco menores (região 

intermediária do diagrama S-N), as juntas apresentaram inflexão para um comportamento de 

elevado número de ciclos. Desta forma, a alteração da inclinação para m = 5, recomendada pelo 

IIW em N = 107 de ciclos, nos casos aqui analisados poderia ser aplicada em N = 500.000 ciclos. 

A Figura 61 apresenta o diagrama resultante. 

 

Figura 61 – Aplicação da inflexão para m = 5 a partir de 500 mil ciclos. 

 

Fonte: O autor.  
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6. CONCLUSÕES 

 

O estudo atual corrobora com descobertas anteriores de que a adição de nióbio e 

molibdênio ao aço padrão 22MnB5 laminado a quente é benéfico para o processo de 

estampagem a quente, como tal, para o desempenho de juntas soldadas a laser entre 

componentes endurecidos por prensagem. 

A maior parte do nióbio adicionado ao aço precipita durante o ciclo de calor antes da 

estampagem a quente, fornecendo uma população de partículas de tamanho fino. Também 

limita o engrossamento do grão em temperaturas de austenita mais altas e, em particular durante 

a soldagem a laser. 

O molibdênio reduz a taxa crítica de resfriamento para o processo de estampagem a 

quente. 

O processo de soldagem a laser autógeno aplicado com baixa entrada de calor (aporte 

térmico) induz uma zona de amolecimento de material muito estreita, que não afeta de forma 

decisiva a resistência à tração da junta soldada. 

Verificou-se que o aço 22MnB5 padrão tem uma resistência à tração da junta soldada 

ligeiramente abaixo da resistência à tração nominal. Seu comportamento de fratura é controlado 

predominantemente por quase clivagem. 

O aço modificado Nb-Mo compreende um endurecimento total com deformação 

uniforme pós atingimento a resistência à tração do material de base. Sua falha é controlada 

principalmente por fratura do tipo dúctil, com grande presença de dimples. 

A fratura por quase clivagem tem sido relacionada ao severo engrossamento dos grãos 

que ocorre na zona de fusão e na zona afetada pelo calor entre passes do aço padrão. 

A adição de nióbio limita o tamanho de grão efetivo a um nível que favorece a falha 

dúctil. Dois mecanismos diferentes foram identificados, ambos atuando em sinergia com o 

aporte de calor muito baixo e o ciclo de calor curto da soldagem a laser. 

Os resultados de fadiga mostram claramente um resultado em torno de 50% acima no 

aço modificado com Nb-Mo em relação ao aço padrão, condicionado ao seu refinado tamanho 

de grão pré austenítico, mesmo em áreas sujeitas ao pico de temperatura mais alto durante a 

soldagem. 

Portanto, os resultados obtidos são muito promissores, demostram que o processo de 

estampagem a quente e posterior soldagem a laser autógena de duplo passe é uma tecnologia 

capaz de unir aço martensítico totalmente endurecido, considerando componentes de veículos 

comerciais pesados que requerem chapas mais espessas (e>3,00mm). O calibre mais espesso 
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apresenta maiores desafios para o processo de estampagem a quente, bem como para a 

tecnologia de união.  
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7. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Em trabalhos futuros pode ser considerado: 

 O estudo de diferentes temperaturas de pré-aquecimento na soldagem de forma a 

verificar a sua influência nas propriedades mecânicas e metalúrgicas da junta soldada. 

 Viabilizar a soldagem em passe único para título de comparação. 

 Realizar medição de tensões residuais nos corpos de prova antes e após o processo de 

soldagem a laser. 

 Ensaio de resistência ao impacto, tendo em vista a aplicações com maior espessura. 

 Avaliar a solubilidade do hidrogênio induzido no processo de estampagem a quente. 
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