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RESUMO

Este trabalho teve por objetivo verificar a possibilidade de obtencdo de juntas de
um aco TRIP 800 através do processo de soldagem a ponto por friccdo e mistura mecénica
(SPFMM), e relacionar processo, microestruturas e propriedades mecanicas nestas soldas.
Além da caracterizacdo microestrutural, ensaios de microdureza e de cisalhamento foram
efetuados para entender o comportamento mecanico das juntas. As amostras foram
produzidas utilizando-se uma ferramenta de nitreto de boro cubico (PCBN) e trés
diferentes velocidades de rotacdo da ferramenta — 1600, 2000 e 2400 rpm — assim como

dois diferentes tempos de mistura (dwell times), 2 e 3s.

Apdbs a execucdo das soldas, devido aos ciclos térmicos e deformacdes impostas
pelo processo, foram observadas trés diferentes zonas nas juntas: a zona de mistura (ZM), a
zona termomecanicamente afetada (ZTMA), e a zona termicamente afetada (ZTA). Os
tamanhos destas zonas variaram de acordo com a condigdo de soldagem empregada. De
um modo geral, eles aumentaram com o aumento da velocidade de rotacao, ndo tendo sido

observadas mudancas significativas com o aumento do tempo de mistura.

Como o a¢o TRIP empregado neste estudo possuia uma camada de zinco em sua
superficie, ap6s o processo foi observada uma linha contendo zinco na ZM. Foi observado
0 comportamento do revestimento de zinco em diferentes etapas do processo, até a
formacdo desta linha de zinco. Os ensaios de cisalhamento mostraram que a presenca da
linha de zinco é o fator de maior importancia com relagdo as propriedades mecénicas,
porém a microestrutura também possui influéncia na etapa final da fratura. Levando estes
fatos em consideracdo, foi proposta a sequéncia de fratura das amostras durante 0s ensaios

de cisalhamento.

As soldas realizadas com velocidade de rotagdo de 2000 rpm foram as que
apresentaram os melhores resultados em cisalhamento, pois nos dois tempos de mistura
empregados, a média dos valores de forca no ensaio de cisalhamento foi pelo menos igual

a minima recomendada em soldas a ponto por resisténcia elétrica.
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ABSTRACT

The aim of this work was to verify the feasibility of producing friction stir spot
welds of a TRIP 800 steel and correlate process, microstructures and mechanical properties
in these joints. In addition to the microstructural characterization, microhardness and lap-
shear tests were performed in order to understand the mechanical behavior of the joints.
The samples were produced using a polycrystalline cubic boron nitrides (PCBN) tool and
three different rotational speeds — 1600, 2000 and 2400 rpm — and two different dwell
times, 2 and 3s.

After the welding, due to the thermal cycles and deformations imposed by the
process, three different zones were observed in the joints: the stir zone (SZ), the
thermomecanically affected zone (TMAZ), and the heat affected zone (HAZ). The widths
of these zones were dependent of the welding condition employed. In a general way, they
increased by increasing the rotational speed, and it was not observed a significant change

in their widths by increasing the dwell time.

The TRIP steel employed in this study had a zinc coating on both surfaces. After
the process, it was observed a remnant zinc line in the SZ. It was showed the zinc coating
behavior in different steps in the welding process, including the zinc line formation. The
lap-shear tests have demonstrated that the zinc line was the factor of major influence
regarding the mechanical properties. However the microstructure also played a role at the
final of the fracture process. Taking these facts into account, it was also proposed a

fracture sequence of the samples during lap-shear tests.

The welds produced at tool rotational speed of 2000 rpm have presented the best
performance in lap-shear tests, because at the two dwell times employed, the average of the
load values observed was at least equal to the minimum recommended for resistance spot

welds.
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1 INTRODUCAO

A busca por veiculos mais leves, que consomem menos combustivel e poluem
menos, aliado a seguranca, levou ao desenvolvimento dos agos avancados de alta
resisténcia (no inglés advanced high strength steels, ou AHHS). Estes acos apresentam
resisténcias superiores a 500 MPa com boa conformabilidade, e incluem agos como 0s
dual-phase (DP), complex-phase (CP), martensiticos (M ou MART) e 0s que apresentam o
efeito de plasticidade induzida por deformacéo (TRIP). A utilizagdo de acos avancgados de
alta resisténcia em alguns veiculos (através da substituicdo ndo s6 de material, mas de
projeto de componentes) pode gerar reducdes de peso em pelo menos 20% & 2, com

melhor desempenho em testes de colisdo e sem aumentos de custos.

Vantagens técnicas e econdmicas também tém sido demonstradas através da
utilizacdo de soldagem a ponto por friccdo e mistura mecanica (SPFMM) como processo
de unido. A substituicdo da soldagem a ponto por resisténcia elétrica pela Mazda gerou
uma economia de energia de 99% em ligas de aluminio e de 80% em ligas de aco e

reducdo de investimentos em equipamentos em 40% para ambos os materiais ).

No entanto, apesar da grande tendéncia de utilizagdo de acos avancados de alta
resisténcia na industria automobilistica, os processos de unido mais utilizados ainda sao
soldagem a ponto por resisténcia elétrica e por laser — apesar das limitacGes e/ou

dificuldades que apresentam.

Deste modo, a producdo de juntas de agos avancados de alta resisténcia utilizando
SPFMM torna-se muito atrativa.

Este trabalho teve por objetivo entender e explicar as interrelacfes entre processo,
microestruturas e propriedades mecanicas em juntas de um a¢o TRIP 800 produzidas por
SPFMM.

Apos definir o material com o qual se trabalharia, a etapa seguinte neste trabalho
foi obter as juntas. Para tanto, como ndo ha dados na literatura sobre a soldagem por
friccdo destes acos e, portanto, os parametros de processo que poderiam ser utilizados eram
desconhecidos, fez-se uma série de soldas preliminares em diferentes condicbes de
soldagem, utilizando-se uma ferramenta de nitreto de boro cubico (PCBN). As juntas

1



obtidas foram entdo analisadas visual e metalograficamente. Os resultados destes testes
preliminares mostraram que nao era possivel obter juntas utilizando velocidades de rotacédo
e tempos de mistura menores do que 1500 rpm e 2s, respectivamente. Ao final, decidiu-se
produzir as amostras para metalografia e ensaios de cisalhamento utilizando trés diferentes
velocidades de rotacdo de ferramenta — 1600, 2000 e 2400 rpm — assim como dois

diferentes tempos de mistura, 2 e 3s.

Como as microestruturas neste aco, tanto iniciais quanto apds processamento, sao
bem refinadas, a caracterizacdo microestrutural foi efetuada sobretudo em microscopio
eletronico de varredura (MEV). Porém, analises em microscépio 6tico (MO) utilizando o

reativo de LePera facilitaram a identificacdo de algumas fases.

Perfis de microdureza e ensaios de cisalhamento foram efetuados para explicar o
comportamento mecanico das juntas. As superfies de fratura das amostras foram analisadas
no MEV e, apds, foram feitos cortes transversais as fraturas para analise em microscopio

otico com o objetivo de determinar onde e como ocorreram as fraturas.

Na revisdo bibliografica deste trabalho, Capitulo 2, sdo abordadas as caracteristicas
dos agos TRIP, incluindo sua metalurgia e processamento, assim como as caracteristicas do
processo de soldagem a ponto por friccdo e mistura mecéanica. O Capitulo 3 é dedicado a
descricdo do procedimento experimental adotado. Resultados e discusséo foram abordados
separadamente nos Capitulos 4 e 5, respectivamente. As principais conclusdes deste
trabalho estdo apresentadas no Capitulo 6, e enquanto o Capitulo 7 traz as sugestdes para
trabalhos futuros, as referéncias bibliograficas utilizadas nesta tese estdo citadas no

Capitulo 8.



2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

Neste capitulo serdo abordados alguns aspectos fundamentais sobre a metalurgia
fisica dos agos com plasticidade induzida por deformacdo (conhecidos como acos TRIP):
efeito TRIP, processamento, influéncia de elementos de liga, entre outros. Também sera
feita uma breve discussdo sobre o processo de soldagem a ponto por friccdo e mistura
serdo abordados algumass

mecanica, apresentando suas caracteristicas. Por fim,

caracteristicas referentes a soldagem destes acos TRIP utilizando diferentes processos.

21 ACOS COM PLASTICIDADE INDUZIDA POR DEFORMACAO:

ACOS TRIP

Zackay et al.  mostraram que em acos austeniticos submetidos a deformacdo
plastica, havia transformacdo gradual da austenita em martensita, enquanto que a
martensita em si deformava-se produzindo maior alongamento. Eles observaram que a
martensita produzida durante deformacéo evitava a deformacéo plastica localizada através
do aumento da taxa de encruamento, o que conferia a estes agos aumento na resisténcia e
ductilidade, como mostrado na Figura 1 . Este efeito ficou conhecido como “plasticidade

induzida por deformagéo” (no inglés, “TRansformation Induced Plasticity”, ou TRIP).
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Porém, de acordo com a patente ©, estes acos possuiam diversos elementos de liga:
em suas composicOes tipicas havia niquel, cromo, molibdénio, manganés e silicio e, este
fato, aliado ao tratamento térmico ao qual eles deveriam ser submetidos, 0s tornava
onerosos. Mais tarde, pesquisadores da Nippon Steel Corporation obtiveram efeitos
similares em acos de médio carbono ligados com silicio e manganés © . Nestes acos,
fracbes de austenita retida eram obtidas através de tratamento térmico em duas etapas —
recozimento no campo intercritico seguido de transformacdo isotérmica no campo

bainitico. Este foi o inicio do desenvolvimento desta nova classe de agos TRIP*.

Os acos TRIP possuem microestrutura composta tipicamente por ferrita, bainita e
austenita retida, podendo ainda conter alguma martensita, como pode ser visto na Figura 2
®)  Sao caracterizados pela excelente combinacdo de alta resisténcia mecanica
(aproximadamente 600 a 800 MPa) e alta ductilidade (25-30% de alongamento).
Usualmente, estes agcos possuem 0,1-0,25%C, 1,0-2,0%Mn e 1,0-2,5%Si (% em massa)
DO manganés é um elemento estabilizador da austenita; o silicio retarda a precipitacéo
de carbonetos a partir da austenita, enriquecendo-a em carbono, o que permite que ela seja
retida & temperatura ambiente. Quando deformado plasticamente ocorre transformacao
gradual da austenita em martensita, evitando a estriccdo e resultando em maior

alongamento uniforme %%,

Figura 2 Microestrutura de um aco TRIP (0,21%C-1,55%Mn-1,55%Si) obtida em
microscépio 6tico, revelada usando ataque com Nital e aquecimento em forno.
PF=ferrita poligonal; BF=bainita; RA=austenita retida ©.

! Alguns autores denominam estes acos TRIP baixa liga de “acos assistidos pelo efeito TRIP”,
visando diferencia-los daqueles acos TRIP originais que possuiam matriz totalmente austenitica.

No presente estudo, os acos TRIP baixa liga serdo referenciados simplesmente como “agos TRIP”.
4



A representacdo esquematica do efeito TRIP estd mostrada na Figura 3 *¥. Quando
é aplicada uma carga externa (1), a austenita retida se transforma em martensita na regido
de concentracdo de deformacdo (2), e ap06s, como resposta a deformacgdo, ocorre

transformacdo martensitica nas regides vizinhas (3).
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Devido as suas caracteristicas, os acos TRIP sdo utilizados em componentes

estruturais de automdveis, para absorcdo de impacto em colisdes, como mostrado na Figura

419,
= Ago DP
= Ago TRIP
Ago CP
Figura 4 Locais de utilizacdo do aco TRIP, além de outros acos avancados de alta

resisténcia, no Porsche Cayenne e no Volkswagen Tuareg *®.



2.1.1 Processamento dos Acos TRIP

Existem duas rotas para a producéo destes acos *® ', como mostrado na Figura 5
(19): através de laminacdo a quente no campo austenitico, com subseqiente resfriamento
controlado até a temperatura ambiente (a austenita transforma-se parcialmente em ferrita
alotriomorfa e parcialmente em bainita); ou atraves de laminacdo a frio seguida de
aquecimento no campo intercritico (temperatura entre Ac; e Acs no diagrama Fe-C),
gerando uma microestrutura composta por ferrita e austenita, com subseqiiente tratamento

isotérmico para transformacdo parcial da austenita em bainita, e por fim, resfriamento.
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Figura 5 Esquema das possiveis rotas de produgdo de um aco TRIP: (1) laminado a quente;

(2) laminado a frio. Temperaturas e tempos de processo indicados séo similares aos
empregados industrialmente. o=ferrita alotriomorfa; y=austenita; B=bainita;
M=martensita *®.,

Como o aco TRIP utilizado neste trabalho é laminado a frio, sera dada maior énfase

a este processamento.

2.1.1.1 Acos TRIP Laminados a Frio

A Figura 6 mostra o processamento dos acos TRIP laminados a frio ™. Durante o
recozimento intercritico, usualmente realizado em temperaturas onde se obtém
microestruturas em que as proporcdes volumétricas de ferrita e austenita sdo 50:50 ou
40:60 ™ 29 o carbono na austenita aumenta para 0,3-0,4% (peso) como resultado da sua

particdo entre a ferrita e a austenita. Apds o recozimento intercritico, o ago é resfriado



rapidamente até a temperatura de formacdo bainitica, citado como 6tima na literatura
quando entre Ms+10/30 °C %29 e mantido isotermicamente por determinado periodo, que
pode variar entre 3 e 8 minutos. Uma alta taxa de resfriamento (>30 °C/s) entre as
temperaturas de recozimento e bainitica € necesséria para evitar a formacéo de ferrita ou
perlita nesta etapa. No entanto, a taxa de resfriamento inicial deve ser menor quando a
temperatura ainda estd mais alta do que Acs, para que haja enriquecimento da austenita em
carbono. Na temperatura de transformacdo bainitica, as particulas remanescentes de
austenita diminuem em tamanho e tornam-se enriquecidas em carbono (~1-1,5%C, em
peso). A transformacdo bainitica acontece a uma temperatura abaixo de To (To € a
temperatura na qual G,=G,, onde G, e G, sdo as energias livres da ferrita e da austenita de
idéntica composicédo, respectivamente). Esta condicdo, quando é plotada em um gréafico
“temperatura vs. teor de carbono”, é chamada de linha T,. Para um tratamento isotérmico
na faixa de temperaturas de formacao da bainita, a energia livre da ferrita € menor do que a
da austenita no inicio da transformacdo, e esta é a forca-motriz para a transformacéo
bainitica. A medida que a transformacdo ocorre, o carbono é expulso da bainita para a
austenita, enriquecendo a austenita remanescente. A transformacdo bainitica termina

quando o teor de carbono atinge a linha Ty, pois a partir deste ponto G,<G,.
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Figura 6 (a) Esquema do ciclo de tratamento térmico empregado para acos TRIP laminados

a frio. (b) Diagrama Fe-C pseudo-binario para o teor de 1,5% Mn, mostrando as
mudangas no teor de carbono da austenita durante o tratamento ®®.



A evolucdo microestrutural durante o tratamento isotérmico, proposta por Parish
(@1), & mostrada na Figura 7. Durante o recozimento subcritico, a microestrutura é composta
por ferrita o e austenita y, Figura 7(a). A Figura 7(b) mostra a transformacao parcial da
austenita em ferrita epitaxial, TF, durante o tratamento isotérmico. Note que existe um
gradiente de concentracdo de carbono na austenita, devido a rejei¢do do carbono da ferrita
transformada, representado por diferentes tons de cinza no campo y. A transformacgéo da
austenita em bainita (B) é representada na Figura 7(c); o enriquecimento adicional em

carbono torna a austenita remanescente yr estavel.

Figura 7 Esquema representando a evolugdo microestrutural durante o tratamento isotérmico
em acos TRIP. a=ferrita; y=austenita; TF=ferrita epitaxial, B=bainita; yg=austenita
retida @,

2.1.2 Influéncia dos Elementos de Liga

Elementos de liga sdo adicionados aos acos TRIP visando ®© 2% 22);

e otimizar o volume e teor de carbono da austenita retida;

e evitar a precipitacdo de carbonetos;

e evitar a formacéo de perlita;

e aumentar a resisténcia do aco através de endurecimento por solugdo sélida

da ferrita.

Os elementos de liga tipicos em acos TRIP sdo carbono, manganés e silicio. Como
o silicio forma uma camada de 6xido na superficie da chapa durante o tratamento termico,
0 que posteriormente dificulta a formacdo da camada protetora durante o processo de

galvanizacdo a quente, existe uma tendéncia de substituicdo deste elemento por aluminio
(23-26)



A influéncia de alguns elementos de liga nas cinéticas de transformacdes destes

acos estd mostrada esquematicamente na Figura 8, e maior detalhamento sera feito a

sequir.

Figura 8
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Influéncia dos elementos de liga nas cinéticas de transformagdes em acos TRIP @4,

Carbono: € o elemento quimico com maior poder de estabilizacdo da
austenita, por sua influéncia na temperatura de inicio de formagdo da
martensita (Ms).

Manganés: ele aumenta a solubilidade do carbono na austenita, e assim
como o carbono, € um elemento estabilizador da austenita, mas em menor
escala. Porém, este elemento tende a segregar durante solidificacdo, o que
leva a formacdo de estruturas bandeadas durante o processo de laminacao,
onde suas concentracdes sdo maiores (a formagdo de estruturas bandeadas é
maior quanto maior for o teor de manganés) ®%. Isto significa que apds o
tratamento para obtencdo da microestrutura tipica neste aco, podera haver
maior quantidade de austenita retida nestas regides.

Silicio: elemento estabilizador da ferrita, reduz a atividade do carbono na
ferrita. Por apresentar baixa solubilidade na cementita, retarda a sua
precipitacdo, deixando mais carbono disponivel para enriquecer a austenita.

Aluminio: assim como o silicio, o aluminio € um elemento ferritizante e
inibe a formag&o de carbonetos. Ele é endurecedor da ferrita, mas como o

seu efeito de aumento de endurecimento por solucdo soélida € menor do que
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0 do silicio, algumas vezes outros elementos de liga (como fosforo, niobio)
s3o adicionados para compensar o decréscimo em resisténcia ¢”. Além
disso, a cinética de transformagdo no campo bainitico € mais rapida em agos
com adicdo de aluminio ®® 2, e alguns autores ®°32 mostraram que com
este elemento consegue-se maior refinamento da austenita retida e aumento
do teor de carbono nela, o que a estabiliza contra a transformacéo induzida
por deformacdo em maior escala do que o silicio.

Fosforo: além de possuir um forte efeito de endurecimento por solucdo
solida, o fosforo é usado em acos TRIP como inibidor de carbonetos
principalmente quando em conjunto com silicio e aluminio @& 24 22
promovendo assim 0 aumento na quantidade de austenita retida. Ele
também é uma alternativa para substituicdo parcial do silicio com o objetivo
de melhorar a galvanizagéo a quente nos acos TRIP, sendo que a adi¢do de
0,05 a 0,1% seria suficiente *® 3. De Cooman salienta que os efeitos
negativos do fosforo, ou seja, a formacéo de FesP, ocorreria em teores deste
elemento maiores do que 0,25%.

Niobio: devido ao seu efeito de refinador de grdo, o ni6bio aumenta a
resisténcia de acos TRIP . De acordo com Hulka ®®, o refinamento da
microestrutura induz a maiores quantidades de austenita retida devido ao

seu maior enriquecimento em carbono e diminuicdo da sua temperatura Ms.

2.1.3 Estabilizacdo da Austenita

A estabilizacdo da austenita contra a transformacdo martensitica foi estudada por

diversos autore

s 8 11233541 - Og fatores que contribuem para a sua estabilizacdo durante

deformacdo sdo teor de carbono, tamanho de grdo, morfologia e distribuicdo na

microestrutura.

Nos acos TRIP, a austenita pode apresentar as morfologias mostradas na Figura 9

blocos isolados na matriz ferritica ou em fronteiras de gréos, adjacentes ou
ndo a bainita (Figura 9a);
filmes finos ao longo dos contornos de gréo da bainita (Figura 9b);
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e formas aciculares finas e isoladas na matriz ferritica (Figura 9c).

(b)

Figura 9 Micrografias feitas em microscopio eletrdnico de transmissdo mostrando
morfologias de austenita em um aco TRIP: (a) ilhas isoladas de austenita retida (y)
na matriz ferritica (a); (b) filmes de austenita retida ao longo do contorno de gréo

da bainita; (c) particulas de austenita retida com forma acicular na matriz ferritica
(38)

Outro fator importante na estabilidade da austenita € o comportamento de fases
vizinhas a ela durante deformacdo e suas interacdes ® *2. Por exemplo, quando um aco é
deformado no campo intercritico, a deformagdo acomodada em um determinado grdo de
austenita dependera da quantidade de ferrita vizinha a ele, e também da espessura desta
ferrita, que normalmente ndo é constante ao longo dos contornos de grao de austenita. Isto
cria uma distribuicdo ndo-homogénea de deformacdo nos grdos de austenita, como
mostrado esquematicamente na Figura 10, onde se observa que um gréo de austenita
cercado por menor quantidade de ferrita acomoda maior deformagéo do que outro cercado
por maior quantidade. Apesar de este conceito ter sido inicialmente desenvolvido para
explicar a heterogeneidade na cinética de recristalizacdo em acos deformados no campo
intercritico, ele pode ser também utilizado para explicar a influéncia de fases adjacentes a

austenita na sua estabilidade mecéanica.
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Direcéo de deformagéo

Figura 10 Esquema mostrando a variacdo da deformacdo € na austenita (y), que aumenta com
0 aumento da fracdo de ferrita (o) em seus contornos de gréo (de (a) para (b)). As
deformac@es nos graos de austenita seguem a seguinte ordem: gq > €1 > g, > €3 > g4
> (42)

€5 > €5 > €7 .

A transformacdo austenita-martensita também é dependente da tensdo e da
temperatura empregadas % 24 3 43 49 "como mostra a Figura 11 “®. Nesta Figura 11, Ms
representa a temperatura na qual a austenita pode se transformar espontaneamente em
martensita, sem aplicacdo de deformacéo, enquanto que Md é a temperatura acima da qual
a austenita é estavel e ndo ha transformacdo induzida por deformacdo. A partir da
temperatura Ms, quando ha um aumento na tensdo, nucleos de martensita pré-existentes
podem ser ativados com o0 aumento da temperatura (nucleacgdo assistida por tenséo), trecho
AB na Figura 11. A temperatura Ms” é a temperatura acima da qual a transformacdo da
martensita € assistida por deformacdo plastica devido a geracdo de novos nucleos
(sobretudo discordancias) para sua nucleacdo, e nucleacdo adicional ocorre na intersecao
de bandas de deformacdo e de cisalhamento. Nesta temperatura, a tensdo necesséria para
iniciar a transformacdo martensitica é igual ao limite de escoamento da austenita (ponto B),
e acima dela, trecho BC, a austenita ¢ deformada e a nucleacdo da martensita € induzida
por deformacdo. Ao atingir a temperatura Md, a transformacdo da austenita em martensita
é suprimida devido & estabilidade mecanica da austenita nesta temperatura “®. A maior
temperatura resulta em maior energia de falha de empilhamento (EFE) % *® e portanto
menor forca-motriz para a transformacéo. Talonen et al. “® citam que isso acontece porque
0 aumento na EFE pode impedir a formacdo de bandas de cisalhamento com espessura

suficiente para nuclear a martensita.
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Figura 11 Esquema mostrando o efeito da temperatura e tensdo na transformacéo da austenita

em martensita em um ago TRIP “?,

De acordo com Van Slycken et. al ®?, o limite de escoamento da austenita é
influenciado pela taxa de deformacgdo durante carregamento e pela temperatura, ambos
possuindo efeitos opostos: (1) em baixas deformacdes, quando o aumento de temperatura
devido ao aquecimento adiabatico é relativamente limitado, podem ser observadas maiores
taxas de transformacdo e menores mobilidades de discordancias; (2) em maiores
deformacdes, quando o aumento de temperatura é importante " “® sera favorecido o
movimento de discordancias; a taxa de transformacédo sera reduzida, a energia devido a
falha de empilhamento da austenita aumentara, e o efeito de endurecimento por solugédo

solida de alguns elementos podera diminuir.

2.2 SOLDAGEM A PONTO POR FRICCAO E MISTURA MECANICA

O processo de soldagem a ponto por friccdo e mistura mecanica — SPFMM — é uma
técnica de unido no estado solido: nele, a energia térmica gerada pela friccdo de uma
ferramenta contra as superficies de chapas a serem soldadas é utilizado para plastifica-las

e, entdo, através de mistura mecanica, solda-las.

Como o aporte térmico é bem localizado, e ndo excede a temperatura de fusdo dos
materiais, através deste processo obtém-se juntas com boas propriedades mecanicas e baixa
13



distorcdo. Em comparacdo aos processos de soldagem ao arco elétrico ou por resisténcia
elétrica, é consumida menor quantidade de energia para a realizacdo da solda, ndo ha
geracdo de fumos, radiagdo ou faiscas. Este processo utiliza uma ferramenta ndo-
consumivel, ndo requer material de adicdo ou gas de protecdo para efetuar a solda e
tampouco necessita de preparo quimico das superficies dos materiais a serem soldados (&
ecologicamente correto!). O processo pode ser utilizado para a obtencdo de juntas de

materiais similares e dissimilares.

A Figura 12 mostra um esquema do processo de SPFMM. Na primeira etapa, a
ferramenta em rotacdo, composta por pino e ombro, é forcada contra as chapas a serem
soldadas sob uma determinada pressdo. Esta pressdo gera calor devido a friccdo entre as
chapas e o pino, plastificando o material das chapas. O pino penetra totalmente nas chapas,
até que o ombro toca a superficie da chapa superior. Quando o pino atinge uma
profundidade pré-estabelecida nas chapas, a ferramenta é mantida em rotacdo durante um
determinado periodo de tempo, plastificando e misturando mecanicamente os materiais das
chapas, etapa 2; e finalmente a ferramenta é retirada, etapa 3. Ao término do processo,

remanesce na junta um “furo” com o perfil do pino.

Etapa 1: penetracéo Etapa 2: mistura Etapa 3: retracdo

Figura 12 Representacdo esquematica do processo de soldagem a ponto por friccdo e mistura
mecanica (SPFMM). Adaptado de Mazzaferro et al. “%.

Existem duas variantes no processo de SPFMM: controle por deslocamento e
controle por forca®®. No controle por deslocamento, a profundidade de penetracéo do pino
é pré-setada e quando ela ¢ atingida durante o processo, o tempo de mistura é aplicado. Ja
no controle por forca, a forca é pré-setada. A desvantagem de uso de controle por forca é

gue seria interessante prever a temperatura que sera atingida durante o processo e saber 0
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comportamento do material nesta temperatura (deformacdo, escoamento), pois caso

contrario a profundidade de penetracdo da ferramenta (do pino e do ombro) pode ser

excessiva ou abaixo do necessario.

Na SPFMM sdo importantes como parametro de processo:

velocidade de rotacdo da ferramenta;

profundidade de penetracdo (tanto do pino quanto do ombro na chapa

superior);

tempo de mistura (conhecido no inglés como dwell time, tempo em que o
pino, apos ter alcancado a profundidade desejada nas chapas, continua a

rotacionar);
velocidade de penetracdo da ferramenta nas chapas;
forca aplicada na ferramenta/chapas;

geometria da ferramenta.

Estes parametros tém influéncia direta nas propriedades da zona de ligacdo entre as

chapas, pois sdo responsaveis pelo aporte de calor, fluxo de material, tamanho de zona de

ligacdo, microestruturas, dureza e geometria da interface entre as chapas.

Neste processo existe a formacao de trés zonas distintas na interface de uniao:

zona de mistura (ZM), onde a intensa deformacao plastica acompanhada de
elevada temperatura leva a recristalizacdo do material e & mistura dos

materiais das chapas superior e inferior;

zona termomecanicamente afetada (ZTMA), caracterizada por um menor
grau de deformacdo plastica do material em relacdo a ZM e um nivel
moderado de temperatura, dando origem a recuperacao e/ou recristalizacdo

do material;

zona termicamente afetada (ZTA), onde normalmente ndo se observa a
deformacéo nos graos mas a temperatura pode atingir niveis suficientes para

causar mudangas microestruturais, como por exemplo recuperagéo.
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O tamanho destas zonas dependera ndo s6 do material que esta sendo soldado, mas
também dos pardmetros utilizados. A Figura 13 mostra a micrografia de um a¢o TRIP 800,

salientando estas diferentes zonas V.

Figura 13 Diferentes zonas formadas ap6s o processo de SPFMM em um ago TRIP 800:
ZM=zona de mistura; ZTMA=zona termomecanicamente afetada; ZTA=zona
termicamente afetada; MB=metal base. Microestruturas mostradas perto da
superficie da chapa superior. Ataque Nital 1%. Parametros de soldagem
utilizados: 1600 rpm, velocidade de penetracdo da ferramenta de 0,1 mm/s,
tempo de mistura de 25 Y.

Durante o processo de SPFMM, ocorrem duas zonas distintas de fluxo de material
na zona de mistura: uma zona de fluxo interna, adjacente ao pino, e outra externa, onde o
material se move em espiral ®* % como mostrado esquematicamente na Figura 14. A
Figura 15 mostra a mistura mecanica (intermixing), provocado pelo fluxo de material, em
um aco USIBOR 1500 na regido adjacente ao pino, que penetrou até a interface das chapas
(o comprimento do pino era igual a espessura da chapa superior). O material em cor branca

é aluminio, utilizado para prote¢do contra corrosdo neste ago.

Figura 14 Esquema mostrando o fluxo de material gerado nos processos de SPFMM ©2.
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Figura 15 Mistura mecénica de material em um ago USIBOR 1500. Ataque Nital 1%.
Pardmetros de soldagem utilizados: 1200 rpm, velocidade de penetracdo da

ferramenta de 0,3 mm/s, tempo de mistura de 2s ®.

2.3 SOLDAGEM DE ACOS TRIP UTILIZANDO OUTROS PROCESSOS

Como néo existem dados em literatura referentes a SPFMM de acos TRIP, neste
item serdo abordados alguns aspectos referentes a soldagem destes agos através de outros
processos. Algo que € importante salientar é que estes acos sdo empregados essencialmente
na industria automotiva, e para a obtengdo de microestruturas “otimizadas”, ou seja, ferrita,
bainita e austenita retida, esta ultima que seja estavel suficiente para ndo se transformar em
martensita durante o resfriamento apo0s tratamento isotérmico, mas que possa se
transformar durante carregamento, sdo utilizados (como ja dito anteriormente) elementos
de liga como carbono, manganés e silicio. Porém, devido a estes elementos de liga, 0
carbono equivalente é elevado, 0 que torna a soldagem destes acos problematica, ndo s
pela facilidade de formacdo de microestruturas frageis, mas também pela susceptibilidade

de ocorrerem fraturas interfaciais durante carregamento.

Em soldas a ponto por resisténcia elétrica de acos TRIP, algumas adequacdes ao
processo para evitar falhas interfaciais devido a defeitos de solidificagdo ou

microestruturas duras e frageis sdo:

e utilizacdo de maiores tempos de soldagem, para diminuir a taxa de

resfriamento ©5 %9

e emprego de revenimento durante ®® ou pés-solda ©”;

e utilizacdo de agos com menores teores de carbono (producdo de soldas

dissimilares) ©®.
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Outro fato que dificulta a soldagem em chapas sobrepostas ndo s6 de acos TRIP,
mas de acos usados na industria automobilistica em geral, é a presenca de zinco em suas
superficies, usado para prote¢do contra corrosdo. Na soldagem a ponto por resisténcia
elétrica, ocorre degradacdo da vida de eletrodos devido as reacGes quimicas entre eles e 0
zinco, e também as elevadas forcas de soldagem necessarias durante o processo. Na
soldagem a laser pontual, para evitar porosidades ou trincas de solidificacdo, é pratica
comum deixar um pequeno espaco entre as chapas, pois desta forma minimiza-se a

presenca de vapores de zinco no metal fundido ©& %),

A presenca de martensita em metais de solda quando acos TRIP s&o soldados pode
ser atribuida a combinacao de altos carbonos equivalentes com altas taxas de resfriamento.
Estudos mostram que microestruturas 100% martensiticas sdo obtidas no metal de solda
destes acos quando é empregada soldagem a ponto por resisténcia elétrica 5581 oy a laser
pontual ©9.

Porém, dados em literatura mostram que quando o TRIP é soldado por processos a
arco “lineares”, isto €, ndo-pontuais, nem sempre sdo produzidas microestruturas
martensiticas, e elas dependem ndo sé do processo utilizado, mas também da classe de
TRIP e de parametros de soldagem como velocidade e gases de protecdo empregados. Por
exemplo, dados em literatura mostram que na soldagem a laser usando feixe de Nd:YAG e
mesma velocidade de soldagem, a microestrutura resultante no metal de solda foi diferente
dependendo da resisténcia do agco TRIP empregado: apds a soldagem de um TRIP 700 (o
nlimero “700” indica a sua resisténcia a tracdo, em MPa), Haferkamp et al. ®® citaram que
o metal de solda era composto por martensita, enquanto que Kang et al. ©@ mostraram que
utilizando um TRIP 600 a microestrutura resultante era composta por ferrita, bainita e
martensita. Isto pode ser atribuido aos diferentes teores de carbono destes acos e, portanto,
diferentes carbonos equivalentes. Kang et al. ®? também mostraram que a velocidade de
soldagem afeta a microestrutura final no metal de solda, e explicaram este fato com base
no aporte de calor na solda: maiores velocidades levaram a menores aportes de energia, 0
que aumentou a taxa de resfriamento e consequientemente houve formagdo de menores

quantidades de ferrita.

Relacbes similares entre aporte de energia e microestrutura foram obtidas quando
um TRIP 600 foi soldado por MIG e MAG ©®. Devido aos diferentes gases utilizados —

100% argbnio, 100% CO, ou mistura de 85% Ar+15% CO, — diferentes aportes de energia
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foram empregados nas soldas, sendo que o maior foi obtido com o uso de 100% Ar, e a
microestrutura final do metal de solda neste caso era composta por ferrita acicular e ferrita
alotriomorfa, enquanto que na zona afetada pelo calor, havia também a presenca de bainita.
O interessante neste trabalho é que em nenhum dos aportes de energia empregados, que
variaram de 87 a 143 kW/min, foi obtida martensita no metal de solda. Entretanto, em
outro trabalho no qual um TRIP 800 foi soldado usando processo a laser com feixe de CO,
e diferentes gases de protecdo (100% Ar, 100% He ou mistura de 50%Ar+50%He), assim
como velocidades de soldagem variando entre 4 e 12 m/min, sempre foram obtidas
microestruturas totalmente martensiticas ®*. Resultados opostos foram obtidos por Chen et
al. ® usando também laser-CO,, mas apenas argdnio como gés de protecdo: o metal de
solda era composto em grande parte por bainita, e em menor porcdo por ferrita
alotriomorfa, ferrita idiomorfa e martensita. A taxa de resfriamento neste trabalho foi de 53
°Cls.

Diferentes composicdes de gases de protecdo também foram utilizados para soldar
um TRIP 700 através do processo TIG ©®. Utilizando misturas de 90%Ar+10%N ou
50%Ar+50%N, a microestrutura resultante tanto no metal de solda quanto na zona afetada
pelo calor era martensitica. Porém, os autores afirmaram (mas ndo mostraram) que
utilizando 100% de argbnio, as microestruturas nestas zonas eram as mesmas do metal-
base, ou seja, ferrita, bainita e austenita retida. Outro fato interessante deste estudo foi que
guando misturas de gases contendo nitrogénio eram utilizadas, foram observados

precipitados contendo nitrogénio no metal de solda.
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 MATERIAL

O material usado neste trabalho é um a¢o TRIP 800 (este € o nome comercial; ndo
h& norma SAE ou ASTM que o contemple), com espessura de 1,0 mm, laminado a frio,
produzido pela Arcelor. Ele possui uma camada de zinco de 7,5um em cada superficie. Sua
composi¢do quimica esta listada na Tabela I, e sua microestrutura pode ser observada na

Figura 16.

Tabela | Composicdo quimica do TRIP 800 empregado neste estudo (% em peso),
fornecida pela Arcelor.

0,199 1,645 1,655 0,039 0,016 0,0009 0,0023 0,0097 0,4

*CE=Carbono equivalente=C+Mn+/6+(Ni+Cu)/15+(Cr+Mo+V)/5 "

0B
Yr
(b)
Figura 16 Microestrutura do metal-base, observada em (a) MO (ataque LePera) e (b) MEV

(ataque Nital 1%). a=ferrita, ag=ferrita bainitica, y,=austenita retida.

As propriedades mecénicas do material (fornecidas pela Arcelor) sdo as seguintes:
resisténcia a tracdo de 814 MPa; limite de escoamento de 536 MPa; alongamento de
35,5%.
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O diagrama TTT deste aco foi gerado a partir do programa
MAP_STEEL_MUCG73 ®® que foi rodado em ambiente Windows. Para tanto, foi
necessario especificar apenas a composi¢ao quimica do aco. As curvas resultantes, assim
como algumas temperaturas de transformacdo de fase, s&o mostradas na Figura 17. As
temperaturas Ws, Bs e Mg foram fornecidas pelo programa, e as temperaturas Acs e Ac;
s30 as mesmas calculadas por Guo “? para um TRIP com composicdo similar (0,20C;
1,50Mn;1,50Si; 0,05Al; 0,005P (% peso)) através do software MTDATA.

%0 A3
800 |
o L . P - - - Acl
(R e T
g i W,
=) i
T 600
g;_ i Bs
E 500 | 7~
= - Mg g Ac; =854 °C
400
Ac,=716°C
300 e Ws = 660°C
1 10 100 1000 B, = 533°C
Tempo, s Ms = 406 °C
Figura 17 Diagrama TTT para o aco em estudo. Os valores das temperaturas indicadas no

diagrama sd@o mostrados no quadro ao lado. Ws=temperatura de inicio de formacéo
da ferrita de Widmanstétten; Bs=temperatura de inicio de formacdo da bainita;
Ms=temperatura de inicio de formacdo da martensita.

32 METODOS
3.2.1 Ferramenta de Soldagem

A ferramenta de soldagem que foi utilizada é feita de nitreto de boro cubico
(PCBN), Figura 18, fornecida pela MegaStir. Ela possui um ombro céncavo com 15 mm
de didmetro e um pino cOnico com seis facetas igualmente espagadas em sua ponta; o
didmetro menor do pino é de 5 mm e seu comprimento € 1,5 mm. Também se tentou obter

juntas utilizando outro material de ferramenta, o Ferrotitanit, mas as ferramentas foram
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severamente desgastadas durante a primeira tentativa de solda, como mostrado na Figura

19, excluindo este material como alternativa para a SPFMM do aco TRIP 800.

Figura 18 Ferramenta de soldagem em PCBN empregada para a producao das juntas.

LT

)
1 ”'7‘""5”"“"”“""". [

{fl.,,,h

A

(a) (b)
Figura 19 Ferramenta de soldagem em Ferrotitanit: (a) antes da tentativa de producdo de
juntas; (b) apds a tentativa de producéo de juntas (o pino foi totalmente consumido
devido ao desgaste severo).

3.2.2 Produgéo das Juntas

Foram produzidas juntas sobrepostas utilizando-se um portico especialmente
projetado para obter soldas por friccdo e mistura mecéanica, Figura 20. Esta maquina
permite realizar soldas utilizando forgas axiais de até 60 kN, forcas paralelas a direcdo de
soldagem (no caso de friction stir welding, FSW) de até 20 kN, e velocidades de rotacédo de
ferramenta entre 200 e 6000 rpm. Os sinais de entrada no programa especifico
desenvolvido para esta maquina para a execucdo de soldas por FSW e SPFMM sdo
velocidade de rotacdo, velocidade de penetracdo da ferramenta, profundidade de

penetracdo da ferramenta, tempo de mistura e velocidade de retracdo da ferramenta. Além
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disso, no caso de SPFMM, podem ser produzidas soldas em seqliéncia, ou seja, € possivel

programar o nimero de soldas desejado e a distancia entre os centros de cada solda.

(b)

Figura 20 (a) Pdrtico de soldagem utilizado para a produgdo das amostras; (b) cabecote de
soldagem, enfatizando a ferramenta de PCBN.

Ap0s a producdo de cada junta, sdo gerados os dados referentes a solda, como
forgas, torques, posicdes verticais da ferramenta e tempos (as forgas sdo medidas através
de célula de carga e o torque é inferido atraves de variacdes de corrente do motor). Com
estes dados é possivel saber o comportamento de cada junta durante a soldagem,

possibilitando comparagéo entre as diferentes condi¢6es de soldagem.

Como nao existiam publicacdes referentes a SPFMM de acos TRIP, os parametros
de soldagem adotados para produzir as juntas foram baseados na SPFMM de outros acos
avancados de alta resisténcia mecanica ®*"®. Inicialmente, a velocidade rotacional
empregada foi 800 rpm e a velocidade de penetracdo da ferramenta foi 1,0 mm/s. Porém,
utilizando-se estes parametros ndo foi possivel obter nenhuma junta: notou-se que seria
necessario maior aporte térmico, ou seja, maiores velocidades de rotagdo e menores taxas
de penetracdo da ferramenta. Quanto a velocidade de retracdo da ferramenta, esta deve ser

alta o suficiente para evitar alguma influéncia no processo.

Os parametros de soldagem utilizados neste trabalho foram os seguintes:
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e velocidade de rotacdo (rpm): 1600, 2000 e 2400

e velocidade de penetragéo da ferramenta (mm/s): 0,1
e profundidade de penetracdo (mm): 1,6

e tempo de mistura (s): 2e 3

e velocidade de retracdo da ferramenta (mm/s): 100

A Figura 21 mostra o esquema da realizacdo das soldas utilizando os parametros
acima citados. Para cada velocidade de rotacdo empregada, a ferramenta penetrou nas
chapas sob velocidade constante de 0,1 mm/s. Quando a ferramenta atingiu a profundidade
de penetracdo de 1,6 mm, foi aplicado o tempo de mistura de 2 ou 3s, sendo que

imediatamente apds este periodo a ferramenta era retirada a velocidade de 100 mm/s.

A
Tempo de
© mistura
E |77 ,
€ !
=) :
l('U | [
1S ) [
E 1 1
® | |
c 1 |
[«5] | 1
o ] ]
@ | |
© | 1
@ | |
e] | 1
(4] | 1
=) | |
= | |
c | 1
= : :
2 ! !
[a 1 1
2 ou 3
Tempo, s
Figura 21 Representacdo dos parametros de soldagem empregados para a producdo das

soldas.

De uma forma genérica, as nomenclaturas que foram adotadas para a identificagcdo

de cada condicdo de soldagem neste estudo s&o:
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Xrpm-Ys

onde X ¢ a velocidade de rotacdo da ferramenta e Y € o tempo de mistura. Por exemplo,
uma identificacdo “1600 rpm — 2s” indica que a condi¢do utilizada para producdo de
corpos de prova foi velocidade de rotagéo da ferramenta de 1600 rpm e tempo de mistura
de 2s.

3.2.3 Microscopia Otica e Eletronica de Varredura

Antes de discutir sobre as técnicas utilizadas para a determinacdo das diferentes
microestruturas, € necessario citar que para a preparacao das amostras foi desenvolvido um
procedimento-padrdo (Tabela 11) baseado em dados de literatura ™ ™ e na experiéncia
pratica, pois se pretendia evitar deformacdes nas amostras, as quais poderiam induzir
transformacdes e levar a andlises errdneas. Além disso, apos a etapa de polimento com
solucdo OPS e usando agua como lubrificante/refrigerante, as amostras continham
pequenos “pontos pretos”. Estes pontos pretos na verdade eram pittings (constatado no
microscopio eletrénico de varredura); optou-se entdo por ndo utilizar agua nesta etapa,

apenas a solucdo de silica coloidal (solugdo OPS), e os pittings ndo ocorreram mais.

Tabela Il Procedimento desenvolvido e empregado na preparacdo de amostras para analise
metalogréafica.

Papel SiC / 320- Agua Mesma
abrasivo 1200
2 Papel SiC /2500 Agua 150 Mesma 120
abrasivo
3 Pano Solucéo DP Lubricant 150 Contra 300
UltraPol diamantada Blug**=*
Metadi /
9 um**
4 Pano Solucéo DP Lubricant 150 Contra 240
Texmet diamantada Blug**=*
1000 Metadi /
3 “m**
5 Pano Solucdo OPS - 150 Contra 120
Nanocloth /0,05 um
ou
MDChem

* da amostra em relacdo a superficie abrasiva; ** marca Buehler; *** marca Struers
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Observacoes:
a. Todas as etapas foram executadas em uma maquina Boehler Phoenix 4000, usando carga de 12 lbs;
b. A cadatroca de lixa (etapas 1 e 2), as superficies das amostras eram lavadas com agua;
c. ApoOs as etapas 3 e 4, as superficies das amostras eram lavadas com agua e borrifadas com alcool
etilico, e entdo secas com ar comprimido;
d. Apo0s a etapa 5, as superficies das amostras eram lavadas com detergente, enxaguadas com agua e
borrifadas com élcool etilico, e entdo secas com ar comprimido.

Para visualizar o comportamento global das juntas, foram feitas macrografias.
Neste caso, apos polimento com solucdo OPS, as amostras foram atacadas usando Nital

1% durante 10s, e as macrografias foram feitas utilizando uma lupa Wild Heerbrugg.

A andlise microestrutural do metal-base e das juntas obtidas foi realizada em
microscopio 6tico (MO) Leica DM IMR. As amostras foram preparadas utilizando as
etapas constantes na Tabela Il. Para melhor diferenciacdo das fases no aco TRIP foi

utilizado ataque colorido através do reativo de LePera, que consiste em duas soluces ®:
e Solucdo I: 1g de metabissulfito de sddio e 100 ml de agua destilada
e Solucdo Il: 4g de acido picrico e 100 ml alcool etilico

Este reagente, depois de misturado, tem “vida Util” curta; para cada amostra
quantidades iguais de solucdes eram misturadas e entdo era realizado o ataque quimico.
Apos o tempo de ataque para cada amostra (que variou entre 40 e 50s), as superficies
foram lavadas com alcool etilico e secas com ar comprimido. De acordo com a literatura
(%) "ap6s ataque com este reativo, a ferrita tem cor azul, a bainita cor marrom e a austenita

e a martensita, cor branca.

Como as microestruturas neste ago sao muito refinadas, uma melhor caracterizagao
das microestruturas nas diferentes zonas das juntas foi realizada em um microscopio
eletronico de varredura (MEV) Zeiss DSM 962, através de sinais de elétrons secundarios.
Além disso, ainda no MEV, foram realizadas analises quimicas locais utilizando um
detector Inca-Xsigth da Oxford lIsis. A preparacdo das amostras para analise no MEV
seguiu as etapas constantes na Tabela Il. Para uma melhor diferenciacdo morfologica entre

as fases, as superficies das amostras foram atacadas com Nital 1% durante 6s.

O MEV também foi utilizado para as analises das superficies de fratura das
amostras ensaiadas em cisalhamento, utilizando sinais de elétrons secundarios. Apds estas

analises, as amostras foram cortadas na direcdo do carregamento e estas superficies foram
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preparadas metalograficamente para analise ndo s6 da fratura em si (com o objetivo de
estabelecer em que zona ela ocorreu), mas também da evolucdo microestrutural
(transformacéo da austenita em martensita) durante o ensaio, caso houvesse. O corte das
amostras foi efetuado em uma méaquina Buehler Isomet Plus, e a preparacdo metalografica
seguiu as etapas contidas na Tabela Il. Apds, as amostras foram atacadas com o reagente
LePera ou Nital 1%.

3.2.4 Ensaios de Microdureza Vickers

Perfis de microdureza foram realizados para determinar a mudanca nos valores de
dureza através da area soldada. As identacGes foram feitas em um microdurémetro Zwick
Roell Identec ZHV usando carga de 500g e espacamento entre as identa¢fes de 0,25 mm
(de acordo com a norma ASTM E384-99 ™). O tempo de permanéncia de carga foi de
10s.

Foram feitas trés linhas em cada amostra: as primeira e segunda linhas (L1 e L2)
foram feitas a distancias de 0,35 e 0,70 mm a partir da superficie da chapa superior
respectivamente; a terceira linha (L3) foi feita a aproximadamente 0,60 mm de distancia da
superficie inferior da chapa de baixo. As diagonais das identa¢cdes foram medidas semi-
automaticamente no proprio programa (TestXpert), e apds a confirmacao dos valores das

diagonais, os valores de dureza Vickers foram automaticamente calculados pelo programa.

O esquema das medicgdes realizadas neste microdurémetro é mostrado na Figura
22.

0,35

Figura 22 Esquema mostrando como foram feitas as identa¢cbes no microdurémetro Zwick
Roell Identec ZHV.

27



3.2.5 Ensaios de Cisalhamento

As propriedades mecéanicas das soldas obtidas foram determinadas através de
ensaios de cisalhamento, de acordo com a norma 1SO 14273:2000 (E) "® em uma
maquina Zwick Roell 1484. Foram ensaiados trés corpos de prova para cada condi¢do de
soldagem. A taxa de deformacéo utilizada foi 0,1 mm/s; como ndo havia indicacdo sobre a
taxa de deformacdo a ser utilizada na norma deste ensaio, ela foi escolhida baseando-se em

dados de literatura"* 8. As dimensdes dos corpos de prova estdo mostradas na Figura 23.

1 05 |

Figura 23 Geometria e dimensdes dos corpos de prova para 0s ensaios de cisalhamento.

Faz-se necessario explicar as nomenclaturas adotadas para a identificacdo das
amostras ensaiadas em cisalhamento: seguindo a nomenclatura adotada para cada condicéo
de soldagem (item 3.2.2), foi adicionado um namero a direita que representa 0 numero da
amostra (ordem de producao e também de teste em cisalhamento):

Xrpm-Ys-N
onde 1 <N <3.

Como neste ensaio um dos lados do corpo-de-prova sofre compressdo e o outro,
tracdo, todos os resultados referentes a fratura ou microestruturas apresentados neste

trabalho foram analisados na parte da amostra que sofreu tracéo.
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4 RESULTADOS

41 FORCA, TORQUE E APORTE DE ENERGIA

Apos a produgdo de cada junta é gerado um arquivo com valores de forca, torque,
posicdo vertical e tempo. O tratamento destes dados permite a obtencdo de curvas

mostrando os parametros associados (forca e torque) a cada solda.

Um exemplo de curvas mostrando a evolucdo da forca vertical, do torque e do
deslocamento da ferramenta em fungdo do tempo é mostrado na Figura 24 (curvas para as
demais condigdes de soldagem empregadas neste estudo constam no Apéndice A).

1600 rpm - 2s
24
29 Forga
20 Torque =
18 Deslocamento e
zE 16 S
X < 14 €
g3 1o F1 ’,“ @
o3 « S
55 10 /ﬁ‘ 5
LS g < 3
|_ —
6 — 8
4 a)
2
0 1 1 1 L 1 1 L L 1
0 5 10 15 20
Tempo, s
Figura 24 Curvas mostrando as mudancas em forca e torque, assim como da profundidade de

penetracdo (deslocamento da ferramenta) durante a producdo de corpo-de-prova
para ensaio em cisalhamento. Condic¢do 1600 rpm — 2s.

A média dos valores maximos de forca F1 e torque obtidos durante a producéo dos
corpos-de-prova para ensaios de cisalhamento, para cada condi¢do de soldagem em estudo,
estd mostrada na Figura 25. Houve uma queda significativa nos valores de forca méxima
com o aumento da velocidade de rotacdo para o tempo de mistura de 2s: comparada a
velocidade de rotacdo de 1600 rpm, a reducdo na média dos valores de F1 na velocidade de
rotacdo de 2000 foi de 18,3%, enquanto que na velocidade de 2400 rpm a reducéo foi de

38,8%. Porém, para o tempo de mistura de 3s, a diferenca entre os valores foi menor: a
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reducdo obtida da velocidade de rotacdo de 1600 rpm para a de 2000 rpm foi de 8,2%, e de
11,9% para a velocidade de 2400 rpm. Outro dado é que, considerando a mesma
velocidade de rotacédo, para as velocidades de 1600 e 2000 rpm houve um decréscimo de
15,6% e 5,1%, respectivamente, na forca maxima com o aumento do tempo de mistura,
enguanto que na maior velocidade de rotacdo, 2400 rpm, o comportamento foi oposto:

houve um aumento de 21,2% no valor médio de forca F1 com o aumento do tempo de

mistura.
12
10 |
=
-
g °]
-
g ¥ 1600 $pm
g 4 2000 rpm
= ’ 2400 rpm
0 d
2 3
Tempo de mistura, s
25
E 20
=z
-
£ 15
bt
E #1600 rpm
% 10 - &2000rpm
-
2 5 “2400rpm
0 J
2 3
Tempo de mistura, s
Figura 25 Média dos valores de forca F1 e de torque maximos para cada condi¢do em estudo,

obtidos a partir dos trés corpos-de-prova para ensaios de cisalhamento.

Quanto ao torque méximo, para cada tempo de mistura houve uma consideravel

diminuicdo no torque com o aumento da velocidade de rotagéo: no tempo de mistura de 2s,
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em comparacao ao valor médio obtido na velocidade de rotacdo de 1600 rpm houve um
decréscimo de 28,8% e 38,4% para as velocidades de 2000 rpm e 2400 rpm,
respectivamente, enquanto que no tempo de mistura de 3s a redugdo em relagdo a
velocidade de rotacdo de 1600 rpm foi de 35,6% na velocidade de 2000 rpm e de 58,6% na
velocidade de rotacdo de 2400 rpm. Além disso, considerando-se apenas 0 aumento do
tempo de mistura, houve um aumento no valor médio de torque de 5,2% na condicdo de
menor velocidade de rotacdo da ferramenta; para as outras velocidades de rotacdo, um
maior tempo de mistura gerou um torque menor em 10% considerando a velocidade de

rotacdo de 2000 rpm e em 29,3% na velocidade de 2400 rpm.

Através dos dados gerados durante as execucgdes das soldas, tentou-se estimar o
aporte de energia para cada junta, através da Equacdo 1, que foi desenvolvida para
SPFMM @, Esta equacéo foi inicialmente empregada para ligas de aluminio e magnésio

8289 'mas também existem estudos em SPFMM de acos nos quais ela foi empregada % 2.

=N n=N
Qupiic = Z Forca(n) (x, — x,_1) + Z Torque(n) w(n) At Equagio 1
n=1 n=1

onde X, é a profundidade de penetragdo da ferramenta no tempo n, em m, w é a velocidade
angular, em rad/s, n € o instante considerado, N € o numero total de incrementos de tempo
e At é o intervalo de amostragem, em s. Os valores de forca e torque sdo dados em kN e

Nm, respectivamente.

O aporte de energia para cada condi¢do em estudo estd mostrado na Figura 26 (sdo

mostradas as médias dos valores para 0s corpos-de-prova de cisalhamento).
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Aporte de energiamédio, kJ

#1600 rpm
2000 rpm
&2400 rpm
2 3
Tempo de mistura, s
Figura 26 Aporte de energia médio calculado usando a equacgdo 1, para cada condi¢cdo em

estudo.

Ao contrério do esperado, os valores médios calculados mostraram que o aporte de
energia foi menor para as condi¢cbes de maior velocidade de rotagcdo de ferramenta.
Considerando o tempo de mistura de 2s, em relagdo a velocidade de rotacdo de 1600 rpm
os valores para as velocidades de 2000 rpm e 2400 rpm diminuiram em 4,7% e 19,8%,
respectivamente. Ja para o tempo de mistura de 3s, a reducdo no aporte de energia médio
em comparacdo a velocidade de rotagdo de 1600 rpm foi maior: 20,1% na velocidade de
2000 rpm e 39,7% na velocidade de rotacdo de 2400 rpm.

Os valores calculados mostraram que com o0 aumento do tempo de mistura houve
um aumento no aporte de energia médio para a velocidade de rotacdo de 1600 rpm de
21,3%, e que para a velocidade de 2000 rpm, este aumento foi de apenas 1,7%. Porém,
houve um decréscimo de 8,8% no aporte de energia médio com o aumento do tempo de

mistura para a velocidade de rotacdo de 2400 rpm.

42 MACRO E MICROESTRUTURAS

A Figura 27 mostra as macroestruturas das juntas obtidas. Nestas macroestruturas,
podemos distinguir prontamente trés zonas que, por enquanto, serdo denominadas de I, 11
e lll.
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2400 rpm - 2s 2400 rpm - 3s

Figura 27 Macroestruturas das juntas produzidas para cada condicdo de soldagem,
salientando as diferentes zonas formadas. MO, ataque com Nital 1%.

Considerando uma mesma velocidade de rotacdo, os tamanhos de cada zona
pareceram ndo mudar muito. Porém, para um tempo de mistura fixo, comparando-se as

diferentes velocidades de rotacdo, observou-se que:

e 0s tamanhos de cada zona sdo bem diferentes; enquanto que a zona | €
maior na velocidade de rotacdo mais alta, ela € menor na velocidade de

rotagdo intermedidria (2000 rpm);

e as diferentes zonas sdo melhor diferenciadas na menor velocidade de
rotacdo, ou seja, a transi¢ao entre estas zonas (principalmente entre as | e 1l)

é mais gradual em velocidades de rotacdo maiores;

e a forma final da zona Il também ¢é diferente; a baixa velocidade de rotacdo
a forma € mais triangular, aproximando-se da forma mais retangular com o

aumento da velocidade;

e a medida em que aumenta a velocidade de rotacdo, sdo observadas areas
mais claras dentro da zona I; elas estdo localizadas principalmente em
regides proximas ao furo deixado pelo pino e na superficie da chapa
superior, onde o ombro da ferramenta “trabalhou” (porém, considerando a
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mesma velocidade de rotacdo, elas se tornaram mais dispersas). Na proxima
secdo, sera mostrado que estas areas correspondem a ferrita alotriomorfa e

ferrita de Widmanstétten produzidas durante o resfriamento.

Portanto, pode-se afirmar que o aumento na velocidade de rotacdo provocadou um
aumento no aporte de energia, pois o tamanho global das zonas, ou seja, I+lI+lll,
aumentou. Além disso, percebe-se um aumento na deformacao (distor¢ao) nas juntas com

0 aumento da velocidade de rotagéo.

Na Figura 28 sdo mostradas macrografias das amostras onde se pode visualizar o

fluxo de material em cada condicéo.

Neste processo de soldagem existe um fluxo de material gerado pela deformacao.
Como mostrado na Figura 28, podemos identificar duas regides intenso fluxo de material:
uma adjacente ao pino e outra ao ombro. Percebe-se que a forma do fluxo em cada uma
destas regides muda com o aumento da velocidade de rotagdo ou tempo de mistura:
proximo ao pino ela é mais “reta” nas menores velocidades, mas aumenta e se torna mais
curvada em maiores velocidades ou tempos de mistura, enquanto que na regido adjacente
ao ombro é o contrério, a forma é mais curvada nas menores velocidades de rotacdo ou
tempo de mistura e se torna mais reta quando estes parametros sdo aumentados. Pode-se
dizer que hd uma interacdo entre os fluxos gerados pelo pino e ombro na velocidade de
rotacdo de 2400 rpm, como pode ser visto na Figura 28. Nesta figura também sao
evidenciadas a interface entre as chapas superior e inferior e a linha do zinco (proveniente
do recobrimento da chapa) que remanesce apds o processo. Devido ao fluxo de material
esta linha de zinco apresenta diferentes geometrias finais de acordo com as condic¢des de
soldagem. Na literatura alguns autores "% " 8 destacam que a linha de ligacdo na zona |
(comprimento no qual ndo existe interface entre as chapas superior e inferior) é de
fundamental importancia para as propriedades mecénicas das juntas obtidas por SPFMM.
Desta forma, foram medidos os comprimentos das linhas de ligacdo (CLL) em todas as
condigdes, assim como as distancias correspondentes entre a parede do furo deixado pelo
pino e a linha de zinco (DPZ), conforme mostrado na Figura 29. Os resultados séo
mostrados na Tabela IlI.
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1600 rpm — 2s

2400 rpm - 2s 2400 rpm — 3s

Figura28 Macrografias mostrando o aspecto geral da regido proxima ao pino para todas as condi¢des, enfatizando o correspondente fluxo de material
adjacente ao pino. Ataque com LePera.
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Figura 29 Linha de zinco formada na zona I. Nesta figura sdo evidenciados o comprimento
da linha de ligacdo (CLL) e distancia entre a parede do furo deixado pelo pino e a
linha de zinco (DPZ). Condig&o 2400 rpm — 2s.

Tabela Ill Comprimento da linha de ligacdo (CLL) e distancia entre a parede do furo deixado
pelo pino e a linha de zinco (DPZ) em cada condigéo em estudo™.

CLL (um) 489,6 836,8 7473 461,9 649,1 695,2
DPZ (um) 249,0 214,7 382,1 258,9 269,1 250,9

* Média de trés medicdes em cada lado da amostra metalografica sem ataque, usando o software LeicaQwin.

Nas macrografias da Figura 28 também foi possivel notar uma zona intermediaria
entre as zonas | e Il constantes na Figura 27. Baseado entdo nestes dados, foi feito um
esquema com as diferentes zonas formadas no processo, que é mostrado na Figura 30 e que
traz a nomenclatura das diferentes zonas e que sera adotada neste trabalho. A zona
marcada com “1” corresponde a zona de mistura (ZM) e as zonas “2” e “3” correspondem
a zona termomecanicamente afetada (ZTMA) e a zona termicamente afetada (ZTA),
respectivamente. Nota-se que a ZM e a ZTA possuem subzonas onde, devido ao gradiente
térmico (e também ao gradiente de deformacdo no caso da ZM), ocorrem diferentes
mudangas microestruturais. As caracteristicas de cada zona e subzona serdo mostradas a

sequir.
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Figura 30 Esquema mostrando diferentes zonas e subzonas formadas nas juntas em
conseqiiéncia do processo: 1=ZM, 2=ZTMA e 3=ZTA. MB ¢é o metal-base, ndo
afetado.

4.2.1 Zonal: Zona de mistura (ZM)

Como foi mostrado na Figura 30, a zona de mistura é dividida em duas subzonas:
uma adjacente ao pino e ao ombro da ferramenta, subzona 1A, e outra representando o

restante da zona de mistura, subzona 1B.

Na subzona 1A, com o aumento da velocidade de rotacdo hd um aumento na
quantidade de ferrita alotriomorfa formada, como pode ser observado na Figura 31. O
mesmo acontece aumentando o tempo de mistura. Nas maiores velocidades de rotacao,
2000 e 2400 rpm, no tempo de mistura de 3s observa-se, na regido junto ao furo deixado
pelo pino, a formacédo de pequenos grdos decorados com ferrita alotriomorfa, o que indica
a ocorréncia de recristalizacdo dindmica. E evidente que a recristalizacio é mais intensa
para a maior velocidade de rotacdo, onde podem ser vistas, de acordo com a Figura 31,

algumas regides com pequenos graos cercados por outros bem maiores.

As microestruturas na subzona 1A, em todas as condi¢Ges aqui estudadas, s@o
compostas por ferrita alotriomorfa, (a,), ferrita de Widmanstatten (aw), bainita superior
(Bu), bainita coalescida (Bc) e martensita (M), o que indica que a taxa de resfriamento em
todas as soldas ficou abaixo da “taxa de resfriamento critica”, a partir da qual se tem a
formacéo de microestruturas 100% martensiticas. Gould et. al ® calcularam esta taxa para
um TRIP 800 com composic¢do quimica similar, 0,21C;1,7Mn; 1,66Si; 0,04Al; 0,03Cr;
0,01Ti (% peso), e encontraram como sendo 45 °C/s.
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Figura 31

L5kU gmm x 1700 20 —_— <V 9mm
IMR HMP #14101 1600 33 IMR HHMP

L5kKU amm
GKSS IMR WHMP

2400 rpm — 2s 2400 rpm — 3s

Microestruturas representativas da subregido 1A para cada condi¢do em estudo. O
furo deixado pelo pino ap6s 0 processo encontra-se na parte esquerda. Em algunas
regibes estdo salientadas as ferritas alotriomorfa (a,) e de Widmanstatten (o).
MEV, ataque Nital 1%.

38



Nas condi¢cbes de menor velocidade de rotacdo, como a formacdo de ferrita
alotriomorfa e/ou de Widmanstatten € pequena, a microestrutura nesta subzona é composta

em grande parte por bainita superior e bainita coalescida.

Os microconstituintes citados acima podem ser observados na Figura 32. Nesta
figura também estd o constituinte martensita-austenita (MA), que foi encontrado

principalmente em soldas produzidas usando maiores velocidades de rotagéo.

Figura 32 Microestruturas que podem ser encontradas na subzona 1A. a,=ferrita alotriomorfa;
aw=ferrita de Widmanstatten; By=bainita superior; Bc=bainita coalescida;
M=martensita; MA=martensita-austenita. Condicao 2400 rpm — 2s. Para referéncia,
o furo deixado pelo pino da ferramenta encontra-se a esquerda. MEV, ataque
Nital 1%.

Em cada uma das condi¢des aqui estudadas, a medida que se avanga em direcdo a
subzona 1B, as quantidades de ferrita alotriomorfa, de Widmanstdtten e martensita
diminuem e, conseqlientemente, a quantidade de bainita aumenta, o que é esperado uma
vez que a bainita normalmente nucleia a partir dos contornos de grdo da austenita. Esta
transicdo de microestruturas estd mostrada na Figura 33.

Na Figura 34 sdo mostradas microestruturas tipicas para cada condicdo na subzona
1B. Nesta subzona, percebe-se a quase auséncia de ferrita alotriomorfa e de Widmanstatten
para a menor velocidade de rotacdo. Como comportamento geral, foi observado que com o
aumento da velocidade de rotacéo e/ou tempo de mistura, enquanto que as quantidades de
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ferrita alotriomorfa, bainita e constituinte MA aumentam, as quantidades de bainita

coalescida e martensita diminuem significativamente.

(b)

Figura 33 Comparacdo entre microestruturas na zona de mistura: (a) subzona 1A e (b)
subzona 1B. aj,=ferrita alotriomorfa; ay=ferrita de Widmanstatten; By=bainita
superior; Bc=bainita coalescida; M=martensita;, MA=martensita-austenita.
Condicdo 2000 rpm — 2s. O furo deixado pelo pino da ferramenta apds 0 processo
encontra-se a esquerda. MEV, ataque Nital 1%.

4.2.2 Zona 2: Zona Termomecanicamente Afetada (ZTMA)

De uma forma geral, ndo houve grandes variagdes microestruturais na ZTMA com
0 emprego de diferentes parametros de soldagem. As maiores mudancas observadas foram
macroestruturais, isto é, devido aos diferentes ciclos térmicos aos quais o0 aco TRIP foi
submetido, os tamanhos desta zona foram diferentes. Para as condigdes de soldagem
utilizadas neste estudo, a microestrutura na ZTMA consiste basicamente em ferrita,
martensita, bainita e austenita retida. Na Figura 35 sdo mostradas as microestruturas
caracteristicas desta zona. Para diferencia-la da ferrita alotriomorfa formada nos contornos
de gréo da austenita da ZM, a ferrita nesta zona (assim como na ZTA) sera denominada
apenas de “ferrita (o)), uma vez que provavelmente grande parte desta ferrita € proveniente

do metal-base.
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2000 rpm — 2s 2000 rpm — 3s

2400 rpm — 2s 2400 rpm — 3s

Figura 34 Microestruturas na ZM, subzona 1B, para cada condigdo. a,=ferrita alotriomorfa;
aw=ferrita de Widmanstatten; By=bainita superior; Bc=bainita coalescida;
M=martensita, MA=martensita-austenita. Para referéncia, o furo deixado pelo pino
da ferramenta encontra-se a esquerda. MEV, ataque Nital 1%.
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(b)

Figura 35 Micrografias mostrando as microestruturas na ZTMA observadas no (a) MO
(condicdo 2400 rpm — 3s, ataque LePera) e (b) MEV (condicdo 1600 rpm — 2s,
ataque Nital 1%). o=ferrita; y,=austenita retida; Bc=bainita coalescida e
M=martensita. Em (a), o furo deixado pelo pino da ferramenta encontra-se a
direita, enquanto que em (b), a esquerda.

Na Figura 35(a) € mostrado o aspecto microestrutural geral da ZTMA, observado
em microscopio otico utilizando o ataque colorido LePera. Apesar de a resolugdo néo ser
suficiente para diferenciar entre bainita e martensita (tons marrons), pdde-se diferenciar
claramente ferrita (azul) e austenita retida (clara). Em maiores aumentos, Figura 35(b), foi
possivel notar a transformacdo de alguns graos de austenita em bainita e martensita, sendo

gue a bainita normalmente encontra-se em regides mais “centrais” dos graos.

As microestruturas na ZTMA para todas as condi¢Oes estudadas estdo na Figura 36.

4.2.3 Zona 3: Zona Termicamente Afetada (ZTA)

Assim como a ZM, a ZTA pode ser dividida em duas subzonas, 3A e 3B. Devido
aos ciclos térmicos, enquanto que a microestrutura na subzona 3A € composta por ferrita e
austenita retida, na subzona 3B sdo encontradas ferrita, austenita retida e bainita. A
transicdo entre estas duas zonas é mostrada na Figura 37(a). A medida que se avanca da
subzona 3A para a subzona 3B, gradualmente a quantidade de austenita retida (cor branca)
diminui, enquanto que a de bainita (cor preta) aumenta. Na Figura 38 pode-se observar as
fases presentes em cada uma destas subzonas. A maior presenca de bainita na subzona 3B

sugere transformacéo da austenita nesta fase durante resfriamento.
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Figura 36 Microestruturas representando a ZTMA para cada condi¢do em estudo. a=ferrita;
y=austenita retida; Bc=bainita coalescida; M= martensita. Para referéncia, o furo
deixado pelo pino encontra-se a esquerda. MEV, ataque Nital 1%.

43



(a) (b)
Figura 37 (a) Micrografia 6tica mostrando a transi¢éo entre as subzonas 3A e 3B na ZTA: a
quantidade de austenita na subzona 3A (de cor clara) é maior do que na subzona
3B, enquanto que nesta Ultima subzona, a quantidade de bainita é maior do que na
3A. (b) Micrografia do MB, para compara¢do. Em ambas micrografias, o furo
deixado pelo pino encontra-se a esquerda. Condicdo 2400 rpm— 3s. Ataque
LePera.

(b)

Figura 38 Comparacdo das microestruturas resultantes nas subzonas 3A (a) e 3B (b).
a=ferrita (cor azul ou marrom); y,=austenita retida (cor branca); ag=bainita ferritica
(cor preta). Condicdo 2000 rpm — 2s. Para referéncia, o furo deixado pelo pino
encontra-se no lado direito. MO, ataque LePera.

A microestrutura na subzona 3A consiste, basicamente, de ferrita e austenita retida,

Figura 39(a). Porém, principalmente na condi¢do 1600 — 2s, observou-se que em alguns
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dos grdos maiores de austenita havia alguma martensita e/ou bainita transformada durante

o resfriamento, como é mostrado na Figura 39(b).

(b)

Figura 39 Microestrutura na subzona 3A. a=ferrita; y,=austenita retida; ag=bainita ferritica;
M= martensita. O furo deixado pelo pino da ferramenta encontra-se a esquerda.
Condigéo 1600 rpm — 3s (a) e 1600 — 2s (b). O furo deixado pelo pino encontra-se
a esquerda. MEV, ataque Nital 1%.

Como mostrado na Figura 40, as microestruturas em cada condi¢do de soldagem

nesta subzona sdo similares.

A Figura 41 mostra a microestrutura caracteristica da subzona 3B, composta por
ferrita, bainita e autenita retida, e na Figura 42 sdo mostradas as microestruturas nesta zona
em cada condicdo de soldagem empregada. Esta Ultima Figura 42mostra que com o
aumento da velocidade de rotacdo e/ou do tempo de mistura houve diminuicdo na
quantidade de austenita na microestrutura, o que pode ser atribuido a taxa de resfriamento,
que teoricamente diminui com o0 aumento do aporte de energia, ou seja, a junta soldada

ficou por mais tempo na faixa de temperaturas onde ocorre transformacéo bainitica.
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Figura 40 Microestruturas representando a ZTA, subzona 3A, para cada condi¢do em estudo.
a=ferrita; y,=austenita retida. Para referéncia, o furo deixado pelo pino encontra-se
no lado esquerdo. MEV, ataque Nital 1%.
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Figura 41 Microestrutura na subzona 3B da ZTA. o=ferrita; y,=austenita retida; ag=bainita
ferritica. O furo deixado pelo pino da ferramenta encontra-se a esquerda. Condigédo
2000 rpm — 3s. MEV, ataque Nital 1%.

43 MICRODUREZAS

Na Figura 43 sdo mostradas comparagdes dos perfis de microdureza para cada
velocidade de rotacdo nos tempos de mistura de 2s e 3s, executados ao longo da linha
distante 0,70 mm a partir da superficie da chapa superior (resultados dos perfis de

microdureza para cada condicao nas trés diferentes linhas encontram-se no Apéndice C).

Os maiores valores de dureza foram observados sempre para a velocidade de
rotacdo de 1600 rpm. Independente do tempo de mistura empregado, a dureza para a
velocidade de rotacdo de 2000 rpm decresceu continuamente da ZM até o MB, e de forma
mais rapida do que nas outras velocidades de rotacdo. Para a velocidade de 2400 rpm e no
tempo de mistura de 2s houve uma maior variacdo nos valores de dureza na regido mais
préxima ao furo deixado pelo pino da ferramenta, provocada por identagdes em zonas com
maior quantidade de ferrita (menores valores de dureza) ou maior quantidade de bainita

e/ou martensita.
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2400 rpm — 2s 2400 rpm — 3s

Figura 42 Microestruturas representando a ZTA, subzona 3B, para cada condi¢do em estudo.
a=ferrita; y,=austenita retida; as= bainita ferritica. O furo deixado pelo pino

encontra-se a esquerda. MEV, ataque Nital 1%.
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Figura 43 Comparagéo entre os perfis de dureza para as diferentes velocidades de rotacdo

utilizando os tempos de mistura de 2s e 3s. Foi considerada a medicdo na linha L2
(distante 0,70 mm da superficie da chapa superior).

A Figura 44 mostra que praticamente ndo houve influéncia do tempo de mistura na
dureza. Nesta Figura 44também é possivel notar que para cada velocidade de rotagdo
empregada, ndo ha muita diferenga no tamanho das diferentes zonas. Devido a isso, foram
medidas as larguras das diferentes zonas (usando o Software Leica QWin), e os resultados
estdo mostrados nos graficos. Como era dificil definir o limite entre a ZM e a ZTMA, elas

foram consideradas conjuntamente.
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tempos de mistura. As identacfes foram feitas linha L2. Também sdo mostradas as

ZM+TMAZ;

1+2=

zonas/subzonas formadas:
subzona 3B da ZTA.
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3A=subzona 3A da ZTA; 3B
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44  CISALHAMENTO

A resisténcia mecanica das juntas soldadas foi avaliada através de ensaios de
cisalhamento. As médias dos valores de forca maxima atingida durante os ensaios sdo
mostradas na Figura 45. Para comparacdo, nesta figura também estd mostrado o valor
minimo em cisalhamento recomendado pela norma AWS D8.1M ©®” em soldas a ponto por
resisténcia. De imediato se observa que os valores de forca nas condi¢des 1600 rpm — 3s,
2000 rpm — 2s e 2400 rpm — 2s foram superiores a0 minimo recomendado, enquanto a
condigdo 2000 rpm — 3s atingiu teoricamente 0 minimo e as outras duas condi¢des, 1600
rpm — 2s e 2400 rpm — 3s, apresentaram valores de pico de forca inferiores. Porém, deve-se
salientar que as areas obtidas em soldas a ponto por resisténcia elétrica sdo bem maiores do

que aquelas resultantes do processo de SPFMM.
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Tempo de mistura, s
Figura 45 Forca maxima atingida durante o ensaio de cisalhamento para cada condicdo de

soldagem. Média de trés corpos-de-prova por condicdo. A linha pontilhada indica o
valor minimo recomendado pela norma AWS D8.1M 7.

Na rotagédo de 1600 rpm, pode ser observado que um aumento no tempo de mistura
levou a maiores cargas para a fratura, resultando em um aumento no pico de forga de
41,6%. Entretanto, para maiores velocidades de rotacdo os valores de forca maxima
diminuiram com o aumento do tempo de mistura: a queda na velocidade de 2000 rpm foi
de 17,1%, enquanto que em 2400 rpm chegou a 24,6%. Foi observado que das trés
amostras ensaiadas que foram soldadas usando maior tempo de mistura e velocidades de
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rotacdo de 2000 e 2400 rpm, uma apresentava diversas trincas ap0s 0 ensaio de
cisalhamento, como pode ser observado na Figura 46. Salienta-se que se os valores de pico
de forca em cisalhamento destas duas amostras fossem descartados, 0 comportamento geral
em cisalhamento na condicdo 2000 rpm — 3s seria oposto; a média resultante seria 7,34 kN,
0 que indicaria melhor desempenho em cisalhamento com o aumento do tempo de mistura.
No entanto, para a condi¢do 2400 rpm — 3s, mesmo descartando o resultado da amostra que
apresentou trincas, a média final seria 5,19 kN, ou seja, da mesma forma, com 0 aumento

do tempo de mistura haveria uma queda no desempenho em cisalhamento.

Figura 46 Trincas observadas nas amostras 2000 rpm — 3s — 1 (a) e 2400 rpm — 3s — 1 (b)
apos ensaios de cisalhamento.

A andlise das fraturas das amostras testadas em cisalhamento mostrou que o
mecanismo de fratura predominante em todas as juntas obtidas foi ductil. Entretanto,
ressalta-se que o carater de fratura ddctil é maior quanto maior o pico de forca em
cisalhamento, como pode ser visto na Figura 47 para as amostras de menor pico de forca
durante o ensaio: pequenas facetas de clivagem foram observadas nas amostras 2000 rpm —
3s — 1 e 2400 rpm — 3s — 1. Além disso, foi observado que uma amostra soldada
utilizando-se menor velocidade de rotacdo (1600 rpm) e menor tempo de mistura (2s),
também apresentou algumas areas com clivagem, como pode ser visto na Figura 48,

mesmo apresentando valor de pico de for¢a maior do que o da Figura 47.
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Figura 47

2400 rpm — 25 — 3 (5,26 kN) 2400 rpm —3s —1 (3,78 kN)

Superficies de fratura dos corpos-de-prova ensaiados em cisalhamento, analisadas
na regido que sofreu tracdo. Foram selecionados aqueles que apresentaram menores
valores de pico de forca durante o ensaio (estes valores estdo mostrados entre
parénteses).
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Figura 48 Superficie de fratura da amostra 1600 rpm — 2s — 2. Apesar de ter apresentado
maior valor de forca (5,33 kN) durante o ensaio do que a amostra constante na
Figura 47, esta amostra apresentava algumas poucas areas com clivagem.

As secOes tranversais das amostras testadas em cisalhamento (entre as trés
amostras testadas, sdo mostradas as que apresentaram menores e maiores valores de forca)

podem ser vistas na Figura 49.

Pode-se notar que ndo existe um “padrdo” de geometria de fratura para amostras
com melhor ou pior desempenho em cisalhamento. Por exemplo, apesar de as geometrias e
os valores para as amostras “2000 rpm — 2s— 3” e “2400 rpm — 2s — 2” serem semelhantes,
nas amostras “1600 rpm — 2s — 2” e “2400 rpm — 3s — 1”, assim como “2000 rpm — 3s -1”
e “2400 rpm — 3s — 3”7, as geometrias sdo semelhantes mas os valores diferem bastante.
Comparando-se os valores obtidos em cisalhamento com os valores de CLL e DPZ
constantes na Tabela Il (item 4.2), também ndo foi possivel obter qualquer correlacédo
entre eles. Uma analise mais detalhada das secOes transversais mostrou que todas as
fraturas seguiram o perfil da linha de zinco (proveniente do recobrimento das chapas) que
se forma devido ao fluxo de material, como pode ser visto na Figura 50 (0 mesmo é
mostrado para todas as condi¢cdes no Apéndice D). Este fato, aliado a ndo existéncia de um
padrdo de geometria de fratura, indicou que certamente o zinco presente na ZM era o fator
de maior influéncia durante a fratura, porém, também poderia haver influéncia da

microestrutura.

Para verificar se havia influéncia da microestrutura no processo de fratura, estas
amostras foram analisadas em MEV. O resultado foi bastante interessante: enquanto havia

a linha de zinco, a trinca principal de fratura a seguiu e a microestrutura ficou “intacta”, ou
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seja, ndo apresentava nenhuma deformacdo, como mostrado na Figura 51(a). Porém,
guando a linha ndo existia mais, ou estava descontinua, entdo a trinca seguiu pela
microestrutura. Em todas as condi¢Oes analisadas, neste processo final de fratura a
microestrutura estava bastante deformada, e ndo foi possivel estabelecer se havia a
propagacao por alguma fase especifica, como pode ser visto na Figura 51(b). Na Figura 52
é mostrado que na amostra 1600 — 2s — 2, quando a linha de zinco tornou-se descontinua, a
trinca continuou a propagar através da microestrutura, desviando da linha de zinco. O

mesmo aconteceu nas amostras 2400 — 2s — 2 e 2400 — 2s - 3.
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1600 rpm — 2s —1 (4,31 kN) 1600 rpm — 2s — 2 (5,33 kN) 1600 rpm — 3s — 1 (6,41 kN) 1600 rpm — 3s — 3 (7,12 kN)

2000 rpm — 2s -2 (6,50 kN) 2000 rpm — 2s — 3 (7,46 kN) 2000 rpm —3s -1 (2,35 kN) 2000 rpm — 3s — 2 (7,44 kN)

2400 rpm - 2s — 3 (5,26 kN) 400 rpm—2s —2 (7,44 kN) 2400 rpm — 3s — 1 (3,78 kN) 2400 rpm — 3s — 3 (5,34 kN)

() (b) (a) (b)
Figura 49 Metalografias transversais as fraturas das amostras ensaiadas em cisalhamento. Para cada condi¢do sdo mostradas as amostras que apresentaram

menores (a) e maiores (b) valores de pico de forca no ensaio de cisalhamento. Ataque LePera.
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Figura 50 Micrografia 6tica mostrando zinco na superficie de fratura de uma amostra testada
em cisalhamento, confirmado pelo EDX realizado no MEV. Amostra 2000 rpm —
2s — 3. Ataque LePera.

> & 000 ] 15kU Cimm *O00
#14160 5 3 GKSS IMR HHEP 14160

(@) (b)

Figura 51 Imagens feitas no MEV mostrando (a) trinca principal propagando ao longo da
linha de zinco, sem nenhuma influéncia da microestrutura; (b) quando termina a
linha de zinco, a trinca segue pela microestrutura, que no final da fratura se
encontra bem deformada. Amostra 2000 — 2s — 3. Ataque Nital 1%.

Este foi o resultado observado em todas as condicfes estudadas neste estudo, porém
deve ser salientado que a andlise das amostras testadas na condi¢do 2400 rpm — 3s também
mostrou algumas trincas secundarias entrando na ZM, seguindo a ferrita alotriomorfa,

como pode ser observado na Figura 53.
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Figura 52 Nesta amostra (1600 — 2s — 2), quando a linha de zinco tornou-se descontinua,
houve desvio da propagacdo da trinca para a microestrutura. MEV, ataque Nital
1%.

(b)

Figura 53 Trincas secundarias através da ferrita alotriomorfa. Amostras 2400 — 3s -1 (a) e
2400 - 3s - 3 (b). MEV, ataque Nital 1%.

O efeito TRIP, ou seja, a transformacdo da austenita em martensita durante
carregamento, ndo foi observado. Considerando a propagacéo inicial da trinca ao longo da
linha de zinco, isto era esperado, pois de modo similar ao da Figura 51, a microestrutura

adjacente a superficie de fratura ndo apresentava deformacéo, Figura 54.
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Figura 54 Microestrutura na ZTMA, mostrando que ndo houve transformacgdo da austenita
retida em martensita devido ao carregamento durante ensaio de cisalhamento.

Todas estas observacOes feitas acima apenas reforcam que a microestrutura na ZM
possui sim uma parcela na resisténcia da junta, e ajudam a explicar o fato das geometrias
de fratura das amostras “1600 rpm — 2s — 2” e “2400 rpm — 3s — 1”, e também “2000 rpm —
3s—1" e “2400 rpm — 3s — 3” serem semelhantes mas possuirem valores de pico de forca
durante ensaio de cisalhamento tdo diferentes: o menor valor foi sempre para a maior
velocidade de rotacdo, onde a microestrutura possui maior quantidade de ferrita
alotriomorfa do que nas outras velocidades. Esta fase € bem tenaz, mas possui resisténcia
menor do que as outras fases, bainita e martensita, também presentes na ZM em todas as

condigdes.
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5 DISCUSSAO DOS RESULTADOS

5.1 PROCESSO

A andlise dos gréaficos de forca, torque e deslocamento facilitou o entendimento das
diferentes etapas do processo de SPFMM aqui empregado. Neste processo, quando o pino
da ferramenta toca a superficie da chapa superior, devido a resisténcia do material a
deformacéo, a forca e o torque comegam a subir, até que a forga atinge um valor méximo
representado por F1 na Figura 24. Este aco TRIP, como ja mencionado, possui uma
camada protetora de zinco em sua superficie e, entdo, nesta etapa inicial existe o desgaste
abrasivo (similar a uma usinagem) do zinco que recobre a chapa, expulsando-o0, como

mostrado na Figura 55.

(b)
Figura 55 Imagens mostrando o zinco sendo retirado da superficie da chapa superior; a
guantidade de zinco aumenta de (a) para (c), como indicado pelas setas.

Posterior a esta etapa, a medida que o pino penetra na chapa, o atrito provoca um
aumento de temperatura e o material plastifica; sua resisténcia a deformacgdo diminui e
ocorre uma queda no valor de forca. Além disso, o deslocamento vertical da ferramenta
provoca a extrusdo do material, o que significa que este “excesso” de material tende a se
deslocar em sentido inverso ao do pino. Em outra etapa, quando o ombro toca este material
extrudado, os valores de forca e torque voltam a subir devido a chamada “forca de
forjamento” provocada pelo ombro. Imediatamente antes do inicio do tempo de mistura, no
qual a ferramenta continua a girar e ndo ha mais deslocamento vertical do pino, a forca

atinge outro pico representado por F2 na Figura 24 e o torque atinge o seu valor maximo.
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Geralmente durante o tempo de mistura os valores de forca e torque novamente caem

devido a facilidade de deformacdo do material devido ao calor gerado pelo atrito.

Os maiores valores de forga e torque foram apresentados pela condigédo de menor
velocidade de rotacdo da ferramenta. Isto era esperado, pois nesta velocidade pressupde-se
que menores temperaturas foram atingidas durante o processo, o0 que significa maior
dificuldade para deformar o material se comparado as outras velocidades de rotacdo. Outro
fato interessante é que comparando os graficos obtidos durante a producdo das amostras
testadas em cisalhamento para a mesma condicao de soldagem, no Apéndice A, observa-se

que eles sdo muito similares.

A utilizacdo da equacdo 1 para o calculo do aporte de energia ndo foi eficaz para
este material nas condi¢des aqui estudadas; apesar dos resultados mostrarem uma queda no
aporte de energia com o aumento da velocidade de rotagcdo, as macro e micrografias

mostram um comportamento contrario, que é comprovado atraveés:

e dos diferentes tamanhos de cada zona, que aumentaram com 0 aumento da
velocidade de rotagéo;

e de suas formas finais, que analogamente a outros processos de soldagem ©®),
assume uma forma mais “retangular” com um maior aporte de energia;

e dos microconstituintes na ZM, evidenciado principalmente por maiores
quantidades de ferrita alotriomorfa e de Widmanstatten em maiores
velocidades de rotacdo, indicando menores taxas de resfriamento;

e da menor quantidade de austenita na subzona 3B da ZTA, que devido a
menor taxa de resfriamento (consequéncia do maior aporte de energia),

transformou-se em bainita.

A equacdo 1 representa o aporte de energia devido ao processo; ela possui duas
parcelas, uma que considera a influéncia do torque e a outra que considera o efeito da forca
axial. No presente estudo, quando cada parcela foi calculada, percebeu-se que a do torque
foi a mais significativa — seu valor foi algo como 1000 vezes maior do que o da parcela da
forca axial. Ora, neste processo, se aumentarmos a velocidade de rotagdo o material
deformard mais facilmente, pois se espera que a temperatura atingida seja maior.
Evidentemente, se 0 material € mais “deformavel”, entdo a sua resisténcia a penetracdo do

pino (que pode, Nno NOSSO processo, ser indiretamente representada pelos valores de forca e
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torque) sera menor. Isto justifica a queda nos valores de aporte de energia calculados com
0 aumento da velocidade de rotacdo. Comportamento similar a este também foi encontrado
em ligas de aluminio 6061-T6 e de magnésio AM50 ®*89: os autores atribuiram este fato a

“menor viscosidade aparente” do material imediatamente adjacente ao pino.

Neste estudo, a diferenca entre 0 aporte de energia calculado e o real pode estar
relacionada a geracao de calor devido a deformacéo pléstica e a transformacao de fase. Ja
existem alguns trabalhos onde foram desenvolvidas equacdes constitutivas considerando
estes dois fatores juntamente com o comportamento termoviscopléstico de acos TRIP 4 %
%) _ apesar de a maxima temperatura considerada nestes trabalhos ser de 350°C —, assim
como modelos analiticos prevendo o aporte de energia em processos de soldagem por
friccao 1% Considerando alguns dados constantes nestes trabalhos, é facil notar que a
anélise do aporte de energia, para este processo e este aco, € bem complexa e necessitaria

de modelamento matematico que levasse em conta:

e 0 aporte de energia mecanico, devido a friccdo, considerando forca axial e
torque, assim como condigdes de contato com a ferramenta;

e 0 calor gerado pela deformacéo plastica do material;

e 0 calor devido as transformacdes de fase no material;

e a dependéncia de algumas propriedades fisicas do material com a

temperatura.

Evidentemente, o desenvolvimento e a confirmacdo do modelo matematico

necessitaria de intenso trabalho experimental.

Salienta-se que neste estudo ndo foi possivel estabelecer as condi¢cdes de contato
entre o pino e 0 material, adesdo ou escorregamento, observando apenas os resultados
metalograficos e as curvas de torque. Para tanto, seria necessario também conhecer o
historico térmico durante cada soldagem, porém ndo foram realizadas medicGes de

temperatura.

Se as condi¢bes de contato no presente estudo fossem mantidas constantes,
provavelmente a equacao utilizada para a deterninacéo do aporte de energia teria fornecido
resultados mais l6gicos — aumento do aporte de energia com o aumento da velocidade de

rotacdo e/ou tempo de mistura.
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Porém, independemente do calculo do aporte de energia, algo que foi constatado
metalograficamente foi que considerando a mesma velocidade de rotacdo da ferramenta,
com 0 aumento do tempo de mistura ndo houve variagdo significativa nos tamanhos das
diferentes zonas (ZM, ZTMA e ZTA), fato evidenciado pelas macrografias mostradas na
Figura 27 e pela comparacdo dos perfis de microdureza na Figura 44 (analisando esta
figura, é facilmente observavel que os tamanhos das zonas ao longo da junta ndo mudaram
muito). O que poderia entdo explicar este fato seria um provavel “escorregamento” entre a
periferia da ferramenta e o material adjacente a ela durante o processo, como observado
durante a SPFMM em ligas de magnésio e aluminio ®% 2% 89 e que nestes casos foi
atribuido a fusdo local de particulas de segunda fase (precipitados nas ligas de aluminio

2024 e 7075 e fase eutética na liga de magnésio AZ91D), lubrificando o pino.

No presente estudo, o ago utilizado é revestido com uma camada de zinco e a
temperatura de fusdo deste elemento é de aproximadamente 420°C. Durante 0 processo é
muito provavel que algum zinco liquido tenha entrado em contato com a ferramenta e
provocado instantaneamente o0 seu escorregamento. Entretanto, € necessario salientar que a
temperatura de ebulicdo do zinco é cerca de 907°C, e como existem evidéncias
microestruturais de que a temperatura méaxima atingida na ZM foi maior do que a de
austenitizacdo (que para este aco é aproximadamente 854°C), certamente este zinco
vaporizou e provavelmente ap06s muito breve periodo de tempo, devido ao fluxo de
material no processo (onde o material de baixo sofre algo similar a uma extruséo indireta,
pois se movimenta no sentido contrério ao do pino), os vapores de zinco foram expulsos da
junta através da interface material/pino. Porém, esta possibilidade deve ser considerada
principalmente quando o pino encontrava-se entre as chapas superior e inferior. Com
posterior penetracdo do pino, novamente devido ao fluxo de material, 0 zinco é
incorporado a ZM, formando a “linha de zinco” com geometria definida pelo fluxo. Entéo
de acordo com as considerac¢des acima, na Figura 56 estd mostrado o comportamento do

revestimento do zinco em diferentes etapas do processo de SPFMM.
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1. Na primeira etapa do processo, 0 pino
toca a superficie da chapa e desgasta a
camada de zinco que a recobre, removendo-
a.

2. Quando o pino atinge a interface entre as
chapas superior e inferior, devido a
temperatura nesta etapa, o zinco funde. Uma
parcela deste zinco, quando entra em
contato direto com a ferramenta, pode
provocar (por um breve periodo de tempo)
seu escorregamento. Posteriormente, 0
zinco vaporiza e é expulso através da
interface pino/material.

zinco liquido vapores de zinco

3. O fluxo de material proveniente dos
movimentos de rotacdo e deslocamento
axial da ferramenta faz com que o zinco
remanescente na interface entre as chapas
seja “integrado” a ZM. O resultado é uma
linha contendo zinco, com geometria
definida pelo fluxo.

linha de zinco

Figura 56 Comportamento do revestimento de zinco em diferentes etapas do processo de
SPFMM.

5.2 MICROESTRUTURAS

Durante a etapa de aquecimento, a microestrutura na ZM transformou-se em
austenita. Isto ficou evidenciado pelas microestruturas resultantes nesta zona (ferrita
alotriomorfa, ferrita de Widmanstatten, bainita, martensita e martensita-austenita) que, por
serem totalmente diferentes daquelas do metal-base, durante o resfriamento poderiam se
formar apenas a partir da austenita. A seguir serdo abordados alguns aspectos referentes a
cada um destes produtos de transformacdo, na ordem em que aparecem durante 0

resfriamento.
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A ferrita alotriomorfa nucleia nos contornos de grdo da austenita ja que eles, além
de apresentarem maior energia, sdo também o caminho mais facil para difusdo. Ela cresce
por um mecanismo de transformacgdo reconstrutivo, ou seja, todos os atomos difundem
para acompanhar a mudanga de reticulado, minimizando a deformacdo devido a
transformacdo de fase. Em condicdes de equilibrio, a ferrita alotriomorfa deve ter uma
concentracdo de elementos substitucionais diferente do restante da liga. Porém, em
velocidades de resfriamento elevadas, o crescimento da ferrita ocorre em paraequilibrio,

pois ndo ocorre particdo dos solutos, apenas do carbono %2,

Em decorréncia do crescimento da ferrita alotriomorfa, como a solubilidade do
carbono nela é baixa (maximo 0,02%), existe um enriquecimento de carbono na austenita
vizinha. Ja que € um processo controlado por difusdo, a medida que a temperatura diminui,
a taxa de crescimento desta ferrita diminui, e cessa quando a temperatura de inicio de

formagdo da ferrita de Widmanstatten é atingida 2.

A ferrita de Widmanstétten nucleia diretamente a partir dos contornos de grao da
austenita (conhecida como ferrita de Widmanstatten primaria) ou a partir da ferrita

alotriomorfa (chamada de ferrita de Widmanstatten secundéria, mais comum) (0% 104 105

109 Nestas temperaturas mais baixas, a mobilidade do carbono é diminuida e o
crescimento da ferrita de Widmanstétten, assim como o da bainita ou da martensita, da-se
através de um mecanismo displacivo, ou seja, ha um movimento coordenado dos a&tomos
de carbono em curta distancia. A mudanca de forma que acompanha as transformacdes
displacivas induz deformacgéo, gerando discordancias na interface austenita/produto. Estas

discordancias limitam o tamanho dos produtos, pois restringem seu crescimento 7.

Quando ¢ atingida a temperatura Bs, inicia a nucleacdo da bainita nos contornos de
grio da austenita “®. Isto implica que se o grdo de austenita estiver previamente
“decorado” com ferrita alotriomorfa, entdo neste grdo ocorrera preferencialmente
nucleacdo de ferrita acicular a partir de inclusbes ou, a menores temperaturas, de
martensita. Salienta-se que neste aco ndo foi observada ferrita acicular, pois ndo havia

inclusdes potenciais (ndo metalicas “*®''Y) para sua nucleacéo.

Uma vez que a solubilidade do carbono na ferrita bainitica é limitada em
aproximadamente 0,4% ©®, a medida que a bainita vai crescendo, ocorre rejeicdo do

carbono da ferrita para a austenita vizinha. O crescimento cessa quando ocorre a
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estabilizacdo quimica da austenita (sua energia livre € menor do que a da ferrita bainitica,
de modo similar ao explicado no item 2.1.1.1 e Figura 6). Esta austenita residual se
transforma em martensita quando a sua Ms € atingida. Como a transformacgdo martensitica
ndo envolve difusdo de carbono, o teor deste elemento na martensita sera 0 mesmo da

austenita que a originou (o mesmo vale para os outros elementos de liga).

Em todas as condi¢des de soldagem aqui estudadas, havia bainita coalescida na
ZM. Como este constituinte foi descoberto recentemente, vale a pena fazer alguns
comentarios sobre ele. A Figura 57(a) mostra bainitas coalescidas formadas no aco TRIP
aqui utilizado; elas sdo bastante similares as encontradas na soldagem de um aco ao
carbono usando eletrodo revestido, mostradas na Figura 57(b). De acordo com Bhadeshia

et al. 2 ¢ Keehan et al. **¥, algumas caracteristicas deste constituinte sao:

sua nucleacdo, como a da bainita “cléssica”, da-se (usualmente) a partir do
contorno de grao da austenita;

e ocorre a combinacdo de diferentes placas finas de bainita com mesma

orientacdo cristalografica, que coalescem durante crescimento (Figura 58);

e 0 superresfriamento deve ser alto o suficiente para sustentar a energia de

deformacéo (associada ao mecanismo de formacao displacivo da bainita);

e formacdo facilitada quando as temperaturas Bs e Ms sdo relativamente

préximas.

Figura 57 Bainita coalescida: (a) presente na ZM, condi¢do 1600 rpm — 3s; (b) encontrada em
um ago ao carbono soldado por eletrodo revestido **¥. Bc=bainita coalescida;
By=bainita superior; M=martensita.
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Nucleagdo comega com formagao de placas
\\\\\ supersaturadas em carbono

Placas supersaturadas coalescem e formam uma
placa maior. Ocorre difusdo do carbono para a
.. austenita e precipitagdo do carbono na ferrita

Precipitagdo de carbonetos
a partir da austenita

Bainita Coalescida

Figura 58 Esquema mostrando a formagao da bainita coalescida ™.

Neste trabalho, foi observado que a quantidade e o tamanho da bainita coalescida
diminuiram com o aumento da velocidade de rotacdo e/ou tempo de mistura. Estes fatos
estdo de acordo com a literatura ™2 ¥ pois, primeiro, como um dos “requisitos” para a
sua formacdo € um alto superresfriamento, é evidente que o superresfriamento na menor
velocidade de rotacdo de ferramenta aqui empregado é maior do que nas outras condicdes
(porque o aporte de energia, teoricamente, foi menor). Segundo, como a quantidade de
ferrita alotriomorfa aumenta com o aumento da velocidade de rotagdo e/ou tempo de
mistura, obviamente menor quantidade de bainita (e também de martensita) ¢ formada. No
presente estudo, acredita-se que a deformacdo no processo também contribua para a
formacgéo da bainita coalescida, seja pela formacdo de maior quantidade de placas com
mesma orientagdo, ou por aproximar as temperaturas Bs e Ms (alguns estudos mostraram

que a aplicacdo de deformacdo diminui a temperatura Bg 107 114117y,

Outro constituinte que foi encontrado nas maiores velocidades de rotacdo de
ferramenta, é o constituinte martensita-austenita (MA). Acredita-se que a formacdo de MA
também foi facilitada pela maior quantidade de ferrita alotriomorfa presente na
microestrutura; como a solubilidade do carbono na ferrita € muito baixa, ocorre

enriquecimento da austenita vizinha com este elemento e com posterior resfriamento,
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quando a temperatura Mg € atingida, ha formacdo de MA. Elementos como carbono e
manganés, por serem estabilizadores da austenita, retardam a sua taxa de decomposicdo.
No caso do manganés, Ferry et al. ™® explicaram que isto acontece devido a segregacéo
de atomos deste elemento ao longo de fronteiras de graos ferrita/austenita, causando um
retardo na transformacdo austenitica (efeito de arraste por soluto). Porém, dados em
literatura ™% 2 mostram que o silicio, apesar de ndo ser estabilizador da austenita,
também favorece a formacdo de MA, pois ele retarda a precipitacdo de carbonetos e
favorece entdo o enriquecimento da austenita em carbono. Ou seja, parece que a
composicdo quimica possui forte influéncia na formacdo deste constituinte, e inclusive

(120122)  Em

alguns autores atribuem a presenca de MA a diferencas quimicas locais
relacdo a influéncia da taxa de resfriamento na formacdo do constituinte MA, enquanto
alguns estudos mostram que um aumento na taxa de resfriamento favorece a sua formacéo
(106 123: 122) ' nojs existe menor tempo disponivel para a difusdo de elementos, outros

mostram o contrario ‘%%,

Sendo assim, o fato de o constituinte MA ter sido observado nas maiores
velocidades de rotacdo de ferramenta neste trabalho pode ser atribuido & maior deformacéo
gerada durante o processo, que provavelmente provocou maior heterogeneidade quimica
na ZM.

No presente estudo devemos considerar que estas transformacdes a partir do campo
austenitico sdo influenciadas por dois fatores concorrentes aos quais o ago foi submetido:
taxa de resfriamento e deformacédo. Maiores taxas de resfriamento, relacionadas a menores
aportes de energia neste processo de soldagem, favorecem a formacdo de produtos
displacivos, pois ndo ha tempo suficiente para difusdo do carbono. Por outro lado, o
aumento na deformacédo favorece a formacdo de ferrita alotriomorfa, seja por aumentar a
densidade de lugares preferenciais para sua nucleacdo, como fronteiras de gréos da
austenita ou mesmo bandas de deformacdo ou de cisalhamento 1% 123 125 126) o) reduzir o

superresfriamento necessério para sua nucleagéo 129,

J4 esta bem documentado na literatura 3V que quando um material é submetido
a deformacdo, inicialmente ocorre um aumento no numero de discordancias, o que provoca
encruamento. Porém, quando a deformacao atinge um nivel critico, e se a deformacéo é
aplicada em temperatura superior a de nao-recristalizacdo do material, ocorre sua

recristalizacdo dinamica, o que significa que para a minimizac¢ao da energia do sistema, as
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discordancias se rearranjam formando novas fronteiras de grdos. O resultado é um refino
microestrutural. Ainda durante deformacéo, alguns graos podem crescer, e isto caracteriza
a recristalizagdo metadindmica. Apos cessar a deformacéo, se houver energia armazenada
suficiente nos gréos, para sua minimizagao ocorre 0 aumento do tamanho de gréos maiores
as custas dos menores, através do movimento das fronteiras de grdos. Este fenémeno é
conhecido como recristalizacdo estatica. Fatores como composicdo quimica, tamanho de

gréo inicial, temperatura e taxa de deformacao afetam a cinética de recristalizagao 327,

Note-se que a regido de maior deformacdo e temperatura na ZM é a adjacente ao
pino e logo abaixo do ombro da ferramenta de soldagem, subzona 1A no esquema da
Figura 30. Nesta subzona é que ocorre recristalizagdo (meta)dindmica, porém, no restante
da ZM ¢ provavel que recristalizacdo estatica tenha ocorrido, pois os tamanhos de gréos
nesta zona sdo maiores do que os encontrados nas outras zonas. E necessario salientar que
ndo foram observados gréos alongados na ZM, o que indica que em todas as condic¢des de
soldagem empregadas neste estudo, a deformacao ocorreu acima da temperatura de nao-
recristalizacdo deste aco. Em um aco TRIP com composi¢do quimica similar (0,19%C,;
1,54% Mn; 1,55%Si; 0,024%Al (% em peso)), esta temperatura era de 910°C (*37:1%8),

Em relacdo as microestuturas resultantes do processo, observou-se que um aumento
na velocidade de rotacdo da ferramenta, considerando um mesmo tempo de mistura,
causou um aumento na quantidade de ferrita alotriomorfa, ferrita de Widmanstatten e
constituinte MA na ZM. Isto provavelmente esta relacionado as maiores temperaturas
atingidas durante o processo com o0 uso de maiores velocidades de rotagdo, 0 que provoca
dois efeitos: maior deformacdo da austenita (devido a maior facilidade de deformacao do

material a mais altas temperaturas) e menores taxas de resfriamento.

Em regiGes adjacentes ao pino, a intensa deformacdo no campo austenitico nas
maiores velocidades de rotacdo e/ou tempo de mistura, levou a recristalizacdo dinamica do
material, ou seja, novos grdos foram formados. Isto aumentou os sitios para nucleacdo da
ferrita alotriomorfa, que nucleia nos contornos de grdo da austenita ja que eles, além de
apresentarem maior energia, sdo também o caminho mais facil para difusdo. Na Figura 31,
condicdo 2400 rpm — 3s, é facil notar regibes “isoladas” onde grdos pequenos estdo

cercados por grdos maiores, sugerindo recristalizacdo (meta)dinamica neste caso.
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Na ZTMA, zona 2 na Figura 30, a microestrutura composta por ferrita, austenita,
bainita e martensita indica que as temperaturas atingidas durante o processo foram entre
Ac; e Acs. A primeira vista, poderia-se pensar que a martensita transformada é induzida
por deformacdo, porém isto ndo seria possivel nas temperaturas atingidas, como ja
explicado no item 2.1.3. Através da analise um pouco mais cuidadosa desta zona, percebe-
se que houve transformacdo de bainita e martensita principalmente em graos austeniticos
maiores, ou seja, estes grdos sdo menos estaveis do que os menores. Por qué? A resposta
pode estar no teor de carbono: grdos maiores de austenita possuem menores teores de
carbono e, desta forma, as suas temperaturas Ms sdo maiores % 3% 139 Além do teor de
carbono, outro fator que pode ter contribuido para a “ndo-transformacédo induzida” da
martensita €, em decorréncia da deformacdo, a menor geracdo de discordancias em gréos
austeniticos maiores quando comparados a menores: graos de austenita com maiores
densidades de discordancias possuem energias devido a falha de empilhamento maiores,

resultando em menor forca-motriz para a transformagéo martensitica ©®.

A microestrutura na primeira subzona correspondente a ZTA (subzona 3A na
Figura 30) é uma mistura de ferrita e austenita, o que indica que as temperaturas atingidas
nesta zona estavam, assim como na ZTMA, entre Ac; e Acs. Porém, nesta subzona, como
ndo houve deformacdo, os grdos de austenita e ferrita ndo estdo deformados. Aqui, em
alguns graos maiores de austenita foi observada a transformacdo em bainita e/ou martensita
muito refinadas, que ocorreu durante resfriamento e principalmente na condi¢do 1600 rpm

— 2s, onde a taxa de resfriamento era maior do que nas outras condicdes.

A temperatura na subzona 3B da ZTA foi menor do que Ac;. Nesta subzona, houve
transformacdo parcial da austenita retida em bainita. Maior quantidade de bainita
transformada foi observada com o uso de maiores velocidades de rotagéo e/ou tempos de
mistura, algo previsivel ja que teoricamente ha maior aporte de energia nestas condigdes.
E, novamente, com maior aporte de energia a taxa de resfriamento é menor, ou seja, em se
tratando especificamente da subzona 3B, o material fica exposto por mais tempo a faixa de
temperaturas de transformacg&o bainitica. Estes resultados estdo de acordo com os de outros

estudos (28; 140; 141)

, que mostraram que havia um aumento na quantidade de bainita formada
quando acos TRIP eram expostos a maior temperatura e/ou tempo durante o tratamento

isotérmico.
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53 PROPRIEDADES MECANICAS

Os perfis de microdureza da Figura 43 mostraram que, considerando os dois tempos
de mistura, os maiores valores de dureza em cada zona/subzona foram obtidos com a
menor velocidade de rotacdo, o que pode ser atribuido a maior taxa de resfriamento nesta
velocidade, e que provoca a formacdo de maior quantidade de martensita e bainita do que

nas outras velocidades.

De acordo com a Figura 44, na menor velocidade de rotacdo, 1600 rpm, s6 existe
gueda nos valores de dureza a partir da subzona 3A, enquanto que nas outras velocidades a
dureza cai continuamente desde o inicio da ZM, mas como ja comentado, de modo mais
rapido na velocidade de 2000 rpm. Os valores de dureza na subzona 3A parecem ser um
pouco maiores na velocidade de 1600 rpm e menores na velocidade de 2400 rpm. Nesta
subzona, como visto no item 4.2.3, a microestrutura € composta basicamente por ferrita e
austenita, mas na menor velocidade de rotacdo também existem alguns graos de austenita
com transformacéo parcial em fina bainita e/ou martensita. Novamente ha uma reducao de
dureza na subzona 3B, e ela é mais acentuada quanto maior for a velocidade de rotagdo:
enquanto que em 1600 rpm a dureza € similar a do metal-base, nas rotac6es de 2000 e 2400
rpm ela é levemente menor do que a do metal-base. Este resultado est4 de acordo com as
microestruturas encontradas nesta subzona para as diferentes velocidades de rotacédo, pois
como ja mostrado, existe uma menor quantidade de austenita retida nas amostras soldadas
com maior velocidade de rotacdo. Esta austenita, devido ao seu alto teor de carbono, possui
dureza maior do que a bainita e, evidentemente, do que a ferrita (isto foi comprovado por
Jacques et al. 2 e Furnémont et al. **¥ através de medicBes de nanodureza em agos
TRIP). Além disso, o efeito da taxa de resfriamento na recuperacdo do material também
deve ser considerado; evidentemente, ele deve ser menor na velocidade de rotacéo de 1600

rpm do que nas outras velocidades.

As soldas produzidas na velocidade de rotacdo de ferramenta de 2000 rpm foram as
que apresentaram melhor desempenho nos ensaios de cisalhamento, pois nos dois tempos
de mistura aqui utilizados a média dos valores de pico de for¢a no ensaio foram, no

minimo, iguais ao recomendado em soldas a ponto por resisténcia elétrica.

As fraturas das amostras cisalhadas ocorreram na ZM. Como ja discutido nos itens

4.2 e 5.1, durante o processo de SPFMM nestes acos é formada uma linha de zinco na ZM,
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e foi mostrado no item 4.4 que todas as superficies de fratura das amostras cisalhadas
continham zinco. Também foi mostrado que enquanto a trinca propagou ao longo da linha
de zinco, ndo houve influéncia da microestrutura na fratura (porém nas amostras soldadas
na condigdo 2400 rpm — 3s, também foram observadas trincas secundarias propagando
através de graos de ferrita alotriomorfa). Desta forma, propbe-se que 0 processo de fratura

ocorreu de acordo com as seguintes etapas:

1. a fratura iniciou na interface entre as chapas superior e inferior, na ZM, que
atuou como uma “trinca”;

2. esta trinca propagou ao longo da linha de zinco, pois esta era a regido de
menor resisténcia na ZM;

3. apobs a trinca propagar por um certo periodo através da linha de zinco,
existem duas possibilidades: ou o material rompeu porque a sua Segdo
resistente tornou-se muito baixa ou, se a secdo resistente ainda néo tivesse
atingido um valor critico, houve influéncia da microestrutura nesta area na

ruptura final da junta.

Com relacdo a Gltima possibilidade, deve ser ressaltado que devido ao fluxo de
material, pode ser que a linha de zinco na regido um pouco mais proxima ao pino nao era
continua (como mostrado na Figura 52), e entdo a microestrutura poder ter interagido com

a trinca, facilitando ou retardando a sua propagacéo.

Como a microestrutura na ZM é composta por diferentes fases e estas, por sua vez,
apresentam diferentes propriedades mecénicas, a interacdo entre microestrutura e trinca é
bem complexa. Nao foi possivel estabelecer com clareza o papel de cada fase durante a
etapa final do processo de fratura. Porém, os resultados mostraram a propagacao de trincas
secundarias através da ferrita alotriomorfa em algumas amostras (as de maior aporte de

energia), 0 que certamente aumentou a tenacidade da junta, mas diminuiu a sua resisténcia.

Sendo assim, levando-se em consideracdo as afirmacfes acima e correlacionando
os resultados de cisalhamento, Figura 45, com os resultados mostrados nas Figura 28,
Tabela 111 e Figura 49, fica evidente que existe uma combinacao 6tima entre microestrutura
e fluxo de material. Se a DPZ for pequena, espera-se que maior valor em cisalhamento seja
atingido por condi¢des de soldagem onde a microestrutura resultante € mais resistente, ou

seja, aquelas em que existe uma menor quantidade de ferrita e maior quantidade de bainita
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e martensita. Além disso, como ja citado anteriormente, também deve ser levado em conta
a possivel interacdo entre microestrutura e a linha de zinco quando essa enconcontra-se

descontinua.

Baseado nos resultados e discusséo obtidos neste trabalho, a Figura 59 sumariza 0s
varios fatores que podem influenciar nas propriedades finais de um aco TRIP quando
soldado por SPFMM.
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Aco TRIP 800 SPFMM

Composi¢do quimica Parametros de processo
Microestrutura inicial

Penetracdo da ferramenta
Aporte_de Velocidade de rotacdo da ferramenta
Energia Tempo de mistura
Pico de temperatura /\ Deformagio
Taxa de resfriamento Taxa de deformacéo

Ciclo Térmico |—»| Deformacédo

Composi¢do quimica
Temperatura de ndo-
recristalizacdo

-
Composicao Morfologia Tamanho de Recristalizacao
imi ' 3 <
quimica da da austenita grédo da Recuperagio
austenita austenita
Energia de falha de\|
empilhamento da y
Comprimento linha de ligacao
Distancia furo-linha zinco
Termodinamica Transformagdes || Diagrama TTT
Cinética de transformacéo de Fase Diagrama CCT

A 4

Microestruturas

Microconstituintes: Tipos;
Morfologias; Tamanhos; Volumes

A 4

Tensdes residuais

Propriedades
Mecanicas

Figura 59 Sumaério dos fatores envolvidos na SPFMM de agos TRIP, baseado nos resultados
e discussoes deste trabalho.
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6 CONCLUSOES

Este trabalho mostrou que é possivel obter juntas de acos TRIP usando o processo

SPFMM utilizando uma ferramenta feita em PCBN.

A equacdo normalmente utilizada para célculo do aporte de energia em SPFMM
ndo mostrou relacdo direta para este aco utilizando os parametros de processo aqui
empregados. Porém, o aumento de tamanho das diferentes zonas formadas, consideradas
conjuntamente, indicou que houve aumento no aporte de energia com 0 aumento da

velocidade de rotagdo da ferramenta.

Ao contrario do esperado, ndo foi observada influéncia do tempo de mistura no
tamanho das diferentes zonas formadas. Isto foi atribuido ao provavel escorregamento da
ferramenta quando esta entrou em contato com algum zinco liquido. Considerando este
zinco, foi proposto um mecanismo para sua expulséo em diferentes etapas do processo e
também para formacéo da “linha de zinco” observada na ZM, que é conseqiiéncia do fluxo

de material.

Para todas as combinagdes de velocidade de rotacdo de ferramenta e tempo de
mistura aqui utilizadas, a auséncia de graos alongados na subzona 1A da ZM, onde houve
maior deformacéo, indicou que o processo ocorreu nesta subzona acima da temperatura de

ndo-recristalizacao deste aco.

Em todas as condicdes de soldagem aqui estudadas, a taxa de resfriamento obtida
foi sempre menor do que a critica, pois em nenhuma junta foi observada microestrutura
100% martensitica. Uma maior quantidade de martensita foi encontrada na condi¢do 1600
rpm — 2s. O aumento da velocidade de rotacdo da ferramenta e/ou do tempo de mistura
provocou uma queda na quantidade de martensita formada, devido ao maior aporte de

energia e, conseqgulientemente, menor taxa de resfriamento.

Com o aumento da velocidade de rotacdo, houve um aumento na quantidade de
ferrita alotriomorfa e de Widmanstatten e diminuicdo na quantidade de bainita coalescida
formadas na ZM devido as menores taxas de resfriamento e a maior deformacdo da

austenita. Também houve um aumento na quantidade do constituinte martensita-austenita
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formado, facilitado pelo maior enriquecimento de carbono na austenita devido a

transformacéo ferritica.

Em nenhuma das condigOes de soldagem aqui empregadas foi observado o efeito
TRIP (transformacdo da austenita em martensita induzida por deformacdo), pois as
temperaturas e deformacbes geradas durante o processo foram altas o suficiente para
estabilizar a austenita mecénica e quimicamente contra este tipo de transformacdo. Quando

martensita foi formada, isto aconteceu durante resfriamento.

As soldas produzidas na velocidade de rotacdo de 2000 rpm foram as que,
independente do tempo de mistura empregado, apresentaram transicdo dos valores de
dureza mais gradual ao longo das diferentes zonas do que as outras velocidades. Nesta
velocidade de rotagdo, assim como na de 2400 rpm, os valores de dureza na subzona 3B
foram levemente menores do que os do metal-base devido a transformacdo parcial da

austenita em bainita durante resfriamento.

Para o tempo de mistura de 2s, 0 melhor desempenho nos ensaios de cisalhamento
foi verificado na velocidade de rotacdo de 2000 rpm. Entretanto, no tempo de mistura de
3s, 0s maiores valores de pico de forga foram observados na velocidade de 1600 rpm.
Mesmo assim, a velocidade de rotagdo de 2000 rpm ainda pareceu ser a melhor entre as
trés utilizadas aqui neste trabalho, pois foi a unica em que a media dos valores de pico de
forca em cisalhamento atingiram pelo menos o minimo recomendado para soldas a ponto

por resisténcia elétrica.

Todas as fraturas seguiram a linha de zinco presente na ZM. Apenas houve
influéncia da microestrutura na etapa final do processo de fratura quando a trinca principal
deixou de percorrer a linha de zinco, mas ndo foi possivel estabelecer a influéncia de
alguma fase especifica na fratura, uma vez que a microestrutura na etapa final encontrava-
se bem deformada. Entretanto, os resultados sugeriram que deve haver uma relagdo 6tima
entre a area restante na Ultima etapa de fratura, que por sua vez esta relacionada a DPZ, a

geometria da linha de zinco e a microestrutura.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Como mostrado neste trabalho, a equacdo normalmente utilizada para o célculo do
aporte de energia em SPFMM ndo mostrou resultados consistentes com o0s observados nas
microestruturas. Portanto, sugere-se o desenvolvimento de um modelamento matematico

para estimar aporte de energia nestes processos.

Na tentativa de otimizar as propriedades mecanicas das soldas, seria interessante
produzir juntas utilizando diferentes perfis de ferramenta, pois eles certamente produzirdo
diferentes fluxos de materiais, 0 que pode levar a uma maior dispersdo do zinco na ZM
e/ou maior distancia entre a linha de zinco e a parede do furo deixado pelo pino, assim
como maior comprimento da linha de ligacdo entre as chapas. A producdo de soldas em

chapas sem zinco seria outra sugestao.

Uma melhor caracterizagdo microestrutural nas diferentes zonas poderia ser obtida
se fossem utilizadas técnicas de maior resolugdo, como por exemplo, microscopia
eletrénica de transmissdo e andlise por difracdo de elétrons retroespalhados (no inglés,
electron backscattering diffraction — EBSD). Através destas técnicas também é possivel

estudar os fenémenos de recristalizagdo e recuperagcdo nos materiais com grande preciséo.
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APENDICE A: GRAFICOS DE FORCA, TORQUE E
DESLOCAMENTO
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Figura Al Gréficos de forca, torque e deslocamento (profundidade de penetracdo da

ferramenta) para a condicdo 1600 rpm — 2s. O numero posterior a condicdo faz
referéncia a amostra ensaiada em cisalhamento.
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Figura A2 Gréficos de forca, torque e deslocamento (profundidade de penetracdo da

ferramenta) para a condi¢cdo 1600 rpm — 3s. O nimero posterior a condi¢do faz
referéncia a amostra ensaiada em cisalhamento.
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Figura A3 Gréficos de forca, torque e deslocamento (profundidade de penetracdo da

ferramenta) para a condi¢cdo 2000 rpm — 2s. O nimero posterior a condicdo faz
referéncia a amostra ensaiada em cisalhamento.
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Figura A4 Gréficos de forca, torque e deslocamento (profundidade de penetracdo da

ferramenta) para a condi¢cdo 2000 rpm — 3s. O nimero posterior a condi¢do faz
referéncia a amostra ensaiada em cisalhamento.
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Figura A5 Gréficos de forca, torque e deslocamento (profundidade de penetracdo da

ferramenta) para a condi¢do 2400 rpm — 2s. O nimero posterior a condigdo faz
referéncia a amostra ensaiada em cisalhamento.
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Figura A6 Gréficos de forca, torque e deslocamento (profundidade de penetracdo da

ferramenta) para a condi¢do 2400 rpm — 3s. O nimero posterior a condigdo faz
referéncia a amostra ensaiada em cisalhamento.
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APENDICE B: PERFIS DE MICRODUREZAS: LINHAS L1, L2 E L3
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Figura A7 Perfis de dureza para cada condicdo em estudo. L1 e L2 correspondem as

distancias de 0,35 e 0,70 mm a partir da superficie superior da chapa de cima,
respectivamente, e L3 corresponde a distancia de 0,60 mm a partir da superficie

inferior da chapa de baixo.
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APENDICE C: PRESENCA DE ZINCO NAS SUPERFICIES DE FRATURAS EM CISALHAMENTO
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Figura A8 Presenca de zinco nas superficies de todas as amostras testadas em cisalhamento, sugerindo que a trinca de fratura seguiu a linha de zinco

formada pelo fluxo de material. MO, ataque Nital 1%.
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