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RESUMO 

 

Este trabalho teve por objetivo verificar a possibilidade de obtenção de juntas de 

um aço TRIP 800 através do processo de soldagem a ponto por fricção e mistura mecânica 

(SPFMM), e relacionar processo,  microestruturas e propriedades mecânicas nestas soldas. 

Além da caracterização microestrutural, ensaios de microdureza e de cisalhamento foram 

efetuados para entender o comportamento mecânico das juntas. As amostras foram 

produzidas utilizando-se uma ferramenta de nitreto de boro cúbico (PCBN) e três 

diferentes velocidades de rotação da ferramenta – 1600, 2000 e 2400 rpm – assim como 

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

Após a execução das soldas, devido aos ciclos térmicos e deformações impostas 

pelo processo, foram observadas três 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 condição de soldagem empregada. De 

um modo geral, eles aumentaram com o aumento da velocidade de rotação, não tendo sido 

observadas mudanças significativas com o aumento do tempo de mistura. 

Como o aço TRIP empregado neste estudo possuía uma camada de zinco em sua 

superfície, após o processo foi observada uma linha contendo zinco na ZM. Foi observado 

o comportamento do revestimento de zinco em diferentes etapas do processo, até a 

formação desta linha de zinco. Os ensaios de cisalhamento mostraram que a presença da 

linha de zinco é o fator de maior importância com relação às propriedades mecânicas, 

porém a microestrutura também possui influência na etapa final da fratura. Levando estes 

fatos em consideração, foi proposta a sequência de fratura das amostras durante os ensaios 

de cisalhamento. 

As soldas realizadas com velocidade de rotação de 2000 rpm foram as que 

apresentaram os melhores resultados em cisalhamento, pois nos dois tempos de mistura 

empregados, a média dos valores de força no ensaio de cisalhamento foi pelo menos igual 

à mínima recomendada em soldas a ponto por resistência 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 INTRODUÇÃO 

 

A busca por veículos mais leves, que consomem menos combustível e poluem 

menos, aliado à segurança, levou ao desenvolvimento dos aços avançados de alta 

resistência (no inglês advanced high strength steels, ou AHHS). Estes aços apresentam 

resistências superiores a 500 MPa com boa conformabilidade, e incluem aços como os 

dual-phase (DP), complex-phase (CP), martensíticos (M ou MART) e os que apresentam o 

efeito de plasticidade induzida por deformação (TRIP). A utilização de aços avançados de 

alta resistência em alguns veículos (através da substituição não só de material, mas de 

projeto de componentes) pode gerar reduções de peso em pelo menos 20% (1; 2), com 

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

Vantagens técnicas e econômicas também têm sido demonstradas através da 

utilização de soldagem a ponto por fricção e mistura mecânica (SPFMM) como processo 

de união. A substituição da soldagem a ponto por resistência elétrica pela Mazda gerou 

uma economia de energia de 99% em ligas de alumínio e de 80% em ligas de aço e 

redução de investimentos em equipamentos em 40% para ambos os materiais (3). 

No entanto, apesar da grande tendência de utilização de aços avançados de alta 

resistência na indústria automobilística, os processos de união mais utilizados ainda são 

soldagem a ponto por resistência elétrica e por laser – apesar das limitações e/ou 

dificuldades que apresentam. 

Deste modo, a produção de juntas de aços avançados de alta resistência utilizando 

SPFMM torna-se muito atrativa. 

Este trabalho teve por objetivo entender e explicar as interrelações entre processo, 

microestruturas e propriedades mecânicas em juntas de um aço TRIP 800 produzidas por 

SPFMM.  

Após definir o material com o qual se trabalharia, a etapa seguinte neste trabalho 

foi obter as juntas. Para tanto, como não há dados na literatura sobre a soldagem por 

fricção destes aços e, portanto, os parâmetros de processo que poderiam ser utilizados eram 

desconhecidos, fez-se uma série de soldas preliminares em diferentes condições de 

soldagem, utilizando-se uma ferramenta de nitreto de boro cúbico (PCBN). As juntas 
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obtidas foram então analisadas visual e metalograficamente. Os resultados destes testes 

preliminares mostraram que não era possível obter juntas utilizando velocidades de rotação 

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 três diferentes 

velocidades de rotação de ferramenta – 1600, 2000 e 2400 rpm – assim como dois 

diferentes tempos de mistura, 2 e 3s. 

Como as microestruturas neste aço, tanto iniciais quanto após processamento, são 

bem refinadas, a caracterização microestrutural foi efetuada sobretudo em microscópio 

eletrônico de varredura (MEV). Porém, análises em microscópio ótico (MO) utilizando o 

reativo de LePera facilitaram a identificação de algumas fases. 

Perfis de microdureza e ensaios de cisalhamento foram efetuados para explicar o 

comportamento mecânico das juntas. As superfíes de fratura das amostras foram analisadas 

no MEV e, após, foram feitos cortes transversais às fraturas para análise em microscópio 

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

 Na revisão bibliográfica deste trabalho, Capítulo 2, são abordadas as características 

dos aços TRIP, incluindo sua metalurgia e processamento, assim como as características do 

processo de soldagem a ponto por fricção e mistura mecânica. O Capítulo 3 é dedicado à 

descrição do procedimento experimental adotado. Resultados e discussão foram abordados 

separadamente nos Capítulos 4 e 5, respectivamente. As principais conclusões deste 

trabalho estão apresentadas no Capítulo 6, e enquanto o Capítulo 7 traz as sugestões para 

trabalhos futuros, as referências bibliográficas utilizadas nesta tese estão citadas no 

Capítulo 8.  
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

Neste capítulo serão abordados alguns aspectos fundamentais sobre a metalurgia 

física dos aços com plasticidade induzida por deformação (conhecidos como aços TRIP): 

efeito TRIP, processamento, influência de elementos de liga, entre outros. Também será 

feita uma breve discussão sobre o processo de soldagem a ponto por fricção e mistura 

mecânica, apresentando suas características. Por fim, serão abordados algumass 

características referentes à soldagem destes aços TRIP utilizando diferentes processos. 

 

2.1 AÇOS COM PLASTICIDADE INDUZIDA POR DEFORMAÇÃO:            

AÇOS TRIP 

Zackay et al. (4) mostraram que em aços austeníticos submetidos a deformação 

plástica, havia transformação gradual da austenita em martensita, enquanto que a 

martensita em si deformava-se produzindo maior alongamento. Eles observaram que a 

martensita produzida durante deformação evitava a deformação plástica localizada através 

do aumento da taxa de encruamento, o que conferia a estes aços aumento na resistência e 

ductilidade, como mostrado na Figura 1 (4). Este efeito ficou conhecido como “plasticidade 

induzida por deformação” (no inglês, “TRansformation Induced Plasticity”, ou TRIP). 

 
Figura 1 Curvas tensão-deformação verdadeiras para aços TRIP, mostrando a sua alta taxa 

de encruamento em comparação à dos aços SAE4340(4). 
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Porém, de acordo com a patente (5), estes aços possuíam diversos elementos de liga: 

em suas composições típicas havia níquel, cromo, molibdênio, manganês e silício e, este 

fato, aliado ao tratamento térmico ao qual eles deveriam ser submetidos, os tornava 

onerosos. Mais tarde, pesquisadores da Nippon Steel Corporation obtiveram efeitos 

similares em aços de médio carbono ligados com silício e manganês (6; 7). Nestes aços, 

frações de austenita retida eram obtidas através de tratamento térmico em duas etapas – 

recozimento no campo intercrítico seguido de transformação isotérmica no campo 

bainítico. Este foi o início do desenvolvimento desta nova classe de aços TRIP1.  

Os aços TRIP possuem microestrutura composta tipicamente por ferrita, bainita e 

austenita retida, podendo ainda conter alguma martensita, como pode ser visto na Figura 2 

(8). São caracterizados pela excelente combinação de alta resistência mecânica 

(aproximadamente 600 a 800 MPa) e alta ductilidade (25-30% de alongamento). 

Usualmente, estes aços possuem 0,1-0,25%C, 1,0-2,0%Mn e 1,0-2,5%Si (% em massa) (9-

11). O manganês é um elemento estabilizador da austenita; o silício retarda a precipitação 

de carbonetos a partir da austenita, enriquecendo-a em carbono, o que permite que ela seja 

retida à temperatura ambiente. Quando deformado plasticamente ocorre transformação 

gradual da austenita em martensita, evitando a estricção e resultando em maior 

alongamento uniforme (12-14).  

 

 
Figura 2 Microestrutura de um aço TRIP (0,21%C-1,55%Mn-1,55%Si) obtida em 

microscópio ótico, revelada usando ataque com Nital e aquecimento em forno. 
PF=ferrita poligonal; BF=bainita; RA=austenita retida (8). 

                                                 

1 Alguns autores denominam estes aços TRIP baixa liga de “aços assistidos pelo efeito TRIP”, 
visando diferenciá-los daqueles aços TRIP originais que possuíam matriz totalmente austenítica. 
No presente estudo, os aços TRIP baixa liga serão referenciados simplesmente como “aços TRIP”. 
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 A representação esquemática do efeito TRIP está mostrada na Figura 3 (14). Quando 

é aplicada uma carga externa (1), a austenita retida se transforma em martensita na região 

de concentração de deformação (2), e após, como resposta à deformação, ocorre 

transformação martensítica nas regiões vizinhas (3). 

 

 
Figura 3 Representação esquemática do efeito TRIP (14). 

 

Devido às suas características, os aços TRIP são utilizados em componentes 

estruturais de automóveis, para absorção de impacto em colisões, como mostrado na Figura 

4 (15).  

 

 
Figura 4 Locais de utilização do aço TRIP, além de outros aços avançados de alta 

resistência, no Porsche Cayenne e no Volkswagen Tuareg (15). 
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2.1.1 Processamento dos Aços TRIP 

Existem duas rotas para a produção destes aços (16; 17), como mostrado na Figura 5 

(16): através de laminação a quente no campo austenítico, com subseqüente resfriamento 

controlado até a temperatura ambiente (a austenita transforma-se parcialmente em ferrita 

alotriomorfa e parcialmente em bainita); ou através de laminação a frio seguida de 

aquecimento no campo intercrítico (temperatura entre Ac1 e Ac3 no diagrama Fe-C), 

gerando uma microestrutura composta por ferrita e austenita, com subseqüente tratamento 

isotérmico para transformação parcial da austenita em bainita, e por fim, resfriamento.  

 

 
Figura 5 Esquema das possíveis rotas de produção de um aço TRIP: (1) laminado a quente; 

(2) laminado a frio. Temperaturas e tempos de processo indicados são similares aos 
empregados industrialmente. α=ferrita alotriomorfa; γ=austenita; B=bainita; 
M=martensita (16).  

 

Como o aço TRIP utilizado neste trabalho é laminado a frio, será dada maior ênfase 

a este processamento. 

 

2.1.1.1  Aços TRIP Laminados a Frio 

 A Figura 6 mostra o processamento dos aços TRIP laminados a frio (18). Durante o 

recozimento intercrítico, usualmente realizado em temperaturas onde se obtém 

microestruturas em que as proporções volumétricas de ferrita e austenita são 50:50 ou 

40:60 (19; 20), o carbono na austenita aumenta para 0,3-0,4% (peso) como resultado da sua 

partição entre a ferrita e a austenita. Após o recozimento intercrítico, o aço é resfriado 
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rapidamente até a temperatura de formação bainítica, citado como ótima na literatura 

quando entre MS+10/30 oC (19; 20), e mantido isotermicamente por determinado período, que 

pode variar entre 3 e 8 minutos. Uma alta taxa de resfriamento (>30 oC/s)  entre as 

temperaturas de recozimento e bainítica é  necessária para evitar a formação de ferrita ou 

perlita nesta etapa. No entanto, a taxa de resfriamento inicial deve ser menor quando a 

temperatura ainda está mais alta do que Ac1, para que haja enriquecimento da austenita em 

carbono. Na temperatura de transformação bainítica, as partículas remanescentes de 

austenita diminuem em tamanho e tornam-se enriquecidas em carbono (∼1-1,5%C, em 

peso). A transformação bainítica acontece a uma temperatura abaixo de T0 (T0 é a 

temperatura na qual Gα=Gγ, onde Gα e Gγ são as energias livres da ferrita e da austenita de 

idêntica composição, respectivamente). Esta condição, quando é plotada em um gráfico 

“temperatura vs. teor de carbono”, é chamada de linha T0. Para um tratamento isotérmico 

na faixa de temperaturas de formação da bainita, a energia livre da ferrita é menor do que a 

da austenita no início da transformação, e esta é a força-motriz para a transformação 

bainítica. À medida que a transformação ocorre, o carbono é expulso da bainita para a 

austenita, enriquecendo a austenita remanescente. A transformação bainítica termina 

quando o teor de carbono atinge a linha T0, pois a partir deste ponto Gγ<Gα.  

 

  
(a)                                      (b) 

Figura 6 (a) Esquema do ciclo de tratamento térmico empregado para aços TRIP laminados 
a frio. (b) Diagrama Fe-C pseudo-binário para o teor de 1,5% Mn, mostrando as 
mudanças no teor de carbono da austenita durante o tratamento (18). 
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A evolução microestrutural durante o tratamento isotérmico, proposta por Parish 

(21), é mostrada na Figura 7. Durante o recozimento subcrítico, a microestrutura é composta 

por ferrita α e austenita γ, Figura 7(a). A Figura 7(b) mostra a transformação parcial da 

austenita em ferrita epitaxial, TF, durante o tratamento isotérmico. Note que existe um 

gradiente de concentração de carbono na austenita, devido à rejeição do carbono da ferrita 

transformada, representado por diferentes tons de cinza no campo γ. A transformação da 

austenita em bainita (B) é representada na Figura 7(c); o enriquecimento adicional em 

carbono torna a austenita remanescente γR estável. 

 

 
Figura 7  Esquema representando a evolução microestrutural durante o tratamento isotérmico 

em aços TRIP. α=ferrita; γ=austenita; TF=ferrita epitaxial, B=bainita; γR=austenita 
retida (21). 

 

2.1.2 Influência dos Elementos de Liga 

Elementos de liga são adicionados aos aços TRIP visando (10; 21; 22): 

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

• evitar a precipitação de carbonetos; 

• evitar a formação de perlita; 

• aumentar a resistência do aço através de endurecimento por solução sólida 

da ferrita. 

Os elementos de liga típicos em aços TRIP são carbono, manganês e silício. Como 

o silício forma uma camada de óxido na superfície da chapa durante o tratamento térmico, 

o que posteriormente dificulta a formação da camada protetora durante o processo de 

galvanização a quente, existe uma tendência de substituição deste elemento por alumínio 

(23-26).  



aços 

segui

Figur

 

 

A influê

está mostr

ir. 

ra 8 In

 

• C

a

m

• M

c

e

le

o

m

tr

m

• S

fe

p

• A

in

s

ência de alg

rada esquem

nfluência dos

Carbono: é 

austenita, p

martensita (M

Manganês: 

como o carb

escala. Poré

eva à forma

onde suas co

maior quant

ratamento p

maior quanti

Silício: elem

ferrita. Por 

precipitação

Alumínio: a

nibe a form

eu efeito de

guns elemen

maticament

s elementos 

o element

or sua infl

Ms). 

ele aument

bono, é um 

m, este ele

ação de estr

oncentraçõe

to maior for

para obtenç

idade de au

mento estab

apresentar

, deixando m

assim como

mação de ca

e aumento d

ntos de lig

te na Figur

de liga nas c

to químico

fluência na 

ta a solubil

elemento e

mento tend

ruturas ban

es são maior

r o teor de 

ção da micr

ustenita retid

ilizador da 

r baixa so

mais carbon

o o silício, 

arbonetos. E

de endureci

a nas cinét

ra 8, e ma

cinéticas de tr

o com maio

temperatur

lidade do c

estabilizado

de a segrega

ndeadas dur

res (a forma

manganês)

roestrutura t

da nestas reg

ferrita, red

lubilidade 

no disponív

o alumínio

Ele é endure

imento por 

ticas de tran

ior detalha

 
ransformaçõ

or poder d

ra de iníci

carbono na 

or da austen

ar durante s

ante o proc

ação de estr

) (20). Isto si

típica neste

giões.  

duz a ativid

na cement

vel para enri

o é um elem

ecedor da f

solução sól

nsformaçõe

amento será

ões em aços T

de estabiliz

io de form

austenita, 

nita, mas em

solidificaçã

cesso de lam

ruturas band

ignifica que

e aço, pode

dade do car

tita, retarda

iquecer a au

mento ferrit

ferrita, mas 

ida é meno

9 

es destes 

á feito a 

TRIP (21). 

zação da 

mação da 

e assim 

m menor 

o, o que  

minação, 

deadas é 

e após o 

rá haver 

rbono na 

a a sua 

ustenita. 

tizante e 

como o 

r do que 



 

10 

 

o do silício, algumas vezes outros elementos de liga (como fósforo, nióbio) 

são adicionados para compensar o decréscimo em resistência (27). Além 

disso, a cinética de transformação no campo bainítico é mais rápida em aços 

com adição de alumínio (28; 29), e alguns autores (30-32) 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 transformação induzida 

por deformação em maior escala do que o silício. 

• Fósforo: além de possuir um forte efeito de endurecimento por solução 

sólida, o fósforo é usado em aços TRIP como inibidor de carbonetos 

principalmente quando em conjunto com silício e alumínio (18; 21; 22), 

promovendo assim o aumento na quantidade de austenita retida. Ele 

também é uma alternativa para substituição parcial do silício com o objetivo 

de melhorar a galvanização a quente nos aços TRIP, sendo que a adição de 

0,05 a 0,1% seria suficiente (18; 33). De Cooman salienta que os efeitos 

negativos do fósforo, ou seja, a formação de Fe3P, ocorreria em teores deste 

elemento maiores do que 0,25%. 

• Nióbio: devido ao seu efeito de refinador de grão, o nióbio aumenta a 

resistência de aços TRIP (34). De acordo com Hulka (15), o refinamento da 

microestrutura induz a maiores quantidades de austenita retida devido ao 

seu maior enriquecimento em carbono e diminuição da sua temperatura MS. 

 

2.1.3 Estabilização da Austenita 

 A estabilização da austenita contra a transformação martensítica foi estudada por 

diversos autores (8; 11; 23; 35-41).  Os fatores que contribuem para a sua estabilização durante 

deformação são teor de carbono, tamanho de grão, morfologia e distribuição na 

microestrutura. 

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

(38), que são: 

• blocos isolados na matriz ferrítica ou em fronteiras de grãos, adjacentes ou 

não à bainita (Figura 9a); 

• filmes finos ao longo dos contornos de grão da bainita (Figura 9b); 
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Figura 10 Esquema mostrando a variação da deformação ε na austenita (γ), que aumenta com 
o aumento da fração de ferrita (α) em seus contornos de grão (de (a) para (b)). As 
deformações nos grãos de austenita seguem a seguinte ordem: ε0 > ε1 > ε2 > ε3 > ε4 
> ε5 > ε6 > ε7

 (42). 

  

A transformação austenita-martensita também é dependente da tensão e da  

temperatura empregadas (10; 24; 35; 43; 44), como mostra a Figura 11 (43). Nesta Figura 11, Ms 

representa a temperatura na qual a austenita pode se transformar espontaneamente em 

martensita, sem aplicação de deformação, enquanto que Md é a temperatura acima da qual 

a austenita é estável e não há transformação induzida por deformação. A partir da 

temperatura Ms, quando há um aumento na tensão, núcleos de martensita pré-existentes 

podem ser ativados com o aumento da temperatura (nucleação assistida por tensão), trecho 

AB na Figura 11. A temperatura Msσ é a temperatura acima da qual a transformação da 

martensita é assistida por deformação plástica devido à geração de novos núcleos 

(sobretudo discordâncias) para sua nucleação, e nucleação adicional ocorre na interseção 

de bandas de deformação e de cisalhamento. Nesta temperatura, a tensão necessária para 

iniciar a transformação martensítica é igual ao limite de escoamento da austenita (ponto B), 

e acima dela, trecho BC, a austenita é deformada e a nucleação da martensita é induzida 

por deformação. Ao atingir a temperatura Md, a transformação da austenita em martensita 

é suprimida devido à estabilidade mecânica da austenita nesta temperatura (43). A maior 

temperatura resulta em maior energia de falha de empilhamento (EFE) (10; 45) e portanto 

menor força-motriz para a transformação. Talonen et al. (46) citam que isso acontece porque 

o aumento na EFE pode impedir a formação de bandas de cisalhamento com espessura 

suficiente para nuclear a martensita. 
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distorção. Em comparação aos processos de soldagem ao arco elétrico ou por resistência 

elétrica, é consumida menor quantidade de energia para a realização da solda, não há 

geração de fumos, radiação ou faíscas. Este processo utiliza uma ferramenta não-

consumível, não requer material de adição ou gás de proteção para efetuar a solda e 

tampouco necessita de preparo químico das superfícies dos materiais a serem soldados (é 

ecologicamente correto!). O processo pode ser utilizado para a obtenção de juntas de 

materiais similares e dissimilares. 

A Figura 12 mostra um esquema do processo de SPFMM. Na primeira etapa, a 

ferramenta em rotação, composta por pino e ombro, é forçada contra as chapas a serem 

soldadas sob uma determinada pressão. Esta pressão gera calor devido à fricção entre as 

chapas e o pino, plastificando o material das chapas. O pino penetra totalmente nas chapas, 

até que o ombro toca a superfície da chapa superior. Quando o pino atinge uma 

profundidade pré-estabelecida nas chapas, a ferramenta é mantida em rotação durante um 

determinado período 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. 

 

 

 

 

 

 
 
Figura 12 Representação esquemática do processo de soldagem a ponto por fricção e mistura 

mecânica (SPFMM). Adaptado de Mazzaferro et al. (49). 

 

Existem duas variantes no processo de SPFMM: controle por deslocamento e 

controle por força (50). No controle por deslocamento, a profundidade de penetração do pino 

é pré-setada e quando ela é atingida durante o processo, o tempo de mistura é aplicado. Já 

no controle por força, a força é pré-setada. A desvantagem de uso de controle por força é 

que seria interessante prever a temperatura que será atingida durante o processo e saber o 

Etapa 2: mistura Etapa 3: retração Etapa 1: penetração 
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comportamento do material nesta temperatura (deformação, escoamento), pois caso 

contrário a profundidade de penetração da ferramenta (do pino e do ombro) pode ser 

excessiva ou abaixo do necessário.   

Na SPFMM são importantes como parâmetro de processo:  

• velocidade de rotação da ferramenta; 

•  profundidade de penetração (tanto do pino quanto do ombro na chapa 

superior); 

• tempo de mistura (conhecido no inglês como dwell time, tempo em que o 

pino, após ter alcançado a profundidade desejada nas chapas, continua a 

rotacionar); 

• velocidade de penetração da ferramenta nas chapas; 

• força aplicada na ferramenta/chapas; 

• geometria da ferramenta.  

Estes parâmetros têm influência direta nas propriedades da zona de ligação entre as 

chapas, pois são responsáveis pelo aporte de calor, fluxo de material, tamanho de zona de 

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

Neste processo existe a formação de três zonas distintas na interface de união:  

• zona de mistura (ZM), onde a intensa deformação plástica acompanhada de 

elevada temperatura leva à recristalização do material e à mistura dos 

materiais das chapas superior e inferior; 

• zona termomecanicamente afetada (ZTMA), caracterizada por um menor 

grau de deformação plástica do material em relação à ZM e um nível 

moderado de temperatura, dando origem à recuperação e/ou recristalização 

do material;  

• zona termicamente afetada (ZTA), onde normalmente não se observa a 

deformação nos grãos mas a temperatura pode atingir níveis suficientes para 

causar mudanças microestruturais, como por exemplo recuperação. 
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O tamanho destas zonas dependerá não só do material que está sendo soldado, mas 

também dos parâmetros utilizados. A Figura 13 mostra a micrografia de um aço TRIP 800, 

salientando estas diferentes zonas (51). 

 

 
Figura 13  Diferentes zonas formadas após o processo de SPFMM em um aço TRIP 800: 

ZM=zona de mistura; ZTMA=zona termomecanicamente afetada; ZTA=zona 
termicamente afetada; MB=metal base. Microestruturas mostradas perto da 
superfície da chapa superior. Ataque Nital 1%. Parâmetros de soldagem 
utilizados: 1600 rpm, velocidade de penetração da ferramenta de 0,1 mm/s, 
tempo de mistura de 2s (51). 

 

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 (52; 53), como mostrado esquematicamente na Figura 14. A 

Figura 15 mostra a mistura mecânica (intermixing), provocado pelo fluxo de material, em 

um aço USIBOR 1500 na região adjacente ao pino, que penetrou até a interface das chapas 

(o comprimento do pino era igual à espessura da chapa superior). O material em cor branca 

é alumínio, utilizado para proteção contra corrosão neste aço. 

 

 
Figura 14 Esquema mostrando o fluxo de material gerado nos processos de SPFMM (52). 
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Outro fato que dificulta a soldagem em chapas sobrepostas não só de aços TRIP, 

mas de aços usados na indústria automobilística em geral, é a presença de zinco em suas 

superfícies, usado para proteção contra corrosão. Na soldagem a ponto por resistência 

elétrica, ocorre degradação da vida de eletrodos devido às reações químicas entre eles e o 

zinco, e também às elevadas forças de soldagem necessárias durante o processo. Na 

soldagem a laser pontual, para evitar porosidades ou trincas de solidificação, é prática 

comum deixar um pequeno espaço entre as chapas, pois desta forma minimiza-se a 

presença de vapores de zinco no metal fundido (58- 60).  

A presença de martensita em metais de solda quando aços TRIP são soldados pode 

ser atribuída à combinação de altos carbonos equivalentes com altas taxas de resfriamento. 

Estudos mostram que microestruturas 100% martensíticas são obtidas no metal de solda 

destes aços quando é empregada soldagem a ponto por resistência elétrica (55; 61) ou a laser 

pontual (58).  

Porém, dados em literatura mostram que quando o TRIP é soldado por processos a 

arco “lineares”, isto é, não-pontuais, nem sempre são produzidas microestruturas 

martensíticas, e elas dependem não só do processo utilizado, mas também da classe de 

TRIP e de parâmetros de soldagem como velocidade e gases de proteção 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 resistência do aço TRIP empregado: após a soldagem de um TRIP 700 (o 

número “700” indica  a sua resistência à tração, em MPa), Haferkamp et al. (60) citaram que 

o metal de solda era composto por martensita, enquanto que Kang et al. (62) mostraram que 

utilizando um TRIP 600 a microestrutura resultante era composta por ferrita, bainita e 

martensita. Isto pode ser atribuído aos diferentes teores de carbono destes aços e, portanto, 

diferentes carbonos equivalentes. Kang et al. (62) 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, o 

que aumentou a taxa de resfriamento e conseqüentemente houve formação de menores 

quantidades de ferrita.   

Relações similares entre aporte de energia e microestrutura foram obtidas quando 

um TRIP 600 foi soldado por MIG e MAG (63). Devido aos diferentes gases utilizados – 

100% argônio, 100% CO2 ou mistura de 85% Ar+15% CO2 – diferentes aportes de energia 



 

19 

 

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 presença 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 CO2 

e diferentes gases de proteção (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 martensíticas (64). Resultados opostos foram obtidos por Chen et 

al. (65) usando também laser-CO2, mas apenas argônio como gás de proteção: o metal de 

solda era composto em grande parte por bainita, e em menor porção por ferrita 

alotriomorfa, ferrita idiomorfa e martensita. A taxa de resfriamento neste trabalho foi de 53 
oC/s. 

Diferentes composições de gases de proteção também foram utilizados para soldar 

um TRIP 700 através do processo TIG (66). 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 martensítica. Porém, os autores afirmaram (mas não mostraram) que 

utilizando 100% de argônio, as microestruturas nestas zonas eram as mesmas do metal-

base, ou seja, ferrita, bainita e austenita retida. Outro fato interessante deste estudo foi que 

quando misturas de gases contendo nitrogênio eram utilizadas, foram observados 

precipitados contendo nitrogênio no metal de solda. 
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3 MATERIAIS E MÉTODOS  

 

3.1 MATERIAL 

O material usado neste trabalho é um aço TRIP 800 (este é o nome comercial; não 

há 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 7,5µm em cada superfície. Sua 

composição química está listada na Tabela I, e sua microestrutura pode ser observada na 

Figura 16. 

Tabela I Composição química do TRIP 800 empregado neste estudo (% em peso), 
fornecida pela Arcelor. 

C Mn Si Al P S N Ti CE* 

0,199 1,645 1,655 0,039 0,016 0,0009 0,0023 0,0097 0,47 

*CE=Carbono equivalente=C+Mn+/6+(Ni+Cu)/15+(Cr+Mo+V)/5 (67)  

 

 

 

 

 

 

 

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

(ataque Nital 1%). α=ferrita, αB=ferrita bainítica, γr=austenita retida. 

 

As propriedades mecânicas do material (fornecidas pela Arcelor) são as seguintes: 

resistência a tração de 814 MPa; limite de escoamento de 536 MPa; alongamento de 

35,5%. 

α 

αB 

γr 
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O diagrama TTT deste aço foi gerado a partir do programa 

MAP_STEEL_MUCG73 (68), que foi rodado em ambiente Windows. Para tanto, foi 

necessário especificar apenas a composição química do aço. As curvas resultantes, assim 

como algumas temperaturas de transformação de fase, são mostradas na Figura 17. As 

temperaturas WS, BS e MS foram fornecidas pelo programa, e as temperaturas Ac3 e Ac1 

são as mesmas calculadas por Guo (22) para um TRIP com composição similar (0,20C; 

1,50Mn;1,50Si; 0,05Al; 0,005P (% peso)) através do software MTDATA. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 17 Diagrama TTT para o aço em estudo. Os valores das temperaturas indicadas no 
diagrama são mostrados no quadro ao lado. WS=temperatura de início de formação 
da ferrita de Widmanstätten; BS=temperatura de início de formação da bainita; 
MS=temperatura de início de formação da martensita. 

 

3.2 MÉTODOS 

3.2.1 Ferramenta de Soldagem 

A ferramenta de soldagem que foi utilizada é feita de nitreto de boro cúbico 

(PCBN), Figura 18, fornecida pela MegaStir. Ela possui um ombro côncavo com 15 mm 

de diâmetro e um pino cônico com seis facetas igualmente espaçadas em sua ponta; o 

diâmetro menor do pino é de 5 mm e seu comprimento é 1,5 mm. Também se tentou obter 

juntas utilizando outro material de ferramenta, o Ferrotitanit, mas as ferramentas foram 

Ac3 ≅ 854 oC 

Ac1 ≅ 716 oC 

WS = 660 oC 

BS = 533 oC 

MS = 406 oC 
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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 aço TRIP 800. 

 

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

 

 

 

 

 

(a)                                                      (b) 
Figura 19 Ferramenta de soldagem em Ferrotitanit: (a) antes da tentativa de produção de 

juntas; (b) após a tentativa de produção de juntas (o pino foi totalmente consumido 
devido ao desgaste severo). 

 

3.2.2 Produção das Juntas 

Foram produzidas juntas sobrepostas utilizando-se um pórtico especialmente 

projetado para obter soldas por fricção e mistura mecânica, Figura 20. Esta máquina 

permite realizar soldas utilizando forças axiais de até 60 kN, forças paralelas à direção de 

soldagem (no caso de friction stir welding, FSW) de até 20 kN, e velocidades de rotação de 

ferramenta entre 200 e 6000 rpm. Os sinais de entrada no programa específico 

desenvolvido para esta máquina para a execução de soldas por FSW e SPFMM são 

velocidade de rotação, velocidade de penetração da ferramenta, profundidade de 

penetração da ferramenta, tempo de mistura e velocidade de retração da ferramenta. Além 
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disso, no caso de SPFMM, podem ser produzidas soldas em seqüência, ou seja, é possível 

programar o número de soldas desejado e a distância entre os centros de cada solda. 

 

 

(a)                                                                   (b) 

Figura 20 (a) Pórtico de soldagem utilizado para a produção das amostras; (b) cabeçote de 
soldagem, enfatizando a ferramenta de PCBN. 

 

Após a produção de cada junta, são gerados os dados referentes à solda, como 

forças, torques, posições verticais da ferramenta e tempos (as forças são medidas através 

de célula de carga e o torque é inferido através de variações de corrente do motor). Com 

estes dados é possível saber o comportamento de cada junta durante a soldagem, 

possibilitando comparação entre as diferentes condições de soldagem.  

 Como não existiam publicações referentes à SPFMM de aços TRIP, os parâmetros 

de soldagem adotados para produzir as juntas foram baseados na SPFMM de outros aços 

avançados de alta resistência mecânica (69-73).  Inicialmente, a velocidade rotacional 

empregada foi 800 rpm e a velocidade de penetração da ferramenta foi 1,0 mm/s. Porém, 

utilizando-se estes parâmetros não foi possível obter nenhuma junta: notou-se que seria 

necessário maior aporte térmico, ou seja, maiores velocidades de rotação e menores taxas 

de penetração da ferramenta. Quanto à velocidade de retração da ferramenta, esta deve ser 

alta o suficiente para evitar alguma influência no processo. 

Os parâmetros de soldagem utilizados neste trabalho foram os seguintes: 
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• velocidade de rotação (rpm): 1600, 2000 e 2400 

• velocidade de penetração da ferramenta (mm/s): 0,1 

• profundidade de penetração (mm): 1,6 

• tempo de mistura (s): 2 e 3 

• velocidade de retração da ferramenta (mm/s): 100 

 

A Figura 21 mostra o esquema da realização das soldas utilizando os parâmetros 

acima citados. Para cada velocidade de rotação empregada, a ferramenta penetrou nas 

chapas sob velocidade constante de 0,1 mm/s. Quando a ferramenta atingiu a profundidade 

de penetração de 1,6 mm, foi aplicado o tempo de mistura de 2 ou 3s, sendo que 

imediatamente após este período a ferramenta era retirada à velocidade de 100 mm/s. 

 

  
Figura 21 Representação dos parâmetros de soldagem empregados para a produção das 

soldas. 

 

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

de cada condição de soldagem neste estudo são: 
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X rpm – Y s 

onde X é a velocidade de rotação da ferramenta e Y é o tempo de mistura. Por exemplo, 

uma identificação “1600 rpm – 2s” indica que a condição utilizada para produção de 

corpos de prova foi velocidade de rotação da ferramenta de 1600 rpm e tempo de mistura 

de 2s. 

 

3.2.3 Microscopia Ótica e Eletrônica de Varredura 

Antes de discutir sobre as técnicas utilizadas para a determinação das diferentes 

microestruturas, é necessário citar que para a preparação das amostras foi desenvolvido um 

procedimento-padrão (Tabela II) baseado em dados de literatura (74; 75) e na experiência 

prática, pois se pretendia evitar deformações nas amostras, as quais poderiam induzir 

transformações e levar a análises errôneas. Além disso, após a etapa de polimento com 

solução OPS e usando água como lubrificante/refrigerante, as amostras continham 

pequenos “pontos pretos”. Estes pontos pretos na verdade eram pittings (constatado no 

microscópio eletrônico de varredura); optou-se então por não utilizar água nesta etapa, 

apenas a solução de sílica coloidal (solução OPS), e os pittings não ocorreram mais.  

Tabela II Procedimento desenvolvido e empregado na preparação de amostras para análise 
metalográfica. 

Etapa Superfície Abrasivo / 
Granulometria

Lubrificante / 
Refrigerante 

Velocidade de 
Rotação (rpm) 

Direção*  Tempo 
(seg) 

1 Papel 
abrasivo  

SiC / 320-
1200 

Água 250 Mesma 50 

2 Papel 
abrasivo 

SiC / 2500 Água 150 Mesma 120 

3 Pano 
UltraPol 

Solução 
diamantada 

Metadi /       
9 µm** 

DP Lubricant 
Blue***  

150 Contra 300 

4 Pano 
Texmet 

1000 

Solução 
diamantada 

Metadi /       
3 µm** 

DP Lubricant 
Blue***  

150 Contra 240 

5 Pano 
Nanocloth 

ou 
MDChem 

Solução OPS 
/ 0,05 µm  

- 
 

150 Contra 120 

* da amostra em relação à superfície abrasiva; ** marca Buehler; *** marca Struers 
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Observações: 
a. Todas as etapas foram executadas em uma máquina Boehler Phoenix 4000, usando carga de 12 lbs; 
b. A cada troca de lixa (etapas 1 e 2), as superfícies das amostras eram lavadas com água; 
c. Após as etapas 3 e 4, as superfícies das amostras eram lavadas com água e borrifadas com álcool 

etílico, e então secas com ar comprimido; 
d. Após a etapa 5, as superfícies das amostras eram lavadas com detergente, enxaguadas com água e 

borrifadas com álcool etílico, e então secas com ar comprimido.  
 

Para visualizar o comportamento global das juntas, foram feitas macrografias. 

Neste caso, após polimento com  solução OPS, as amostras foram atacadas usando Nital 

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

A análise microestrutural do metal-base e das juntas obtidas foi realizada em 

microscópio ótico (MO) Leica DM IMR. As amostras foram preparadas utilizando as 

etapas constantes na Tabela II. Para melhor diferenciação das fases no aço TRIP foi 

utilizado ataque colorido através do reativo de LePera, que consiste em duas soluções (76): 

• Solução I: 1g de metabissulfito de sódio e 100 ml de água destilada 

• Solução II: 4g de ácido pícrico e 100 ml álcool etílico 

Este reagente, depois de misturado, tem “vida útil” curta; para cada amostra 

quantidades iguais de soluções eram misturadas e então era realizado o ataque químico. 

Após o tempo de ataque para cada amostra (que variou entre 40 e 50s), as superfícies 

foram lavadas com álcool etílico e secas com ar comprimido. De acordo com a literatura 

(76), após 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 aço são muito refinadas, uma melhor caracterização 

das microestruturas nas diferentes zonas das juntas foi realizada em um microscópio 

eletrônico de varredura (MEV) Zeiss DSM 962, através de sinais de elétrons secundários. 

Além disso, ainda no MEV, foram realizadas análises químicas locais utilizando um 

detector Inca-Xsigth da Oxford Isis. A preparação das amostras para análise no MEV 

seguiu as etapas constantes na Tabela II. Para uma melhor diferenciação morfológica entre 

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

O MEV também foi utilizado para as análises das superfícies de fratura das 

amostras ensaiadas em cisalhamento, utilizando sinais de elétrons secundários. Após estas 

análises, as amostras foram cortadas na direção do carregamento e estas superfícies foram 
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preparadas metalograficamente para análise não só da fratura em si (com o objetivo de 

estabelecer em que zona ela ocorreu), mas também da evolução microestrutural 

(transformação da austenita em martensita) durante o ensaio, caso houvesse. O corte das 

amostras foi efetuado em uma máquina Buehler Isomet Plus, e a preparação metalográfica 

seguiu as etapas contidas na Tabela II. Após, 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 mudança nos valores de 

dureza através da área soldada. As identações foram feitas em um microdurômetro Zwick 

Roell Identec ZHV usando carga de 500g e espaçamento entre as identações de 0,25 mm 

(de acordo com a norma ASTM E384-99 (77)). O tempo de permanência de carga foi de 

10s.  

Foram feitas três linhas em cada amostra: as primeira e segunda linhas (L1 e L2) 

foram feitas a distâncias de 0,35 e 0,70 mm a partir da superfície da chapa superior 

respectivamente; a terceira linha (L3) foi feita a aproximadamente 0,60 mm de distância da 

superfície inferior da chapa de baixo. As diagonais das identações foram medidas semi-

automaticamente no próprio programa (TestXpert), e após a confirmação dos valores das 

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

 O esquema das medições realizadas neste microdurômetro é mostrado na Figura 

22. 

 

 

 

 
 

Figura 22 Esquema mostrando como foram feitas as identações no microdurômetro Zwick 
Roell Identec ZHV. 
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3.2.5 Ensaios de Cisalhamento  

As propriedades mecânicas das soldas obtidas foram determinadas através de 

ensaios de cisalhamento, de acordo com a norma ISO 14273:2000 (E) (78)  em uma 

máquina Zwick Roell 1484. Foram ensaiados três corpos de prova para cada condição de 

soldagem. A taxa de deformação utilizada foi 0,1 mm/s; como não havia indicação sobre a 

taxa de deformação a ser utilizada na norma deste ensaio, ela foi escolhida baseando-se em 

dados de literatura (79; 80). As dimensões dos corpos de prova estão mostradas na Figura 23. 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 23 Geometria e dimensões dos corpos de prova para os ensaios de cisalhamento. 

 

 Faz-se necessário explicar as nomenclaturas adotadas para a identificação das 

amostras ensaiadas em cisalhamento: seguindo a nomenclatura adotada para cada condição 

de soldagem (item 3.2.2), foi adicionado um número à direita que representa o número da 

amostra (ordem de produção e também de teste em cisalhamento): 

X rpm – Y s – N 

onde 1 ≤ N ≤3. 

 Como neste ensaio um dos lados do corpo-de-prova sofre compressão e o outro, 

tração, todos os resultados referentes à fratura ou microestruturas apresentados neste 

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

 

4.1 FORÇA, TORQUE E APORTE DE ENERGIA 

Após a produção de cada junta é gerado um arquivo com valores de força, torque, 

posição vertical e tempo. O tratamento destes dados permite a obtenção de curvas 

mostrando os parâmetros associados (força e torque) a cada solda.  

Um exemplo de curvas mostrando a evolução da força vertical, do torque e do 

deslocamento da ferramenta em função do tempo é mostrado na Figura 24 (curvas para as 

demais condições de soldagem empregadas neste estudo constam no Apêndice A). 

 

 
Figura 24 Curvas mostrando as mudanças em força e torque, assim como da profundidade de 

penetração (deslocamento da ferramenta) durante a produção de corpo-de-prova 
para ensaio em cisalhamento. Condição 1600 rpm – 2s. 

  

 A média dos valores máximos de força F1 e torque obtidos durante a produção dos 

corpos-de-prova para ensaios de cisalhamento, para cada condição de soldagem em estudo, 

está mostrada na Figura 25. Houve uma queda significativa nos valores de força máxima 

com o aumento da velocidade de rotação para o tempo de mistura de 2s: comparada à 

velocidade de rotação de 1600 rpm, a redução na média dos valores de F1 na velocidade de 

rotação de 2000 foi de 18,3%, enquanto que na velocidade de 2400 rpm a redução foi de 

38,8%. Porém, para o tempo de mistura de 3s, a diferença entre os valores foi menor: a 
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redução obtida da velocidade de rotação 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 rotação, para as velocidades de 1600 e 2000 rpm houve um decréscimo de 

15,6% e 5,1%, respectivamente, na força máxima com o aumento do tempo de mistura, 

enquanto que na maior velocidade de rotação, 2400 rpm, o comportamento foi oposto: 

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

mistura.  

 

 

 

Figura 25 Média dos valores de força F1 e de torque máximos para cada condição em estudo, 
obtidos a partir dos três corpos-de-prova para ensaios de cisalhamento. 

 

Quanto ao torque máximo, para cada tempo de mistura houve uma considerável 

diminuição no torque com o aumento da velocidade de rotação: no tempo de mistura de 2s, 
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em comparação ao valor médio obtido na velocidade de rotação 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 redução em relação à 

velocidade de rotação de 1600 rpm foi de 35,6% na velocidade de 2000 rpm e de 58,6% na 

velocidade de rotação de 2400 rpm. Além disso, considerando-se apenas o aumento do 

tempo de mistura, houve um aumento no valor médio de torque de 5,2% na condição de 

menor velocidade de rotação da ferramenta; para as outras velocidades de rotação, um 

maior tempo de mistura gerou um torque menor em 10% considerando a velocidade de 

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

Através dos dados gerados durante as execuções das soldas, tentou-se estimar o 

aporte de energia para cada junta, através da Equação 1, que foi desenvolvida para 

SPFMM (81). Esta equação foi inicialmente empregada para ligas de alumínio e magnésio 

(82-84), mas também existem estudos em SPFMM de aços nos quais ela foi empregada (70; 72). 
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Equação 1

 
  

onde xn é a profundidade de penetração da ferramenta no tempo n, em m, ω é a velocidade 

angular, em rad/s, n é o instante considerado, N é o número total de incrementos de tempo 

e Δt é o intervalo de amostragem, em s. Os valores de força e torque são dados em kN e 

Nm, respectivamente. 

O aporte de energia para cada condição em estudo está mostrado na Figura 26 (são 

mostradas as médias dos valores para os corpos-de-prova de cisalhamento). 
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Figura 26 Aporte de energia médio calculado usando a equação 1, para cada condição em 
estudo. 

 

Ao contrário do esperado, os valores médios calculados mostraram que o aporte de 

energia foi menor para as condições de maior velocidade de rotação de ferramenta. 

Considerando o tempo de mistura de 2s, em relação à velocidade de rotação de 1600 rpm  

os valores para as velocidades de 2000 rpm e 2400 rpm diminuíram em 4,7% e 19,8%, 

respectivamente. Já para o tempo de mistura de 3s, a redução no aporte de energia médio 

em comparação à velocidade de rotação de 1600 rpm foi maior: 20,1% na velocidade de 

2000 rpm e 39,7% na velocidade de rotação de 2400 rpm. 

Os valores calculados mostraram que com o aumento do tempo de mistura houve 

um aumento no aporte de energia médio para a velocidade de rotação 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 rotação de 2400 rpm. 

 

4.2 MACRO E MICROESTRUTURAS 

 A Figura 27 mostra as macroestruturas das juntas obtidas. Nestas macroestruturas, 

podemos distinguir prontamente três zonas que, por enquanto, serão denominadas de I, II 

e III. 
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1600 rpm – 2s 1600 rpm – 3s 

2000 rpm – 2s 2000 rpm – 3s 

2400 rpm – 2s 2400 rpm – 3s 

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

 

 Considerando uma mesma velocidade de rotação, os tamanhos de cada zona 

pareceram não mudar muito. Porém, para um tempo de mistura fixo, comparando-se as 

diferentes velocidades de rotação, observou-se que: 

• os tamanhos de cada zona são bem diferentes; enquanto que a zona I é 

maior na velocidade de rotação mais alta, ela é menor na velocidade de 

rotação intermediária (2000 rpm); 

• as diferentes zonas são melhor diferenciadas na menor velocidade de 

rotação, ou seja, a transição entre estas zonas (principalmente entre as I e II) 

é mais gradual em velocidades de rotação maiores; 

• a forma final da zona III também é diferente; à baixa velocidade de rotação 

a forma é mais triangular, aproximando-se da forma mais retangular com o 

aumento da velocidade; 

• à medida em que aumenta a velocidade de rotação, são observadas áreas 

mais claras dentro da zona I; elas estão localizadas principalmente em 

regiões próximas ao furo deixado pelo pino e na superfície da chapa 

superior, onde o ombro da ferramenta “trabalhou” (porém, considerando a 

III I II III II I 

III II I III II I 

III II I III II I 
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mesma velocidade de rotação, elas se tornaram mais dispersas). Na próxima 

seção, será mostrado que estas áreas correspondem à ferrita alotriomorfa e 

ferrita de Widmanstätten produzidas durante o resfriamento. 

 

Portanto, pode-se afirmar que o aumento na velocidade de rotação provocadou um 

aumento no aporte de energia, pois o tamanho global das zonas, ou seja, I+II+III, 

aumentou. Além disso, percebe-se um aumento na deformação (distorção) nas juntas com 

o aumento da velocidade de rotação. 

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

fluxo de material em cada condição. 

Neste processo de soldagem existe um fluxo de material gerado pela deformação. 

Como mostrado na Figura 28, podemos identificar duas regiões intenso fluxo de material: 

uma adjacente ao pino e outra ao ombro. Percebe-se que a forma do fluxo em cada uma 

destas regiões muda com o aumento da velocidade de rotação ou tempo de mistura: 

próximo 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 região adjacente 

ao ombro é o contrário, a forma é mais curvada nas menores velocidades de rotação ou 

tempo de mistura e se torna mais reta quando estes parâmetros são aumentados. Pode-se 

dizer que há uma interação entre os fluxos gerados pelo pino e ombro na velocidade de 

rotação de 2400 rpm, como pode ser visto na Figura 28. Nesta figura também são 

evidenciadas a interface entre as chapas superior e inferior e a linha do zinco (proveniente 

do recobrimento da chapa) que remanesce após o processo. Devido ao fluxo de material 

esta linha de zinco apresenta diferentes geometrias finais de acordo com as condições de 

soldagem. Na literatura alguns autores (72; 73; 85) destacam que a linha de ligação na zona I 

(comprimento no qual não existe interface entre as chapas superior e inferior) é de 

fundamental importância para as propriedades mecânicas das juntas obtidas por SPFMM. 

Desta forma, foram medidos os comprimentos das linhas de ligação (CLL) em todas as 

condições, assim como as distâncias correspondentes entre a parede do furo deixado pelo 

pino e a linha de zinco (DPZ), conforme mostrado na Figura 29. Os resultados são 

mostrados na Tabela III. 
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1600 rpm – 2s   

 

 
2000 rpm – 2s   

 

 
2400 rpm – 2s   

 

 
1600 rpm – 3s  

 

 
2000 rpm – 3s  

 

 
2400 rpm – 3s  

 

Figura 28 Macrografias mostrando o aspecto geral da região próxima ao pino para todas as condições, 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 são evidenciados  o comprimento 

da linha de ligação (CLL) e distância entre a parede do furo deixado pelo pino e a 
linha de zinco (DPZ). Condição 2400 rpm – 2s.  

 

Tabela III Comprimento da linha de ligação (CLL) e distância entre a parede do furo deixado 
pelo pino e a linha de zinco (DPZ) em cada condição em estudo*. 

Condição 1600 – 2s 1600 – 3s 2000 – 2s 2000 – 3s 2400 – 2s 2400 – 3s 

CLL (µm) 489,6 836,8 747,3 461,9 649,1 695,2 

DPZ (µm) 249,0 214,7 382,1 258,9 269,1 250,9 

* Média de três medições em cada lado da amostra metalográfica sem ataque, usando o software LeicaQwin.  

 

Nas macrografias da Figura 28 também foi possível notar uma zona intermediária 

entre as zonas I e II constantes na Figura 27. Baseado então 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 será adotada neste trabalho. A zona 

marcada com “1” corresponde à zona de mistura (ZM) e as zonas “2” e “3” correspondem 

à zona termomecanicamente afetada (ZTMA) e à 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 deformação no caso da ZM), ocorrem diferentes 

mudanças microestruturais. As características de cada zona e subzona serão mostradas a 

seguir.  
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Figura 30 Esquema mostrando diferentes zonas e subzonas formadas nas juntas em 

conseqüência do processo: 1=ZM, 2=ZTMA e 3=ZTA. MB é o metal-base, não 
afetado. 

 

4.2.1 Zona 1: 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 rotação há 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 rotação, 

2000 e 2400 rpm, no tempo de mistura de 3s observa-se, na região junto ao furo deixado 

pelo pino, a formação de pequenos grãos decorados com ferrita alotriomorfa, o que indica 

a ocorrência de recristalização dinâmica. É evidente que a recristalização é mais intensa 

para a maior velocidade de rotação, onde podem ser vistas, de acordo com a Figura 31, 

algumas regiões com pequenos grãos cercados por outros bem maiores. 

As microestruturas na subzona 1A, em todas as condições aqui estudadas, são 

compostas por ferrita alotriomorfa, (αa), ferrita de Widmanstätten (αW), 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 crítica”, a partir da qual se tem a 

formação de microestruturas 100% martensíticas. Gould et. al (86) calcularam esta taxa para 

um TRIP 800 com composição química similar, 0,21C;1,7Mn; 1,66Si; 0,04Al; 0,03Cr; 

0,01Ti (% peso), e encontraram como sendo 45 oC/s.  
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Figura 41 Microestrutura na subzona 3B da ZTA. α=ferrita; γr=austenita retida; αB=bainita 
ferrítica. O furo deixado pelo pino da ferramenta encontra-se à esquerda. Condição 
2000 rpm – 3s. MEV,  ataque Nital 1%. 

 

 

4.3 MICRODUREZAS  

Na Figura 43 são mostradas comparações dos perfis de microdureza para cada 

velocidade de rotação nos tempos de mistura de 2s e 3s, executados ao longo da linha 

distante 0,70 mm a partir da superfície da chapa superior (resultados dos perfis de 

microdureza para cada condição nas três diferentes linhas encontram-se no Apêndice C).  

Os maiores valores de dureza foram observados sempre para a velocidade de 

rotação de 1600 rpm. Independente do tempo de mistura empregado, a dureza para a 

velocidade de rotação de 2000 rpm decresceu continuamente da ZM até o MB, e de forma 

mais rápida do que nas outras velocidades de rotação. Para a velocidade de 2400 rpm e no 

tempo de mistura de 2s houve uma maior variação nos valores de dureza na região mais 

próxima ao furo deixado pelo pino da ferramenta, provocada por identações em zonas com 

maior quantidade de ferrita (menores valores de dureza) ou maior quantidade de bainita 

e/ou martensita.  
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Figura 43 Comparação entre os perfis de dureza para as diferentes velocidades de rotação 
utilizando os tempos de mistura de 2s e 3s. Foi considerada a medição na linha L2 
(distante 0,70 mm da superfície da chapa superior). 

 

A Figura 44 mostra que praticamente não houve influência do tempo de mistura na 

dureza. Nesta Figura 44também é possível notar que para cada velocidade de rotação 

empregada, não há muita diferença no tamanho das diferentes zonas. Devido a isso, foram 

medidas as larguras das diferentes zonas (usando o Software Leica QWin), e os resultados 

estão mostrados nos gráficos. Como era difícil definir o limite entre a ZM e a ZTMA, elas 

foram consideradas conjuntamente. 
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Figura 44 Comparação dos perfis de dureza em cada velocidade de rotação para os dois 
tempos de mistura. As identações foram feitas linha L2. Também são mostradas as 
larguras aproximadas das zonas/subzonas formadas: 1+2=ZM+TMAZ; 
3A=subzona 3A da ZTA; 3B= subzona 3B da ZTA. 

 

200
250
300
350
400
450
500
550

-1
0,

00
-9

,0
0

-8
,0

0
-7

,0
0

-6
,0

0
-5

,0
0

-4
,0

0
-3

,0
0

-2
,0

0
-1

,0
0

0,
00

1,
00

2,
00

3,
00

4,
00

5,
00

6,
00

7,
00

8,
00

9,
00

10
,0

0

D
ur

ez
a,

 H
V

0,
5

Distância a partir do centro do pino, mm

1600 rpm 

2s

3s

200
250
300
350
400
450
500
550

-1
0,

00
-9

,0
0

-8
,0

0
-7

,0
0

-6
,0

0
-5

,0
0

-4
,0

0
-3

,0
0

-2
,0

0
-1

,0
0

0,
00

1,
00

2,
00

3,
00

4,
00

5,
00

6,
00

7,
00

8,
00

9,
00

10
,0

0

D
ur

ez
a,

 H
V

0,
5

Distância a partir do centro do pino, mm

2000 rpm

2s

3s

200
250
300
350
400
450
500
550

-1
0,

00
-9

,0
0

-8
,0

0
-7

,0
0

-6
,0

0
-5

,0
0

-4
,0

0
-3

,0
0

-2
,0

0
-1

,0
0

0,
00

1,
00

2,
00

3,
00

4,
00

5,
00

6,
00

7,
00

8,
00

9,
00

10
,0

0

D
ur

ez
a,

 H
V

0,
5

Distância a partir do centro do pino, mm

2400 rpm

2s

3s

3A 3B 1+2 

1+2 3A 3B 

3A 1+2 3B 



 

51 

 

4.4 CISALHAMENTO  

A resistência mecânica das juntas soldadas foi avaliada através de ensaios de 

cisalhamento. As médias dos valores de força máxima atingida durante os ensaios são 

mostradas na Figura 45. Para comparação, nesta figura também está mostrado o valor 

mínimo em cisalhamento recomendado pela norma AWS D8.1M (87) em soldas a ponto por 

resistência. De imediato se observa que os valores de força nas condições 1600 rpm – 3s, 

2000 rpm – 2s e 2400 rpm – 2s foram superiores ao mínimo recomendado, enquanto a 

condição 2000 rpm – 3s atingiu teoricamente o mínimo e as outras duas condições, 1600 

rpm – 2s e 2400 rpm – 3s, apresentaram valores de pico de força inferiores. Porém, deve-se 

salientar que as áreas obtidas em soldas a ponto por resistência elétrica são bem maiores do 

que aquelas resultantes do processo de SPFMM. 

 

 
Figura 45 Força máxima atingida durante o ensaio de cisalhamento para cada condição de 

soldagem. Média de três corpos-de-prova por condição. A linha pontilhada indica o 
valor mínimo recomendado pela norma AWS D8.1M (87). 

 

Na rotação 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 força de 

41,6%. Entretanto, para maiores velocidades de rotação os valores de força máxima 

diminuíram 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 três 

amostras ensaiadas que foram soldadas usando maior tempo de mistura e velocidades de 
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seja, não apresentava nenhuma deformação, como mostrado na Figura 51(a). Porém, 

quando a linha não existia mais, ou estava descontínua, então a trinca seguiu pela 

microestrutura. Em todas as condições analisadas, neste processo final de fratura a 

microestrutura estava bastante deformada, e não foi possível estabelecer se havia a 

propagação por alguma fase específica, 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 descontínua, 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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Geralmente durante o tempo de mistura os valores de força e torque novamente caem 

devido à facilidade de deformação do material devido ao calor gerado pelo atrito. 

Os maiores valores de força e torque foram apresentados pela condição de menor 

velocidade de rotação da ferramenta. Isto era esperado, pois nesta velocidade pressupõe-se 

que menores temperaturas foram atingidas durante o processo, o que significa maior 

dificuldade para deformar o material se comparado às outras velocidades de rotação. Outro 

fato interessante é que comparando os gráficos obtidos durante a produção das amostras 

testadas em cisalhamento para a mesma condição de soldagem, no Apêndice A, observa-se 

que eles são muito similares. 

A utilização da equação 1 para o cálculo do aporte de energia não foi eficaz para 

este material nas condições aqui estudadas; apesar dos resultados mostrarem uma queda no 

aporte de energia com o aumento da velocidade de rotação, as macro e micrografias 

mostram um comportamento contrário, que é comprovado através: 

• dos diferentes tamanhos de cada zona, que aumentaram com o aumento da 

velocidade de rotação;  

• de suas formas finais, que analogamente a outros processos de soldagem (88), 

assume uma forma mais “retangular” com um maior aporte de energia; 

• dos microconstituintes na ZM, evidenciado principalmente por maiores 

quantidades de ferrita alotriomorfa e de Widmanstätten em maiores 

velocidades de rotação, indicando menores taxas de resfriamento; 

• da menor quantidade de austenita na subzona 3B da ZTA, que devido a 

menor taxa de resfriamento (conseqüência do maior aporte de energia), 

transformou-se em bainita. 

A equação 1 representa o aporte de energia devido ao processo; ela possui duas 

parcelas, uma que considera a influência do torque e a outra que considera o efeito da força 

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 

força axial. Ora, neste processo, se aumentarmos a velocidade de rotação o material 

deformará mais facilmente, pois se espera que a temperatura atingida seja maior. 

Evidentemente, se o material é mais “deformável”, então a sua resistência à penetração do 

pino (que pode, no nosso processo, ser indiretamente representada pelos valores de força e 
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torque) será menor. Isto justifica a queda nos valores de aporte de energia calculados com 

o aumento da velocidade de rotação. Comportamento similar a este também foi encontrado 

em ligas de alumínio 6061-T6 e de magnésio AM50 (84; 89); os autores atribuíram este fato à 

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

Neste estudo, a diferença entre o aporte de energia calculado e o real pode estar 

relacionada à geração de calor devido à deformação plástica e à transformação de fase. Já 

existem alguns trabalhos onde foram desenvolvidas equações constitutivas considerando 

estes dois fatores juntamente com o comportamento termoviscoplástico de aços TRIP (24; 90 

-95) – apesar de a máxima temperatura considerada nestes trabalhos ser de 350oC –, assim 

como modelos analíticos prevendo o aporte de energia em processos de soldagem por 

fricção (96-100). Considerando alguns dados constantes nestes trabalhos, é fácil notar que a 

análise do aporte de energia, para este processo e este aço, é bem complexa e necessitaria 

de modelamento matemático que levasse em conta: 

• o aporte de energia mecânico, devido à fricção, considerando força axial e 

torque, assim como condições de contato com a ferramenta; 

•  o calor gerado pela deformação plástica do material; 

•  o calor devido às transformações de fase no material; 

•  a dependência de algumas propriedades físicas do material com a 

temperatura. 

Evidentemente, o desenvolvimento e a confirmação do modelo matemático 

necessitaria de intenso trabalho experimental. 

Salienta-se que neste estudo não foi possível estabelecer as condições de  contato 

entre o pino e o material, adesão ou escorregamento, observando apenas os resultados 

metalográficos e as curvas de torque. Para tanto, seria necessário também conhecer o 

histórico térmico durante cada soldagem, porém não foram realizadas medições de 

temperatura.  

Se as condições de contato no presente estudo fossem mantidas constantes, 

provavelmente a equação utilizada para a deterninação do aporte de energia teria fornecido 

resultados mais lógicos – aumento do aporte de energia com o aumento da velocidade de 

rotação e/ou tempo de mistura. 
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Porém, independemente do cálculo do aporte de energia, algo que foi constatado 

metalograficamente foi que considerando a mesma velocidade de rotação da ferramenta, 

com o aumento do tempo de mistura não houve variação significativa nos tamanhos das 

diferentes zonas (ZM, ZTMA e ZTA), fato evidenciado pelas macrografias mostradas na 

Figura 27 e pela comparação dos perfis de microdureza na Figura 44 (analisando esta 

figura, é facilmente observável que os tamanhos das zonas ao longo da junta não mudaram 

muito). O que poderia então explicar este fato seria um provável “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 alumínio (82; 101; 89), e que nestes casos foi 

atribuído à fusão local de partículas de segunda fase (precipitados nas ligas de alumínio 

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

No presente estudo, o aço utilizado é revestido com uma camada de zinco e a 

temperatura de fusão deste elemento é de aproximadamente 420oC. Durante o processo é 

muito provável que algum zinco líquido tenha entrado em contato com a ferramenta e 

provocado instantaneamente o seu escorregamento. Entretanto, é necessário salientar que a 

temperatura de ebulição do zinco é cerca de 907oC, e como existem evidências 

microestruturais de que a temperatura máxima atingida na ZM foi maior do que a de 

austenitização (que para este aço é aproximadamente 854oC), certamente este zinco 

vaporizou e provavelmente após muito breve período de tempo, devido ao fluxo de 

material no processo (onde o material de baixo sofre algo similar a uma extrusão indireta, 

pois se movimenta no sentido contrário 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 penetração do pino, novamente devido ao fluxo de material, o zinco é 

incorporado à ZM, formando a “linha de zinco” com geometria definida pelo fluxo. Então 

de acordo com as considerações acima, na Figura 56 está mostrado o comportamento do 

revestimento do zinco em diferentes etapas do processo de SPFMM. 
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zinco removido 

1. Na primeira etapa do processo, o pino 
toca a superfície da chapa e desgasta a 
camada de zinco que a recobre, removendo-
a. 

zinco líquido                                   vapores de zinco 

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

     linha de zinco 

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

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 Widmanstätten, 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 serão abordados alguns aspectos referentes a 

cada um destes produtos de transformação, na ordem em que aparecem durante o 

resfriamento. 
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A ferrita alotriomorfa nucleia nos contornos de grão da austenita já que eles, além 

de apresentarem maior energia, são também o caminho mais fácil para difusão.  Ela cresce 

por um mecanismo de transformação reconstrutivo, ou seja, todos os átomos difundem 

para acompanhar a mudança de reticulado, minimizando a deformação devido à 

transformação de fase. Em condições de equilíbrio, a ferrita alotriomorfa deve ter uma 

concentração de elementos substitucionais diferente do restante da liga. Porém, em 

velocidades de resfriamento elevadas, o crescimento da ferrita ocorre em paraequilíbrio, 

pois não ocorre partição dos solutos, apenas do carbono (102).  

Em decorrência do crescimento da ferrita alotriomorfa, como a solubilidade do 

carbono nela é baixa (máximo 0,02%), existe um enriquecimento de carbono na austenita 

vizinha. Já que é um processo controlado por difusão, à medida que a temperatura diminui, 

a taxa de crescimento desta ferrita diminui, e cessa quando a temperatura de início de 

formação da ferrita de Widmanstätten é atingida (102).  

A ferrita de Widmanstätten nucleia diretamente a partir dos contornos de grão da 

austenita (conhecida como ferrita de Widmanstätten primária) ou a partir da ferrita 

alotriomorfa (chamada de ferrita de Widmanstätten secundária, mais comum) (103; 104; 105; 

106). Nestas temperaturas mais baixas, a mobilidade do carbono é diminuída e o 

crescimento da ferrita de Widmanstätten, assim como o da bainita ou da martensita, dá-se 

através de um mecanismo displacivo, ou seja, há um movimento coordenado dos átomos 

de carbono em curta distância. A mudança de forma que acompanha as transformações 

displacivas induz deformação, gerando discordâncias na interface austenita/produto. Estas 

discordâncias limitam o tamanho dos produtos, pois restringem seu crescimento (107).   

Quando é atingida a temperatura BS, inicia a nucleação da bainita nos contornos de 

grão da austenita (16). Isto implica que se o grão de austenita estiver previamente 

“decorado” com ferrita alotriomorfa, então neste grão ocorrerá preferencialmente 

nucleação de ferrita acicular a partir de inclusões ou, a menores temperaturas, de 

martensita. Salienta-se que neste aço não foi observada ferrita acicular, pois não havia 

inclusões potenciais (não metálicas (108-111)) para sua nucleação. 

Uma vez que a solubilidade do carbono na ferrita bainítica é limitada em 

aproximadamente 0,4% (23), à medida que a bainita vai crescendo, ocorre rejeição do 

carbono da ferrita para a austenita vizinha. O crescimento cessa quando ocorre a 
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Figura 58 Esquema mostrando a formação da bainita coalescida (113).  

 

Neste trabalho, foi observado que a quantidade e o tamanho da bainita coalescida 

diminuíram com o aumento da velocidade de rotação e/ou tempo de mistura. Estes fatos 

estão de acordo com a literatura (112; 113) pois, primeiro, como um dos “requisitos” para a 

sua formação é um alto superresfriamento, é evidente que o superresfriamento na menor 

velocidade de rotação de ferramenta aqui empregado é maior do que nas outras condições 

(porque o aporte de energia, teoricamente, foi menor). Segundo, como a quantidade de 

ferrita alotriomorfa aumenta com o aumento da velocidade de rotação e/ou tempo de 

mistura, obviamente menor quantidade de bainita (e também de martensita) é formada. No 

presente estudo, acredita-se que a deformação no processo também contribua para a 

formação da bainita coalescida, seja pela formação de maior quantidade de placas com 

mesma orientação, ou por aproximar as temperaturas BS e MS (alguns estudos mostraram 

que a aplicação de deformação diminui a temperatura BS
 (16; 107; 114-117)).  

Outro constituinte que foi encontrado nas maiores velocidades de rotação de 

ferramenta, é o constituinte martensita-austenita (MA). Acredita-se que a formação de MA 

também foi facilitada pela maior quantidade de ferrita alotriomorfa presente na 

microestrutura; como a solubilidade do carbono na ferrita é muito baixa, ocorre 

enriquecimento da austenita vizinha com este elemento e com posterior resfriamento, 
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quando a temperatura MS é atingida, há formação de MA. Elementos como carbono e 

manganês, por serem estabilizadores da austenita, retardam a sua taxa de decomposição. 

No caso do manganês, Ferry et al. (118) explicaram que isto acontece devido à segregação 

de átomos deste elemento ao longo de fronteiras de grãos ferrita/austenita, causando um 

retardo na transformação austenítica (efeito de arraste por soluto). Porém, dados em 

literatura (119; 120) mostram que o silício, apesar de não ser estabilizador da austenita, 

também favorece a formação de MA, pois ele retarda a precipitação de carbonetos e 

favorece então o enriquecimento da austenita em carbono. Ou seja, parece que a 

composição química possui forte influência na formação deste constituinte, e inclusive 

alguns autores atribuem a presença de MA à diferenças químicas locais (120-122) . Em 

relação à influência da taxa de resfriamento na formação do constituinte MA, enquanto 

alguns estudos mostram que um aumento na taxa de resfriamento favorece a sua formação 

(106; 123; 122), pois existe menor tempo disponível para a difusão de elementos, outros 

mostram o contrário (124).  

Sendo assim, o fato de o constituinte MA ter sido observado nas maiores 

velocidades de rotação de ferramenta neste trabalho pode ser atribuído à maior deformação 

gerada durante o processo, que provavelmente provocou maior heterogeneidade química 

na ZM. 

No presente estudo devemos considerar que estas transformações a partir do campo 

austenítico são influenciadas por dois fatores concorrentes aos quais o aço foi submetido: 

taxa de resfriamento e deformação. Maiores taxas de resfriamento, relacionadas a menores 

aportes de energia neste processo de soldagem, favorecem a formação de produtos 

displacivos, pois não há tempo suficiente para difusão do carbono. Por outro lado, o 

aumento na deformação favorece a formação de ferrita alotriomorfa, seja por aumentar a 

densidade de lugares preferenciais para sua nucleação, como fronteiras de grãos da 

austenita ou mesmo bandas de deformação ou de cisalhamento (115; 123; 125; 126) ou reduzir o 

superresfriamento necessário para sua nucleação (127; 128).  

Já está bem documentado na literatura (129-131) que quando um material é submetido 

à deformação, inicialmente ocorre um aumento no número de discordâncias, o que provoca 

encruamento. Porém, quando a deformação atinge um nível crítico, e se a deformação é 

aplicada em temperatura superior à de não-recristalização do material, ocorre sua 

recristalização dinâmica, o que significa que para a minimização da energia do sistema, as 
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discordâncias se rearranjam formando novas fronteiras de grãos. O resultado é um refino 

microestrutural. Ainda durante deformação, alguns grãos podem crescer, e isto caracteriza 

a recristalização metadinâmica. Após cessar a deformação, se houver energia armazenada 

suficiente nos grãos, para sua minimização ocorre o aumento do tamanho de grãos maiores 

às custas dos menores, através do movimento das fronteiras de grãos. Este fenômeno é 

conhecido como recristalização estática. Fatores como composição química, tamanho de 

grão inicial, temperatura e taxa de deformação afetam a cinética de recristalização (132-137).  

Note-se que a região de maior deformação 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 recristalização (meta)dinâmica, porém, no restante 

da ZM é provável que recristalização estática tenha ocorrido, pois os tamanhos de grãos 

nesta zona são maiores do que os encontrados nas outras zonas. É necessário salientar que 

não foram observados grãos alongados na ZM, o que indica que em todas as condições de 

soldagem empregadas neste estudo, a deformação ocorreu acima da temperatura de não-

recristalização deste aço. Em um aço TRIP com composição química similar (0,19%C; 

1,54% Mn; 1,55%Si; 0,024%Al (% em peso)), esta temperatura era de 910oC (137; 138). 

Em relação às microestuturas resultantes do processo, observou-se que um aumento 

na velocidade de rotação da ferramenta, considerando um mesmo tempo de mistura, 

causou um aumento na quantidade de ferrita alotriomorfa, ferrita de Widmanstätten e 

constituinte MA na ZM. Isto provavelmente está relacionado às maiores temperaturas 

atingidas durante o processo com o uso de maiores velocidades de rotação, o que provoca 

dois efeitos: maior deformação da austenita (devido a maior facilidade de deformação do 

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

Em regiões adjacentes ao pino, a intensa deformação no campo austenítico nas 

maiores velocidades de rotação e/ou tempo de mistura, levou à recristalização dinâmica do 

material, ou seja, novos grãos foram formados. Isto aumentou os sítios para nucleação da 

ferrita alotriomorfa, que nucleia nos contornos de grão da austenita já que eles, além de 

apresentarem maior energia, são também o caminho mais fácil para difusão. Na Figura 31, 

condição 2400 rpm – 3s, é fácil notar regiões “isoladas” onde grãos pequenos estão 

cercados por grãos maiores, sugerindo recristalização (meta)dinâmica 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 

Ac1 e Ac3. À primeira vista, poderia-se pensar que a martensita transformada é induzida 

por deformação, porém isto não seria possível nas temperaturas atingidas, como já 

explicado no item 2.1.3. Através da análise um pouco mais cuidadosa desta zona, percebe-

se que houve transformação de bainita e martensita principalmente em grãos austeníticos 

maiores, ou seja, estes grãos são menos estáveis do que os menores. Por quê? A resposta 

pode estar no teor de carbono: grãos maiores de austenita possuem menores teores de 

carbono e, desta forma, as suas temperaturas MS são maiores (10; 39; 139). Além do teor de 

carbono, outro fator que pode ter contribuído para a “não-transformação induzida” da 

martensita é, em decorrência da deformação, a menor geração de discordâncias em grãos 

austeníticos maiores quando comparados a menores: grãos de austenita com maiores 

densidades de discordâncias possuem energias devido à falha de empilhamento maiores, 

resultando em menor força-motriz para a transformação martensítica (36).  

A microestrutura na primeira subzona correspondente à 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 Ac1 e Ac3. Porém, nesta subzona, como 

não houve deformação, os grãos de austenita e ferrita não estão deformados. Aqui, em 

alguns grãos maiores de austenita foi observada a transformação em bainita e/ou martensita 

muito refinadas, que ocorreu durante resfriamento e principalmente na condição 1600 rpm 

– 2s, onde a taxa de resfriamento era maior do que nas outras condições. 

A temperatura na subzona 3B da ZTA foi menor do que Ac1. Nesta subzona, houve 

transformação parcial da austenita retida em bainita. Maior quantidade de bainita 

transformada foi observada com o uso de maiores velocidades de rotação e/ou tempos de 

mistura, algo previsível já que teoricamente há maior aporte de energia nestas condições. 

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 à faixa de 

temperaturas de transformação bainítica. Estes resultados estão de acordo com os de outros 

estudos (28; 140; 141), que mostraram que havia um aumento na quantidade de bainita formada 

quando aços TRIP eram expostos a maior temperatura e/ou tempo durante o tratamento 

isotérmico.  
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5.3 PROPRIEDADES MECÂNICAS 

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 rotação, o que pode ser atribuído à maior taxa de resfriamento nesta 

velocidade, e que provoca a formação de maior quantidade de martensita e bainita do que 

nas outras velocidades.  

De acordo com a Figura 44, na menor velocidade de rotação, 1600 rpm, só existe 

queda nos valores de dureza a partir da subzona 3A, enquanto que nas outras velocidades a 

dureza cai continuamente desde o início da ZM, mas como já comentado, de modo mais 

rápido 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 é composta basicamente por ferrita e 

austenita, mas na menor velocidade de rotação também existem alguns grãos de austenita 

com transformação parcial em fina bainita e/ou martensita. Novamente há uma redução de 

dureza na subzona 3B, e ela é mais acentuada quanto maior for a velocidade de rotação: 

enquanto que em 1600 rpm a dureza é similar à do metal-base, nas rotações de 2000 e 2400 

rpm ela é levemente menor do que a do metal-base. Este resultado está de acordo com as 

microestruturas encontradas nesta subzona para as diferentes velocidades de rotação, pois 

como já mostrado, existe uma menor quantidade de austenita retida nas amostras soldadas 

com maior velocidade de rotação. 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. (142) e Furnémont et al. (143) através de medições de nanodureza em aços 

TRIP). Além disso, o efeito da taxa de resfriamento na recuperação do material também 

deve ser considerado; evidentemente, ele deve ser menor na velocidade de rotação de 1600 

rpm do que nas outras velocidades. 

As soldas produzidas na velocidade de rotação 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 força no ensaio foram, no 

mínimo, iguais ao recomendado em soldas a ponto por resistência elétrica.  

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

4.2 e 5.1, durante o processo de SPFMM nestes aços é formada uma linha de zinco na ZM, 
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e foi mostrado no item 4.4 que todas as superfícies de fratura das amostras cisalhadas 

continham zinco. Também foi mostrado que enquanto a trinca propagou ao longo da linha 

de zinco, não houve influência da microestrutura na fratura (porém nas amostras soldadas 

na condição 2400 rpm – 3s, também foram observadas trincas secundárias propagando 

através de grãos de ferrita alotriomorfa). Desta forma, propõe-se que o 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 região de 

menor resistência na ZM; 

3. após a trinca propagar por um certo período através da linha de zinco, 

existem duas possibilidades: ou o material rompeu porque a sua seção 

resistente tornou-se muito baixa ou, se a seção resistente ainda não tivesse 

atingido um valor crítico, houve influência da microestrutura nesta área na 

ruptura final da junta.  

Com relação à última possibilidade, deve ser ressaltado que devido ao fluxo de 

material, pode ser que a linha de zinco na região um pouco mais próxima ao pino não era 

contínua (como mostrado na Figura 52), e então a microestrutura poder ter interagido com 

a trinca, facilitando ou retardando a sua propagação.  

Como a microestrutura na ZM é composta por diferentes fases e estas, por sua vez, 

apresentam diferentes propriedades mecânicas, a interação entre microestrutura e trinca é 

bem complexa. Não foi possível estabelecer com clareza o papel de cada fase durante a 

etapa final do processo de fratura. Porém, os resultados mostraram a propagação de trincas 

secundárias através da ferrita alotriomorfa em algumas amostras (as de maior aporte de 

energia), o que certamente aumentou a tenacidade da junta, mas diminuiu a sua resistência.  

Sendo assim, levando-se em consideração as afirmações acima e correlacionando 

os resultados de cisalhamento, Figura 45, com os resultados mostrados nas Figura 28, 

Tabela III e Figura 49, fica evidente que existe uma combinação ótima entre microestrutura 

e fluxo de material. Se a DPZ for pequena, espera-se que maior valor em cisalhamento seja 

atingido por condições de soldagem onde a microestrutura resultante é 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 já citado anteriormente, também deve ser levado em conta 

a possível interação entre microestrutura e a linha de zinco quando essa enconcontra-se 

descontínua. 

Baseado nos resultados e discussão obtidos neste trabalho, a Figura 59 sumariza os 

vários fatores que podem influenciar nas propriedades finais de um aço TRIP quando 

soldado por SPFMM. 
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Figura 59 Sumário dos fatores envolvidos na SPFMM de aços TRIP, baseado nos resultados 
e discussões deste trabalho. 
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6 CONCLUSÕES  

 

Este trabalho mostrou que é possível obter juntas de aços TRIP usando o processo 

SPFMM utilizando uma ferramenta feita em PCBN.  

A equação normalmente utilizada para cálculo do aporte de energia em SPFMM 

não mostrou relação direta para este aço utilizando os parâmetros de processo aqui 

empregados. Porém, o aumento de tamanho das diferentes zonas formadas, consideradas 

conjuntamente, indicou que houve aumento no aporte de energia com o aumento da 

velocidade de rotação da ferramenta. 

Ao contrário do esperado, não foi observada influência do tempo de mistura no 

tamanho das diferentes zonas formadas. Isto foi atribuído ao provável escorregamento da 

ferramenta quando esta entrou em contato com algum zinco líquido. Considerando este 

zinco, foi proposto um mecanismo para sua expulsão em diferentes etapas do processo e 

também para formação da “linha de zinco” observada na ZM, que é conseqüência do fluxo 

de material. 

Para todas as combinações de velocidade de rotação de ferramenta e tempo de 

mistura aqui utilizadas, a ausência de grãos alongados na subzona 1A da ZM, onde houve 

maior deformação, indicou que o processo ocorreu nesta subzona acima da temperatura de 

não-recristalização deste aço.  

Em todas as condições de soldagem aqui estudadas, a taxa de resfriamento obtida 

foi sempre menor do que a crítica, pois em nenhuma junta foi observada microestrutura 

100% martensítica. Uma maior quantidade de martensita foi encontrada na condição 1600 

rpm – 2s. O aumento da velocidade de rotação da ferramenta e/ou do tempo de mistura 

provocou uma queda na quantidade de martensita formada, devido ao maior aporte de 

energia e, conseqüentemente, menor taxa de resfriamento. 

Com o aumento da velocidade de rotação, houve um aumento na quantidade de 

ferrita alotriomorfa e de Widmanstätten e diminuição na quantidade de bainita coalescida 

formadas na ZM devido às menores taxas de resfriamento e à maior deformação 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 à 

transformação ferrítica. 

Em nenhuma das condições de soldagem aqui empregadas foi observado o efeito 

TRIP (transformação da austenita em martensita induzida por deformação), pois as 

temperaturas e deformações geradas durante o processo foram altas o suficiente para 

estabilizar a austenita mecânica e quimicamente contra este tipo de transformação. Quando 

martensita foi formada, isto aconteceu durante resfriamento. 

As soldas produzidas na velocidade de rotação de 2000 rpm foram as que, 

independente do tempo de mistura empregado, apresentaram transição dos valores de 

dureza mais gradual ao longo das diferentes zonas do que as outras velocidades. Nesta 

velocidade de rotação, assim como na de 2400 rpm, os valores de dureza na subzona 3B 

foram levemente menores do que os do metal-base devido à transformação parcial da 

austenita em bainita durante resfriamento. 

Para o tempo de mistura de 2s, o melhor desempenho nos ensaios de cisalhamento 

foi verificado na velocidade de rotação de 2000 rpm. Entretanto, no tempo de mistura de 

3s, os maiores valores de pico de força foram observados na velocidade de 1600 rpm. 

Mesmo assim, a velocidade de rotação de 2000 rpm ainda pareceu ser a melhor entre as 

três utilizadas aqui neste trabalho, pois foi a única em que a média dos valores de pico de 

força em cisalhamento atingiram pelo menos o mínimo recomendado para soldas a ponto 

por resistência elétrica. 

Todas as fraturas seguiram a linha de zinco presente na ZM. Apenas houve 

influência da microestrutura na etapa final do processo de fratura quando a trinca principal 

deixou de percorrer a linha de zinco, mas não foi possível estabelecer a influência de 

alguma fase específica na fratura, uma vez que a microestrutura na etapa final encontrava-

se bem deformada. Entretanto, os resultados sugeriram que deve haver uma relação ótima 

entre a área restante na última etapa de fratura, que por sua vez está relacionada à DPZ,  à 

geometria da linha de zinco e à microestrutura. 
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7 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

  

Como mostrado neste trabalho, a equação normalmente utilizada para o cálculo do 

aporte de energia em SPFMM não mostrou resultados consistentes com os observados nas 

microestruturas. Portanto, sugere-se o desenvolvimento de um modelamento matemático 

para estimar aporte de energia nestes processos. 

 Na tentativa de otimizar as propriedades mecânicas das soldas, seria interessante 

produzir juntas utilizando diferentes perfis de ferramenta, pois eles certamente produzirão 

diferentes fluxos de materiais, o que pode levar a uma maior dispersão do zinco na ZM 

e/ou maior distância entre a linha de zinco e a parede do furo deixado pelo pino, assim 

como maior comprimento da linha de ligação entre as chapas. A produção de soldas em 

chapas sem zinco seria outra sugestão. 

 Uma melhor caracterização microestrutural nas diferentes zonas poderia ser obtida 

se fossem utilizadas técnicas de maior resolução, como por exemplo, microscopia 

eletrônica de transmissão e análise por difração de elétrons retroespalhados (no inglês, 

electron backscattering diffraction – EBSD). Através destas técnicas também é possível 

estudar os fenômenos de recristalização e recuperação nos materiais com grande precisão. 
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APÊNDICE A: GRÁFICOS DE FORÇA, TORQUE E 

DESLOCAMENTO 

 

 

 

 

Figura A1 Gráficos de força, torque e deslocamento (profundidade de penetração da 
ferramenta) para a condição 1600 rpm – 2s. O número posterior à condição faz 
referência à amostra ensaiada em cisalhamento.  
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Figura A2 Gráficos de força, torque e deslocamento (profundidade de penetração da 
ferramenta) para a condição 1600 rpm – 3s. O número posterior à condição faz 
referência à amostra ensaiada em cisalhamento. 
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Figura A3 Gráficos de força, torque e deslocamento (profundidade de penetração da 
ferramenta) para a condição 2000 rpm – 2s. O número posterior à condição faz 
referência à amostra ensaiada em cisalhamento. 
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Figura A4 Gráficos de força, torque e deslocamento (profundidade de penetração da 
ferramenta) para a condição 2000 rpm – 3s. O número posterior à condição faz 
referência à amostra ensaiada em cisalhamento. 
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Figura A5 Gráficos de força, torque e deslocamento (profundidade de penetração da 
ferramenta) para a condição 2400 rpm – 2s. O número posterior à condição faz 
referência à amostra ensaiada em cisalhamento. 
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Figura A6 Gráficos de força, torque e deslocamento (profundidade de penetração da 
ferramenta) para a condição 2400 rpm – 3s. O número posterior à condição faz 
referência à amostra ensaiada em cisalhamento. 
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APÊNDICE B: PERFIS DE MICRODUREZAS: LINHAS L1, L2 E L3 

 

 

 

 

 

200
250
300
350
400
450
500
550

-1
0,

00
-9

,0
0

-8
,0

0
-7

,0
0

-6
,0

0
-5

,0
0

-4
,0

0
-3

,0
0

-2
,0

0
-1

,0
0

0,
00

1,
00

2,
00

3,
00

4,
00

5,
00

6,
00

7,
00

8,
00

9,
00

10
,0

0

D
ur

ez
a,

 H
V

0,
5

Distância a partir do centro do pino, mm

1600 rpm - 2s L1
L2
L3

200
250
300
350
400
450
500
550

-1
0,

00
-9

,0
0

-8
,0

0
-7

,0
0

-6
,0

0
-5

,0
0

-4
,0

0
-3

,0
0

-2
,0

0
-1

,0
0

0,
00

1,
00

2,
00

3,
00

4,
00

5,
00

6,
00

7,
00

8,
00

9,
00

10
,0

0

D
ur

ez
a,

 H
V

0,
5

Distância a partir do centro do pino, mm

2000 rpm - 2s L1
L2
L3

200
250
300
350
400
450
500
550

-1
0,

00
-9

,0
0

-8
,0

0
-7

,0
0

-6
,0

0
-5

,0
0

-4
,0

0
-3

,0
0

-2
,0

0
-1

,0
0

0,
00

1,
00

2,
00

3,
00

4,
00

5,
00

6,
00

7,
00

8,
00

9,
00

10
,0

0

D
ur

ez
a,

 H
V

0,
5

Distância a partir do centro do pino, mm

2400 rpm - 2s L1
L2
L3



 

98 

 

 

 

 

 

Figura A7 Perfis de dureza para cada condição em estudo. L1 e L2 correspondem às 
distâncias de 0,35 e 0,70 mm a partir da superfície superior da chapa de cima, 
respectivamente, e L3 corresponde à distância de 0,60 mm a partir da superfície 
inferior da chapa de baixo.  
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