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EFEITO DAS ADIÇÕES DE PORTADORES DE FÓSFORO E DA ALUMINA NA 
SINTERIZAÇÂO DO AÇO RÁPIDO M2 

Edval Gonçalves de Araújo 

RESUMO 

É possível a obtenção de peças de aço rápido M 2 , com densidade próxima 

à teórica, pela adição de portadores de fósforo, por sinterização em fornos 

industriais, sob atmosfera levemente redutora de N2-10%H2, a temperatura em 

torno de 1150°C. As adições de ligas á base de fósforo (Cu-P ou Fe-P) promovem 

o aparecimento de uma fase líquida - formada pela reação eutética entre a matriz 

austenítica, as partículas ricas em fósforo e os carbonetos - que penetra nos 

contornos de grão, desagregando-os e proporcionando o rearranjo do sistema. A 

matriz, após sinterização, é composta de perlita e/ou ferrita. Deve-se realizar um 

tratamento térmico para transformá-la em martensita e austenita que, devido a 

sua maior dureza, torna-se uma matriz adequada à fabricação de peças 

resistentes ao desgaste. Pela sinterização em fornos industriais a 1150°C/N2-

10%H2/40min, são obtidos compósitos M2(Cu-P)/Al203 ou M2(Fe-P)/Al203 com 

alta densidade e distribuição homogênea do reforço, para adições de até 10% em 

volume de alumina com tamanho médio de partícula igual a 70|am. A utilização do 

processamento em moinho de alta energia ("mechanical alloying") na fabricação 

do compósito M2-AI2O3 promove a diminuição do tamanho médio da alumina para 

valores da ordem de Vm, ficando esta uniformemente dispersa no interior das 

partículas de aço rápido. No entanto, a fase líquida que se forma - seja no interior 

das partículas de aço rápido (sinterização supersolidus característica do M 2 sem 

adições) ou nos contornos das partículas de aço (sinterização com fase líquida 

permanente pela adição, por mistura simples, de portadores de fósforo) - penetra 

nos contornos onde estão as partículas de alumina que, devido á baixa 

molhabilidade com o líquido, são carregadas para os poros. A incorporação desta 

alumina fina ao líquido diminui a viscosidade deste, dificultando o rearranjo e 

fazendo com que o compósito tenha uma densidade final entre 80 e 90% da 

densidade teórica. A microestrutura do compósito é constituída por grãos de aço 

rápido sem a presença de alumina em seu interior, delineados por uma estrutura 

mista composta de carbonetos coalescidos e aglomerados de alumina. 
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EFFECT OF ADDITIONS OF PHOSPHORUS CARRIERS AND ALUMINA IN 

THE SINTERING OF HIGH SPEED STEEL M2 

Edval Gonçalves de Araújo 

ABSTRACT 

It is possible to obtain components of high speed steel M 2 , with density 

close to the theoretical density, by adding phosphorus carriers and sintering, in 

industrial furnaces under slightly reducing atmosphere of N2-10%H2, at 

temperatures about 1150°C. The phosphorus based additions promote the 

appearing of a liquid phase, formed by eutectic reaction of austenitic matrix with 

the particles rich in phosphorus and the carbides. It penetrates the grain 

boundaries, disaggregating them and promoting the rearrangement of the system. 

The microstructure after sintering is peariite and/or ferrite, being necessary an 

heat treatment to transform it in martensite and austenite that, because of their 

greater hardness, is a matrix more suitable to the production of wear resistant 

components. Composites M2(Cu-P)/Al203 or M2(Fe-P)/Al203 with high density and 

homogeneous distribution of the reinforcement, for additions of up to 10% in 

alumina volume (with average particle size of 70 ^im). The utilization of mechanical 

alloying process in the fabrication of M2-AI2O3 composite promotes the reduction 

of the average size of alumina to about 1 ^m, being it uniformly dispersed in the 

interior of high speed steel particles. However, the liquid phased formed, in the 

interior of high speed steel particles (supersolidus sintering, characteristic of M 2 

without additions) or at the steel particle boundaries (sintering with permanent 

liquid phase by adding phosphorus carriers by blending), penetrates in the 

boundaries where the alumina particles are. These particles, because of their low 

wettability with liquid, are carried to the pores. The incorporation of this alumina to 

the liquid reduces its viscosity, making the rearrangement more difficult and the 

composite have a final density about 80 and 90% of theoretical density. The 

composite microstructure is characterized by grains without alumina in the interior, 

with mixed structure of coalesced carbides and alumina agglomerates. 
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I. INTRODUÇÃO 

1.1 - OBJETIVOS 

A microestrutura de um material tem grande efeito sobre as suas 

propriedades. Logo, uma das etapas da investigação da relação processo-

propriedade de um material, é o estudo da influência do processamento na 

formação de sua microestrutura. 

A partir deste enfoque, esta pesquisa tem como objetivos: 

1. estudar a atuação do fósforo na diminuição da temperatura de sinterização do 

aço rápido M2, pela comparação entre os efeitos da adição de fosfeto de 

cobre e fosfeto de ferro; 

2. verificar a influência da adição de alumina na densificação e microestrutura do 

aço M2. 

Pretende-se também, propor mecanismos de sinterização que considerem 

a influência das fases líquidas e a ação das partículas de reforço na efetividade 

da densificação dos sistemas à base de aço rápido M2, sempre utilizando-se na 

sinterização, atmosfera gasosa de N2-H2, visando simular o ambiente industrial. 

Esta tese é um aprofundamento da abordagem apresentada na dissertação 

de mestrado: "Influência das adições de NbC e ligas á base de fósforo na 

sinterização do aço rápido M2", concluída em 1993 [ARAÚJO, 1993]. 

1.2 - JUSTIFICATIVAS 

A sinterização de aços rápidos em fornos a vácuo a temperaturas na faixa 

de 1230°C a 1340°C, seguida de tratamento térmico, é a técnica convencional 

para a produção de materiais com boas propriedades. No entanto, a sinterização 

a vácuo tem o inconveniente de ser um processo descontínuo, o que diminui sua 

produtividade. Há um grande interesse, não só em reduzir a temperatura de 

sinterização para valores iguais ou inferiores a 1150°C, mas também em utilizar 

fornos com atmosferas protetoras que possibilitem a produção contínua de 

componentes. 

1 



As vantagens na diminuição da temperatura de sinterização são de ordem 

técnico-económica, pois se estima que uma redução de 100°C possa diminuir em 

20% o consumo de energia e em 50% os gastos com manutenção do forno 

[JANDESKA, 1982]. Além disso 1150°C é uma temperatura limite quanto à 

concepção construtiva dos fornos de sinterização de esteira (acima desta 

temperatura o tipo de isolamento, material da câmara e o tipo dos elementos de 

aquecimento do forno se tomam bem mais caros). 

Em escala laboratorial, a sinterização em fornos com atmosfera protetora à 

base de hidrogênio-nitrogênio-metano se mostra adequada ao processamento de 

alguns tipos de aços rápidos, principalmente aqueles com alto teor de vanadio, 

permitindo um aumento significativo do intervalo de temperatura no qual estes 

materiais podem ser sinterizados e peças com um alto desempenho em relação à 

resistência ao desgaste e à tenacidade [URRUTIBEASKOA et al., 1993]. 

Uma outra linha de pesquisa, que visa aumentar a resistência ao desgaste, 

é a produção de compósitos à base de aços rápidos com adição de partículas 

cerâmicas de alta dureza como carbonetos, óxidos ou nitretos. Esta fase de 

reforço deve estar distribuída da forma mais homogênea possível, e uma das 

possibilidades para se conseguir esta dispersão em ligas à base de ferro é o 

processamento dos pós em moinhos de alta energia [THÜMMLER e GUTSFELD, 

1990; 1991; GUTSFELD, 1991]. 

Em princípio, o comportamento dos compósitos á base de M2 processados 

por mechanical alloying seria análogo ao dos materiais á base de ferro, tendo a 

vantagem de o aço rápido ser um material com uma menor temperatura de 

sinterização. 

1.3 - ESTRUTURAÇÃO DA TESE 

As ferramentas teóricas utilizadas nesta exposição são detalhadas no 

capítulo 2: "Revisão da Literatura", e também constituem o suporte para a análise 

dos resultados, estando sistematizadas da seguinte forma: 

No item 11.1 da revisão são discutidas a evolução histórica e as principais 

propriedades dos aços ferramenta, dando ênfase ás características químicas e 

microestruturais dos aços rápidos produzidos por metalurgia do pó. 

2 ,,:-rif::.U^:^ 



No item 11.2 são apresentados os principais resultados das pesquisas sobre 

sinterização a baixa temperatura de aços rápidos e as possibilidades para 

formação de compósitos baseados nestes materiais. 

O item 11.3 versa sobre os aspectos fundamentais da sinterização com 

presença de fase líquida, detalhando a sinterização supersolidus, típica dos aços 

rápidos, com especial atenção ao mecanismo de sinterização do aço rápido M 2 . 

O item 11.4 discorre sobre o desenvolvimento de compósitos de matriz 

metálica, com destaque à interação entre a matriz e o reforço, aplicando conceitos 

utilizados na área de solidificação de compósitos fabricados por infiltração como: 

aspectos físicos e químicos da molhabilidade, o fenômeno da capilaridade, o 

estudo da reologia dos compósitos, ressaltando a possibilidade do aumento da 

viscosidade quando a fase líquida contiver partículas dispersas, bem como as 

condições necessárias à migração de partículas através da interface 

sólido/líquido. 

No último item, 11.5, da revisão é apresentada a evolução da técnica de 

processamento de pós em moinhos de alta energia e expostas as potencialidades 

deste método. 

O procedimento experimental utilizado nos ensaios é descrito no terceiro 

capítulo, seguindo-se os resultados e discussão divididos em duas partes. A 

primeira, capítulo quatro, estuda os materiais processados por mistura simples 

dos pós, concentrando-se na sinterização ativada do aço M 2 pelos aditivos à base 

de fósforo. A segunda, capítulo cinco, discorre sobre materiais processados em 

moinho de alta energia, analisando as variáveis que influenciam a formação dos 

compósitos M2-AI2O3. 

No sexto capítulo são apresentadas as conclusões da pesquisa e, 

finalmente, no capítulo sete são enumeradas as referências bibliográficas 

consultadas para a elaboração desta Tese. 



II. REVISÃO DA LITERATURA 

II. 1 - AÇOS FERRAMENTA 

DEFINIÇÃO: OS aços ferramenta são ligas ferrosas complexas que contêm, além 

de outros elementos, altas quantidades de tungstênio, molibdênio, vanadio, 

manganês e cromo, o que possibilita sua utilização na produção de ferramentas 

de corte e de conformação [BAYER e WLATON., 1991:757]. 

11.1.1 - BREVE HISTÓRICO SOBRE os AÇOS FERRAMENTA 

A civilização moderna se desenvolveu de forma rápida graças á 

capacidade do ser tiumano em produzir e utilizar ferramentas, tanto que a pré-

história é dividida nas Idades da Pedra, do Bronze e do Ferro, mostrando a 

evolução dos materiais utilizados na confecção de ferramentas, armas e 

utensilios. 

A utilização em ferramentas foi uma das primeiras aplicações dos aços, 

devido a sua alta resistência mecânica e poder de corte. Apenas no inicio desde 

século é que os aços começaram a ser largamente usados para outros 

propósitos. Atualmente, os aços ferramenta representam cerca de 1% do volume 

total dos aços produzidos [ROBERTS e GARY, 1980]. 

A cronologia do desenvolvimento no campo dos aços para ferramentas de 

corte, é apresentada na Tabela I [BAYER e WLATON 1991:762; ROBERTS e 

GARY, 1980; ROLL, 1984]. Nos primordios da metalurgia, a produção de aço era 

uma arte cujos segredos eram passados de pais para filhos. A produção de aço 

se iniciou com o aço "wootz" na índia, obtido por refusão em cadinhos de argila 

do ferro esponja produzido em forja catalã, e atingiu seu ápice com os aços de 

Damasco e de Toledo, que tinham como característica a alternância de veios de 

aço e de ferro, obtendo-se assim as famosas lâminas. 

A produção de aços por fusão, praticada na índia em 350 A.C., caiu no 

esquecimento, dando lugar à técnica de cementação (aquecimento do ferro 

juntamente com carvão vegetal, ou algum outro material carbonáceo, até ocorrer 



uma absorção suficiente de carbono para que o material se torne endurecível). A 

redescoberta do processo de fusão ocorreu em 1740 por Huntsman, 

proporcionando o aparecimento de aços com endurecimento uniforme. 

Tabela I Cronologia dos aços para ferramenta de corte [BAYER e WLATON 
1991:762; ROBERTS e CARY, 1980; ROLL, 1984] 

Ano Desenvolvimento 

350 A.C. 
300 D.C. 

Idade Média 
1740 
1868 
1898 
1903 
1904 
1906 
1910 
1912 
1923 

1939 
1940 a 1952 

1953 
1961 

1 9 7 0 

1973 

1980 
1982 

1990-2000 

aços "wootz" na índia 
aços Damasco e Toledo 
processo de cementação 
redescoberta do processo de fusão por Huntsman 
aço especial de Mushet (2%C, 7%W, 2,5%Mn) 
experimentos de Taylor 
0,70%C, 14%W, 4%Cr, protótipo do aço rápido moderno 
adição de 0,30%V 
introdução da fusão em forno elétrico 
primeira composição 18%W-4%Cr-1%V (AISI T I ) 
adição de 3 a 5% de cobalto para aumentar a dureza a quente 
aços rápidos com adição de 12% de cobalto para aumentar a 
velocidade de corte 
"super aços rápidos" - alto carbono e alto vanadio (M4 e T I 5) 
aumento da substituição do tungstênio pelo molibdênio 
introdução dos aços rápidos sulfurados 
aços rápidos com dureza de 70 Rockwell C (alto carbono e alto 
cobalto - série M40) 
aços ferramenta por metalurgia do pó 
introdução de altos teores de silício e nitrogênio ao aço M7 para 
aumento da dureza 
desenvolvimento dos super aços rápidos sem cobalto 
introdução dos aços rápidos modificados por alumínio 
recobrimento de ferramentas pelos processos PVD e CVD 

A Arte deixaria espaço para a Ciência quando Liebig desenvolveu um 

método exato para a determinação do teor de carbono nos aços em 1831. A partir 

desta época, reconíieceu-se que a diferença básica entre o ferro pudiado, o aço 

e o ferro gusa estava no teor de carbono. 

Em 1868, Robert Mushet descobriu acidentalmente que um aço com 

manganês e tungstênio temperava ao ar e resultava em um material com 

excelentes propriedades de dureza a quente e de resistência ao desgaste, o que 

possibilitou sua utilização em operações de usinagem de materiais de alta 

dureza. A composição química do aço de Mushet era 2%C, 2,5%Mn e 7%W. 



A necessidade de se realizar, para cada composição química, tratamentos 

térmicos precisos para a otimização das propriedades dos aços ferramenta, foi 

estudada por Taylor em 1898. Sua pesquisa mostrou que os aços ao tungstênio 

podiam ser aquecidos a temperaturas muito superiores àquelas utilizadas 

normalmente pelos fabricantes da época. Além disso, produziu um aço que se 

tornou protótipo dos aços rápidos modernos, cuja composição era: 0,70%C, 

14%We4%Cr . 

O início do século foi pródigo em mudanças, desde a introdução do forno 

elétrico para a fusão de aço, tendência que se conserva nos dias de hoje, até a 

adição de novos elementos de liga como o vanadio e o cobalto. 

A substituição do tungstênio por molibdênio em algumas categorias de 

aços ferramenta foi colocada em prática por ocasião da Segunda Guerra Mundial, 

o que ocasionou a redução de até 40% do custo inicial dos aços rápidos. Hoje em 

dia os aços ao molibdênio (classe M) correspondem a mais de 95% de toda a 

produção de aços rápidos nos Estados Unidos [BAYER e WLATON, 1991:759]. 

O desenvolvimento dos aços ferramenta nas décadas de 60 a 80 pode ser 

dividido em duas vertentes: a ação de elementos químicos (C, S, N, Si, Co, Al) e 

o refinamento da estrutura através da utilização das técnicas de metalurgia do 

pó. Ambos os enfoques visam promover a melhora no desempenho das 

ferramentas a altas velocidades de corte, mantendo-se a alta tenacidade. 

Atualmente, os aços ferramenta fabricados pelas técnicas convencionais 

(fusão, lingotamento e forjamento) possuem, segundo a AISI - American Iron and 

Steel Institute, um total de 100 composições diferentes, das quais cerca de 40 

são as mais utilizadas [ROBERTS e CARY, 1980]. 



11.1.2 - Aços RÁPIDOS 

DEFINIÇÃO: OS aços rápidos, assim designados pela capacidade que apresentam 

de usinar materiais a elevadas velocidades de corte, são uma classe dos aços 

ferramenta que têm muitas características metalúrgicas em comum, apesar da 

marcante diversidade de composição química. Estas ligas ferrosas possuem 

teores de carbono variando entre 0,65 e 2,30%, tungstênio de O a 20%, 

molibdênio de O a 9,50%, vanadio de 1 a 6,50% e cobalto de O a 12%. As 

composições químicas dos aços rápidos mais importantes estão apresentadas na 

Tabela II [ROBERTS e CARY, 1980]. 

O carbono e os elementos de liga são balanceados de modo a resultar, após 

tratamento térmico, um produto químicamente estável, com elevada dureza, alta 

resistência ao desgaste, retenção da resistência mecânica com o aumento da 

temperatura, resistência a choques térmicos e boa tenacidade [CESCON, 1990]. 

Diversos autores verificaram que, para vários aços rápidos, a composição 

química da matriz martensítica independe, dentro de uma certa faixa, do volume 

de carbonetos presentes. A Tabela III fornece a composição química das 

matrizes de alguns aços rápidos, estando os teores de elementos de liga 

razoavelmente constantes: 0,4 a 0,6% de carbono, 3,9 a 5 ,1% de cromo, 0,9 a 

1,9% de vanadio, 7,3 a 8,6% de tungstênio (para os aços à base de tungstênio -

série T) e 5,0 a 6,7% para a soma dos teores de tungstênio e molibdênio (nos 

aços ao molibdênio - série M) [USP - GOLDENSTEIN, 1982; CESCON, 1990; 

CARNEIRO, 1984]. 

Portanto, os aços rápidos, no estado temperado e revenido, podem ser 

considerados como compósitos "in situ". A matriz é constituída de martensita 

revenida de alto carbono (ou uma combinação de martensita e bainita) e possui 

uma composição química relativamente estável. Associada á matriz, há uma 

fração volumétrica variável de reforço, no caso carbonetos homogéneamente 

distribuídos. Esses carbonetos podem ser classificados em carbonetos primários 

esferoidizados e em carbonetos hiperfinos provenientes da precipitação no 

estado sólido [USP - GOLDENSTEIN, 1982]. 



Tabela II Composição química nominal dos aços rápidos mais importantes 
[ROBERTS eta l . , 1980] 

Tipo AISI C Mn SI Cr V W Mo Co 

610 T l 0,75 0,30 0,30 4,00 1,00 18,00 0,70«'" 

611 T2 0,80 0,30 0,30 4,00 2,00 18,00 0,60<'> 

620 T4 0,70 0,30 0,30 4,00 1,00 18,00 0,70<'" 5,00 

621 T5 0,80 0,30 0,30 4,00 2,00 18,00 0,80*" 8,00 

622 T6 0,80 0,30 0,30 4,50 1,80 20,00 0,70 12,00 

623 T15 1,50 0,30 0,30 4,00 5,00 12,00 0,50'" 5,00 

630 M l 0,85 0,30 0,30 4,00 1,00 1,50 8,50 

631 MIO 0,90 0,30 0,30 4,00 2,00 8,00 

650 M2 0,85 0,30 0,30 4,00 2,00 6,00 5,00 

651 M3 1,05 0,30 0,30 4,00 2,50 6,00 5,00 

653 M4 1,30 0,30 0,30 4,00 4,00 5,50 4,50 

(a) elemento opcional 

Tabela III Composição química de matrizes de aços rápidos [CARNEIRO, 
1984] 

AISI G Fe W Mo Cr V Co 

T l 0,5 85,3 8,6 0,2 4,4 1,0 

T2 0,5 85,3 8,0 0,2 4,4 1,7 

T4 0,4 79,5 8,3 0,5 4,7 1,1 5,6 

T15 0,4 81,2 7,3 0,2 5,1 1,4 4,3 

M l 0,6 89,1 0,9 4,7 3,9 0,9 

M2 0,5 89,0 2,0 3,0 4,6 1,0 

M4 0,5 86,1 3,5 3,2 4,7 1,9 

Os carbonetos primários são tipicamente do tipo MeC e MC (7 a 13% em 

volume). Os carbonetos secundários, precipitados a partir da austenita durante o 

resfriamento ou no revenimento, são predominantemente do tipo MC, MeC e M2C 
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[CESCON, 1990; ARAÚJO, 1993]. No estado recozido ou bruto de fusão 

encontram-se também carbonetos MzaCe e M2C ^ [ROBERTS, 1980; HOYLE, 

1988]. A composição e estrutura cristalina destes carbonetos podem ser descritas 

da seguinte forma: 

1. MeC, carbonato cúbico de face centrada, rico em tungstênio ou molibdênio, 

com composição na faixa de FeaWaC a Fe4W2C (ou Fe3Mo3C a Fe4Mo2C nos 

aços ao molibdênio) e capaz de dissolver Cr, V e Co; 

2. M23C6, corresponde a um carbonato cúbico de face centrada, rico em cromo e 

capaz de dissolver Fe, W, Mo e V; 

3. MC, carbonato cúbico de face centrada, rico em vanadio, com composição 

variando na faixa do VC ao V4C3 e capaz de dissolver pequenas quantidades 

d e W , Mo, C r e F e ; 

4. MjC, carboneto rico em tungstênio ou molibdênio, corresponde ao carbonato 

hexagonal compacto W2C (ou M02C nos aços ao molibdênio), observado 

apenas como fase de transição durante o revenido. 

Além dos carbonetos descritos, pode haver a presença de compostos 

intermetálicos, Fe3W2 ou FeaMoa, quando o aço não tiver carbono suficiente para 

satisfazer as ligações com os átomos de tungstênio, molibdênio e vanadio. 

11.1.3. - Aços FERRAMENTA PRODUZIDOS POR METALURGIA DO PÓ 

Para a produção do pó, o aço liquido é desintegrado em pequenas gotas 

pela incidência de um fluido (gás ou água) emitido em alta velocidade por um 

bocal situado imediatamente abaixo do recipiente de vazamento. Ambos os tipos 

de pós atomizados são normalmente recozidos sob atmosfera redutora para 

aumentar a sua compactabilidade e diminuir os teores de oxigênio. 

Cerca de 10% dos aços ferramenta do mundo são produzidos pela técnica 

de metalurgia do pó, seja por prensagem isostática a quente (HIP - Hot Isostatic 

Pressing, em inglés) ou por sinterização com fase líquida [THÜMMLER e 

OBERACKER, 1993]. 

^ Apesar dos cattonetos terem sua composição dependente da composição do aço e do 
tratamento térmico, eles podem ser convenientemente identificados pelas fómnulas descritas, 
onde "M" representa a soma dos átomos metálicos (W, Mo, Cr, V e Fe). 



A prensagem isostática a quente consiste em aplicar simultaneamente 

calor e pressão a uma cápsula metálica que contém pó atomizado a gás 

(morfología esférica). A pressão é aplicada de forma multiaxial através da 

compressão de um meio gasoso. Para tal, é necessário um equipamento 

sofisticado e caro, e o produto final são preformas (por exemplo, tarugos de 1,70 

m de altura e 40 cm de diâmetro) que seguem as operações de transformação 

mecânica análogas ao processo convencional [TAKIGAWA, 1981]. 

A sinterização com fase líquida permite, através da compactação de pós 

atomizados a água (morfología irregular) seguida de aquecimento, a produção de 

peças na forma final ou próxima à final ("near net shape"), o que reduz em 

aproximadamente 50% a quantidade de sucata gerada durante o processamento 

[IGHARO e WOOD, 1990]. A partir deste método, é possível a fabricação de 

ferramentas de formas complexas, principalmente para operações de usinagem 

intermitentes, além de engrenagens, insertos reversíveis, peças resistentes ao 

desgaste abrasivo a altas temperaturas, como insertos em assentos de válvula 

para motores de combustão interna, e matrizes para trabalho a frio [IGHARO e 

WOOD, 1990; BOLTON e BAAH, 1991; PINNOW e STASKO, 1991]. 

A vantagem da utilização da metalurgia do pó na produção de aços 

ferramenta é a obtenção de produtos com melhor controle microestrutural: 

dispersão uniforme de carbonetos finos e eliminação de segregação, o que 

melhora a capacidade de corte e usinabilidade do material, aumenta a 

tenacidade e reduz as distorções nos tratamentos térmicos [HOYLE, 1988]. 

No que se refere à composição química dos aços rápidos produzidos 

comercialmente por metalurgia do pó, nota-se pela Tabela IV que as 

porcentagens dos elementos de liga são praticamente as mesmas que a dos aços 

convencionais, com exceção dos teores mais altos de carbono e vanadio 

[PINNOW e STASKO, 1991]. 

O início da produção comercial de aços ferramenta por HIP se deu no 

início da década de 70 pela Crucible, nos Estados Unidos, e Stora, na Suécia. 

Em 1991, as companhias que se utilizavam da prensagem isostática a quente 

para a fabricação de acos rápidos eram a Crucible (EUA), Uddeholms (Suécia), 

Kobe Steel (Japão) e Hitachi Metals (Japão). A produção total estimada era de 

cerca de 4000 toneladas/ano [KOIZUMI e NISHIHARA, 1991]. 



Tabela IV Composição química nominal dos aços rápidos produzidos por 
metalurgia do pó [PINNOW e STASKO, 1991:781]. 

AISI C Mn Si Cr V W Mo Co S 

JM3 1,28 0,30 0,30 4,20 3,10 6,40 5,00 

M2 1,00 0,30 0,30 4,15 2,00 6,40 5,00 0,27 

M4 1,35 0,30 0,30 4,25 4,00 5,75 4,50 0,06 

M35 1,00 0,30 0,30 4,15 2,00 6,00 5,00 5,0 0,27 

M42 1,10 0,30 0,30 3,75 1,15 1,50 9,50 8,0 

M62 1,30 0,30 0,30 4,00 2,00 6,25 10,50 

M61 1,80 0,30 0,30 3,75 5,00 12,50 6,50 

T15 1,55 0,30 0,30 3,75 5,00 12,25 5,0 0,06 

M48 1,50 0,30 0,30 4,0 3,10 10,0 5,25 9,00 0,06 

11.1.3.1 - P R O D U Ç Ã O D E PEÇAS D E A Ç O F E R R A M E N T A P O R SINTERIZAÇÃO C O M FASE 

LÍQUIDA 

No processamento adotado para a produção de peças de aço ferramenta, 

utilizam-se pós recozidos com teores típicos de oxigênio da ordem de 750 ppm. 

Estes pós são prensados a frio, uniaxial ou isostaticamente, para formar um 

"compactado a verde", cuja porosidade varia de 10 a 40% do volume total 

[POWDREX LIMITED, 1975]. 

Após a conformação, o compactado a verde pode ser sinterizado sob 

vácuo (10 3-10^ torr) ou, em alguns casos, sob atmosfera controlada (H 2 ou 

mistura H2-N2) [IGHARO e WOOD, 1990]. 

Nos aços ferramenta, em especial nos aços rápidos, a temperatura de 

sinterização necessária para se conseguir uma boa ligação e uma densificação 

razoável é muito alta, podendo causar um excessivo crescimento de grão e de 

carbonetos e, assim, diminuir as propriedades do produto final. Há, portanto, a 

necessidade de um rígido controle de todo o ciclo de sinterização. 
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De maneira geral, os pós de aços ferramenta são compactados com, no 

mínimo, 65% da densidade teórica e a sinterização é feita sob vácuo, em três 

etapas [POWDREX LIMITED 1975, DAIN e FORD, 1977]: 

1. retirada de lubrificante: aquecimento entre 200 e 600°C por 1/2 a 2 horas. 

2. desoxidação: aquecimento do compactado entre 75 e 150°C abaixo da 

temperatura solidus e manutenção deste patamar por 1/2 a 2 horas para a 

redução do teor de oxigênio no material; 

3. densificação: no terceiro estágio, aumenta-se a temperatura até, no mínimo, o 

valor da temperatura solidus por 1/2 a 4 horas. A variação máxima de 

temperatura na peça deve ser de ±10°C (de preferência ±1,5°C). A alta 

temperatura faz com que se forme líquido no sistema e a densidade relativa da 

peça atinja no mínimo 98%. 

II. 2 - ADIÇÕES A AÇOS RÁPIDOS PRODUZIDOS POR METALURGIA DO PÓ 

11.2.1 - A ADIÇÃO DE PORTADORES DE FÓSFORO AOS AÇOS RÁPIDOS 

Diversos pesquisadores vêm estudando os aços rápidos contendo adições 

de Cu-P (M2 [ARAÚJO, 1993; ZAPATA et al., 1998], M3/2 [BOLTON et al., 1990; 

GREETHAM, 1990; BOLTON e BAAH, 1991; BOLTON et al., 1991; OLIVEIRA e 

BOLTON, 1994, 1995, 1996; JOUANNY-TRÈSY et al., 1993] e T6 [BOLTON et 

al., 1991]), visando sua aplicação em componentes resistentes ao desgaste, tais 

como assentos de válvulas para automóveis e peças para compressores 

[OLIVEIRA e BOLTON, 1995]. A microestrutura adequada para esta aplicação é 

constituída por uma dispersão de partículas duras embebidas em uma matriz 

tenaz, com a qual o aço rápido ao cobre ou ao fósforo tem reais possibilidades de 

ser utilizado do ponto de vista técnico-económico. 

Greetham [GREETHAM, 1990] patenteou a sinterização de aços rápidos 

com adição de uma liga de Cu-P em 1986 2. Propôs-se que, durante a 

2 A composição química do aço M3/2 é: 1,2%C, 6,0%W, 4,1%Cr, 3,0%V e 5,0%Mo. O teor de 
fósforo era de 0, 0,6, 0,8 ou 1,0% em peso e o de cobre 15 ou 20% em peso (parte do cobre era 
adicionado na forma de pó metálico). A sinterização foi realizada a 1150°C por 30 minutos sob 
vácuo ou atmosfera à base de amónia. 



sinterização do aço M3/2, entendida como o periodo de aquecimento e patamar, 

a presença da liga Cu-P forma uma fase liquida transiente a 715°C. A 

densificação não é pronunciada em razão da baixa temperatura, porém, como 

resultado da reação entre esta fase líquida formada e o aço rápido, há uma alta 

concentração local de cobre e fósforo. O aumento da temperatura produz outras 

fases líquidas, formadas como resultado de reações no sistema Fe-P-C-X (X = 

W, Mo, V) e da fusão do cobre, proveniente da liga Cu-P e do pó de cobre 

adicionado. Essas fases líquidas são meios para a rápida difusão atômica, 

levando à densificação. 

Bolton [BOLTON e BAAH, 1991; BOLTON et al., 1991], estudando o aço 

M3/2 com adição de fosfeto de cobre, sinterizado a vácuo, apresentou as 

seguintes etapas que levam à progressiva densificação deste material: 

(a) fusão do eutético Cu-P à temperatura de aproximadamente 710°C e início da 

transformação CU3P + Fe -> FesP + Cu; 

(b) reação entre o FesP, ferro e carbonetos (MeC/MC), entre 980° e 1050°C, 

dependendo da composição do aço; 

(c) fusão do cobre residual proveniente da reação (a) a -1090°C; 

(d) formação do líquido eutético supersolidus pela reação da austenita com 

carboneto MeC a temperaturas superiores a 1150°C. 

Averiguando-se os dados de análise térmica diferencial dos artigos de 

Bolton [BOLTON et al., 1991] e de Jouanny-Trésy [JOUANNY-TRÈSY et al., 

1993], não se nota nenhum pico referente á formação de fase líquida a 1150°C. 

Em artigo posterior [OLIVEIRA e BOLTON, 1995], o próprio Bolton, ao descrever 

as fases líquidas presentes na sinterização do aço M3/2, não cita a reação que 

ocorreria próximo a 1150°C, dizendo que o líquido no sistema seria formado pela 

reação eutética entre o fosfeto rico em ferro M3P, os carbonetos MC e MeC e a 

austenita entre 950 e 1000°C, além da fusão do cobre a cerca de 1100°C. 

Na literatura consultada, há apenas uma menção relacionada à adição de 

fosfeto de ferro aos aços rápidos [BOLTON et al., 1990], porém sem 

apresentação de resultados ou discussão de possíveis influências deste aditivo. 
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11.2.2 - A ADIÇÃO DE NITROGÊNIO PELA ATMOSFERA DE SINTERIZAÇÃO 

Jauregi et al. demonstraram ser possível a obtenção de materiais 

altamente densificados, e, até mesmo, uma diminuição da temperatura ótima de 

sinterização para aços rápidos com alto teor de vanadio, sinterizados sob 

atmosfera de N2-9%H2-1%CH4. Em tais aços, há um aumento do teor de 

nitrogênio, que está intrínsecamente relacionado à transformação dos carbonetos 

de vanadio em carbonitretos, o que leva a uma liberação de carbono para a 

matriz e, consequentemente, a diminuição da temperatura na qual a fase líquida 

é formada. Já os carbonetos do tipo MeC não têm seu tamanho, morfología ou 

composição química afetados [JAUREGI et al., 1992; URRUTIBEASKOA et al., 

1993]. 

No entanto, o aço rápido M2 não é sensível a ação do nitrogênio, quando 

sinterizado sob H2-N2-CH4, já que seu teor de vanadio é baixo, cerca de 2%, 

podendo então ser desprezada a absorção do nitrogênio [JAUREGI et al., 1992]. 

11.2.3 - A ADIÇÃO DE PARTÍCULAS CERÂMICAS AOS AÇOS RÁPIDOS 

Atualmente, uma diversidade de aços rápidos, principalmente os tipos M2, 

M3/2 e T42, está sendo desenvolvida com adição de elevadas frações 

volumétricas de partículas cerâmicas, sejam elas nitretos, carbonetos ou óxidos 

[REBBECK et al., 1990]. As experiências mostraram que estas partículas, quando 

adicionadas aos aços rápidos por mistura simples dos pós, podem ser agrupadas 

em três classes, de acordo com sua reação com a matriz: 

• Classe 1 - AI2O3, Zr02, ZrC - Esses materiais não apresentam uma 

solubilidade significativa na matriz de aço rápido e a molhabilidade entre a 

cerâmica e a fase líquida formada durante a sinterização do aço é baixa, o 

que resulta em alto nível de porosidade residual. Nota-se também que há 

difusão de alguns elementos (Fe, Cr) na direção das partículas de alumina; 

• Classe 2 - SiC, M02C, WC, Cr3C2 - Esses carbonetos apresentam alta 

solubilidade na matriz. O SiC e o Cr3C2 se dissolvem completamente e seus 

elementos constituintes contribuem para a formação de cementita, enquanto 
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que o Mo 2C e WC se dissolvem e, posteriormente, reprecipitam-se, 

produzindo carbonetos do tipo M 6C "in situ"; 

• Classe 3 - TiC, VC, ZrC, NbC, HfC, TaC, S i 3 N 4 , TiN - Nestes casos, a boa 

molhabilidade possibilita a infiltração da fase líquida entre as partículas 

cerâmicas durante a sinterização, havendo a difusão dos elementos do aditivo 

para a matriz e vice-versa. A adição dessas partículas aos aços rápidos 

produz peças com densidades próximas à teórica, mas a microestrutura 

resultante é relativamente grosseira, constituída de regiões ricas em 

carbonetos ou nitretos entre os contornos das partículas originais do aço. 

O valor da resistência ao desgaste de um dado material é dependente do 

aparato de teste [QUEENEY et al., 1990] e do sistema tribológico [ZHUM-GAHR, 

1987] utilizados. A fração volumétrica, a dureza e a reatividade da fase cerâmica 

não são os únicos fatores que influenciam o desgaste. Há também o volume 

residual de poros presente nas amostras após processamento. 

Apesar deste grande número de variáveis, encontra-se na literatura uma 

concordância no que se refere ao efeito da adição de alumina aos aços rápidos. 

Estes compósitos apresentam um aumento acentuado da resistência ao 

desgaste, embora haja uma degradação simultânea da tenacidade [BELTZ et al., 

1985; 1992; QUEENEY et al., 1990; MARTINS et al., 1992; KIM et al., 1992; 

JOUANNY-TRÈSY et al., 1993; GRADESS e QUEENEY, 1994; KAINER e 

OPOKU-ADUSEI, 1997]. A diminuição da tenacidade está associada à redução 

da densidade final destes compósitos após a consolidação - que varia de 90 a 

93% da densidade teórica para adições de 10 e 5% em volume de alumina, 

respectivamente - e à formação de macrosegregações nos contornos de grão 

para teores de alumina a partir de 5% em volume [KIM et al., 1992]. 

Os resultados obtidos por Beltz e colaboradores para a adição de alumina, 

tamanho médio de partícula inferior a 10 fim, efetuada ao aço rápido M2, 

mostraram que a resistência ao desgaste das amostras sinterizadas a vácuo 

duplicava quando se adicionava apenas 5% em volume de alumina ao M2, e que 

a resistência mecânica diminuía, mas mantendo-se ainda valores elevados 

(próximos a 2000 MPa). Já para 20% em volume de alumina, houve um aumento 

de uma ordem de grandeza na resistência ao desgaste, ocorrendo também uma 

degradação acentuada da resistência mecânica para 1000 MPa [BELTZ, 1985]. 
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11.3 - S I N T E R I Z A Ç Ã O 

o termo técnico "sinterização" é usado para descrever o fenômeno que 

ocorre quando pós inorgânicos, metálicos ou cerâmicos, são transformados em 

produtos densos [THÜI\/IMLER e OBERACKER, 1993]. 

O processo sinterização pode ser entendido como um transporte de 

material, termicamente ativado, em uma massa de pó ou compactado poroso, que 

produz uma diminuição da área de superfície específica do sistema através do 

crescimento dos contatos entre partículas, variações de volume e de geometria 

dos poros. Durante este processo, o contato entre as partículas é melfiorado 

devido á formação de ligações entre os átomos comparáveis em resistência ás 

ligações existentes dentro do reticulado cristalino, o que proporciona um aumento 

das propriedades físicas e mecânicas do material [THÜMMLER e OBERACKER, 

1993]. 

A sinterização, tanto no estado sólido como com a presença de fase 

líquida, tem como potenciais termodinâmicos o gradiente de concentração, a 

liberação da energia armazenada nas partículas sob forma de discordâncias e 

tensões elásticas e a diminuição de energia livre por redução da área de 

superfície do sistema, sendo este último o fator mais importante [HUPPMANN, 

1985]. 

11.3.1 - SINTERIZAÇÃO COM PRESENÇA DE FASE LÍQUIDA 

Em alguma etapa do ciclo térmico de sinterização com presença de fase 

líquida, há a coexistência do material particulado sólido e um líquido. Esta fase 

líquida pode ser obtida, no caso de mistura de pós elementares, por fusão de um 

dos componentes ou pela formação de um eutético [HUPPMANN, 1979]. 

Através da sinterização com presença de fase líquida é possível produzir 

componentes com boas propriedades físicas e mecânicas e, normalmente, a 

temperatura e o tempo de processamento são inferiores àqueles empregados na 

sinterização no estado sólido, devido à maior velocidade de difusão dos 

elementos no líquido do que no sólido. Além disso, o líquido promove um 

aumento da densidade pela ação de forças de atração devido ao fenômeno de 
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capilaridade e redução do atrito entre as partículas sólidas [GERMÁN, 1985]. 

No diagrama de fases da figura 1, para mistura dos pós de dois elementos 

A e B com composição média Co, aquecidos à temperatura Ts, verifica-se que a 

fase líquida irá se extinguir durante o processo de sinterização (fase líquida 

transiente ou temporária) se Co estiver no campo onde apenas a fase p for 

estável (á direita de Cp). No entanto, se a composição Co estiver no campo L+p, a 

fase líquida estará sempre presente (fase líquida permanente) [HUPPMANN, 

1979]. 

permanente .tran­
siente 

Figura 1 - Diagrama de fases para uma mistura de pós elementares A e B, 
mostrando a faixa de composições para que ocorra a sinterização 
com presença de fase líquida permanente e transiente. Co: 
composição nominal da liga; CL : composição da fase líquida L; Cp: 
composição do sólido p, Ts: temperatura de sinterização 
[HUPPMANN, 1979]. 

A fase líquida transiente é freqüentemente usada para introduzir e 

homogeneizar pequenas quantidades de elementos de liga, em sistemas como 

Fe-Cu e Fe-P, ligas à base de cobre, materiais magnéticos duros, etc. De maneira 

geral, o líquido formado promove um aumento da área de contato entre os 

componentes, facilita os processos controlados por difusão e a esferoidização dos 

poros, mas não se obtêm, por este tipo de sinterização, peças com densidade 

muito alta. 
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A fase líquida permanente ocorre durante a sinterização de materiais de 

alto desempentio como aços ferramenta, metal duro, e cerâmicas covalentes. O 

principal objetivo é alcançar alta densificação, combinando com alta resistencia e 

tenacidade. 

Um caso especial de sinterização em presença de fase líquida permanente 

é a sinterização supersolidus. característica de pós altamente ligados. Nestes 

sistemas ocorrem grandes regiões de coexistencia entre as fases líquida e sólida 

e, para uma temperatura de sinterização acima da linha solidus, o líquido se 

forma preferencialmente nos contornos de grão, causando a desintegração e o 

rearranjo das partículas, com consequente aumento da densidade. Um maior 

detalhamento sobre este tipo de sinterização será feito no ítem 11.3.3. 

11.3.1.1 - ESTÁGIOS DA SINTERIZAÇÃO COM PRESENÇA DE FASE LÍQUIDA 

É estimado que 70% do peso e 90% do valor de produtos metálicos 

sinterizados são feitos usando alguma forma de sinterização com presença de 

fase líquida [GERMAN, 1990(a)]. 

Normalmente, a sinterização com fase líquida começa pela mistura de dois 

ou mais pós finos de composições diferentes, e pode ser dividida em três etapas, 

conforme figura 2, que se sobrepõem (GERMAN, 1985]: 

No estágio inicial (escoamento líquido e rearranjo) há a formação de certa 

quantidade de fase líquida, o que, por si só, não é uma garantía de alta 

densificação do material [HUPPMANN, 1985], já que a densificação ou o 

inchamento do compactado depende da interação entre as fases sólida e líquida, 

fato que será abordado no ítem 11.3.2. Nesta etapa, ocorre a formação e o 

crescimento de pescoços entre as partículas, mas estas mantêm sua identidade 

[THÜMMLER e OBERACKER, 1993]. 

O segundo estágio se caracteriza pelo arredondamento e crescimento 

dos grãos, dissolução de grãos pequenos, formação de um esqueleto rígido pela 

fase sólida e densificação. 

O processo predominante é o de solução-reprecipitação, que tem como 

potenciais termodinâmicos o gradiente químico e a diminuição da área de 

superfície específica. Através da difusão no líquido ocorre a dissolução das 
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partículas menores e seus elementos químicos são reprecipitados nas partículas 

maiores. Este mecanismo possibilita uma maior densificação pois a velocidade de 

transporte de material pela fase líquida é maior que no estado sólido, desde que 

haja solubilidade da matriz no líquido [GERI\/1AN, 1985; THÜMIVILER e 

OBERACKER, 1993]. 

. . ^ -base(metal 
-aditivo 
poro 

I. REARRANJO 
Formação e escoamento da 
fase liquida por capilaridade 

. SOLUÇÃO - REPRECIPITAÇÃO 
Difusão, crescimento de grão e 
acomodação da forma 

. SINTERIZAÇÃO NO ESTADO 
SÓLIDO 
Eliminação dos poros e 
crescimento de grão 

Figura 2 - Estágios da sinterização com fase líquida convencional [GERMÁN, 
1990(a)] 

O terceiro estágio tem como características principais o crescimento de 

grão, coalescimento de precipitados e o fechamento de poros dispersos na matriz. 

Nesta etapa, o transporte de material ocorre no estado sólido, por difusão 

volumétrica e através dos contornos de grão e, consequentemente, a taxa de 

densificação é bem menor que nas outras etapas [GERMÁN, 1985; THÜMMLER 

e OBERACKER, 1993]. 
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11.3.2 - CONCEITOS IMPORTANTES EM SINTERIZAÇÃO COM PRESENÇA DE FASE LÍQUIDA 

Os fatores que agem no sentido de promover a densificação durante a 

sinterização podem ser classificados em: características dos materiais, como a 

composição química, a superfície das partículas, intersolubilidade e 

interdifusividade dos elementos presentes, a molhabilidade do sólido pelo líquido 

formado no decorrer da sinterização, o volume e viscosidade da fase líquida; e 

condições de processamento, tais como tamanho de partícula, velocidade de 

aquecimento, densidade a verde, temperatura e tempo de sinterização [GERMAN, 

1985; GERMAN, 1996]. 

A seguir serão definidos alguns conceitos termodinâmicos importantes para 

o entendimento da interação entre o sólido e o líquido (molhabilidade, 

espalhamento e ângulo diédrico) que atuam durante a sinterização com presença 

de fase Ijquida, além de se discutir a influência da intersolubilidade no processo 

de densificação. No caso específico dos materiais compósitos, uma abordagem 

complementar será apresentada no item 11.4. 

11.3.2.1 - MOLHABILIDADE 

O molhamento é um fenômeno de superfície resultante de uma relação 

entre a energia de superfície sólido-líquido (ysi) e as energias de superfície sólido-

vapor (ysv) e líquido-vapor (yiv). 

O grau de molhabilidade é caracterizado pelo ângulo de contato 9 e é 

obtido pelo balanço entre as trés energias de superfície. O equilíbrio dos três 

vetores na horizontal (figura 3) é dado pela equação de Young: [GERMAN, 1996; 

CHIDAMBARAM et al., 1992]. 

Yiv-COS e = Ysv - Ysl (1) 

o ângulo de contato depende da diferença entre as energias superficiais e 

não de seus valores absolutos, e varia com a presença de impurezas e com a 

temperatura. 
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A partir da natureza entre as forças atrativas que existem numa interface, 

pode-se classificar a molhabilidade em duas categorias: molhabilidade física -

onde forças físicas, como as de Van der WaaIs e forças de dispersão, promovem 

a atração necessária para molhar a superfície; e molhabilidade química - onde 

reações, que ocorrem entre as superfícies, resultam em ligações químicas 

responsáveis pelo molhamento [CHIDAMBARAM et al., 1992]. 

Nos sistemas típicos de metalurgia do pó, há uma grande variação de 

tamanho de partículas, de forma de poros e de partículas, o que resulta numa 

faixa de condições de capilaridade. O líquido com alta molhabilidade fluirá 

preferencialmente pelos capilares menores e irá aproximar as partículas, 

causando a diminuição da energia de superfície através do rearranjo do sistema, 

conforme mostrado na figura 4. 

Por outro lado, a baixa molhabilidade faz com que a presença do líquido 

sobre a superfície do sólido seja desfavorável, causa a expansão durante a 

sinterização, podendo inclusive haver a exsudação do líquido através dos poros. 

Os metais líquidos molham os materiais cerâmicos essencialmente por 

formação de ligações químicas [CHIDAMBARAM et al., 1992]. Portanto, a falta de 

interação química é um bom indicador de uma baixa molhabilidade e, no caso 

específico dos sistemas formados por óxidos e metais, a molhabilidade aumenta 

com a afinidade de oxigênio pelo metal líquido [GERMAN, 1996]. 

11.3.2.2 - ESPALHAMENTO 

Nos primeiros estágios da sinterização o líquido se forma em regiões 

localizadas e deve fluir através dos capilares formados pela porosidade, podendo 

inclusive penetrar nos contornos de grão. Este fenômeno é chamado 

espalhamento (spreading, em inglês) [GERMAN, 1996]. 

O espalhamento depende da possibilidade de redução da energia livre do 

sistema, ou seja, o líquido flui pelo sólido apenas se a soma da energia de 

superfície líquido-vapor e sólido-líquido for menor que a energia de superfície da 

interface sólido-vapor: 

Ysv > Ysl + Yiv- (2) 
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v a p o r 

'sv 
boa 

molhabilidade 
baixa 

molhabilidade 

Figura 3 - Representação geométrica das condições de equilibrio para sistemas 
com boa molhabilidade e baixa molhabilidade. O balanço vetorial entre 
as energias de superficie define o ângulo de contato e [GERMAN, 
1996]. 

sólido 

liquido ^ 

boa molhabilidade 
baixo ángulo de contato 

atração entre as partículas 

baixa molhabilidade 
alto ângulo de contato 

repulsão entre as partículas 

Figura 4 - Efeito do ângulo de contato: baixo ângulo de contato promove a 
atração e alto ângulo implica numa separação entre as partículas 
[GERMÁN, 1996]. 
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11.3.2.3 - ÂNGULO DIÉDRICO 

O ângulo diédrico (j) é formado na intersecção entre os contornos de grao e 

o líquido, sendo estimado pelo balanço entre as energías sólido-líquido ysi e a 

energía dos contornos de grao jss, dado por [GERMAN, 1996]: 

2 Ysl eos ((|)/2) = Yss (3) 

Se a razão entre as energías (YSS/YSI) for próxima de 2, o ângulo diédrico 

será zero e o líquido irá penetrar nos contornos de grão da fase sólida. No 

entanto, se esta relação for baixa, o ângulo diédrico será grande e não haverá a 

possibilidade da penetração da fase líquida nos contornos dos grãos, conforme 

esquematizado na figura 5. 

Um exemplo prático que tem como caraterística importante a mudança do 

ángulo diédrico é o Fe-Cu. Neste caso, quando o cobre se funde há o inchamento 

do sistema devido a penetração do cobre nos contornos de grão. A adição de 

carbono ao sistema Fe-Cu, diminuí a energía interfacial YSS devido á segregação 

deste elemento nos contornos de grão, causando um aumento do ángulo diédrico, 

o que diminuí o inchamento e permite um controle dimensional mais preciso. 

11.3.2.4 - SOLUBILIDADE 

Há duas solubilidades de interesse na sinterização com presença de fase 

líquida: a solubilidade do sólido no líquido e a solubilidade do líquido no sólido. A 

figura 6(A) esquematiza as quatro possíveis interações entre essas solubilidades 

[GERMAN, 1996]. 

A alta densificação é associada à baixa solubilidade do líquido no sólido 

combinada à alta solubilidade do sólido no líquido, e é aplicada em diversos 

sistemas de interesse em metalurgia do pó, dentre eles: W-Ni-Fe, WC-Co, SÍ3N4-

Y 2 O 3 , AI2O3 -SÍO2, TiC-Ni e Fe-Cu. A situação oposta, alta solubilidade do líquido 

no sólido e baixa solubilidade do sólido no líquido, produz inchamento e formação 

de uma fase líquida transiente, um exemplo clássico é o sistema Fe-AI. 
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m ¥ w 
^80" 150° 120° 

ângulo diédrico do liquido 
em uma junção tripla de grãos 

• Y Y 
60" 30° 

Figura 5 - Efeito do ângulo diédrico (entre O e 180°) sobre a forma do líquido na 
intersecção de três grãos sólidos [GERMAN, 1996]. 

Em sistemas onde ocorre a combinação de baixa solubilidade tanto do 

líquido no sólido quanto sólido no líquido (por exemplo o W-Cu), temperaturas 

elevadas são necessárias para que uma quantidade significativa de fase líquida 

seja formada. Nota-se inclusive a formação de um esqueleto por sinterização no 

estado sólido, já que este mecanismo se torna mais atuante que a própria fase 

liquida. Finalmente, na situação onde há alta intersolubilidade é a condição menos 

previsível. Esta combinação pode resultar tanto em inchamento quanto em 

densificação, um exemplo é o Cu-Sn. Nestes sistemas há uma grande 

sensibilidade quanto às variáveis de processo como temperatura de sinterização, 

tamanho de partícula e densidade a verde. 

Em sistemas binários, pode-se utilizar o diagrama de equilíbrio para a 

previsão do comportamento quanto a possibilidade ou não de densificação. No 

caso de a fase líquida ser formada por um aditivo com alta solubilidade na matriz 

(SB/SA < 1 - figura 6(B)), a densificação fica prejudicada devido ao consumo da 

fase liquida e à formação de poros de dimensões similares ao tamanho inicial da 
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partícula de aditivo, conforme indicado na figura 6(D). No entanto, para sistemas 

com alta solubilidade da fase sólida no líquido formado (SB/SA > 1 - figura 6(C)), 

há uma intensificação dos estágios de rearranjo (aplainamento das superficies e 

deslizamento das partículas) e solução-reprecipitação (crescimento dos grãos 

maiores ás custas dos grãos menores), o que aumenta a densificação do sistema, 

veja figura 6(D) [GERMAN, 1985]. 

(A) Solubilidade do sólido no liquido 

baixa alta 

Densificação limitada. alta densificação 

baixa Rearranjo 

Solubilidade do 

líquido no sólido Inchamento, efeito misto: 

alta fase liquida transiente inchamento ou 

densificação 

o 
w 3 
O 

« 
a. 
E 
« 

(B) inchamento 

^ ^ > ^ 1 

D 

compactado a verde 

aditivo. 

B A 
A>aditivo / B'base 

inchamento 

Figura 6 - (A) possíveis interações ditadas pela solubilidade durante a 
sinterização com presença de fase líquida [GERMAN, 1996]. 
Aspectos dos diagramas de equilíbrio que afetam a densificação 
devido à relação de solubilidades. (B) inchamento, (C) densificação, 
(D) possíveis evoluções da microestrutura devido às relações de 
solubilidade [GERMAN, 1985]. SA: solubilidade do aditivo (fase em 
menor quantidade) na base (fase em maior quantidade) e SB: 
solubilidade da base no aditivo. 
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11.3.3- SINTERIZAÇÃO SUPERSOLIDUS ( S S ) 

A sinterização com fase liquida supersolidus (SS) envolve a sinterização de 

um pó pré-ligado a uma temperatura entre a linha solidus e liquidus, fornecendo 

um líquido resultante da fusão parcial da fase sólida. 

O esquema da figura 7 apresenta a sequência de eventos da sinterização 

supersolidus [GERMAN, 1997]. A principal diferença entre a sinterização 

supersolidus e a sinterização com fase líquida, é que na primeira o líquido é 

nucleado no interior das partículas, enquanto que na última, observada 

normalmente em misturas de pós, a fase líquida se forma entre as partículas 

[TANDON e GERMAN., 1994]. 

pescoço 

Figura 7 - Sinterização supersolidus (a) configuração inicial das partículas, (b) 
formação preferencial de líquido nos contornos de grãos (c) 
densificação das partículas semi-sólidas e (d) estágio final da 
densificação [GERMÁN, 1997]. 
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No decorrer da sinterização, quando uma fração crítica de grãos é coberta 

pelo líquido, as partículas perdem sua rigidez e a densificação ocorre através dos 

fenômenos típicos da sinterização por fase líquida convencional: rearranjo 

secundário, seguido por solução-reprecipitação, remoção de poros e acomodação 

da forma dos grãos. 

O líquido produzido durante a sinterização supersolidus induz a 

densificação de duas maneiras: 

• fluindo pelos contornos de grão e contatos entre partículas, causando a 

desintegração do esqueleto sólido rígido; 

• promovendo a ação da força de capilaridade e um meio de difusão rápida, de 

maneira análoga à sinterização convencional. 

O aumento de densidade será rápido, mesmo em pós com partículas de 

grandes dimensões, sempre que a quantidade de líquido formada for suficiente 

para penetrar nos contornos de grão e fragmentar as partículas em seus grãos 

originais (vide tabela V). A temperatura de sinterização é o principal determinante 

da densidade do material, pois controla a razão sólido-líquido do sistema. 

Tabela V Fração volumétrica de líquido ótima para alguns sistemas que 
apresentam sinterização supersolidus [GERMAN, ig90(a)] 

SISTEMA % vol 

Base-AI 15 a 30 

Base-Ni 20 

Superligas base Ni 35-45 

Ni-Cu (50% Ni) 16-20 

Ni-Cu (70% Ni) 25-35 

Ferro fundido 30^0 

Fe-C 25-30 

Base-Co 30-65 

Aço 38 

Aço feramenta 5-17 

A sinterização ocorre em uma estreita faixa de temperatura, pois uma 

pequena quantidade de líquido leva a uma baixa densificação, devido ao 
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compactado ainda apresentar muitos contatos sólido-sólido não desfeitos. A 

permanência prolongada em presença de fase liquida, ou a quantidade de líquido 

excessiva, resulta na distorção do compactado, em densificação não-uniforme, 

coalescência de poros, inchamento e uma microestrutura grosseira (onde ocorre o 

aumento do tamanho de grão e coalescimento de precipitados), o que acarretará 

em prejuízo das propriedades mecânicas do material. 

A intensa implementação de tecnologias de atomização capazes de 

produzir grandes quantidades de pós pré-ligados com granulometria na faixa de 

20 a 250nm cria novas oportunidades para a SS. Normalmente, estes pós são 

muito grossos para o uso na sinterização com fase líquida tradicional, mas se 

mostram ideais para a sinterização supersolidus. A possibilidade de obtenção, 

pela sinterização supersolidus, de materiais com altos teores de elementos de 

liga, microestrutura homogênea e alta densidade, resulta em produtos com 

elevadas propriedades mecânicas quando comparados àqueles obtidos pela 

sinterização com fase líquida convencional. 

As aplicações da SS incluem vários materiais e peças. No que se refere a 

materiais, podemos citar: aços inoxidáveis, aços rápidos, alumina, superiigas à 

base de níquel, aços baixo carbono, ferros fundidos, monel e ligas especiais à 

base de alumínio, cobalto, titânio, ferro, nitreto de silício, cobre, paládio e ouro. 

Estes materiais são utilizados na fabricação de eletrodos de soldagem, 

ferramentas de corte, componentes de motores, preformas para forjamento, 

contatos elétricos, componentes resistentes a desgaste e restaurações dentárias 

[GERMÁN, 1990(a)]. 

11.3.3.1 - EFEITO DE VARIÁVEIS DE PROCESSO NA SINTERIZAÇÃO SUPERSOLIDUS [ L I U e 

GERMÁN, 1990(a), 1990(b); GERMÁN, 1995(a), 1995(b)] 

• TAMANHO DE PARTÍCULA 

Na sinterização supersolidus se trabalha com pós relativamente grossos. 

Enquanto na sinterização com fase líquida convencional, o tamanho dos pós 

usados nas misturas são da ordem de 1 |am. Na SS os pós de liga podem ter até 

500|am, sendo que 80|j,m é o tamanho médio ideal para vários sistemas. As 

vantagens são o baixo custo e o menor nível de contaminação dos pós. 
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• ADITIVOS E IMPUREZAS 

A contaminação pelo oxigênio faz com que se formem óxidos nas 

partículas metálicas, alterando as características de molhabilidade e fluidez do 

líquido. Nos aços ferramenta, estes óxidos causam a descarbonetação da liga, 

aumentando a temperatura ótima de sinterização. Isto pode ser corrigido, dentro 

de certos limites, através de adição de carbono na forma de grafite. 

As impurezas ou aditivos podem segregar para os contornos de grão e 

alterar a temperatura de formação e a quantidade de líquido. Os óxidos e outras 

inclusões inertes retardam o aumento de grão e coalescimento de precipitados. 

• DENSIDADE A VERDE 

Os gradientes de densidade no compactado a verde são fontes de 

distorção na sinterização. As altas densidades a verde, acima de 85% da 

densidade teórica, causam o aprisionamento de gases nos poros e diminuem o 

fluxo de líquido, razão pela qual são utilizadas densidades da ordem de 70%. 

• ATMOSFERA 

A sinterização sob vácuo é normalmente a melhor escolha para a 

sinterização supersolidus, já que diminuí o aprisionamento de gases nos poros 

durante o estágio final de densificação, o que limitaría a densidade final da peça. 

O valor limite de densidade quando se utiliza gás inerte é de 94 a 96% da 

densidade teóríca, sendo pouco maior para o hidrogênio, pois este gás é solúvel 

na maioria dos metais. Apesar disso, a sinterização sob atmosfera inerte ou 

redutora é frequentemente utilizada na prática, exceto para materiais reativos, 

como o titânio. 

• TEMPERATURA MÁXIMA DE SINTERIZAÇÃO 

A formação de líquido é fundamental na SS. Para cada liga há uma 

temperatura máxima ótima que está relacionada com a fração volumétrica de 

líquido, que, por sua vez, depende da composição da liga. 

Em alguns aços ferramenta, para cada aumento de temperatura de 3,5°C 

há um aumento no volume de líquido de 1%. Nestes casos a região de trabalho 

ao redor da temperatura ótima é cerca de 30°C. Portanto, um bom sistema de 
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controle de temperatura é essencial para se obter boa densificação, uma 

microestrutura fina e distorções previsíveis. 

• TEMPO NA TEMPERATURA DE SINTERIZAÇÃO 

Os tempos de sinterização na SS variam, na prática, de 10 a 60 minutos, 

sendo que, a densificação ocorre nos primeiros minutos. Tempos de sinterização 

prolongados causam poucos benefícios e, freqüentemente, acarretam diminuição 

da densidade e propriedades mecânicas. 

11.3.4- A SINTERIZAÇÃO DO AÇO RÁPIDO M 2 

A sinterização dos aços rápidos é do tipo supersolidus, onde os 

mecanismos de sinterização são intensificados pela fase líquida formada. 

No caso do aço rápido M2, evidências metalográficas sugerem que esta 

fase líquida seja obtida a partir da reação eutética: austenita + carbonetos 

líquido, onde o MeC é a fase com participação mais provável [BEE et al., 1985], 

mas não é excluído o envolvimento do carboneto MC. A densidade teórica é 

atingida com a presença de aproximadamente 5% de líquido [TAKAJO e NITTA, 

1987]. 

O mecanismo proposto para a sinterização do M2 pode ser resumido na 

seguinte seqüência de eventos, análoga à esquematizada na Figura 6: 

• durante o aquecimento ocorre difusão no estado sólido, formando-se um 

esqueleto rígido; 

• com o aumento da temperatura até o intervalo entre a linha solidus e liquidus, 

há a formação de um filme líquido que penetra pelos contornos de partículas e 

de grão, fazendo com que o esqueleto seja desintegrado em grãos individuais; 

• estes grãos se rearranjam devido a fenómenos de capilaridade, seguindo-se 

uma rápida densificação; 

• a seguir, ocorre o crescimento de grão, pelo processo de solução-

reprecipitação, onde o transporte de material ocorre, principalmente, por 

difusão através do líquido; 

• durante o resfriamento, a fase líquida se decompõe em austenita e carbonetos, 

estando estes carbonetos localizados, principalmente, nos contornos de grão; 
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posteriormente, há uma precipitação adicional de carbonetos a partir da 

austenita, caracterizada por carbonetos finos no interior dos grãos. 

Na figura 8, está apresentada a evolução da densidade e do coalescimento 

de grãos e carbonetos em função da temperatura de sinterização para os aços 

rápidos. Observa-se que a densidade tem um maior incremento após alcançar a 

temperatura solidus da liga, atingindo um máximo e voltando a cair com o 

aumento da temperatura de sinterização. Ao mesmo tempo, ocorre o 

coalescimento de grãos e carbonetos e, posteriormente, há a distorção do 

compactado devido ao excesso de fase liquida, o que leva a uma estreita faixa de 

trabalho de ± 3°C [WRIGHT et al., 1995]. 

1 7~" 
faixa de trabalho 

solidus 

densidade 

esboroamento 

c o a l e s c i m e n t o ^ 

temperatura de sinterização 

Figura 8 - Esquema do comportamento da densidade e microestrutura em função 
da temperatura de sinterização [GERMAN, 1990(a)]. 

O efeito do teor de carbono sobre a microestrutura do aço rápido M2 

sinterizado sob vácuo é muito intenso. A adição de 0,2% de carbono na forma de 

grafite, ao pó de um aço com teor inicial igual a 0,9%,compensa a 

descarbonetação sofrida durante o processo de sinterização e proporciona uma 

microestrutura fina. Porém, com a adição de apenas 0,1%C obtém-se produtos 

com altos níveis de porosidade e para a adição de 0,3%C, a densidade é alta, 

mas a microestrutura torna-se grosseira [ARAÚJO, 1991, 1993; RIBEIRO et al., 

1995]. 
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I I . 4 - COMPÓSITOS 

DEFINIÇÃO: O S compósitos de matriz metálica (CMM) resultam da combinação 

artificial de duas fases: a matriz, que na maioria dos casos é uma liga metálica; e 

o reforço, que, em geral, é um composto intermetálicos, óxido, carboneto ou 

nitreto, dando origem a materiais que não podem ser produzidos através dos 

métodos convencionais [MORTENSEN e JIN, 1992]. 

Estes materiais exibem um misto de propriedades, entre as da matriz e as 

do reforço e podem ser classificados da seguinte forma [TAYA e ARSENAULT, 

1989]: 

• Compósito endurecido por dispersão - é caracterizado por uma 

microestrutura que consiste de uma matriz com partículas finas uniformemente 

dispersas. O diâmetro das partículas e sua fração volumétrica variam de 0,01 a 

0.1 um e de 1 a 15%, respectivamente; 

• Compósito reforçado por partículas - As partículas dispersas na matriz têm 

diâmetro maior do que I.Oum e uma fração volumétrica entre 5 e 40%: 

• Compósito reforçado por fibras - A fase de reforço neste compósito é 

constituída por fibras, ou seja, partículas em que uma das dimensões é muito 

maior do que as outras. O comprimento destas fibras varia de 0.1 a 250um e 

sua concentração volumétrica no compósito pode variar até mais de 70%. 

As propriedades mecânicas dos compósitos de matriz metálica são 

controladas, principalmente, pela composição da liga da matriz, tamanho e 

distribuição das partículas de reforço, reatividade e resistência da interface 

matriz/partícula. 

Em geral, procura-se utilizar processos capazes de introduzir o reforço 

com uma distribuição espacial uniforme na matriz. Além disso, uma outra 

preocupação no projeto de compósitos é conseguir boa adesão entre a matriz e o 

reforço, para se obter uma boa transferência de carga entre as fases. 
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11.4.1 - A INFLUÊNCIA DA MOLHABILIDADE 

Na produção de compósitos de matriz metálica por processos que têm 

presença de fase líquida, urna baixa molhabilidade representa urna força 

repulsiva exercida entre as partículas do reforço e a fase líquida. 

Pode-se ter uma idéia do sentido físico da molhabilidade ao se estudar o 

processamento de compósitos por infiltração de preformas [MORTENSEN e JIN, 

1992], conforme o esquema apresentado na Figura 9. Neste caso, a 

molhabilidade pode ser quantificada através de uma pressão mínima AP^, que 

deve ser aplicada ao metal líquido para que este se combine com o reforço. 

Admitindo-se, como condição de contorno, a infiltração reversível (ausência de 

reação química entre o reforço e o metal líquido), tem-se que, o trabalho 

necessário para a fabricação de um volume de compósito, contendo 1 m^ de área 

de interface, é igual á substituição da área de superficie reforço/atmosfera, de 

energía igual a OSA, pela área de superficie reforço/líquido, de energía asi- Assim: 

P = AP, = Sf.(asL - asA) (4) 

e Sf é a área de superficie de interface por unidade de volume da matriz metálica. 

Guando o valor de aP , for negativo, GSA > CTSL, o metal infiltra-se 

espontaneamente na preforma. Contudo, se AP, for positivo, CTSA < CTSL, a 

molhabilidade entre o metal e o reforço é baixa e o processo requer a aplicação 

de uma pressão externa ao metal fundido para haver a formação do compósito. 

Pela equação (4) o parâmetro crítico que governa a molhabilidade de um 

dado sistema reforço/líquido é o trabalho de imersão, Wi, definido como: 

Wi = ( asL - asA) (5) 

O trabalho de imersão está relacionado com o ângulo de contato 9, 

formado entre o metal líquido e o reforço, e a tensão superficial entre o líquido e 

a atmosfera a u , pela equação de Young-Dupré: 

ĉ SA - C7SL = au .̂COS 9 (6) 
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Figura 9 - Infiltração de urna preforma por metal fundido. A mínima pressão que 
deve ser aplicada para produzir o compósito se constituí numa forma 
de medição da molhabilidade [MORTENSEN e JIN, 1992]. 

Portante, para se aumentar a molhabilidade do reforço pelo metal líquido, 

em um determinado sistema, pode-se [MORTENSEN e JIN, 1992]: 

• aumentar CTSA através de tratamentos térmicos que promovam a deserção de 

espécies gasosas da superficie das partículas de reforço; 

• diminuir OSL por recobrimento das partículas de reforço com metais que 

aumentem a reatividade entre a fase líquida e o reforço. 

• diminuir a tensão superficial do metal ctla pela adição de elementos de liga 

que modifiquem as características da camada de óxido presente na superfície 

do metal fundido. 

Em geral, para ocorrer a infiltração espontânea, tem de haver algum grau 

de reatividade entre o reforço e o metal líquido [CHIDAMBARAM et al., 1992], 

mas deve-se estar atento para que essa reação não produza camadas frágeis ao 

redor da fase de reforço, o que compromete a resistência mecânica do 

compósito. 
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11.4.2 - A INFLUENCIA DE PARTÍCULAS DE REFORÇO NA VISCOSIDADE DO LÍQUIDO 

Os metais e ligas fundidos são fluidos newtonianos, com viscosidade na 

faixa de 10'^ a 10'Pa.s [IVIORTENSEN e JIN 1992]. A viscosidade do líquido 

depende da fração volumétrica de fase sólida presente, de acordo com a 

equação [GERMAN, 1996]: 

Tl = (g-n.G ' ) / [ (d8 /d t ) " (1-c .Vs) ' ] (7) 

onde: 

Ti: viscosidade; g: fator geométrico; rn: viscosidade do líquido; G: tamanho de 

grão, Vs : fração volumétrica de fase sólida, ds/dt: taxa de deformação, n: 

constante com valor entre 0,5 e 1,0 e c: constante com valor na faixa de 1,2 a 2. 

Além disso, a viscosidade do líquido é função da composição e da 

temperatura do sistema. Para uma limitada variação da temperatura, a 

viscosidade do líquido varia de acordo com a equação de Arrhenius [GERMAN, 

1996]: 

T l , = Tlo.exp(Q/R.T) (8) 

onde 0 é a energía de ativação para o fluxo viscoso, r|o é o termo inerente à 

viscosidade. R e a constante dos gases e T é a temperatura absoluta. 

No caso dos compósitos produzidos com presença de fase líquida, seja 

por infiltração ou sinterização, a adição de partículas de reforço pode aumentar 

em várias ordens de grandeza a viscosidade do líquido formado [MORTENSEN e 

JIN, 1992]. 

Em termos práticos, a viscosidade de líquidos metálicos, com partículas de 

reforço em suspensão, aumenta com a diminuição do tamanho de partícula e com 

o aumento da fração volumétrica do reforço. Há aínda a possibilidade de ocorrer 

alterações da viscosidade no decorrer do processo de fabricação do compósito, 

já que as partículas de reforço podem se aglomerar ou ter sua morfologia e 

fração volumétrica modificadas, devido às interações entre as partículas e a fase 
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líquida e entre as próprias partículas [i\/IORTENSEN e JIN, 1992; STEFANESCU 

eDHINDAW, 1988]. 

11.4.3 - MIGRAÇÃO DE PARTÍCULAS DE REFORÇO 

A interação entre as partículas sólidas do reforço, dispersas em um metal 

líquido, e a fase sólida, proveniente da solidificação deste metal líquido, 

determina a distribuição espacial do reforço no compósito. Neste sistema, as 

partículas de reforço podem ser empurradas pela interface sólido-líquido, da 

frente de solidificação para as últimas regiões a serem solidificadas, ou serem 

capturadas pelo metal sólido e ficarem íiomogeneamente dispersas na matriz 

[MORTENSEN e JIN, 1992, STEFANESCU e DHINDAW, 1988, ROHATGI, et al., 

1986]. 

O critério termodinâmico, pelo qual pode-se predizer a transferência das 

partículas do metal líquido para o metal sólido, leva em consideração o balanço 

de energias interfaciais entre: a partícula e o sólido, CTRS, a partícula e o líquido, 

opL, e o sólido e o líquido, CTSL- AS partículas serão empurradas pela interface 

sólido/líquido se [MORTENSEN e JIN, 1992, UHLMANN, et al., 1964]: 

CTPS>CTPL+CTSL (9) 

Este modelo está relacionado à teoria de nucleação heterogênea e mede 

essencialmente, a capacidade das partículas de reforço de atuar como sítios de 

nucleação para o crescimento da fase sólida. Sua principal limitação está na 

escassez de dados relativos às energias de interface para a maioria dos 

materiais, particularmente para aqueles que contêm elementos em solução. 

Um critério empírico, baseado na distribuição do campo de temperaturas 

para o crescimento de um cristal a partir do líquido na presença de uma partícula 

esférica, propõe que uma partícula de reforço será capturada pela fase sólida se 

a condutividade térmica da partícula, kp, for maior do que a condutividade 

térmica do líquido, kL [MORTENSEN e JIN, 1992, STEFANESCU e DHINDAW, 

1988, ROHATGI, e ta l . , 1986]: 
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kp > kl (10) 

Quando kp > kL, a frente de solidificação forma uma depressão sob a 

partícula, possibilitando sua captura. No entanto, se kp < ki, as isotermas são 

deformadas, aparecendo uma saliência na interface que está se solidificando, o 

que faz com que ocorra a rejeição da partícula. Veja esquema apresentado na 

Figura 10. 

(A) 

kp=ku 

(B) 

k p > k L 

(C) 

k p < k L 

i ) 

Figura 10 - Influência da condutividade térmica k da partícula (kp), líquido (kO e 
sólido (ks) na forma da interface sólido-líquido. (A) interface plana; kp 
= kc, (B) captura da partícula pela fase sólida; kp > kc (C) rejeição da 
partícula pela fase sólida kp < K [STEFANESCU e DHINDAW, 1988]. 

ROHATGI e colaboradores [ROHATGI et al., 1986], modificaram este 

critério experimental, conseguindo um melhor ajuste dos dados, mas sem propor 

nenhuma justificativa teórica. Neste novo modelo, a captura da partícula de 

reforço pelo sólido se dará quando: 

(kpCppp/kuCLpi)̂ '̂  > 1 (11) 

onde: k é a condutividade térmica, c é o calor específico e p é a densidade, e os 

subscritos P e L se referem à partícula de reforço e ao líquido, respectivamente. 
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11.5 - ELABORAÇÃO MECÂNICA DE LIGAS (MECHANICAL ALLOYING) 

11.5.1 - O PROCESSAMENTO DE PÓS EM MOINHOS DE BOLAS DE ALTA ENERGIA 

DEFINIÇÃO: Mechanical alloying (MA) é um processamento de pós em moinhos de 

bolas de alta energia, como os moinhos vibratórios, planetários e atritores 

[MURTY e RANGANATHAN, 1998]. Nestes equipamentos, ocon-e a transferência 

de energia cinética das esferas que estão se movendo a altas velocidades, da 

ordem de 7 m/s [SCHWARZ, 1996], para as partículas de pós através do 

cisalhamento ou impacto. Esta técnica permite conseguir uma ligação, a nível 

atômico, dos elementos químicos que constituem os pós de partida, formando 

uma liga por um processamento realizado totalmente no estado sólido 

[BENJAMIN, 1988]. Além de misturas de pós elementares, pós pré-ligados e 

cerâmicos, como óxidos, nitretos, etc , podem ser usados também na produção 

de compósitos. 

Na Tabela VI, mostra-se a evolução do processo de mechanical alloying. 

Esta técnica foi desenvolvida, por Benjamin e colaboradores a partir de 1966, 

como parte do programa de produção de pós de superligas reforçadas com 

dispersão de óxidos, para fabricação de peças de motores a jato [BENJAMIN, 

1970]. A pesquisa sobre mechanical alloying continuou se concentrando na 

produção de superligas endurecíveis por dispersão (ODS) na década de 70, tendo 

como materiais base o ferro, níquel e alumínio. 

Em 1983, Koch e colaboradores do Oak Ridge National Laboratory 

estudaram as reações químicas desencadeadas por MA e a formação de fases 

amorfas no estado sólido. Também nos anos 80, surgiu uma nova área, a síntese 

por moagem reativa. McCormick [McCORMICK, 1995] mostrou a possibilidade do 

uso dos moinhos de alta energia na promoção de reações de refino (Ex.: redução 

do óxido de cobre por cálcio durante a moagem). 

Um dos exemplos mais contundentes da potencialidade do mechanical 

alloying é a formação de um aco rápido M2 a partir de seus constituintes 

elementares, conseguida recentemente por Matteazzi [MATTEAZZI e WOLF, 

1998]. 
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De modo geral, as possibilidades de processamento de materiais por 

mechanical alloying são muito amplas, embora sua grande maioria seja estudada 

apenas em laboratório. Pode-se citar [PANELLI et al., 1997, NOGUEIRA et al., 

1997]: 

1 . Produção de materiais com fina dispersão de partículas de segunda fase; 

2. Aumento do limite de solubilidade, produzindo soluções sólidas; 

3. Refino da microestrutura, a ponto de haver a formação de grãos 

nanocristalinos; 

4. Síntese de fases cristalinas metaestáveis; 

5. Formação de materiais amorfos; 

6. Introdução de grandes quantidades de elementos de liga em sistema 

imíscíveis ou de baixa miscibílidade, produzindo novas ligas que não são 

conseguidas através da metalurgia convencional; 

7. Indução de reações químicas a baixas temperaturas ou mesmo à temperatura 

ambiente, obtendo-se intermetálicos, carbonetos e silicetos. 

Tabela VI - Evolução do processo de mechanical alloying [MURTY e 
RANGANATHAN, 1998] 

1960-1970 
Níquel toriado (Ni-Th02); 
Primeiros experimentos de MA com ligas à base de níquel; 
Primeiros experimentos de MA com ligas à base de alumínio 

1970-1980 

Divulgação do processo de MA; 
Patenteamento do processo de MA; 
Patenteamento do processo de MA para ligas de alumínio; 
Primeiro uso comercial da liga MA754; 
Planta piloto para produção de ligas de alumínio por MA 

1980-1990 

Ligas de Al-Li por MA; 
Primeiro uso comercial da liga MA 956; 
Amortização por MA; 
Quasicristais por MA; 
Uso do mechanical alloying em sistemas imíscíveis; 
Moagem reativa; 
Planta INCOMAP para produção de ligas leves 

No entanto, a moagem de alta energia tem sido utilizada comercialmente 

na produção de pós precursores para superligas á base de ferro, alumínio e 

níquel, além de pós para aplicações não estruturais como recobrimentos e 

catalisadores [BENJAMIN, 1988]. Para tanto, são utilizados moinhos com 
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diâmetros da ordem de metros e tempos de processamento de dezenas de horas 

[SCHWARZ, 1996]. 

No futuro, a moagem de alta energia poderá ser usada para sintetizar ligas 

especiais, dentre elas, ligas para componentes de motores de aeronaves, sendo 

que os principais materiais a serem processados serão os intermetálicos e os 

compósitos á base de Ni, Ti, Al e Nb [MATTEAZZI et al., 1997]. 

11.5.2 - Os EXPERIMENTOS DE BENJAMIM 

John S. Benjamin com pesquisadores da International Nickel Company 

desenvolveram, no final dos anos 60, um processo que produzia partículas de 

material compósito com dispersão homogênea e estrutura interna uniforme. A 

esse processo deram o nome de "mechanical alloying". 

As primeiras ligas produzidas foram à base de níquel, onde as matérias-

primas foram os pós de níquel carbonila = 4 a 7\im), cromo < 75|am), óxido 

de tório ou óxido de itrio (tamanho médio de cristalito entre 0.01 e O.OSum. 

formando aglomerados de 20um) e uma liga-mâe de Ní-AI-Tí fundida a vácuo e 

moída (utilizou-se a fração menor que 75^m). A intenção de se utilizar esta liga 

mãe foi a de reduzir as atividades do alumínio e do titânio [BENJAMIN, 1970]. 

Os materiais foram processados, a seco, em moinhos de alta energia tipo 

Atritor, marca Szegvari, modelos 1-S e 10-S (equipamentos projetados para a 

produção de tintas). Este tipo de moinho tem um tanque vertical cilíndrico, onde o 

pó e as bolas são carregados. O movimento desta carga é conseguido através de 

uma haste aletada acoplada a um motor. 

A carga era composta de 10kg de pó e 175kg de "pellets" de níquel com 

diâmetro maior que 6cm. As condições de processamento foram rotação da haste 

igual a 132rpm, tempo de 40h e atmosfera estanque contendo ar. O pó obtido era 

peneirado e a fração menor que 350 î m era acondicionada em canecas de aço, 

aquecidas a 400°C sob vácuo de 1 0 ' ^ a e seladas por soldagem. A seguir, os pós 

eram consolidados por extrusão a quente em uma prensa convencional de 

750ton, a temperaturas da ordem de 1175°C, com razão de extrusão maior ou 

igual a 12:1 [BENJAMIN, 1970]. Na figura 11, esquematiza-se este 

processamento. 
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A análise da estrutura dos pós no decorrer do processo de meclianical 

alloying mostrou que: 

• em pouco tempo, os aglomerados de óxidos (2,5% em volume) foram 

quebrados e suas partículas ultrafinas distribuidas ao longo da interface de 

soldagem entre as partículas metálicas; 

• a taxa de soldagem foi alta devido à não utilização de agentes 

condicionadores no processo, como líquidos ou surfactantes. Este fato 

possibilitou a produção de pós compósitos de tamanfio de partícula grosseiro 

(~60|im) [BENJAMIN e VOLIN, 1974], mas com uma estrutura interna 

refinada, contendo elementos reativos, como alumínio e titânio, e um nível 

aceitável de contaminação por oxigênio. 

• o refinamento da estrutura foi aproximadamente logarítmico em relação ao 

tempo, dependendo da energia imposta ao sistema e da taxa de encruamento 

do material a ser processado. 

jarra refrigerada 

caneca de aço 

Dó.orocessado 

óxido de itrio 
1% 

aHttor 

esferas de aço 

haste rotativa 

contaner aquecido 
370 °C 

punçáo prensa de extrusão matriz 

tratamento térmico 

laminação a quente 
900-1100 °C 

usinagem 

produto rinal 

Figura 11 - Esquema do processamento completo de superligas à base de níquel, 
utilizando-se a técnica de mecíianical alloying [BENJAMIN, 1976]. 
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Assim, a partir do processamento em moinho de alta energia, pode-se 

obter partículas com uma distribuição homogênea dos elementos químicos a nível 

sub-microscópico, já que a variação de composição é menor do que a encontrada 

em muitos fundidos, utilizando-se como matéria-prima pós elementares ou pré-

ligados grosseiros, que são estáveis e relativamente baratos. 

Em termos de propriedades mecânicas, as superiigas à base de níquel 

com adição de óxidos processadas em moinho de alta energia, extrudadas e 

tratadas termicamente, são superiores ás ligas convencionais. Isto ocorre pois, 

nas ligas processadas por mechanical alloying, a resistência a altas temperaturas 

aumenta devido a ação dos dispersóides [BENJAMIN, 1970; 1988]. 

Benjamin também pesquisou o efeito do mechanical alloying no alumínio 

puro e na liga AI-4%Mg processada a partir dos pós elementares [BENJAMIN e 

BOMFORD, 1977; BENJAMIN e SCHELLENG, 1981]. Nestas ligas, foi necessário 

utilizar agentes controladores de processo, como o ácido esteárico ou metanol, 

para impedir a soldagem excessiva entre as partículas. Durante o processamento 

em moinho atritor, quebram-se os filmes presentes na superfície dos pós (óxidos 

hidratados, hidróxidos e carbonatos, conforme esquematizado na Figura 12(A)) e 

há a decomposição do agente controlador de processo, formando de 2,75 a 5,4% 

em volume de dispersóides equiaxiais (AI2O3 e carbono) de tamanho próximo a 

30nm, que ficam homogeneamente distribuídos na matriz, conforme Figura 12(B). 

O pó resultante deste processamento deve ser compactado a quente (510 

a 538°C), para que o tarugo não apresente trincas nos contornos de partícula e, 

posteriormente, extrudado (454 a 482°C). 

O material, após extrusão, possui tamanho de grão bem fino, da ordem de 

0,5nm, ancorado pelos dispersóides. Deve-se ressaltar que os materiais 

processados com adição de ácido esteárico não puderam ser trefilados, 

provavelmente devido ao teor relativamente alto de dispersóides, enquanto que 

as ligas com adição de metanol foram facilmente trefiladas sem recozimentos 

intermediários. 

A resistência mecânica dos materiais á base de alumínio processado por 

mechanical alloying (414MPa para o alumínio puro e de 520 a 585MPa para o Al-

4%Mg) alcançou valores próximos aos das ligas de alumínio endurecíveis por 

precipitação das séries 2000 e 7000. 
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HIDRÓXIDOS E 
CARBONATOS 

MECHANICAL 

ALLOYING 

RUPTURA DOS FILMES SUPERFICIAIS DOS PÔS PELA DEFORMAÇÃO 
PLÁSTICA DURANTE O PROCESSAMENTO EM MOINHO DE ALTA ENERGIA 

CARBONATOS, ÓXIDOS E HIDRATOS 
DE TAMANHO SUBM1CROMÉTRICO 

PO DA LIGA DE ALUMÍNIO COMPLETAMENTE PROCESSADO E 
APÔS DESGASEIFICAÇAO A QUENTE 

ra 12 - Esquema do processamento de ligas de alumínio-magnésio por 
mechanical alloying, mostrando: (A) a ruptura dos filmes superficiais 
dos pós elementares e (B) o mecanismo de formação da 
microestrutura do compósito [BENJAMIN e SCHELLENG, 1981]. 
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11.5.3 - PROCESSAMENTO EM MOINHO DE ALTA ENERGIA DE COMPÓSITOS À BASE DE 

Fe-0,6%P-0,9%C 

A idéia de utilizar moinhos de alta energia para a homogeneização da 

alumina nos aços rápidos, que será discutida no capítulo V desta Tese, baseia-se 

nos experimentos de Gutsfeld e Thümmier [GUTSFELD, 1991; THÜMMLER e 

GUTSFELD, 1990; 1991]. Estes autores adicionaram carbonetos, nitretos ou 

alumina a uma matriz constituída de Fe-0,6%P-0,9%C. As condições 

experimentais destes ensaios foram: 

• Matéria-prima: ferro carbonila (5pm), Fe2P {13,5nm), grafite (0,95^im), NbC 

(0,5 a 5nm), TiC (1 a 4pm), TiN (1 a 2^m) e AI2O3 (2,6^im). 

• Processamento do pó: a mistura de pós (Fe-Fe2P-C-fase dura) foi processada 

em moinho atritor de laboratório por 1h sob heptano. A seguir o pó foi seco a 

vácuo e recozido sob atmosfera de hidrogênio a 800°C. 

• As amostras foram compactadas a 550MPa e as sinterizações foram 

realizadas sob atmosfera de hidrogênio a 1280°C por 1h. 

Os compósitos à base de ferro com partículas duras finamente dispersas 

possuem, após sinterização, altas densidades (97 a 99%), devido à presença de 

fases líquidas formadas através da reação do ferro com fósforo ou do ferro com 

carbono e fósforo. A microestrutura e as propriedades não são sensíveis ás 

pequenas variações das condições de sinterização. 

O processamento dos compósitos à base de ferro, em moinhos de alta 

energia, promove um melhor desempenho quanto à resistência ao desgaste 

abrasivo a seco, ao módulo de elasticidade, á resistência á tração, ao 

alongamento e à dureza, em relação ao mesmo material processado em 

misturador Y. Este fato é devido ao menor tamanho de grão obtido pelo 

processamento em moinho de alta energia, resultado da inibição do crescimento 

do grão durante a sinterização com a presença de fase líquida. 

Os melhores resultados foram apresentados pelos compósitos com adição 

de carboneto de niobio e com o carboneto de titânio, quando os volumes das 

fases duras são menores que 10%. Por exemplo, o desgaste abrasivo do sistema 

Fe-0,6%P-0,9%C-10%NbC foi seis vezes menor quando processado em moinho 

atritor em relação ao mesmo material produzido pela mistura dos componentes 
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em moinho Y. A resistência ao desgaste da classe de materiais Fe-0,6%P-0,9%C-

10%NbC, com partículas de NbC entre 1,5 e 2,5^m, processada em moinho de 

alta energia, chega a ser duas vezes superior à resistência do aço rápido T l 5 

produzido por metalurgia do pó convencional. 

A diferença da molhabilidade entre as fases duras e o líquido que se forma 

durante a sinterização se reflete nas propriedades mecânicas e na resistência ao 

desgaste. Assim, a alumina, que tem um ângulo de molhabilidade com a fase 

líquida formada no sistema Fe-P-C de 92° a 1280°C, possui propriedades 

inferiores ao NbC, cujo ângulo de molhabilidade é 21° (nos sistemas Fe-P-C-TíN = 

33° e Fe-P-C-TiC = 32°). Apesar da baixa molhabilidade, os compósitos com 

adição de alumina, processados em moinho atritor, possuem propriedades 

razoáveis. Isto é mostrado por Köhler, Gutsfeld e Thümmier [KÖHLER et al., 

1990], em um experimento em que o compósito Fe-0,6%P-0,9%C -10% AI2O3, 

processado em moinho de alta energia, é sinterizado a 1320°C, exibindo um 

aumento de 20% na resistência à tração e de 50% no alongamento, como 

apresentado na Tabela VII. No que se refere à resistência ao desgaste (ensaio de 

pino sobre disco com carga de BOON/mm^, lubrificação a óleo e disco de aço 

16Mn5Cr), os autores concluíram que, na matriz do compósito Fe-0,6%P -0,9%C, 

o NbC pode ser substituido pela alumina sem prejudicar as propriedades 

mecânicas. 

Tabela VII - Comparação das propriedades do compósito Fe(carbonila)-10%Al2O3 
(2,6^m)-0,6%P-0,9%C sem e com processamento em moinho atritor, 
recozido e sinterizado a 1320°C/1h [KÖHLER et al., 1990]. 

Sem processamento 
no moinho atritor 

Com processamento 
no moinho atritor 

Densidade a verde(%DT) 75,9 75,8 
Densidade após sinterização (%DT) 96,3 98,6 

Dureza do sinterizado (HV20) 246 260 
Módulo de Young (kN/mm^) 207 216 

Resistência à tração (N/mm^) 566 661 
Alongamento (%) 1,4 3,2 

Uma das principais conclusões obtidas, através do estudo dos compósitos 

á base Fe-0,6%P-0,9%C processados em moinho de alta energia, foi quanto a 

ação das partículas cerâmicas no refino de grão. Quando as partículas cerâmicas 
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estão cravadas em uma matriz onde a sinterização se dá por fase líquida 

convencional, isto é, quando o liquido se forma nos contatos entre partículas e 

não no interior das mesmas, a solubilidade de uma partícula na fase líquida é 

descrita pela equação [GUTSFELD, 1991 ] : 

Cai=Co*[1+2ysi.Q/kT)*1/a,] (12) 

Cai : solubilidade das partículas; C o : solubilidade da fase sólida para a\ =GC; 

Q: volume de um átomo; k: constante de Boltzmann; T: temperatura; 

a,: raio de curvatura das partículas eysi: energia de superfície sólido-liquido. 

Como a solubilidade da fase sólida no líquido é inversamente proporcional 

ao seu raio de curvatura, o material sólido de uma partícula pequena (Y) será 

dissolvido e precipitado numa partícula maior (X), ocorrendo o crescimento de 

grão (Figura 13). 

Figura 13 - Esquema do crescimento de grão em sinterização com fase líquida 
convencional na presença de partículas cerâmicas inertes 
[GUTSFELD, 1991 ] . 
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Se, no entanto, partículas inertes (Z) forem colocadas na microestrutura, 

não ocorre precipitação de elementos nas posições onde estas partículas estão 

localizadas, ocorrendo ainda uma mudança no raio de curvatura do grão entre 

duas partículas inertes vizinhas (de RA para RA) . Quando o valor do raio de 

curvatura (RA) alcançar o tamanho das partículas pequenas (RA'=RB), cessa o 

potencial para o crescimento de grão. Assim, quanto menor a distância entre as 

partículas inertes fixas na microestrutura, mais rapidamente cessará o 

crescimento de grão. 
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III. MATERIAIS E MÉTODOS 

I I I . 1 - MATÉRIAS-PRIMAS 

Neste trabalho, utilizou-se o pó de aço rápido M2 atomizado a água e 

recozido sob atmosfera de hidrogênio, produzido pela Coldstream Inc. 

O tamanho médio de partícula ((|)m) de todos os pós foi determinado por 

difraçào de laser em um equipamento Malvern Instruments mod. 2600LC. Para o 

pó de M2, como recebido, obteve-se um valor de 80 ^m. 

As análises químicas do aço e dos aditivos foram realizadas utilizando-se a 

técnica de fluorescência de raios-X (PHILIPS PW2404). O carbono foi analisado 

por combustão direta (equipamento: LECO CS 300) e os teores de oxigênio e 

nitrogênio por fusão sob gás inerte (equipamento: HORIBA EMGA Mod. 520). A 

análise e identificação de fases presentes nos diversos materiais foi feita por 

difração de raios-X, (PHILIPS MDP1880), radiação Cu Ka: A.=0,1541 nm. 

A composição química (porcentagem em peso) do aço M2, como recebido, 

é: 0,83 %C; 4,14 %Cr; 4,81 %Mo; 1,97 %V; 6,20 %W; 0,058 % 0 e 0,027 %N. Os 

aditivos empregados foram: o fosfeto de cobre, obtido pela moagem de uma liga 

fundida, possui 14% de fósforo, (fase detectada por difração de raio-X: CuaP -

JCPDS: 21263), e fosfeto de ferro, P I20 da SCM Metal Products com teor de 

fósforo igual a 24,17% (composto por FeP - JCPDS: 390809 e Fe2P - JCPDS: 

271171). Estes aditivos têm tamanho médio de partícula de 15 e 13 |im, 

respectivamente. 

O grafite adquirido da Merck ((t»m= 10,4^m) foi utilizado como adição ao aço 

M2. A alumina, fornecida pela Alcoa (^m = 72\im), foi empregada na produção dos 

compósitos. Ambos possuem pureza maior que 99%. 

O pó de ferro HD177 («j)m = 97nm), atomizado a água, fornecido pela Belgo 

Brasileira S/A, e o pó de ferro carbonila K291 ((j)m = 4,74 |am), da SCM Metal 

Products Inc., foram utilizados em alguns experimentos comparativos. Ambos 

possuem teor de carbono inferior a 0,01%. 

Na Figura 14, as partículas dos pós utilizados neste trabalho podem ser 

observadas: os pós de aço M2 e de ferro atomizado são irregulares. Já o pó de 

ferro carbonila tem as partículas arredondadas e com pequenas dimensões. Os 
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fosfetos de ferro, de cobre e a alumina têm aspecto angular, característico de 

materiais que passaram por processos de moagem. 

Fiqura 14 - Microscopia eletrônica de van-edura dos pós utilizados neste trabalho: 
(a) aço M2; (b) AI2O3; (c) ferro atomizado; (d) ferro carbonila; (e) 
fosfeto de ferro; (f) fosfeto de cobre. 
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III.2 - PARTE I: PROCESSAMENTO POR MISTURA SIMPLES 

Bolton propôs que a adição de fosfeto de cobre aos aços rápidos envolve o 

aparecimento de uma seqüência de fases líquidas ricas em fósforo e ricas em 

cobre em um intervalo de temperatura muito próximo, como exposto no item 11.2.1. 

Aliado a isso, a literatura consultada não apresenta dados sobre a influência da 

adição de fosfeto de ferro aos aços rápidos, que evidenciaria o efeito das fases 

líquidas ricas em fósforo na sinterização destes materiais, sem confundir com a 

ação do cobre líquido. 

As fases líquidas que se formam nos aços rápidos com adição de fosfeto de 

cobre podem, a princípio, agir simultaneamente, ativando a densificação. Assim, a 

abordagem que se adotou nesta pesquisa foi a separação dos efeitos relativos ao 

cobre e ao fósforo na sinterabilidade do aço M2, através do estudo comparativo da 

adição de ligas de Cu-P e Fe-P a este material. 

Procurou-se obter subsídios experimentais para a proposição do 

mecanismo de sinterização do aço M2 com adição de portadores de fósforo, a ser 

apresentado no item IV.4, a partir de: 

• ensaios de análise térmica como a dilatometria, capaz de monitorar a presença 

de fases líquidas e o DSC/DTA, que indica a temperatura das possíveis 

reações que ocorrem no sistema. 

• dados relativos à densidade final e à microestrutura dos aços ao fósforo 

sinterizados sob atmosfera gasosa (N2-10%H2) a temperaturas iguais ou 

inferiores a 1150°C. 

As composições dos materiais utilizados nesta parte do trabalho foram 

obtidas pela simples mistura dos pós em um misturador Túrbula®, girando a 35 

rpm por 2h. A massa total, igual a 30g, continha pó de aço M2 com 0,25% em peso 

de carbono (na forma de grafite) e ligas portadoras de fósforo Cu-P ou Fe-P (teor 

de fósforo igual a 0,6%, 1,0% e 1,4% em peso) para diminuição da temperatura de 

sinterização. No caso dos compósitos, foi adicionado, como reforço, o pó de 

alumina, em teores de 5, 10 e 15% em volume. 
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I I I .2 .1 - PARTE I (MISTURA SIMPLES) - SINTERIZAÇÃO 

Para os ensaios de sinterização, tanto em forno de laboratorio como em 

fornos industriais, foi padronizada uma amostra cilíndrica com 3g, diâmetro 

nominal igual a 10mm e altura de aproximadamente 3mm. Essa amostra foi 

compactada uniaxialmente, em matriz de ação simples, sob pressão de 550MPa e 

com lubrificação nas paredes da matriz. 

I I I .2 .1 .1 - SINTERIZAÇÃO EM FORNO DE LABORATÓRIO 

As sinterizações em escala de laboratório (3 amostras para cada 

composição) foram efetuadas em um forno tubular com resistências de SiC, marca 

Lindenberg BLUE M, com retorta de alumina de diâmetro 15mm, da seguinte 

forma: 

• na sinterização a vácuo, empregou-se um sistema da Edwards Mod. EDM-6 

(bomba mecânica + bomba difusora), obtendo-se um vácuo da ordem de 10^ 

Pa. A amostra era resfriada no forno até 700°C, a seguir, a retorta era retirada 

e, após 30 minutos, quando a temperatura já era igual à ambiente, foi aberto o 

sistema. 

• na sinterização sob atmosfera redutora - hidrogênio de pureza comercial ou 

mistura gasosa N2-10%H2 (fornecida pela White l\/lartins, com ponto de orvalho 

de -70°C) -, as amostras foram resfriadas no forno até cerca de 300°C, a seguir 

foram retiradas da retorta e deixadas esfriar até à temperatura ambiente. 

No aço M2 sem adições e nos sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P foram 

analisadas as seguintes variáveis de processo: temperatura de sinterização 

(1120°C e 1150°C), tempo de patamar à temperatura de sinterização (1/2 e 1h), 

atmosfera de sinterização (vácuo, H2 e N2-10%H2) e velocidade de aquecimento 

(10°C/mine20°C/min). 



I I I . 2 .1 .2 - SINTERIZAÇÂO EM FORNOS INDUSTRIAIS 

O aço M2 e os compósitos I\/12-Al203 (5, 10 e 15% em volume), com e sem 

adição de Cu-P ou Fe-P (teor de fósforo igual a 0,6%, 1,0% e 1,4% em peso, 

foram também sinterizados em fornos industriais (4 amostras para cada 

composição). A temperatura da sinterização realizada na empresa Brassinter foi 

1120°C, sendo esta a temperatura limite do forno de esteira utilizado. No ensaio a 

1150°C, foi empregado o forno de vigas caminhantes da empresa Metalpó, cuja 

temperatura máxima é 1300X. As velocidades de aquecimento foram de 12°C/min 

(Brassinter) e 17°C/min (Metalpó). O tempo em que as amostras permaneceram 

na zona quente dos fornos foi de 40 minutos. Em ambos os casos, a atmosfera foi 

de 25%H2-75%N2, obtida pela mistura dos gases elementares. 

I I I .2 .2 - TRATAMENTOS TÉRMICOS 

No experimento de têmpera, foram utilizados os corpos de prova de aço M2 

com adição de ligas à base de fósforo por mistura simples e sem alumina, 

sinterizados a 1150°C/1h/(10°C/min)/N2-10%H2 em forno de laboratório. 

O tratamento térmico se baseou no trabalho de Aguilera [AGUILERA et al., 

1996], cujas etapas são: a austenitização das amostras a 1100°C por 5 minutos 

sob atmosfera de argônio, têmpera em óleo, sem tratamento de revenido posterior. 

O esquema da Figura 15 resume os tópicos explorados, as condições de 

processamento, os ensaios e as análises utilizadas nesta etapa. 
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III.3 - PARTE II (PROCESSAMENTO EM MOINHO DE ALTA ENERGIA) 

Nesta segunda parte do trabalho, o aço rápido M2 e o compósito M2 com 

10% em volume de AI2O3 foram processados em um moinho tipo atritor Netzsch 

Molinex PE075, com jarra de polietileno de alta densidade, em bateladas de lOOg 

de pó e 900g de esferas de aço 52100, de 7,5mm de diâmetro. 

Os tempos de processamento foram de 5, 10 e 15 h, a rotação da haste 

igual a 1400rpm e o recipiente de moagem protegido por uma atmosfera de 

nitrogênio comercial. O recozimento dos pós, após o processamento, foi realizado 

sob um fluxo de H2 a 800 e 950°C por 1h e resfriamento no forno. 

As sinterizações das amostras do M2 como recebido (veja item III.2.1.1) e 

dos materiais processados em moinho atritor foram efetuadas no forno de 

laboratório, sob atmosfera de N2-10%H2. No esquema da Figura 16, apresentam-

se as condições de processamento, os materiais, os ensaios e as análises que 

foram realizadas no material à base de M2 processado em moinho atritor, visando: 

(a) Avaliar o efeito do processamento em moinho de alta energia sobre a 

densidade e microestrutura do pó de M2 e do compósito M2-10%Al2O3; 

(b) Acompanhar a evolução microestrutural do compósito M2-10%Al2O3; 

(c) Avaliar o efeito da adição de portadores de fósforo ao compósito M2-10%Al2O3. 

III.3.1 - O ESTUDO DO SISTEMA À BASE DE Fe-0,9%C-0,6%P 

Para a separação do efeito da variável tamanho de partícula e avaliação da 

microestrutura, utilizou-se o sistema à base de Fe-0,9%C-0,6%P (via Fe-P) para a 

comparação microestrutural e nos ensaios de dilatometria. 

Este mesmo sistema á base de Fe-0,9%C-0,6%P com adição de alumina foi 

usado para o estudo dos mecanismos de sinterização com presença de fase 

líquida, exemplificando o caso de a fase líquida não penetrar nos contornos de 

grão das partículas do compósito Fe-0,9%C-0,6%P-10%Al2O3, processado em 

moinho de alta energia por 15 horas. Foi feita ainda a comparação entre o 

compósito formado pela mistura simples entre os pós de Fe-0,9%C-0,6%P e da 

alumina (10% em volume), compósito Fe-0,9%C-0,6%P-10%Al2O3 processado em 

moinho de alta energia por 15h (veja esquema da Figura 17). 

54 



T
e

m
a 

M
a

te
ri

a
l 

C
o

n
d

iç
õ

e
s 

d
e 

p
ro

c
e

s
s

a
m

e
n

to
 

A
n

á
li

s
e

s 
e 

e
n

s
a

io
s 

S
in

te
ri

za
ç

ã
o

 
d

o
 

a
ç

o
 

rá
p

id
o

 
M

2
 c

o
m

o
 

re
c

e
b

id
o

 
IV

I2
+

0,
25

%
C

 
S

in
te

ri
za

çã
o 

e
m

 F
or

no
 d

e 
L

ab
o

ra
tó

ri
o

: 
(N

2-
10

%
H

2,
 1

25
0°

C
, 

1h
, 2

0°
C

/m
in

) 
.d

en
si

da
de

 a
 v

er
de

 
(g

eo
m

ét
ri

ca
);

 
.d

en
si

da
de

 h
id

ro
st

át
ic

a 
d

o
 

si
nt

er
iz

ad
o;

 
.m

ic
ro

es
tr

ut
ur

a;
 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
gr

ão
 

.d
ila

to
m

et
ria

. 

C
a

ra
c

te
ri

za
ç

ã
o

 
d

o
s 

p
ó

s 
p

ro
c

e
s

s
a

d
o

s 
n

o
 

m
o

in
h

o
 

a
tr

it
o

r 

M
2 

M
2

+
1

0
%

 v
ol

. 
A

I2
O

3 
C

ar
aa

 d
o 

M
oi

nh
o 

A
tr

ito
r 

N
et

zs
ch

e 
P

E
07

5:
 

10
0g

 d
e 

pó
, 9

00
g 

de
 e

sf
er

as
 d

e 
aç

o 
52

10
0 

de
 d

iâ
m

et
ro

 ig
ua

l a
 7

,5
m

m
; 

V
el

oc
id

ad
e 

d
e 

ro
ta

çã
o 

da
 h

as
te

: 
14

00
 r

pm
: 

A
tm

os
fe

ra
 d

a 
câ

m
ar

a 
d

e 
m

oa
ae

m
: 

N
?;

 
T

em
o

o 
d

e 
p

ro
ce

ss
am

en
to

: 
5,

 1
0 

e 
15

 h
 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
pa

rt
íc

ul
a;

 
di

fr
aç

ão
 d

e 
ra

io
s-

X
 

.m
or

fo
lo

gi
a 

(M
E

V
);

 
.a

ná
lis

e 
d

e 
C

, O
, 

N
. 

S
in

te
ri

za
ç

ã
o

 
d

o
s 

p
ó

s 
p

ro
c

e
s

s
a

d
o

s 
n

o
 

m
o

in
h

o
 

a
tr

it
o

r 
c

o
m

 
e 

s
e

m
 

re
c

o
zi

m
e

n
to

 

M
2 

M
2

+
1

0
%

 v
o

l. 
A

I2
O

3 
R

ec
o

zi
m

en
to

 
. s

em
 r

ec
oz

im
en

to
; 

, 
re

co
zi

do
 a

 8
00

°C
/1

h/
H

2;
 

. 
re

co
zi

do
 a

 9
50

°C
/1

h/
H

2 
S

in
te

ri
za

çã
o 

em
 F

or
no

 d
e 

L
ab

o
ra

tó
ri

o
: 

(N
2-

10
%

H
2,

 1
25

0°
C

, 
1h

, 2
0°

C
/m

in
) 

.d
en

si
da

de
 a

 v
er

de
 

.a
ná

lis
e 

de
 C

, O
, N

 
.d

en
si

da
de

 h
id

ro
st

át
ic

a 
d

o
 

si
nt

er
iz

ad
o;

 
.m

ic
ro

es
tr

ut
ur

a;
 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
gr

ão
 

.d
ila

to
m

et
ria

. 

E
v

o
lu

ç
ã

o
 

m
ic

ro
e

s
tr

u
tu

ra
l 

d
o

 
c

o
m

p
ó

s
it

o
 

M
2

+
1

0
%

 v
o

l. 
A

I2
O

3 
P

ro
ce

ss
ad

o 
p

o
r 

1
5 

h
o

ra
s 

e 
re

co
zi

d
o

 a
 9

50
°C

/1
h

/H
2 

S
in

te
ri

za
çã

o 
em

 F
or

no
 d

e 
L

ab
o

ra
tó

ri
o

: 
(N

2-
10

%
H

2,
 1

25
0°

C
, 

1h
, 2

0°
C

/m
in

) 
T

em
p

er
at

u
ra

: 
11

00
. 

11
50

.1
20

0e
 1

25
0°

C
 

.d
en

si
da

de
 a

 v
er

de
; 

.d
en

si
da

de
 h

id
ro

st
át

ic
a 

d
o

 
si

nt
en

za
do

; 
.m

ic
ro

es
tr

ut
ur

a;
 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
gr

ão
. 

A
d

iç
ã

o
 

d
e 

p
o

rt
a

d
o

re
s 

d
e 

fó
s

fo
ro

 a
o

 c
o

m
p

ó
s

it
o

 
M

2
+

1
0

%
 v

o
l. 

A
I2

O
3 

P
ro

ce
ss

ad
o 

p
o

r 
1

5 
h

o
ra

s 
e 

re
co

zi
d

o 
a 

95
0°

C
/1

h
/H

2 
+

1
,4

%
P

 (
vi

a 
C

u
-P

 o
u

 F
e

-P
) 

S
in

te
ri

za
çã

o 
e

m
 F

or
no

 d
e 

L
ab

o
ra

tó
ri

o
: 

(N
2-

10
%

H
2,

 1
15

0°
C

, 
1h

, 2
0°

C
/m

in
) 

.d
en

si
da

de
 a

 v
er

de
 

.d
en

si
da

de
 h

id
ro

st
át

ic
a 

d
o

 
si

nt
er

iz
ad

o;
 

.m
ic

ro
es

tr
ut

ur
a.

 

F
ig

u
ra

 1
6

 -
 E

s
q

u
e

m
a

 d
o

 p
ro

c
e

s
s
a

m
e

n
to

 d
e

 p
ó

s 
à

 b
a

s
e

 d
e

 a
ç
o

 M
2

 e
m

 m
o

in
h

o
 d

e 
a

lt
a 

e
n

e
rg

ia
. 



E
s

tu
d

o
 d

o
 s

is
te

m
a

 
F

e
-0

,9
%

C
-0

,6
%

P
 

M
a

te
ri

a
l 

C
o

n
d

iç
õ

e
s

 d
e

 
p

ro
c

e
s

s
a

m
e

n
to

 
A

n
á

li
s

e
s

 e
 e

n
s

a
io

s
 

In
fl

u
ê

n
c

ia
 d

o
 t

a
m

a
n

h
o

 
in

ic
ia

l 
d

a
 

p
a

rt
íc

u
la

 
d

e
 

p
ó

 
d

e
 

fe
rr

o
 

n
a

 s
in

te
ra

b
il

id
a

d
e

 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e

-P
) 

F
e

(4
,7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e

-P
) 

S
in

te
ri

za
çã

o
 e

m
 F

o
rn

o
 d

e
 L

ab
o

ra
tó

ri
o

: 
.ta

m
an

ho
 m

éd
io

 d
e

 p
ar

tíc
ul

a 
.d

en
si

da
de

 a
 v

er
d

e 
(g

eo
m

ét
ri

ca
);

 
.d

en
si

da
de

 h
íd

ro
st

át
íc

a 
d

o
 

si
nt

er
iz

ad
o;

 
.d

ila
to

m
et

ri
a.

 

In
fl

u
ê

n
c

ia
 d

o
 t

a
m

a
n

h
o

 
in

ic
ia

l 
d

a
 

p
a

rt
íc

u
la

 
d

e
 

p
ó

 
d

e
 

fe
rr

o
 

n
a

 s
in

te
ra

b
il

id
a

d
e

 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e

-P
) 

F
e

(4
,7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e

-P
) 

(H
2,

 1
32

0°
C

, 
1h

, 2
0°

C
/m

in
) 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e
 p

ar
tíc

ul
a 

.d
en

si
da

de
 a

 v
er

d
e 

(g
eo

m
ét

ri
ca

);
 

.d
en

si
da

de
 h

íd
ro

st
át

íc
a 

d
o

 
si

nt
er

iz
ad

o;
 

.d
ila

to
m

et
ri

a.
 

D
is

tr
ib

u
iç

ã
o

 
d

o
 

re
fo

rç
o

 
n

o
 

m
a

te
ri

a
l 

p
ro

c
e

s
s

a
d

o
 

p
o

r 
m

is
tu

ra
 

s
im

p
le

s
 

o
u

 
e

m
 

m
o

in
h

o
 a

tr
it

o
r 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

m
is

tu
ra

 s
im

p
le

s
 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

p
ro

ce
ss

ad
o
 

e
m

 
m

o
in

h
o

 
a

tr
it

o
r 

p
o

r 
1

5
h

 
re

co
zi

m
en

to
 8

0
0

°C
/1

ti
/H

2 

C
ar

aa
 d

o
 M

oi
nh

o
 A

tr
ito

r 
N

et
zs

ch
e 

P
E

07
5:

 
10

0g
 d

e
 p

ó,
 9

00
g
 d

e
 e

sf
er

as
 d

e
 a

ço
 5

21
00

 
de

 d
iâ

m
et

ro
 ig

ua
l a

 7
,5

m
m

; 
V

el
oc

id
ad

e 
d

e
 ro

ta
çã

o
 d

a 
ha

st
e:

 1
40

0r
D

m
: 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
pa

rt
íc

ul
a;

 
.m

ic
ro

es
tr

ut
ur

a;
 

.a
ná

lis
e 

d
e

 C
. 

D
is

tr
ib

u
iç

ã
o

 
d

o
 

re
fo

rç
o

 
n

o
 

m
a

te
ri

a
l 

p
ro

c
e

s
s

a
d

o
 

p
o

r 
m

is
tu

ra
 

s
im

p
le

s
 

o
u

 
e

m
 

m
o

in
h

o
 a

tr
it

o
r 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

m
is

tu
ra

 s
im

p
le

s
 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

p
ro

ce
ss

ad
o
 

e
m

 
m

o
in

h
o

 
a

tr
it

o
r 

p
o

r 
1

5
h

 
re

co
zi

m
en

to
 8

0
0

°C
/1

ti
/H

2 

A
tm

os
fe

ra
 d

a
 c

âm
ar

a 
d

e
 m

o
aa

em
: 

N
?:

 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
pa

rt
íc

ul
a;

 
.m

ic
ro

es
tr

ut
ur

a;
 

.a
ná

lis
e 

d
e

 C
. 

D
is

tr
ib

u
iç

ã
o

 
d

o
 

re
fo

rç
o

 
n

o
 

m
a

te
ri

a
l 

p
ro

c
e

s
s

a
d

o
 

p
o

r 
m

is
tu

ra
 

s
im

p
le

s
 

o
u

 
e

m
 

m
o

in
h

o
 a

tr
it

o
r 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

m
is

tu
ra

 s
im

p
le

s
 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

p
ro

ce
ss

ad
o
 

e
m

 
m

o
in

h
o

 
a

tr
it

o
r 

p
o

r 
1

5
h

 
re

co
zi

m
en

to
 8

0
0

°C
/1

ti
/H

2 

T
em

p
o
 d

e
 p

ro
ce

ss
am

en
to

: 1
5h

 

S
in

te
ri

za
çã

o
 e

m
 F

o
rn

o
 d

e
 L

ab
o

ra
tó

ri
o

: 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
pa

rt
íc

ul
a;

 
.m

ic
ro

es
tr

ut
ur

a;
 

.a
ná

lis
e 

d
e

 C
. 

D
is

tr
ib

u
iç

ã
o

 
d

o
 

re
fo

rç
o

 
n

o
 

m
a

te
ri

a
l 

p
ro

c
e

s
s

a
d

o
 

p
o

r 
m

is
tu

ra
 

s
im

p
le

s
 

o
u

 
e

m
 

m
o

in
h

o
 a

tr
it

o
r 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

m
is

tu
ra

 s
im

p
le

s
 

F
e

(9
7

^
m

)-
0

,9
%

C
(g

ra
fi

te
)-

0
,6

%
P

(v
ia

 F
e-

P
)-

10
%

A
l2

O
3 

p
ro

ce
ss

ad
o
 

e
m

 
m

o
in

h
o

 
a

tr
it

o
r 

p
o

r 
1

5
h

 
re

co
zi

m
en

to
 8

0
0

°C
/1

ti
/H

2 
(H

2,
 1

32
0°

C
, 

1h
, 2

0°
C

/m
in

) 

.ta
m

an
ho

 m
éd

io
 d

e 
pa

rt
íc

ul
a;

 
.m

ic
ro

es
tr

ut
ur

a;
 

.a
ná

lis
e 

d
e

 C
. 

F
ig

u
ra

 1
7

 -
 E

s
q

u
e

m
a

 d
o

 p
ro

c
e

s
s

a
m

e
n

to
 d

e
 p

ó
s 

à
 b

a
s
e

 d
e

 F
e

-0
,9

%
C

-0
,6

%
P

 
p

o
r 

m
is

tu
ra

 s
im

p
le

s
 e

 e
m

 m
o

in
h

o
 d

e
 a

lt
a

 e
n

e
rg

ia
 



A preparação do compósito à base de Fe-0,6%P-0,9%C foi realizada no 

moinho atritor de maneira idêntica àquela utilizada para o aço rápido. Já o 

recozimento do pó deste compósito foi feito a 800°C por 1h com resfriamento no 

forno, seguindo a mesma metodologia de Thümmier, veja item 11.5.3. 

I I I .3 .2 - CUIDADOS NO PROCESSAMENTO DE POS EM MOINHOS DE ALTA ENERGÍA 

Em geral, os pós metálicos, quando são processados a seco em moinhos 

de alta energia, tornam-se muito reativos. Ao término de algumas horas de 

processamento, tem-se superí'ícies de pós isentas de camada de óxidos e com 

uma grande área de superfície específica que, ao serem expostas ao oxigênio da 

atmosfera, podem entrar em ignição devido á reação exotérmica com o metal. 

Assim, além dos cuidados normais a serem tomados na manipulação de 

pós, como a utilização de máscara e luvas, é aconselhável, devido à alta 

piroforicidade dos pós metálicos, fazer o peneiramento e a compactação em 

atmosfera inerte, no interior de uma "glove box". No entanto, por ser muito difícil 

fazer esta operação em condições industriais, uma outra alternativa é deixar os 

pós esfriarem até à temperatura ambiente, com refrigeração do recipiente de 

moagem e ainda sob a atmosfera inerte usada durante o processamento no 

moinho atritor, antes de se separar o pó e as esferas por peneiramento. 

No caso específico do alumínio, após o resfriamento, deve-se deixar o 

recipiente com o pó exposto ao ar por cerca de 1h, para se obter uma passivação 

do pó por difusão do oxigênio. Caso contrário, pode-se promover uma reação 

aluminotérmica que chega a fundir o latão utilizado no fundo de peneira e, sem 

dúvida, causar queimaduras no operador. 

No caso dos pós processados em moinho de alta energia serem usados 

como matéria-prima para a fabricação de peças através de moldagem por injeção, 

pode-se misturar o ligante ao pó no interior da "glove box". Neste caso, o ligante 

forma uma película protetora que diminui a velocidade de oxidação das partículas. 
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III.4 - Análises térmicas e caracterização microestrutural 

As análises térmicas de DSC (Differential Scanning Calorimetry) e de DTA 

(Differential Tfiermal Analysis) dos pós de M2, Cu-P e Fe-P e das amostras 

M2+1,4%P(Fe-P) e M2+1,4%P(Cu-P) foram realizadas até á temperatura de 

1200°C. Ambas as análises foram conduzidas sob fluxo de argônio, com vazão de 

100 ml/min, em amostras com aproximadamente lOOmg de pó. O equipamento 

utilizado foi o Netzsch STA 409 

Nos ensaios dilatométricos, foram utilizadas amostras cilíndricas com 

aproximadamente 7g, diâmetro de lOmm e altura em torno de 16mm, 

compactadas com pressão de 550MPa e lubrificação de estearato de zinco apenas 

na matriz. Este ensaio foi realizado num equipamento Netzsch modelo E-404S sob 

atmosfera de N2-10%H2, com uma taxa de aquecimento de 10°C/min. A 

temperatura máxima para os ensaios de dilatometria do aço M2 com portadores de 

fósforo foi 1150°C, do M2 processado em moinho de alta energia foi 1250°C e das 

ligas à base de Fe-0,6%P-0,9%C foi 1320°C. 

A densidade hidrostática das amostras sinterizadas foi determinada pelo 

método baseado no princípio de Arquimedes, de acordo com a norma da ASTM 

B311-86 [ASTM, 1991]. As peças foram recobertas com uma laca de celulose 

(Cellulose Dope com densidade igual a 0,93 g/cm^) para promover a selagem dos 

poros superficiais. A densidade teórica da mistura foi calculada segundo a fórmula: 

p = 1/(Ca/pa + Cb/pb + Cc/pc) (13) 

onde p é a densidade teórica da mistura, C a,b,c são as concentrações e pa,b,c são 

as densidades de cada um dos componentes da mistura [BOLTON e GANT, 1997]. 

A caracterização dos microconstituintes presentes nos materiais foi 

realizada em microscópio ótico ZEISS-JENA Neophot 30 e em microscópios 

eletrônicos de varredura com microanálise por energia dispersiva (EDS), marcas 

PHILIPS XL-30, JEOL JXA 6400 e LEO 4401. As amostras sinterizadas foram 

preparadas metalograficamente: lixamento (lixas de carbeto de silício: 180, 220, 

320, 400, 600, 1000 mesh) e polímento com pasta de diamante (6, 3, l^m). Os 

ataques seletivos utilizados para a diferenciação dos carbonetos e revelação da 
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microestrutura foram: nital 5% ou 50% de nital 5%+45% de Picral+5% de HCI 

[BLICKWEDE e COHEN, 1949] e a determinação do tamanho médio de grão foi 

realizada de acordo com a norma ASTM E l 12-88. 

Deve-se ressaltar que o recobrimento das amostras, para observação em 

microscópio eletrônico de varredura, foi feito com carbono, pois este elemento 

evidencia melhor que o ouro o contraste das fases presentes no aço rápido, 

quando se utiliza o detetor de elétrons retroespalhados, além de não interferir na 

microanálise por EDS. 
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IV. - PARTE I: MATERIAIS PROCESSADOS POR MISTURA SIMPLES 

RESULTADOS E DISCUSSÃO 

Os principais objetivos da primeira série de experimentos são: 

• discutir a influência da adição de portadores de fósforo (Cu-P ou Fe-P: ambos 

com teores de fósforo de 0,6, 1,0 ou 1,4 % e adição de 0,25% de carbono), 

visando separar os efeitos do fósforo e do cobre sobre a sinterabilidade do aço 

M2, propondo um mecanismo de sinterização para estes sistemas; 

• produzir compósitos M2/AI2O3/CU-P e M2/Al203/Fe-P que possuam alta 

densidade, sejam sinterizáveis a baixa temperatura, em fornos com atmosfera 

gasosa, e apresentem uma estrutura compatível a dos materiais resistentes ao 

desgaste, ou seja, que combinem tenacidade da matriz metálica e dureza das 

partículas cerâmicas. 

Nesta etapa, os portadores de fósforo e a alumina foram adicionados ao 

aço M2 por mistura simples dos pós, de acordo com a abordagem experimental 

apresentada no item III.2. 

IV.1 - DILATOMETRIA DOS SISTEMAS M2, M2/Cu-P E M2/Fe-P 

Nos ensaios de dilatometria, realizados sob atmosfera de gás verde (N2-

10%H2), verifica-se, pela comparação entre os sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P, 

apresentados nas Figuras 18 e 19, que: 

1. os aços com adição de fosfeto de cobre sofrem uma expansão relativamente 

grande em relação ao aço M2 sem adição desde o ponto assinalado pela seta 

A (650°C) até a ocorrência da retração acentuada indicada pelas setas Ca. A 

intensidade desta dilatação aumenta com a elevação do teor de fosfeto de 

cobre adicionado (nota-se uma expansão muito menor no sistema M2/Fe-P). 

Este fenómeno de expansão possui dois componentes: a dilatação térmica 

característica do material e a alta difusão no estado sólido do cobre no 

reticulado do aço durante o aquecimento da amostra [BOLTON e BAAH, 

1991]; 
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2. no sistema Ml/Ca-P, o ponto F, aproximadamente ZOCC, indica uma reação 

que causa uma pequena variação na taxa de expansão, devido á fusão do 

eutético Cu-P [BOLTON e BAAH, 1991; JOUANNY-TRÉSY et ai., 1993]; 

3. a inflexão entre 850 e 860°C (seta B), presente em todas as curvas, é 

provocada pela transformação austenítica no aço M2 [BOLTON e BAAH, 

1991; OLIVEIRA et al., 1995; GREETHAM, 1990]. Esta mudança de fase 

acarreta uma diminuição da taxa de expansão das amostras [ARAÚJO, 1993]; 

4. para cada um dos teores de fósforo no sistema M2/Cu-P, há a ocorrência de 

dois pontos, denominados D e C a . A partir do ponto D , ocorre uma retração, 

cuja velocidade passa a ser mais acentuada na temperatura indicada por C a . 

No sistema M2/Fe-P, não é perceptível uma grande variação na taxa de 

contração, como a indicada pelo ponto D do sistema M2/Cu-P, até a 

ocorrência da retração acentuada C a . 

Nos ensaios de dilatometria, é importante destacar que o início da 

contração, setas D (M2/Cu-P) e C a (M2/Fe-P), indica a presença de uma fase 

líquida no sistema [BEE et al., 1985]. Em cada um dos sistemas, este liquido se 

forma a uma temperatura um pouco inferior àquelas correspondentes a D e a Ca . 

O fato de haver contração à temperatura D nas ligas M2/Cu-P está relacionado à 

dissolução de cobre que promove uma pequena redução na temperatura de início 

de formação de líquido, que promove um rearranjo eficiente do sistema na 

temperatura C a . 

A contração correspondente ao aparecimento de uma fase líquida na faixa 

de temperaturas observada neste estudo está de acordo com os resultados de 

dilatometria para o aço M3/2 com 7%Cu3P (o que equivale a 1 % em peso de 

fósforo), obtidos por Oliveira [OLIVEIRA e BOLTON, 1995], onde o início de uma 

contração acentuada ocorre a 950°C. 

Deve-se ressaltar que a temperatura de início de contração nos aços com 

portadores de fósforo é extremamente baixa, quando comparada ao aço M2 sem 

adições, que é cerca de 1200°C [ARAÚJO, 1993] (portanto, não é possível 

observá-la nas Figuras 18 e 19, já que a temperatura máxima atingida nestes 

ensaios foi 1150°C). 
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Figura 18 - Curvas dilatométricas dos sistemas M2 e M2/CuP. Atmosfera: N2-
10%H2, taxa de aquecimento: 10°C/min até 1150°C. 
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Figura 19 - Curvas dilatométricas dos sistemas M2 e M2/FeP. Atmosfera: N2-
10%H2, taxa de aquecimento: 10°C/min até 1150°C. 
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Os ensaios dilatométricos também permitiram verificar que as temperaturas 

relativas aos pontos D e Ca diminuem com o aumento do teor de fósforo 

adicionado ao M2 e que o valor de Ca é muito próximo para ligas com um mesmo 

teor de fósforo, independentemente do tipo de portador, conforme os resultados 

da Tabela VIII. Portanto, quanto maior a quantidade de fósforo, menor é a 

temperatura necessária para a formação de uma quantidade de líquido suficiente 

para promover o rearranjo do sistema. 

Tabela V I I I - Temperatura de início de retração para o aço rápido M2 sem e com 
adição de ligas á base de fósforo. 

Material 
Temperatura ( D ) e temperatura de início de 

retração acentuada (Ca) 

M2 C a > 1 1 5 0 ° C 

M2+0,6%P(Fe-P) C a = 1076°C 

M2+1,0% P(Fe-P) C a = 1055°C 

M2+1,4% P(Fe-P) C a = 1030°C 

M2+0,6%P(Cu-P) D = 1 0 0 0 X , C a = 1 0 8 0 X 

M2+1,0%P(Cu-P) D = 980°C, C a = 1 0 6 0 X 

M2+1,4%P(Cu-P) D = 9 5 5 X , C a = 1 0 4 0 X 

IV.2 - CALORIMETRÍA EXPLORATÓRIA DIFERENCIAL ( D S C ) E ANÁLISE TÉRMICA 

DIFERENCIAL ( D T A ) 

As análises térmicas de DSC e DTA são técnicas utilizadas na obtenção de 

dados relativos ás reações químicas, às transformações de fase no estado sólido 

e à formação de líquido durante o ciclo de aquecimento/resfriamento de um 

determinado material. 

A curva 1 de DSC do aço M2 com adição de 1,4% de fósforo, via Cu-P, sob 

atmosfera de argônio de pureza comercial, é apresentada na Figura 20(A). 

Observam-se picos a 71OX, 7 7 3 X , 8 5 5 X , 1010X, 1050X e 1080X. Estas 

temperaturas são muito próximas às propostas por Bolton para o aço M3/2 com 

adição de fosfeto de cobre e correspondem, respectivamente, à fusão do eutético 

Cu-P (715°C), á temperatura Curie do aço (772°C), à transformação austenítica 

(845°C), á fusão do CuaP residual (1010X), à reação da matriz, com a fase rica 

em fósforo e os carbonetos, formando um líquido rico em fósforo (1050°C), e à 

fusão do cobre (1085X) [BOLTON et al., 1990; BOLTON e BAAH, 1991]. 
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Observando-se a curva 2 da Figura 20(A), referente à amostra M2+1,4%P, 

via Fe-P, não se nota nenhum outro pico a não ser aqueles característicos do aço 

(Curie e transformação austenítica). No entanto, ao se realizar o ensaio de DTA 

da amostra M2+1,4%P, via Fe-P, sob argônio ultra-puro. Figura 20(B), observou-

se a ocorrência de um pico em torno de 1020°C, reação decorrente da formação 

de líquido no sistema, além das transformações a 761 °C e 845°C. 

No sistema M2/Fe-P, o aparecimento da reação a 1020°C no ensaio de 

DTA, realizado sob atmosfera de argônio de alta pureza, pode ser explicado 

levando-se em conta que o portador Fe-P é mais susceptível à oxidação que o 

Cu-P e, portanto, se a atmosfera de ensaio não tiver baixos níveis de oxigênio, 

como é o caso do argônio comercial, a formação de líquido não é detectada. Nos 

ensaios de dilatometria e sinterização, realizados em amostras compactadas, sob 

atmosfera redutora à base de gás verde (N2-10%H2), não há a interferência de 

oxidação do fosfeto de ferro. 

O principal resultado dos experimentos de DSC/DTA foi a observação da 

reação em comum nos dois sistemas - M2/Cu-P(1,4%P) e M2/Fe-P(1,4%P), cujo 

pico ocorre em temperaturas ao redor de 1020-1050°C. No caso do aço M3/2 com 

adição de fosfeto de cobre, a formação do líquido ocorre pela reação entre uma 

fase rica em fósforo, a matriz austenítica e os carbonetos [OLIVEIRA e BOLTON, 

1995]. Esta reação pode ser representada por: 

Fe + M-P (M = Fe, Mo, V, Cr) + MeC (M = Fe, Mo, W) + VC ^ líquido (14) 

A coincidência desta faixa de temperatura dos ensaios de DSC/DTA com 

os resultados de início de contração acentuada (Ca) das dilatometrias para as 

ligas com adição de 1,4% de fósforo (Tabela VIII), é uma evidência que a mesma 

reação de formação de líquido ocorre em qualquer dos sistemas onde o fósforo 

esteja presente. 
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Figura 2 0 - (A) DSC D A S amostras M 2 + 1 , 4 % P (via Cu-P) - curva 1 e I \ / I2+1,4%P 

( V I A Fe-P) - curva 2 , (B) - DTA da amostra Í \ / I2+1,4%P (via Fe-P) 
realizado sob condições visando baixa oxidação, mostrando a 
existência de urna reação à temperatura de 1020°C. 
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I V . 3 - S I N T E R I Z A Ç Ã O D O A Ç O M 2 C O M A D I Ç Ã O D E P O R T A D O R E S D E 

F Ó S F O R O 

IV.3.1 - ANÁLISE DAS VARIÁVEIS DE PROCESSO NA DENSIFICAÇÃO DO AÇO M 2 COM 

ADIÇÃO DE PORTADORES DE FÓSFORO 

Os experimentos de densificação realizados em forno de laboratório 

constaram dos seguintes ensaios com o aço rápido M2 sem adições e com os 

sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P (0,6, 1,0 e 1,4%P, em peso): 

Ensaio 1: Sinterização a 1150°C/1h com taxa de aquecimento de 20"'C/min. 

Variável - Atmosfera de sinterização: H2, N2-10%vol H2 e vácuo - Figura 21(A); 

Ensaio 2: Sinterização sob N2-10%vol H2, por 1 hora a uma taxa de 20°C/min. 

Variável - Temperatura de sinterização: 1120 e 1150X - Figura 21 (B); 

Ensaio 3: Sinterização sob N2-10%vol H2, 1150°C, a uma taxa de 20X/min. 

Variável - Tempo de sinterização: 1 e 1/2 hora - Figura 21 ( C ) ; 

Ensaio 4: Sinterização sob N2-10%vol H2, 1150°C/1h. 

Variável - Taxa de aquecimento: 10 e 20 °C/min - Figura 21 (D). 

Ao analisar a Figura 21 (A), nota-se que a densidade é menor para o aço 

sem adições, qualquer que seja a atmosfera, e que há uma pequena queda na 

densidade do M2-0,6%P(Fe-P) sinterizado a vácuo. Em todas as outras 

composições estudadas, não se observou diferenças entre as densidades dos 

materiais sinterizados a vácuo ou sob atmosfera gasosa, com as amostras 

alcançando altos níveis de densificação (cerca de 98% da densidade teórica). 

A análise da variável temperatura de sinterização. Figura 21 (B), ressalta 

um aspecto importante que ocorre nos sistemas à base de fósforo: a sensibilidade 

ao volume de líquido presente no sistema, que é função da composição química. 

A diminuição da temperatura de sinterização para 1120°C provocou uma sensível 

decréscimo nas densidades das amostras com 0,6% de fósforo, 

independentemente do tipo de portador, não sendo verificadas alterações 

significativas de densidade com maiores teores de fósforo. 
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Figura 21 - Efeito das variáveis de processo sobre a densidade relativa nos 
sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P: (A) atmosfera (T:1150°C, t: 1h, v: 
20°C/m¡n); (B) temperatura de sinterização (atm: N2-10%H2); (C) 
tempo de sinterização (T:1150°C, v: 20°C/min, atm: N2-10%H2); (D) 
taxa de aquecimento (T:1150°C, t: 1h, atm: N2-10% H2). 
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A sinterizaçâo com presença de fase líquida, quando o liquido está em 

quantidade suficiente e possui alta molíiabilidade, em poucos minutos, promove a 

densificação à temperatura de patamar [GERMAN, 1996]. Portanto, é de se 

esperar a obtenção de altas densidades em cerca de 30 minutos. Figura 21 (C), já 

que, para o aço M2 sem adições, a densificação ocorre nos primeiros 10 minutos 

de sinterização à temperatura de 1240°C [TAKAJO e NITTA, 1987]. A variação da 

taxa de aquecimento de 10°C/min para 20°C/min (faixa escolhida por englobar as 

velocidades de aquecimento dos fornos industriais utilizados neste estudo, que 

estão entre 12 e17°C/min) também não causou variação na densidade final das 

amostras para os sistemas â base de fósforo, conforme Figura 21 (D). 

A principal constatação obtida desta série de experimentos é que a adição 

de ligas à base de fósforo ao aço M2 proporciona uma maior densidade final em 

relação ao M2 puro, sendo possível a sinterização dos sistemas M2/Cu-P e 

M2/Fe-P á temperatura de 1150°C, sob atmosferas levemente redutoras de N r 

10%H2. Estes fatos justificam a escolha destas variáveis (1150°C, N2-10%H2, 1h, 

20°C/min) como a condição padrão de sinterização das amostras sinterizadas em 

forno de laboratório, nas quais foi feita a análise microestrutural apresentada no 

próximo item. 

Os valores da porcentagem da densidade teórica das amostras, 

apresentadas na Figura 22, mostram a densificação das amostras sinterizadas 

em forno industrial. Os resultados obtidos a 1150°C foram similares àqueles 

obtidos em laboratório. No entanto, a densidade final a 1120°C, após a 

sinterização industrial, foi sistematicamente menor, o que pode ser atribuído às 

dificuldades em se atingir a temperatura especificada para o ensaio. Mesmo 

assim, observa-se que as ligas com 0,6%P, para ambos os sistemas, continuam 

apresentando valores de densidade final abaixo da média das outras 

composições. 

Portanto, é possível a obtenção industrial de peças de aço M2 com adição 

de portadores de fósforo com altas densidades, microestrutura análoga àquela 

obtida em forno de laboratório e com boa reprodutibilidade, desde que a 

temperatura do forno seja bem controlada e possa atingir 1150°C. A variação de 

alguns graus na temperatura do forno ou a alteração da composição química, 

principalmente do teor fósforo, continuam sendo decisivas para o processo. 
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IV.3.2. - MICROESTRUTURA 

As amostras de aço rápido M2 com e sem adições de ligas portadoras de 

fósforo, sinterizadas sob atmosfera de H2-N2 em fornos de laboratório ou forno de 

esteira industrial, possuem microestruturas muito similares, contanto que sejam 

processadas a 1150°C. 

Nas amostras do aço M2 sem adições, o nível de porosidade é alto, 

havendo, inclusive, a presença de uma grande quantidade de poros que não está 

completamente arredondada, sendo possível distinguir os contornos originais das 

partículas. Figura 23(A), e uma fina dispersão de carbonetos. Figura 23(B). 

A análise das microestruturas nos permite concluir que ambos os 

portadores de fósforo provocam a redução significativa da porosidade do aço 

rápido M2 sem adições. Além disso, devido à baixa velocidade de resfriamento 

imposta ao sistema, que visou simular as condições de sinterização nos fornos 

industriais, obteve-se uma matriz formada por produtos de transformação da 

austenita, a saber: periita no sistema M2/Fe-P (Figuras 23C e 23D) e periita mais 

ferrita no sistema M2/Cu-P (Figuras 23E e 23F). 

Nas micrografias da Figura 24, obtidas por microscopia eletrônica de 

varredura, apresenta-se a evolução microestrutural do aço rápido em função do 

teor de fósforo para as amostras dos sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P sinterizadas a 

1150°C por 1 hora sob atmosfera de N2-10%H2. 

Nesta série, pode-se notar que o aumento do teor de fósforo, 

independentemente do tipo de adição, causa o aumento do tamanho de grão e o 

coalescimento dos carbonetos, principalmente o carboneto MeC (fase clara). Há 

uma menor quantidade de carbonetos MeC intragranulares, pois estes se 

dissolvem e reprecipitam nos carbonetos MeC situados nos contornos de grão. 

A outra diferença entre as microestruturas dos sistemas com adições à 

base de fósforo é que, nos materiais que contêm Fe-P, Figuras 24(A-C), ocorre a 

formação de aglomerados de carbonetos tipo MC, ricos em vanádio, sempre 

associados a fosfetos e situados nos contornos de grão. Os aglomerados estão 

evidenciados na Figura 25. Este fenômeno não foi observado no M2/Cu-P. 

A análise semiquantitativa dos principais microconstituintes, realizada pela 

espectroscopia de energia dispersiva (EDS), é apresentada na Tabela IX. Os 

resultados da análise do carboneto MC, que tem uma baixa fração volumétrica na 

71 



B 

Figura 23 - IVlicroestrutura tipica dos aços com e sem portadores de fósforo 
sinterizados a 1150°C/1h/N2-H2 (Microscopia ótica e MEV - imagem 
de elétrons retroespalhados, respectivamente). (A, B) M2, (C, D) 
M2+1,4%P (via Fe-P) e (E, F) M2+0,6%P (via Cu-P). Amostras (A, 
B) sem ataque, (C, D, E, F) atacadas com nital+picral+HCI. 
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Figura 24 - Microestruturas obtidas por microscopia eletrônica de varredura 
(elétrons secundários) dos sistemas M2/Fe-P: (A) 0,6%P; (B) 
1,0%P; (C) 1,4%P e M2/Cu-P: (D) 0,6%P; (E) 1,0%P e (F) 1,4%P. 
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matriz, não são confiáveis, pois, devido ás suas pequenas dimensões, o espectro 

obtido é um misto entre a sua composição e a da matriz. 

Figura 25 - Microscopia eletrônica de varredura (elétrons secundários) dos 
aglomerados de carbonetos MC que ocorrem nas ligas M2/Fe-P, 
sempre associados a fosfetos: (A) M2+0,6%P e (B) M2+1,4%P. 

Na Tabela IX, verifica-se também que as composições químicas da matriz 

e do carboneto MeC se mantêm praticamente constantes no aço rápido com 

adições á base de fósforo, ocorrendo a dissolução do fósforo, tanto na matriz (0,5-

1,2%), como nos carbonetos MeC (2,0 a 2,6%). 

No sistema M2/Cu-P, observa-se a dissolução de 3,5 a 7% de cobre na 

matriz dos materiais que o constituem. O cobre se encontra distribuído na matriz, 

e aparece sob a forma de ilhas para teores de fósforo acima de 1%, o que 

equivale a 6% em peso de cobre, conforme micrografia da Figura 26. As ilhas de 

cobre são decorrentes da saturação da matriz do aço rápido em cobre (o teor 

máximo de cobre que entra em solução no ferro puro é cerca de 8% [JANDESKA, 

1982]), e apresentam uma dissolução de ferro de aproximadamente 5%. Os 

demais constituintes. Mo, V e Cr, não somam 1 % . 

Para que toda a etapa de sinterização fosse realizada num período de lOh, 

resfharam-se rapidamente, a partir de 700°C, as amostras sinterizadas a vácuo. 

Resultaram aços com matriz martensítica no sistema M2/Cu-P, Figura 27(A), e 

aços com a matriz formada por uma mistura de perlita e ferrita para o sistema 

M2/Fe-P, Figura 27(B). Esta diferença entre os constituintes das matrizes ocorre 
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porque o fósforo, o vanadio, o molibdênio, o cromo e o tungstênio são elementos 

estabilizadores da ferrita, enquanto o cobre estabiliza a austenita [HOYLE, 1988]. 

Figura 26 - Micrografia óptica da liga M2+1,4%P (via Cu-P), mostrando ilhas de 
cobre na matriz composta por ferrita e perlita, ataque nital+picral+HCI. 

Figura 27 - Microscopia óptica das ligas sinterizadas a vácuo e resfriadas 
rapidamente a partir de 700°C. As ligas do sistema M2/Cu-P 
possuem mathz martensítica e, nas ligas do sistema M2/Fe-P, a 
matriz é constituida de perlita e ferrita. (A) M2+0,6%P(Cu-P) e (B) 
M2+0,6%P(Fe-P), ataque nital+picral+HCI. 
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I V . 3 . 3 - TRATAMENTO TÉRMICO DO AÇO M 2 MODIFICADO POR FÓSFORO 

A microestrutura do aço rápido sinterizado pode ser modificada através do 

aumento da taxa de resfriamento, principalmente no sistema M2/Cu-P, como 

indicam os resultados de sinterização a vácuo. No entanto, para fornos contínuos 

de esteira, os aços com adição de fósforo necessitam de tratamentos térmicos de 

austenitização e tempera para promover a modificação da matriz. 

Assim, neste trabalho, os aços com adição de portadores de fósforo foram 

submetidos a tratamento de austenitização a 1100°C por 5 minutos e posterior 

tempera em óleo, similar ao tratamento térmico utilizado pelo grupo de Aguilera 

em aços rápidos com adição de fosfeto de cobre [AGUILERA et al., 1996]. A 

matriz é constituída por martensita e austenita retida, para os sistemas M2/Cu-P e 

M2/Fe-P, conforme difratogramas da Figura 28. Nota-se também a presença de 

carbonetos MeC nos contornos de grãos, ilhas de cobre e pequena quantidade de 

fase eutética, como apresentado nas micrografias da Figura 29. Esta matriz, 

devido a sua alta dureza, é mais adequada para a fabricação de peças resistentes 

ao desgaste. 
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Figura 28 - Difratogramas das amostras de aço rápido com adição de portadores 
de fósforo após o tratamento térmico de tempera. Martensita (M), 
austenita (y) e carbonetos (MeC e MC). 
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Figura 29 - Microscopia óptica das amostras de aço rápido com adição de 
portadores de fósforo sinterizadas a 1150°C/1ii/N2-H2, 
austenitizadas a 1100°C/5min sob argônio e temperadas em óleo: 
(A) M2/1,4%P(Fe-P) e (B) M2/1,4%P(Cu-P), ataque nital+picral+HCI 

I V . 4 - PROPOSIÇÃO DO MECANISMO DE SINTERIZAÇÃO 

A partir dos fatos experimentais, apresentados no item anterior, pode-se 

propor um mecanismo segundo o qual o fósforo é o elemento que provoca o 

aumento da densidade final na sinterização a 1150°C do aço M2. A fase líquida 

efetiva para o rearranjo do sistema é basicamente a mesma para o aço M2 com 

adição de fosfeto de cobre ou com fosfeto de ferro, e se forma pela reação 

eutética da matriz austenítica com as partículas ricas em fósforo e os carbonetos, 

principalmente o tipo MeC, a partir de temperaturas próximas a 950°C. 

O volume da fase líquida rica em fósforo aumenta com a elevação da 

temperatura e do teor de fósforo na liga, até o momento em que as características 

físico-químicas deste líquido possibilitem penetração nos contornos de partículas 

e de grão. Isto causa a fragmentação e o rearranjo das partículas originais do aço, 

fato que é detectado pelo início da contração nas curvas dos ensaios de 

dilatometria. Em seguida, a fase líquida serve de via rápida para o transporte de 

matéria proveniente da dissolução dos elementos químicos dos grãos e 
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carbonetos menores e sua posterior reprecipitação nos grãos e carbonetos 

maiores. Este modelo está esquematizado na Figura 30. 

aditivo (Cu-P ou Fe-P) 

rearranjo primário 

Figura 30 - IVIodelo de sinterização do sistema aço rápido M2 com adição de 
portadores de fósforo, mostrando a ação da fase líquida rica em 
fósforo no rearranjo das partículas e, posteriormente, sua 
penetração nos contornos de grão, promovendo o rearranjo 
secundário e o processo de solução-reprecipitação. 

A maior efetividade de formação de líquido pela reação da matriz 

austenítica com as partículas ricas em fósforo e os carbonetos, explica a 

coincidência entre as temperaturas de inicio de contração acentuada (Ca) e as 

densidades após sinterização para ambos os sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P. 

Através da análise dos dados referentes ás curvas dilatométricas dos 

sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P, Tabela VIII, observa-se que a temperatura de inicio 

da contração das ligas com adição de fosfeto de cobre, representada pelo ponto 

D, é cerca de 80°C menor que a temperatura onde a contração se torna mais 
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acentuada (Ca). Este fato sugere uma diferença de composição química nas fases 

líquidas devido à presença de cobre no sistema. Este elemento teria o efeito de 

diminuir a temperatura da reação de formação de líquido e, possivelmente, as 

características físico-químicas do mesmo. 

No que se refere às demais fases líquidas que se formam no sistema, 

pode-se dizer que há pouca possibilidade de haver uma contribuição efetiva do 

cobre líquido (1080°C - curva 1 da Figura 20 (A)), para a densificação do aço M2, 

devido à mútua solubilidade entre este metal e o ferro [BOLTON et al., 1991]. A 

formação de líquido, através da redução da temperatura do eutético supersolidus 

entre a austenita e o carboneto MeC por ação do fósforo [BOLTON e BAAH, 1991; 

BOLTON et al., 1991], não é evidenciada pela curva de DSC da Figura 20(A) e 

não tem uma grande relevância neste estudo, já que a temperatura necessária 

para que ocorra essa reação é superior a 1150°C. 

No pó de aço rápido M2, há uma fração volumétrica de carbonetos MC 

bem menor que de carbonetos MeC. Ambos os carbonetos possuem um tamanho 

médio próximo e estão homogeneamente distribuídos na matriz do aço. 

Portanto, a presença de aglomerados de carbonetos tipo MC, entremeados 

por uma região com alto teor de fósforo, conforme apresentado nas micrografias 

do sistema M2/Fe-P, Figuras 24(A-C) e, em detalhe, na Figura 25, é uma 

evidência metalográfica da penetração da fase líquida nos contornos de grão 

deste aço. A fase líquida que se forma neste sistema penetra nos contornos de 

grão, carregando os carbonetos MC ali situados. É interessante notar que não se 

encontra aglomerados de carbonetos MC no sistema M2/Cu-P, por não haver a 

mesma interação entre a fase líquida formada e este tipo de carboneto. 

Outro ponto a ser destacado na análise das microestruturas dos aços com 

portadores de fósforo é a pequena variação das dimensões dos carbonetos tipo 

MC em relação aos carbonetos MeC, o que indica uma maior dissolução deste 

último carboneto na formação da fase líquida e no processo de solução-

reprecipitação. 
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IV.5 - A A D I Ç Ã O D E A L U M I N A A O A Ç 0 M2 M O D I F I C A D O P O R F Ó S F O R O 

Nesta parte da pesquisa, irá ser estudado o efeito da alumina na 

sinterizaçâo do aço M2 com adição de portadores de fósforo. Deve-se ter sempre 

em mente que o tamanho da partícula de alumina utilizada nestes ensaios é 

70um, sendo esta adicionada ao aço rápido por simples mistura dos pós. 

I V . 5 . 1 - DILATOMETRIA 

Os resultados dos ensaios de dilatometria, apresentadas nas Figuras 31 , 

32 e Tabela X, mostram que a sinterabilidade do aço M2, com portadores de 

fósforo e adição de alumina, possui diferenças significativas em relação às ligas 

de aço à base de fósforo sem adição de alumina. Figuras 18,19 e Tabela VIII. 

No sistema M2/Cu-P/10%Al2O3, apresentado pelas curvas da Figura 31 , 

observa-se que a dilatação térmica provoca a expansão do material durante todo 

o período de aquecimento. Nota-se duas inflexões nas curvas, ambas também 

presentes no sistema M2/Cu-P: a primeira, a aproximadamente 700°C, indicada 

pelo ponto F, é devido à fusão do eutético Cu-P; e a outra, em B, onde ocorre a 

transformação austenítica, após a qual há uma ligeira diminuição na taxa de 

expansão dos materiais, que logo torna a crescer, quase que linearmente, com o 

aumento da temperatura. A aproximadamente 1000°C, ponto D, ocorre uma 

expansão, cujo máximo é dado pelo ponto de início de retração acentuada Ca, 

próximo a 1050°C. 

No sistema M2/Fe-P/10%Al2O3, Figura 32, percebe-se também a expansão 

provocada pela dilatação térmica dos materiais que, após a transformação 

austenítica, tem uma leve diminuição, mas em seguida volta a crescer com o 

aumento da temperatura, até atingir o seu valor máximo em Ca, correspondente a 

980°C, para todas as composições deste sistema (Tabela X). 

As diferenças apresentadas nas dilatometrias das amostras com 

portadores de fósforo, com e sem alumina, podem ser explicadas levando-se em 

conta que, a presença das partículas de alumina, implica em uma redução do 

número de pontos de contato entre as partículas de aço. Como consequência 

deste menor número de contatos, tem-se: 
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• a necessidade de uma menor quantidade de líquido para rompê-los, fazendo 

com que haja a antecipação do rearranjo, notada principalmente no sistema 

M2/Fe-P/10%Al2O3 em comparação às ligas M2/Fe-P e 

• a diminuição da interdifusão no estado sólido entre o cobre e o aço, no 

sistema M2/Cu-P/10%Al2O3 (isto é ilustrado pela menor expansão entre os 

pontos (A) e (B) das curvas M2/Cu-P/10%Al2O3 em relação às curvas do 

sistema M2/Cu-P). Assim, o líquido que se forma nos compósitos dissolve uma 

maior quantidade do cobre que não entrou em solução sólida durante o 

aquecimento. Este líquido rico em cobre, ao penetrar nos contornos de 

partícula e de grão do aço, provoca a expansão da amostra, mostrada na 

Figura 3 1 , entre as setas D e C a , cuja intensidade aumenta com a elevação do 

teor de fosfeto de cobre no aço M2\ 

Em resumo, a expansão após a formação da fase líquida entre as 

temperaturas indicadas por D e C a no sistema M2/AI2O3/CU-P, não ocorre nas 

ligas M2/CU-P, onde, pelo contrário, há uma contração do material. Já nos 

sistemas em que o portador de fósforo é o Fe-P, com ou sem a adição de alumina 

como reforço, o líquido formado sempre provoca a contração. Estes fatos são 

decorrentes das características do líquido, principalmente da sua composição 

química, e do menor número de contatos entre as partículas de aço no compósito. 

Tabela X - Temperaturas (D) e início de retração acentuada ( C a ) para o aço 
rápido M 2 puro, as ligas à base de M 2 e o compósito M2/10%Al2O3 
ambos com adição de portadores de fósforo. 

Material 
Temperaturas (D) e de início 
de retração acentuada ( C a ) 

sem AI2O3 

Temperaturas (D) e início de 
retração acentuada 

( C a ) com AI2O3 

M 2 C a > 1 1 5 0 X C a > 1 1 5 0 X 

M2+0,6%P(Fe-P) C a = 1 0 7 6 X Ca = 9 8 0 X 

M2+1,0%P(Fe-P) C a = 1 0 5 5 X Ca = 9 8 0 X 

M2+1,4%P(Fe-P) C a = 1 0 3 0 X Ca = 9 8 0 X 

M2+0,6%P(Cu-P) D = 1 0 0 0 X , C a = 1 0 8 0 X D = 1 0 0 0 X , C a = 1 0 4 0 X 

M2+1,0%P(Cu-P) D = 9 8 0 X , C a = 1 0 6 0 X D = 1 0 0 0 X , C a = 1 0 5 0 X 

M2+1,4%P(Cu-P) D = 9 5 5 X , C a = 1 0 4 0 X D = 1 0 0 0 X , C a = 1 0 5 0 X 

^ o fenômeno de expansão de uma fase líquida rica em cobre em sistemas Fe-C é 
observado na sinterizaçâo de misturas Fe-Cu [HUANG e HWANG, 1996] 
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Figura 31 - Curvas dilatométricas dos sistemas M2/Cu-P/10%Al2O3 aquecidos até 
1200°C em atmosfera de N2-10%H2 a uma taxa de aquecimento de 
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Figura 32 - Curvas dilatométricas dos sistemas M2/Fe-P/10%Al2O3 aquecidos até 
1200°C em atmosfera de N2-10%H2 a uma taxa de aquecimento de 
10°C/min. 
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I V . 5 . 2 - SINTERIZAÇÃO EM FORNOS INDUSTRIAIS 

Os experimentos de sinterização, efetuados para se analisar a influência da 

adição de alumina aos aços com portadores de fósforo, foram realizados em 

fornos industriais sob atmosfera de 25%H2-75%N2. Variou-se a temperatura de 

sinterização (1120°C e 1150°C) e o teor de alumina (O, 5, 10 e 15% em volume) 

para o aço M2 e para os sistemas M2/Cu-P e M2/Fe-P, estes últimos com teores 

de fósforo de 0,6, 1,0 e 1,4% em peso. Os resultados destes ensaios estão 

apresentados na Figura 33. 

Observou-se uma grande influência da temperatura de sinterização e dos 

portadores de fósforo sobre a densidade final dos materiais com ou sem adição 

de alumina. Nota-se que: 

• a densidade de todos os materiais sinterizados a 1150°C foi sempre superior à 

dos sinterizados a 1120°C. A explicação mais plausível para esta baixa 

densificação é que o forno da Brassinter não conseguiu atingir 1120°C durante 

o tempo de permanência das amostras na zona quente. 

• há um acentuado aumento na densidade no M2 sem reforço de alumina 

sinterizado a 1150°C quando são adicionados os portadores de fósforo, 

conseguindo-se altos valores de densificação (~97% da densidade teórica); 

• as amostras contendo 0,6%P têm uma densidade inferior ao valor médio obtido 

nos materiais com e sem adição de alumina, sinterizados à temperatura de 

1120°C. Para a temperatura de 1150°C, a densidade dos materiais com 0,6%P 

só começa a diferir significativamente do valor médio para frações de alumina 

acima de 10%. No entanto, para os materiais que possuem 1,4% de fósforo, 

adicionado na forma de fosfeto de cobre, tem-se uma alta densidade final 

(~95%DT) tanto a 1120°C, quanto a 1150°C, principalmente para os teores de 

AI2O3 de 10 a 15%. 

• o aumento do teor de alumina não implica em uma diminuição significativa do 

valor da densidade relativa para os compósitos com adição de até 10% de 

reforço (densidade igual ou superior a 95%DT), mas ocorre um pequeno 

decréscimo na densidade quando o teor de AI2O3 é de 15% em volume, 

principalmente para os materiais sinterizados a 1150°C. 

85 



100-

95-

90-

85-

ro 80 H o 
•o 

T3 (0 
• a 

"(O 
c 
a 

7 5 -

7 0 -

6 5 -

6 0 -

5 5 -

50 

9 

(A) 

m M2 1120"C 

• M2 1150'C 

0,6P(FeP) 1,4P(FeP) l,OP(CuP) 
—I 1 1 1 1 r 

1,0P(FeP) 0,6P(Cup) 1.4P(CuPi 

100-

9 5 -

9 0 -

8 5 -

80 

75 H 

- é 

•o 
•g 70- j 
(O I 65-1 

6 0 -

5 5 -

50 

(B) 

I W 

M 2 + 5 % A I , 0 , - 1150-C 

0,6P(FeP) 1,4P(FeP) 
-1 1 1 

M2 1,0P(FeP) "T" 
0,6P(CuP) 1,4P(CuP) 

100-

9 5 -

9 0 -

8 5 -

o 

•o 

V T3 
(O 
-O 
"(O 
c 
0) 
Q 

8 0 -

75 

O 7 0 -

6 5 -

6 0 -

5 5 -

50 

(C) 

• T 

M2+ 10%AI^Oj-1120°C 
M2 + 10%AljO,- 1150°C 

0,6P(FeP) 1,4P(FeP) 
—I 1 1 1 r 
1,0P(FeP) 0,6P(CuP) 1,4P(CuP| 

100-

9 5 -

9 0 -

8 5 -

S 80-1 
•o 

T3 
ro 
•o 
'(/) 
c 
<ü 
Q 

7 5 -

7 0 -

6 5 -

6 0 -

5 5 -

50 

(D) 

fí M2 + 15%AI,0. - 1120° C 
• M2 + 15%Ar,0. - 1150" C 

0,6P(FeP) 1,4P(FeP) 1,0P(CuP) 
—1 1 1 1 1 1 r 
1VI2 1,0P(FeP) 0.6P(CuP) 1,4P(CuP) 

Figura 3 3 - Densidade em função do teor de alumina do compósito M2-XAI2O3. 
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de portadores de fósforo, sinterização realizada em fornos industriais 
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IV.5.3 - MICROESTRUTURA DOS COMPÓSITOS 

A alumina, por ter tamanho médio de partícula grosseiro, 70|am, não é 

levada pelo líquido que se forma, mas sim envolta por este, conforme está 

apresentado nas micrografias das Figuras 34 e 35, o que mantém a 

homogeneidade de sua distribuição. Contudo, pelo fato de a alumina ser inerte e, 

principalmente, devido às suas grandes dimensões, estas partículas cerâmicas 

não impedem o crescimento de grão que se processa normalmente através do 

mecanismo de solução-reprecipitação. 

A matriz do aço rápido com adição de portadores de fósforo não sofre 

alterações significativas, continuando a ser constituída de perlita e/ou ferrita, 

apresentando carbonetos MeC coalescidos, que se localizam preferencialmente 

nos contornos de grão e ilhas de cobre, para teores de fósforo acima de 1% em 

peso, como ilustram as micrografias da Figura 35. Nota-se ainda que as partículas 

de reforço estão, na sua maioria, íntegras e coesas à matriz de aço rápido, mas 

aparecem uma grande quantidade de trincas na alumina que pode ou não ser 

preenchida pelo líquido formado na sinterização. 

Figura 34 - Dispersão da alumina no compósito M2-10%Al2O3-1,4%P(via Fe-P) 
processado por mistura simples e sinterizado a 1150°C/40min/H2-N2. 
Microscopia eletrônica de varredura (elétrons retroespalhados), sem 
ataque. 



Figura 35 - IVlicroestrutura dos compósitos (A) M2-10%Al2O3-1,4%P (via Fe-P) e 
(B) M2-10%Al2O3-1,4%P (via Cu-P) processados por mistura simples 
e sinterizados a 1150°C/40min/H2-N2. Microscopia eletrônica de 
varredura (elétrons retroespalhados), sem ataque. 
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Quando a adição de alumina no compósito é da ordem de 15%, formam-se 

aglomerados de alumina. Este fenômeno depende, dentre outros fatores, da 

fração volumétrica da fase cerâmica adicionada e da relação entre o tamanho do 

pó da matriz e o da fase de reforço [YOSHiMURA, 1994]. 

A fase líquida que se forma durante a sinterização não penetra no interior 

destes aglomerados de alumina, devido à baixa molhabilidade entre o líquido e 

esta fase cerâmica (ângulo de contato maior que 90° [THÜMMLER e GUTSFELD, 

1990]), causando a diminuição da densidade final do compósito e o arrancamento 

de partículas de alumina, que estão soltas no interior destes aglomerados, 

conforme Figura 36. 

m 
I \cc V Spot Magn 

O O kV 5 O 2Ô0x 
Det W D I 1 100 Mm 
BSE 12.8 M2+15%AI2O3-1.4%P(CuP)l150MS 

Figura 36 - Microestrutura do compósito M2-15%Al203-1,4%P (via Cu-P) 
processado por mistura simples e sinterizado a 1150°C/40min/H2-
N2, evidenciando as ilhas de cobre que se localizam 
preferencialmente na interface com as partículas de alumina. 
Microscopia eletrônica de varredura (elétrons retroespalhados), 
sem ataque. 



V. - PARTE II: MATERIAIS PROCESSADOS EM MOINHO DE ALTA 

ENERGIA (PMAE) - RESULTADOS E DISCUSSÃO 

Na segunda parte desta pesquisa, procurou-se estudar a possibilidade da 

utilização do processamento em moinho de alta energia (mechanical alloying) na 

produção de um composito no qual a fase de reforço, no caso a alumina, tivesse 

seu tamanho de partícula diminuído e estivesse homogeneamente distribuída na 

matriz do aço rápido M2. Para tanto, analisou-se a influência desta técnica sobre 

as características dos pós, a sinterabilidade e a microestrutura final do aço rápido 

M2 e do compósito M2-10%Al2O3, este último, com e sem adição, de portadores 

de fósforo. 

V.1 - MICROESTRUTURA DO M2 COM 0,25%C SINTERIZADO A 1250°C/1h/N2-10%H2 

Obtiveram-se amostras com densidade final de 97%DT (densidade teórica), 

partindo-se de uma densidade a verde igual a 77%DT. Quanto à microestrutura, 

nota-se, pela análise das micrografias da Figura 37, que esta é composta por 

grãos martensíticos de tamanho médio igual a 30^m, delineados por um filme 

descontínuo de carboneto MeC, com carbonetos MC globulares nos contornos e no 

interior dos grãos. 

De acordo com Beltz [BELTZ et al., 1992], os aços rápidos convencionais 

possuem carbonetos entre 1 e 10|j,m e tamanho médio de grão entre 5 e 50^m. 

Todavia, de acordo com Martins [MARTINS et al., 1992] o tamanho médio de grão 

dos aços rápidos comerciais não deve ser superior a 16|am, para a obtenção de 

aços com boas propriedades mecânicas. Portanto, conforme o critério de Martins, 

o aço M2 produzido na condição de sinterizaçâo adotada como padrão está super-

-sinterizado. 

A super-sinterização é comum na produção do aço M2 por sinterização na 

presença de fase líquida, e se deve ao estreito intervalo de sinterização 

característico deste aço rápido, cerca de 6°C [WRIGHT et al., 1995], que dificulta a 

obtenção de um material com a microestrutura dentro das especificações 

comerciais. Assim, para se conseguir uma microestrutura com menores tamanhos 

de grão e de carbonetos, pode-se selecionar as variáveis de processo de modo a 
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Figura 37 - (A) Microestrutura do aço rápido M2 com adição de 0,25% de 
carbono, sinterizado a 1250°C/1h/N2-10%H2. Microscopia eletrônica 
de varredura (elétrons retroespalhados), ataque nital 5%. (B) 
aumento de uma região de (A). 
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diminuir a temperatura de patamar e/ou o tempo de sinterização, diminuir o teor de 

carbono inicial do pó [ARAÚJO, 1993] ou incluir patamares de desoxidação no 

ciclo de sinterização [POWDREX LIMITED, 1975; DAIN e FORD, 1977]. 

V.2 - CARACTERIZAÇÃO DOS MATERIAIS PROCESSADOS EM MOINHO DE ALTA ENERGIA 

V.2.1 - GRANULOMETRIA E MORFOLOGÍA DOS PÓS 

O PMAE do aço M2 e do compósito M2-10%Al2O3 foi realizado no moinho 

atritor com recipiente de moagem de polietileno de alta densidade, material com 

baixo coeficiente de atrito e resistente ao desgaste, de acordo com o procedimento 

descrito no item III.3. Durante o processamento, ocorreram modificações físicas 

nos pós, como a acentuada diminuição do tamanho das partículas do aço M2 e do 

compósito M2+10%Al2O3 apresentadas na Figura 38. 
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Figura 38 - Tamanho médio de partícula em função do tempo de processamento 
dos pós de M2 e do compósito M2+10%Al2O3. Condições; atmosfera 
de nitrogênio, rotação da haste 1400rpm, relação esfera/pó = 9:1, 
esfera de 7,5mm. 

Deve-se ressaltar que a principal diferença entre os compósitos fabricados 

por mistura simples e aqueles processados em moinhos de alta energia é que os 

primeiros têm alumina de tamanho muito maior (70)am) e situada nos contornos de 
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partícula no aço, enquanto que nos últimos a alumina foi cominuída (tamanho 

médio inferior a 1|am), estando distribuída no interior das partículas, mais 

especificamente nos contornos produzidos pela soldagem a frio das partículas 

metálicas, conforme Figura 39. 

Figura 39 - (A) Morfologia das partículas do compósito M2+10%Al2O3 processado 
por 2,5 horas no moinho atritor, (B) dispersão da alumina no pó do 
compósito. MEV, imagem de elétrons secundários. 

É provável que o polietileno proveniente do recipiente de moagem possa 

agir como agente controlador de processo, da mesma forma que os lubrificantes 

orgânicos, como o ácido esteárico, agem nas ligas á base de alumínio [CAIRNS et 
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al., 1975], diminuindo a soldagem a frio entre as partículas metálicas e, por 

conseguinte, acarretando um menor tamanho médio das partículas do composito. 

Além disso, as partículas cerâmicas adicionadas a metais também agem 

como um agente modificador da relação entre soldagem e fratura, diminuindo o 

tamanho médio das partículas, como por exemplo no sistema Al-SiC [ARAÚJO et 

ai., 1999]. Este mesmo fenômeno também ocorre no aço M2 com adição de 

alumina, como apresentado na Figura 38, proporcionando uma melhora no 

comportamento do material na compactação, pois torna a forma das partículas 

mais arredondada com o aumento do tempo de processamento, inclusive 

formando alguns aglomerados, como ilustrado na Figura 40. 

A Figura 41 apresenta o padrão de difratograma de aço M2 para vários 

tempos de processamento e pode-se notar que, com o aumento do tempo, muitos 

dos picos de menor intensidade referentes aos carbonetos MeC não são mais 

evidentes e os picos característicos da matriz ferrítica se tornam mais largos, 

devido à diminuição do tamanho de partícula e elevada dureza decorrentes da alta 

densidade de discordâncias deste material. O alargamento desses picos de 

difração de raios-X é muito maior que o observado em outros processos que 

promovem intensa deformação do material, como a extrusão e trefilação [KIMURA 

e TAKAKI, 1995]. 

A utilização da técnica de PMAE cumpriu seu objetivo, pois a alumina ficou 

homogeneamente dispersa no interior partículas de aço rápido, da mesma forma 

que nos pós compósitos produzidos por Benjamin e Thümmier (veja itens 11.5.2 e 

11.5.3). 

V . 2 . 2 - COMPACTABILIDADE 

Os pós de M2 processados em moinho atritor por 5, 10 e 15h não são 

diretamente compactáveis. No entanto, com a adição de 2% de estearato de zinco 

a estes pós, obtiveram-se compactados com uma densidade a verde em torno de 

63% DT, com grande quantidade de marcas de delaminação e baixa resistência, o 

que dificultou o seu manuseio. 

Na compactação dos pós do compósito M2-10%Al2O3 processados em 

moinho atritor, não houve a necessidade de se adicionar estearato de zinco, pois a 

forma arredondada do pó foi responsável por uma resistência suficiente para a 



manipulação das amostras, apesar da baixa densidade a verde, em torno de 6 1 % 

da densidade teórica, e de haver algumas marcas de delaminação. 

Figura 40 - Morfologia das partículas do compósito M2+10% AI2O3 processado por 
15h no moinho atritor. 
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Figura 41 - Difratogramas do aço rápido como recebido e processado por 1, 5, 10 
e 15 horas no moinho atritor. 
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v.2.3 - CONTAMINAÇÃO DOS PÓS OBTIDOS POR P M A E 

Um importante efeito decorrente do PMAE é a contaminação do pó por 

elementos presentes no recipiente, na atmosfera e no meio de moagem, além do 

próprio manuseio [RADLINSKI et al., 1991]. 

A composição química das ligas provenientes do PMAE, produzidas nas 

condições descritas no item III.3, foi alterada pela ação de dois fenômenos que 

ocorreram durante o processamento: a absorção de oxigênio, proveniente da 

atmosfera (não se conseguiu uma vedação total do sistema devido á alta rotação 

da haste), e a contaminação pelo polietileno liberado pelo recipiente de moagem. 

Assim, como será apresentado mais adiante nos dados da Tabela XI, os pós 

produzidos no moinho atritor possuem como características altos teores de 

carbono (2,5 a 3%) e oxigênio (0,42 a 0,55%). 

V.2.4 - ANALISE MICROESTRUTURAL DOS MATERIAIS OBTIDOS DIRETAMENTE POR P M A E 

Durante a etapa de sinterização, uma parte do polietileno, que se 

desprendeu do recipiente de moagem durante o processamento, transforma-se em 

carbono e uma porcentagem significativa deste elemento é absorvida ao 

incorporar-se ao aço. 

A microestrutura dos materiais obtidos diretamente do moinho atritor e 

sinterizados a 1250°C/1h/N2-10%H2 foi considerada insatisfatória. O alto teor de 

carbono^ contido, cerca de 2 a 3% em peso, tanto no aço M2, como no compósito 

M2-10%Al2O3, provocou a fusão ou o esboroamento das amostras devido á 

formação de uma quantidade excessiva de fase líquida, para quaisquer dos 

tempos de processamento utilizados. 

A microestrutura resultante é composta, no caso do M2, de grãos grosseiros 

(35^m) delineados por filmes de carbonetos tipo MeC, Figuras 42(A) e 42(B). No 

compósito, os grãos também são grandes (30^m), sem nenhum tipo de precipitado 

^ Um aspecto interessante no sistema M2 com alto cart)ono produzido por PMAE, é a 
possibilidade deste material ser sinterizado a temperaturas da ordem de 1150°C. obtendo-se 
materiais com densidades próximas à teórica. Este fato, foi observado por Panelli [PANELLI, 1999] 
em sua dissertação, na sinterização do aço M2 com o teor de carbono da ordem de 2%, valor este 
bem acima do encontrado na literatura. 

96 



em seu interior e delineados por carbonetos, principalmente o MÔC coalescido, em 

conjunto com partículas de alumina que se segregaram na região intergranular, 

Figuras 42(C) e 42(D). Em ambos os materiais, M2 e M2+10%Al2O3, observou-se 

a presença de perlita fina nos contornos de alguns grãos e poros grandes e 

pequenos distribuídos pela amostra. 

Figura 42 - Microestrutura do aço M2 e do compósito M2-10%Al2O3 processados 
por 10h e sinterizados a 1250°C/1h/N 2-10%H 2. MEV, imagem de 
elétrons retroespalhados. 

A experiência mostra que na sinterização do aço rápido M2, a formação de 

uma determinada quantidade de líquido depende do ajuste do binômio 

temperatura de sinterização - teor de carbono final da liga, de modo que o sistema 

se situe no campo líquido+austenita+carbonetos (L+y+C), esquematizado no 

diagrama pseudobinário da Figura 43 [FISCHMEISTER et al., 1989]. A elevação 
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da temperatura de sinterizaçâo e/ou o aumento do teor de carbono atuam no 

sistema de modo a aumentar a quantidade de liquido presente. 

o 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 

carbono (% peso) 

Figura 43 - Diagrama pseudobinário do aço M2, evidenciando o campo (L+y+C) 
[FISCHMEISTER etal . , 1989] 

O carbono age especificamente na diminuição das temperaturas das 

reações, especialmente da temperatura solidus: a adição de 1 % de carbono 

causa a redução de 111°C na temperatura solidus do aço M2 [HOYLE, 1988]. 

V . 3 - C O N D I C I O N A M E N T O D O P Ó P R O D U Z I D O P O R P M A E 

De maneira geral, os pós processados em moinhos de alta energia são 

normalmente finos e extremamente encruados, o que dificulta a sua consolidação 

por compactação a frio [KIMURA e TAKAKI, 1995], sendo comum a utilização de 

técnicas especiais de conformação como extrusão, prensagem isostática a quente, 

processo CERACON ou mesmo moldagem por injeção [BENJAMIN, 1970; 

BENJAMIN e SCHELLENG, 1981; KIM etal . , 1992, BELTZ etal . , 1992]. 

O condicionamento dos pós obtidos por PMAE, através do tratamento 

térmico de recozimento em atmosfera redutora, aumenta a compactabilidade 

desses pós pela diminuição do nivel de encruamento do material, fazendo com 
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que seja possível a utilização da rota de compactação a frio seguida de 

sinterização [ROSSKAMP et al., 1996, KÖHLER et al., 1990; THÜMMLER e 

GÜTSFELD, 1990; GUTSFELD 1991]. 

V . 3 . 1 - TRATAMENTO TÉRMICO DE RECOZIMENTO 

O recozimento de pós metálicos altamente encruados leva à formação de 

novos grãos, livres de deformação. Este processo pode ser dividido em quatro 

estágios: recuperação, recristalização primária, crescimento de grão e 

recristalização secundária. A recuperação é acompanhada pelo alívio local de 

deformação e diminuição da densidade de discordâncias. Na recristalização ocorre 

nucleação e crescimento de novos contornos, seguido de crescimento de grão 

[KIMURA e TAKAKI, 1995]. 

Na Figura 44, tem-se a ilustração da mudança da microestrutura de pós 

altamente encruados submetidos ao PMAE e ao tratamento de recozimento. Os 

pós processados em moinho de alta energia formam, em um primeiro estágio, uma 

subestrutura ultra-refinada de células de discordâncias, devido ao aumento da 

deformação local causada pelos impactos sucessivos com o meio de moagem. No 

decorrer do processamento, estas células de discordâncias podem transformar-se 

em subgrãos e, quando as células de discordâncias e os subgrãos alcançam um 

tamanho crítico (cerca de 20nm para pó de ferro puro), inicia-se o processo de 

formação de novos grãos (policristalização), através de escorregamento dos 

contornos. Finalmente, há a saturação da deformação local, o tamanho de grão é 

reduzido gradualmente até um valor limite (3,4 nm para o ferro), completando-se a 

policristalização do material ao se utilizar a energia absorvida pelo pó durante o 

processamento em moinho atritor. 

Quando um pó processado em moinho de alta energia é recozido, as 

mudanças na microestrutura dependem do seu grau de encruamento. No caso de 

o pó ter uma microestrutura inicial formada por células de discordâncias, o 

recozimento promove a recuperação acompanhada por alívio local de deformação. 

Não há mudanças de dureza e tamanho de grão neste estágio, mas a maioria das 

células de discordância se transformam em subgrãos. No segundo estágio, a 

recristalização prossegue pela formação e rápido crescimento de grãos novos, o 

que causa um drástico amolecimento do material. 
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Figura 44 - Mudanças microestruturais em pós metálicos durante o 
processamento em moinhos de alta energia e no recozimento dos 
pós obtidos por PMAE [KIMURA e TAKAKI, 1995]. 

Normalmente, as condições de PMAE produzem pós que têm uma estrutura 

mista, composta de células de discordâncias, subgrãos e policristais, mas o 

aumento da temperatura de recozimento faz surgir novos grãos recristalizados. 

V . 3 . 2 - DEFINIÇÃO DO CICLO DE RECOZIMENTO 

O recozimento, sob atmosfera de hidrogênio comercial por I h , do pó obtido 

por PMAE representa uma alternativa para se aumentar a compactabilidade e 

diminuir os teores de carbono e oxigênio destes materiais. 

A temperatura de recozimento tem seu limite superior definido pela pré-

sinterizaçâo do pó e seu limite inferior dado pelo teor final de carbono no pó. No 

caso em estudo, os pós foram recozidos a 800 e 950°C sob hidrogénio. 

Pela análise de carbono dos pós recozidos, veja Tabela XI, verificou-se que 

aqueles, cuja temperatura de recozimento foi de 800°C, possuíam teores deste 
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elemento muito elevados: 1,71% em peso para o M2 e 1,64% para o compósito 

M2+10% AI2O3. No entanto, os recozidos a 950°C apresentaram níveis de carbono 

e oxigênio compatíveis com os valores máximos encontrados na literatura para o 

processamento de aços rápidos: 1,4%C [WRIGHT et al., 1999] e 0,53%O 

[PISCHANG e BIRTH, 1994]. 

Na Figura 45, estão apresentadas as microestruturas das pastilhas do 

compósito M2+10% AI2O3 produzidas com pós processados por 10h, recozidos a 

800°C, Fig. 45(A), e a 950°C, Fig. 45(B), ambas sinterizadas a 1250°C/1h/H2-N2. 

Nota-se que a amostra recozida a 800°C possui grãos grosseiros e os carbonetos 

e a alumina se encontram segregados, delineando os contornos de grão. Por outro 

lado, na amostra recozida a 950°C, a alumina e os carí3onetos estão 

homogeneamente dispersos na matriz, mas há uma grande quantidade de 

pequenas porosidades em toda a amostra. 

O ciclo de recozimento dos pós produzidos por PMAE foi padronizado em 

950°C/1h/H2, haja vista a obtenção de pós facilmente desagregáveis, com uma 

boa resistência a verde do compactado, além de teores de carbono e oxigênio, em 

conformidade com os dados da literatura. 

Tabela XI - Análise química de carbono, oxigênio e nitrogênio do aço M2+0,25%C 
e M2 processado em moinho atritor por 5, 10 e 15h, com e sem 
recozimento, sinterizados a 1250°C/1h/N2-10%H2. reo = recozido. 

Amostra Carbono (%) Oxigênio (ppm) Nitrogênio (ppm) 
M2 0,99 1057, 1103, 1070 148, 172, 140 

M2-5h s/rec 2,67 4200,4320,4410 491,492,478 
M2-10h s/rec 2,51 5520,4890, 4950 525, 483, 442 
M2-15h s/rec 2,99 5000, 4900, 4900 422, 391,499 

M2-10hrec 800°C 1,71 4980, 5100,4810 330, 323, 356 
M2+10% AI2O310h rec 800°C 1,64 - -

M2-5h rec 950°C 1,06 3681, 3750, 3806 197, 187, 203 
M2-10h rec 950°C 0,91 5330, 5011, 5037 226, 222, 230 
M2-15h rec 950X 1,34 3367, 3154, 2767 140, 99, 144 

M2+10% AI2O310h rec 950°C 0,87 - -
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Figura 45 - Microestrutura das pastilhas do compósito M2-10%AI 2O 3 processado 
por 10h no moinho atritor e recozido sob atmosfera de hidrogênio a: 
(A) 800°C e (B) 950°C. Microscopia eletrônica de varredura (elétrons 
retroespalhados), sem ataque. 
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v.4 - CARACTERIZAÇÃO DOS MATERIAIS PROCESSADOS EM MOINHO DE ALTA 

ENERGIA E SUBMETIDOS AO TRATAMENTO DE RECOZIMENTO 

V . 4 . 1 - ANÁLISE DO AÇO M 2 OBTIDO POR P M A E E RECOZIDO 

As curvas dilatométricas do material padrão e dos aços processados em 

moinho atritor, e, posteriormente, recozidos a 950°C, estão apresentadas na 

Figura 46. Observa-se uma diminuição da temperatura onde inicia-se a contração 

acentuada, entre 1000 e 1060°C, em relação ao aço M2 como recebido, em que 

uma suave contração se inicia a aproximadamente 1120°C e se torna mais 

acentuada a 1200°C. Nota-se que a temperatura de início da contração é 

diretamente proporcional ao tempo de processamento, e a velocidade de 

contração é maior para tempos de processamento crescentes. 

Esta menor temperatura para ocorrência da contração acentuada pode ser 

atribuída à maior sinterabilidade dos pós com granulometria mais fina, que é 

consequência do maior número de contatos entre as partículas e do maior 

potencial termodinâmico para a sinterização [TÜMMLER e OBERACKER, 1993]. 

A forma encontrada para a confirmação do efeito do tamanho de partícula 

na antecipação da temperatura de contração acentuada, foi através do estudo do 

sistema Fe-0,6%P-0,9%C, já que não é comum a produção de pós de aço rápido 

por atomização com tamanho médio de partícula inferior a 50|^m. 

Apesar de a sinterização do sistema Fe-0,6%P-0,9%C não ser supersolidus, 

como será discutido no item V.5, nota-se a grande influência do tamanho de 

partícula do pó de ferro na sinterização no estado sólido, através dos dados de 

dilatometria das amostras de pó de ferro carbonila (4,74pm) e pó de ferro comum 

(97^m) apresentados na Figura 47. A contração na amostra de ferro carbonila 

ocorre a partir de 720°C, temperatura em que não há a formação de nenhuma fase 

líquida neste sistema, enquanto que na amostra de ferro comum esta contração 

começa a partir de 1250°C. 

Portanto, pode-se concluir que o menor tamanho de partícula dos pós de 

aço M2 processados em moinho atritor ativa os mecanismos de sinterização no 

estado sólido. A hipótese de formação de fases líquidas às temperaturas onde 

ocorre a contração é descartada, pois o teor de carbono presente nas ligas 
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Figura 46 - Dilatometrias do aço rápido M2 como recebido e após processamento 
no moinho atritor por 5, 10 e 15h e recozido a 950°C/1h/H2. O ensaio 
foi realizado sob atmosfera de N2-10%H2. 
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Figura 47 - Dilatometrias da matriz Fe-0,6%P-0,9%C com pó de ferro da Belgo 
Brasileira e ferro carbonila, ambos processados por mistura simples. 
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recozidas é relativamente baixo, inclusive o M2 processado por 10h possui um 

porcentagem de carbono menor que o aço rápido como recebido. 

Pelos dados apresentados na Tabela XII e através da análise metalográfica 

das amostras, figura 48, nota-se que as amostras de M2 processadas por 

mechanical alloying por 5 e lOh e recozidas a 950°C tiveram uma densificação 

superior a 96% da densidade teórica. No entanto, a amostra de 5h apresentou 

tamanho médio de grão igual a 40^m e filmes de carbonetos MeC nos contornos, 

ao passo que, na amostra de 10h, obteve-se um tamanho de grão de 15|am, com 

carbonetos MeC angulares e MC arredondados, tanto no interior dos grãos, como 

nos contornos. 

Tabela XII - Resultados de densidade, teor de carbono e análise microestrutural do 
aço M2 e do compósito M2-10%Al2O3 processados em moinho atritor, 
com e sem recozimento, sinterizados a 1250°C/1h/N2-10%H2. (%DT: 
porcentagem da densidade teórica). 

Amostra Densidade 
a verde 

(g/cm^) e 
%DT 

Densidade do 
sinterizado 
(g/cm^) e 

%DT 

Teorde 
cartxino 

no pó (%) 
Observações Metalográficas 

M2 padrão 6,42±0,7 
(77±1,5) 

8,09+0,08 
(97±1) 

0,99 grãos martensiticos grandes com 
cart)onetos MeC delineando os contomos 
de grão, pouca porosidade, sendo esta 
arredondada. 

M2-5h 
rec Hz- 950°C 

6,0±0,1 
(72±1) 

8,06±0,10 
(97±1) 

1,06 baixo nivel de porosidade, grãos 
grandes, cartxjnetos eutéticos MeC em 
praticamente todos os contomos de 
grao, matriz martensítica 

M2-10h 
rec H2 950°C 

5,9±0,1 
(71±1) 

7,96±0,07 
(96±1) 

0,91 porosidades grandes arredondadas, 
tamanho de grão pequeno, MeC nos 
contomos e dentro dos grãos. 

M2-15h 
rec H2-950°C 

5,8±0,1 
(70±1) 

6,78+0,25 
(82+3) 

1,34 A amostra está inteiramente cheia de 
bolhas. Grãos grandes com carbonetos 
nos contornos. 

M2-10%Al2O3 
5h 

rec H2 950-0 

5,6±0,1 
(69+1) 

7,36±0,13 
(91±1,6) 

0,98 porosidades grandes dispersas, muita 
porosidade pequena, grãos grandes com 
partículas nos contornos (alumina 
associada ao carboneto MeC contornos). 

M2-10%Al2O3 
10h 

rec H2-950°C 

5,5±0,1 
(68±1) 

6,90±0,10 
(86+1) 

0,87 porosidades grandes, principalmente na 
borda e pequenas no centro, grão fino 
com aspecto granular e muita porosidade 
pequena. 

M2-10%Al2O3 
15h 

rec H2-950°C 

5,5±0,1 
(68±1) 

7,04±0,17 
(87±2) 

1,28 alta quantidade de porosidades grandes, 
porosidades pequenas bem distribuídas, 
grãos grandes com partículas nos 
contornos (alumina associada ao MeC) 
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Figura 48 - Aço M2 processado por (A) 5h, (B) 10h, (C) 15h, sintetizados a 
1250°C/1h/ N 2-10%H 2 . Microscopia eletrônica de varredura (elétrons 
retroespalhados), ataque nital 5%. 

107 



A amostra processada por 15h apresentou uma grande quantidade de 

bolhas macroscópicas no seu interior, provavelmente devido à evolução de gases 

durante a sinterização, o que levou a um decréscimo acentuado da densidade 

final do corpo de prova. A microestrutura desta amostra é composta de grãos 

grandes (43pm) com carbonetos coalescidos delineando seus contornos. 

O teor de carbono é a variável mais importante na sinterização. Se o teor de 

carbono do pó recozido estiver entre 1,0 e 1,1% em peso, tem-se densidade final 

em torno de 96% da densidade teórica, apesar de o tamanho de grão ser 

relativamente grande, e os carbonetos formarem filmes para 1,1 %C. 

Contudo, para teores de carbono mais altos, em torno de 1,34%, a grande 

quantidade de líquido formada promove o aparecimento de porosidades por toda a 

amostra, e sua densidade fmal atinge apenas 82% da densidade teórica. 

A utilização do ciclo de sinterização com patamar de desoxidação, como 

indicado nas patentes de Dain [POWDREX LIMITED, 1975; DAIN e FORD, 1977] 

provoca uma pequena diminuição da porcentagem de carbono da liga, pela reação 

com o oxigênio presente no pó e na atmosfera de sinterização, o que é suficiente 

para que haja o refinamento microestrutural devido á diminuição da quantidade de 

líquido presente no sistema, para uma dada temperatura de sinterização. 

O mecanismo de sinterização do aço M2 após o PMAE continua sendo 

supersolidus, havendo uma alteração da taxa de densificação no estágio inicial da 

sinterização devido ao menor tamanho médio de partícula e, possivelmente, ao 

maior grau de encruamento do pó produzido por este processo, em relação ao pó 

comercial. A microestrutura final permanece altamente dependente da quantidade 

de fase líquida formada no sistema, que por sua vez é função do teor de carbono. 

V.4.2 - ANÁLISE DO COMPÓSITO M2+10%Al2O3 OBTIDO POR P M A E E RECOZIDO 

A dilatometria do compactado obtido a partir do pó de M2-10%Al2O3 

recozido a 950°C e processado por 15h, está apresentada na Figura 49. Nota-se 

que o início da contração ocorreu a uma temperatura próxima àquela do sistema 

M2-15h, mas a velocidade de contração foi menor no caso do compósito. A causa 

desta antecipação da temperatura de início de contração é a redução do tamanho 

de partícula do material. 
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Figura 49 - Dilatometrias do aço rápido M2 e do compósito M2+10%Al2O3, 
processados no moinho atritor por 15h e recozidos a 950°C/1h/H2. 
O ensaio foi realizado sob atmosfera de N2-10%H2. 
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As amostras do compósito l\/l2-10%Al2O3, recozido a 950°C e sinterizado a 

1250°C, apresentaram uma queda acentuada na densificação independente do 

tempo de processamento (Tabela XII) e, portanto, as microestruturas 

apresentaram um alto nível de porosidade. Para tempos de processamentos de 5 

e 15h, houve a formação de grãos delineados por carbonetos MeC e alumina. Os 

tamanhos médios de grão encontrados foram de 23pm e 26pm, para 5 e 15h, 

respectivamente. Verificou-se, novamente, a ocorrência de graos finos no 

compósito processado por 10h, e melhor distribuição da alumina na matriz, 

conforme apresentado na Figura 50. 

Para explicar a evolução microestrutural do compósito M2-10% AI2O3 foi 

escolhido o material processado por 15h no moinho de alta energía e recozido a 

950°C. Foram realizadas sinterizações a 1100, 1150, 1200 e 1250X. As 

microestruturas resultantes destes ensaios estão apresentadas nas Figuras 51 a 

53. As densidades a verde e após sinterização estão mostradas na Tabela XIII. 

Nas micrografias, pode-se verificar o aumento gradativo do tamanho de 

grão e a perda da homogeneidade da distribuição da alumina e carbonetos na 

matriz, com o aumento da temperatura de sinterização. 

À temperatura de sinterização de 1100°C, Figura 51 (A), é possível 

observar a presença dos contornos de partícula na microestrutura. Este fato, 

aliado à baixa densidade, é característico de produtos em que o mecanismo de 

sinterização predominante é a difusão no estado sólido. 

Tabela XIII - Resultados de densidade do compósito M2-10%Al2O3 obtido por 
PMAE após 15h, recozido a 950°C/1h/H2 e sinterizado por I h em 
atmosfera de N2-10%H2 a 1100, 1150, 1200 e 1250°C. (%DT: 
porcentagem da densidade teórica). 

Temperatura de sinterização Densidade a verde Densidade do sinterizado 
M2+10%Al2O3l5h (g/cm^) e (%DT) (g/cm') e (%DT) 

Recozimento: H 2 - 950°C 
5,5±0,1 5,62±0,18 

I l O O X (68±1) (70±1) 

5,5+0,1 5,98±0,12 
1150X (68+1) (74±1) 

5,5±0,1 7,00±0,16 
1200X (68±1) (87±1) 

5,5±0,1 7,04±0,17 
1250°C (68±1) (87±1) 
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Figura 50 - Compósitos M2+10%Al2O3 processado no moinino atritor por: (A) 5hi e 
(B) 10li, recozidos a 950°C e sinterizados a 1250°C/1li/ N2-10%H2. 
IVlicroscopia eletrônica de varredura (elétrons retroespalhados), sem 
ataque. 
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A amostra sinterizada a 1150°C apresenta, conforme Figura 51(B), 

carbonetos MeC, tamanho médio pouco superior ao do material sinterizado a 

1100°C, e alumina dispersa na matriz, mas ainda é possível a visualização dos 

contornos das partículas. 

Observa-se que com a elevação da temperatura para 1200°C, Figura 52, 

ocorreram o coalescimento mais acentuado dos cariDonetos e a aglomeração da 

alumina, ambos passando a delinear os contornos de grão. O tamanho médio de 

grao passa a ser aproximadamente 5 pm. 

A 1250°C, Figura 53, ocorre um crescimento acentuado do tamanho de 

grão e os contornos exibem uma estrutura mista de carbonetos coalescidos e 

aglomerados de alumina. O tamanho médio de grão é 21 pm. 

Deve-se ressaltar que a densidade do compósito M2+10%Al2O3 

processado por 15h e recozido manteve-se praticamente constante em 87% da 

densidade teórica, a partir de 1200°C. A 1200°C, também se inicia o delineamento 

dos grãos pelos carbonetos e alumina. Isto significa que o líquido formado a esta 

temperatura (no interior dos grãos) foi capaz de carregar a alumina para os 

contornos de grãos. Na amostra sinterizada a 1250°C, a quantidade de líquido 

formado foi maior e a microestrutura caracteriza-se por aglomerados de 

carbonetos e alumina nos contornos de grão grosseiros. Portanto, não se 

conseguiu manter a distribuição original da alumina no pó, nem atingir altas 

densidades. 

Estes dados estão coerentes com aqueles apresentados no trabalho de Kim 

[KIM et al., 1992], que confirmam a impossibilidade de se obter densidades 

relativas acima de 9 1 % para o compósito M2 com 2% em volume de alumina ((j) = 

3,83pm), processado em moinho atritor por 42h, recozido sob vácuo a 1050°C/1h 

e sinterizado a vácuo entre 1200 e 1280°C por 30 minutos. 

V.4.3 - A INFLUÊNCIA DA ADIÇÃO DE PORTADORES DE FÓSFORO POR MISTURA SIMPLES 

AO COMPÓSITO M2-10%Al2O3 PROCESSADO POR 15 HORAS NO MOINHO ATRITOR E 

RECOZIDO A 950°C. 

Nos compósitos M2-AI2O3 com adição de alumina, com tamanho médio de 

partícula {^) igual a 70pm, e portadores de fósforo, produzidos por mistura simples 
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Figura 51 - Microestrutura do compósito M2+10%AI 2O 3 processado por 15h no 
moinho atritor, recozido por 1h sob H2 a 950°C e sinterizado sob 
atmosfera de N 2 -10%H 2 a: (A) 1100°C e (B) 1150°C. Microscopia 
eletrônica de varredura (elétrons secundários), sem ataque. 
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Figura 52 - (A) Microestrutura do compósito M2-10%AI2O3 processado por 15h no 
moinho atritor, recozido por 1h sob H 2 a 950°C e sinterizado sob 
atmosfera de N2-10%H2 a 1200°C, (B) aumento de uma região de (A). 
Microscopia eletrônica de varredura (elétrons retroespalhados), sem 
ataque. 
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53 - (A) Microestrutura do compósito M2-10%AI2C>3 processado por 15h no 
moinho atritor, recozido por 1h sob H 2 a 950°C e sinterizado sob 
atmosfera de N 2 -10%H 2 a 1250°C. (B) aumento de uma região de 
(A). Microscopia eletrônica de varredura (elétrons retroespalhados), 
sem ataque. 
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Assim, a partir dos dados experimentais desta pesquisa e da literatura, 

pode-se deduzir que a adição de alumina de baixa granulometria, tanto por mistura 

simples, como através do PMAE, tem influência negativa na sinterabilidade do aço 

rápido M2 quando comparado ao aço M2 sem adições, sinterizado a 1250°C ou 

com adição de portadores de fósforo sinterizado a 1150°C. 

Tabela XIV - Resultados de densidade do compósito M2-10%Al2O3 processado 
por 15h em moinho atritor, recozido a 950°C/1h/H2, sem adições e 
com adição de 1,4%P via Cu-P ou Fe-P. Sinterização por 1h em 
atmosfera de N2-10%H2 a 1150°C. (%DT: porcentagem da 
densidade teórica). 

Amostra Densidade a verde Densidade do sinterizado 
(g/cm^) e (%DT) (g/cm') e (%DT) 

IV!2+10%Al2O3l5h 5,5±0,1 5,98±0,12 
Recozimento: H2-950°C (68±1) {74±1) 

M2+10%Al2O3l5h 5,5+0,1 6,89±0,10 
Recozimento: H2-950°C (68±1) (87±1) 

+1,4%P (via Fe-P) 
(68±1) (87±1) 

M2+10%Al2O3l5h 5,6+0,1 7,22+0,15 
Recozimento: H2-950''C (69±1) (90±1) 

+1,4%P (via Cu-P) 
(69±1) (90±1) 

V.4.4 - MECANISMO DE SINTERIZAÇÃO DO COMPÓSITO M2+10%Al2O3 

O mecanismo proposto neste trabalho para a melhor compreensão do 

processo de sinterização do compósito está esquematizado na Figura 56 e leva 

em consideração que: 

• No compósito e com posterior adição de portadores de fósforo, a fase 

líquida que se forma no exterior das partículas tem a propriedade de 

penetrar nos contornos de grão das partículas do aço. Figura 56 (A-B). Nos 

compósitos M2-10%Al2O3 processado no moinho atritor e sem adições, 

ocorre a sinterização supersolidus onde, por definição, a fase líquida se 

forma nos contornos de grão e, necessariamente, penetra nos grãos. Figura 

56 (C-D). Em ambos os casos os grãos são desintegrados pelo líquido. 

• As forças que mantêm a alumina no aço rápido são fracas, já que não há 

nenhuma reação entre a matriz e o reforço durante a etapa de aquecimento 

e nem entre o reforço e a fase líquida formada na sinterização; 
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Figura 54 - (A) Microestrutura do compósito M2-10%AI2C>3 processado por 15h no 
moinho atritor, recozido por 1h sob H 2 a 950°C, com posterior adição 
de 1,4%P (via Cu-P) e sinterizado sob atmosfera de N 2-10%H 2 a 
1150°C. (B) aumento de (A). Microscopia eletrônica de varredura 
(elétrons secundários), sem ataque. 
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Figura 55 - (A) Microestrutura do compósito M2-10%AI2O3 processado por 15h no 
moinho atritor, recozido por 1h sob H2 a 950°C, com posterior adição 
de 1,4%P (via Fe-P) e sinterizado sob atmosfera de N 2-10%H 2 a 
1150°C. (B) aumento de (A). Microscopia eletrônica de varredura 
(elétrons secundários), sem ataque. 
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Assim, a partir dos dados experimentais desta pesquisa e da literatura, 

pode-se deduzir que a adição de alumina de baixa granulometria, tanto por mistura 

simples, como através do PMAE, tem influência negativa na sinterabilidade do aço 

rápido M2 quando comparada à do aço M2 sem adições, sinterizado a 1250°C ou 

com adição de portadores de fósforo e sinterizado a 1150°C. 

Tabela XIV - Resultados de densidade do compósito M2-10%Al2O3 processado 
por 15h em moinho atritor, recozido a 950°C/1h/H2, sem adições e 
com adição de 1,4%P via Cu-P ou Fe-P. Sinterização por 1h em 
atmosfera de N2-10%H2 a 1150°C. (%DT: porcentagem da 
densidade teórica). 

Amostra Densidade a verde 
(g/cm') e (%DT) 

Densidade do sinterizado 
(g/cm') e (%DT) 

M2+10%Al2O3l5h 
Recozimento: H2 - 950°C 

5,5±0,1 
(68±1) 

5,98+0,12 
(74±1) 

M2+10%Al2O3l5h 
Recozimento: H2-950°C 

+1,4%P (via Fe-P) 

5,5±0,1 
(68±1) 

6,89+0,10 
(87±1) 

M2+10%Al2O3l5h 
Recozimento: H2-950°C 

+1.4%P (via Cu-P) 

5,6±0,1 
(69±1) 

7,22±0,15 
(90±1) 

V.4.4 - MECANISMO DE SINTERIZAÇÃO DO COMPÓSITO M2+10%Al2O3 

O mecanismo proposto neste trabalho para a melhor compreensão do 

processo de sinterização do compósito está esquematizado na figura 56. A base é 

o modelo de sinterização supersolidus apresentado na figura 7 do item 11.3.3, e 

leva em consideração que: 

(a) Nos compósitos à base de aço rápido M2 com adição de AI2O3 processados 

no moinho de alta energia, toda a alumina (de tamanho médio de partícula 

inferior a 1 pm) está localizada nas linhas de soldagem a frio. 

(b)A fase líquida se forma entre os grãos e, necessariamente, penetra nos 

contornos de grão, desintegrando-os. As forças que mantêm a alumina no 

aço rápido são fracas, já que não há nenhuma reação entre a matriz e o 

reforço durante a etapa de aquecimento e nem entre o reforço e a fase 

líquida formada na sinterização; 



(c) A baixa molhabilidade entre o líquido e a alumina cria forças de repulsão 

capazes de retirarem as partículas de reforço da matriz. A alumina é levada 

pelo fluxo de líquido dos contornos de soldagem. A incorporação da alumina 

pelo líquido acaba por aumentar a viscosidade deste, prejudicando a etapa 

de rearranjo, o que faz com o sistema não alcance uma alta densidade final. 

(d) A alumina, por estar suspensa na fase líquida e ser quimicamente inerte, não 

interfere no processo de solução-reprecipitação. A microestrutura resultante 

é composta por aglomerados que são formados pelo produto da solidificação 

da fase líquida com alumina em suspensão. 

No composito M2+AI2O3 processado em moinho atritor e com posterior 

adição de portadores de fósforo por mistura simples, o mecanismo é análogo. A 

diferença é que, na sinterização realizada a 1150°C, a fase líquida é formada no 

exterior das partículas, mas possui a característica de penetrar nos contornos de 

grão, desintegrando-os. Neste caso também não se consegue atingir uma alta 

densidade final, novamente por causa do aumento da viscosidade do líquido 

provocada pela presença de alumina fina em suspensão. 
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Figura 56 - Modelo de sinterização do compósito M2-AI2O3 processado em 
moinho de alta energia. 

(A) A alumina está fina (tamanho médio inferior a 1pm), distribuida no interior 
das partículas de compósito, especificamente nas linhas de soldagem a 
frio; 

(B) A fase liquida se forma entre os grãos e, necessariamente, penetra nos 
contornos de grão, desintegrando-os; 

(C)A alumina é levada pelo fluxo de liquido dos contornos de soldagem. A 
incorporação da alumina pelo liquido acaba por aumentar a viscosidade 
deste, prejudicando a etapa de rearranjo, o que faz com o sistema não 
alcance uma alta densidade final; 

(D) A alumina não interfere no processo de solução-reprecipitação. A 
microestrutura resultante é composta por aglomerados que são formados 
pelo produto da solidificação da fase liquida com alumina em suspensão. 
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v.5 - CONSIDERAÇÕES SOBRE A INFLUÊNCIA DO TIPO DE SINTERIZAÇÃO DOS 

COMPÓSITOS OBTIDOS POR PMAE 

Neste item apresenta-se um resumo das três vias para a produção de 

compósitos utilizando-se a técnica de processamento em moinhos de alta energia. 

1 . O primeiro caso é a sinterização no estado sólido, aplicada nas ligas 

elaboradas por Benjamin (item 11.5.2). 

2 . A segunda possibilidade é representada pelos compósitos M2-AI2O3, estudados 

no item V.4 desta Tese, onde o líquido penetra nos contornos de grão e 

carrega a fase de reforço, desde que esta tenha uma granulometria fina e baixa 

molhabilidade em relação ao líquido formado. 

3. A última opção são os sistemas em que a fase líquida não penetra nos 

contornos de grão, caso estudado pelo grupo de Thümmier (item 11.5.3) e 

reproduzidas nesta Tese a seguir, no item V . 5 . 3 . 

V . 5 . 1 - SINTERIZAÇÃO NO ESTADO SÓLIDO 

A sinterização realizada sem a presença de fase líquida, caso da 

prensagem isostática a quente ou extrusão, é uma prática industrial bastante 

comum utilizando pós processados em moinhos de alta energia. Neste caso, não 

há uma modificação significativa na distribuição das fases e no tamanho de 

partícula das fases de reforço, conseguindo-se materiais altamente densificados e 

com excelentes propriedades mecânicas. No entanto, uma das considerações que 

deve ser feita a respeito deste tipo de processamento é a dificuldade de se fabricar 

peças com a forma próxima à fmal, já que, normalmente, são obtidas pré-formas 

que são usinadas posteriormente. 

V . 5 . 2 - FASE LÍQUIDA PENETRANDO NOS CONTORNOS DE GRÃO 

Um ponto importante a se destacar neste estudo é o de que, em todos os 

materiais â base de aço rápido M 2 ( M 2 e M2-AI2O3, processados em moinho atritor 

ou por mistura simples), independentemente da fase líquida se formar no interior 
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dos grãos (sem adição de portadores de fósforo) ou entre as partículas de pó (com 

adição de portadores de fósforo), há a penetração da fase líquida nos contornos de 

grão, conforme modelo apresentado na Figura 30 e 56. 

A penetração da fase líquida em contornos de grão é característica dos 

sistemas com sinterização supersolidus. Todavia, quando o líquido é formado por 

adição de pós com baixo ponto de fusão, há uma série de fatores que interfere na 

capacidade do líquido penetrar nos contornos de grãos de um dado material 

(propriedade definida pelo ângulo diédrico - vide item 11.3.2.3), como a composição 

química do líquido e da matriz sólida, temperatura de sinterização, entre outras. 

No que se refere a adição da alumina como partícula de reforço no aço M2 

observou-se que, após processamento no moinho atritor, a alumina se torna fina. A 

interação entre as partículas de alumina e o líquido formado causa o carregamento 

da alumina que se encontra nos contornos de soldagem a frio. A alumina modifica 

as propriedades do líquido, prejudicando a etapa de rearranjo, resultando 

compósitos com segregação da fase de reforço e baixa densidade. 

V . 5 . 3 - FASE LÍQUIDA QUE NÃO PENETRA NOS CONTORNOS DE GRÃO: SISTEMA Fe-

0 , 6 % P - 0 , 9 % C 

O estudo do sistema Fe-0,6%P-0,9%C teve como objetivos definir o efeito 

do tamanho de partícula na densificação dos pós à base de ferro (discutido no 

item V . 4 . 1 ) e estabelecer uma comparação entre a sinterização do aço M2 e a 

deste material. 

Para a análise deste sistema, foram realizados ensaios dilatométricos do 

Fe-0,6%P-0,9%C e de dois compósitos com composição Fe-0,6%P-0,9%C-

10%Al2O3, tendo sido um deles produzido por mistura simples dos pós e o outro 

processado no moinho atritor (as condições de ambos os ensaios estão descritas 

no item I I I .3 .1 ) . Os resultados estão apresentados na Figura 57. 

Na figura 57, nota-se que o Fe-0,6%P-0,9%C e o compósito Fe-0,6%P-

0,9%C-10%Al2O3, produzido por mistura simples, apresentaram comportamentos 

idênticos, com o início da contração ocorrendo a aproximadamente a 1250°C. 

Todavia, ao se processar o compósito Fe-0,6%P-0,9%C-10%Al2O3 no moinho 

atritor, fazendo o recozimento a 800°C sob hidrogênio e sinterizando-o a 
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Figura 57 - Dilatometrias do Fe-0,6%P-0,9%C processado por mistura simples e 
do composito Fe-0,6%P-0,9%C-10%Al2O3 processado por mistura 
simples e em moinho atritor 
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1320°C/1h/N2-10%H2, ocorre uma contração que se inicia a 920°C. Este 

fenômeno pode novamente ser atribuído ao aumento de sinterabilidade causado 

pela diminuição do tamanho médio de partícula. 

No que se refere à microestrutura do composito obtido por mistura simples 

e sinterizado a 1320°C, pode-se notar, pelas micrografias da Figura 58, que a 

matriz é composta de ferrita e perlita. 

A distribuição da alumina nesta matriz é homogênea, ocorrendo a formação 

de poucos aglomerados. A microestrutura deste composito é análoga á do 

composito M2-10%Al2O3-(Cu-P ou Fe-P), apresentada no item IV.5.3. 

Na Figura 59, estão apresentadas as micrografias do Fe-0,6%P-0,9%C-

10%Al2O3 processado em moinho atritor. Constata-se que esta microestrutura é 

muito diferente daquela observada no material produzido por mistura simples. 

Pode-se obsen/ar a ocorrência de grãos relativamente grosseiros (30pm) com 

partículas finas de alumina homogeneamente dispersa no seu interior. Há 

também regiões um pouco mais escuras que a matriz, indicadas pelas setas A, 

que supõe-se que sejam resultantes da solidificação da fase líquida, devido ao 

fato de seu teor de fósforo, 1,1%, ser maior do que o teor médio deste elemento 

na matriz, que é 0,5%. O nível de porosidade não é elevado, cerca de 4%, e os 

poros são, em sua maioria, arredondados. 

Conclui-se que a sinterização do compósito Fe-0,6%P-0,9%C-10%volAl2O3 

processado em moinho atritor ocorre com presença de uma fase líquida que se 

forma externamente ás partículas, e tem a característica de praticamente não 

penetrar em seus contornos de grão. Este tipo de sinterização é esquematizado no 

modelo apresentado na figura 60. 

Neste caso a quantidade de alumina incorporada ao líquido é menor, já que 

grande quantidade do reforço ainda está dispersa no interior das partículas, fora do 

alcance da fase líquida. 

Os resultados são compósitos Fe- AI2O3 com boas propriedades mecânicas 

e resistência ao desgaste comparável aos aços rápidos convencionais. Estas 

características são atribuídas á alta densidade relativa e á distribuição homogênea 

da fase de reforço deste tipo de compósitos [KÖHLER et al., 1990]. 
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Figura 57 - Microestrutura do compósito compósito Fe-0,6%P-0,9%C-10% A l 2 0 3 

processado por mistura simples e sinterizado a 1320°C/1h/ H 2 . MEV, 
elétrons secundários.Ataque: Nital+Picral+HCI. 
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Figura 58 - Microestrutura do compósito compósito Fe-0,6%P-0,9%C-10% A l 2 0 3 

processado por 15 horas no moinho atritor, recozido a 800°C sob 
hidrogênio e sinterizado a 1320°C/1h/ H 2 . (A) MEV, elétrons 
secundários e (B) MEV, elétrons retroespalhados. Ataque: Nital. 
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Figura 60 - Modelo de sinterização do compósito compósito Fe-0,6%P-0,9%C-
10%Al2O3 processado em moinhio atritor. A fase liquida se forma 
externamente às partículas e praticamente não penetra em seus 
contornos de grão. Esta característica permite que a homogeneidade 
da distribuição da fase de reforço se mantenha. Modificado de 
GERMAN, 1996. 
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VI. CONCLUSÕES 

As principais conclusões deste trabalho são relativas aos mecanismos 

propostos para explicar a sinterização dos materiais à base de aço rápido M2, e 

podem ser resumidas da seguinte forma: 

1. A 1250°C, o aço M2 como recebido e o M2 processado no moinho atritor têm 

sinterização supersolidus. O líquido se forma entre os grãos, penetra nos 

contornos de grão, promove o rearranjo e, por solução-reprecipitação, o 

crescimento de grãos e carbonetos; 

2. A 1150°C, no M2 com portadores de fósforo processado por mistura simples, 

há a formação de uma fase líquida devido a reação eutética entre a matriz 

austenítica, as partículas ricas em fósforo e os carbonetos. Este líquido se 

forma entre as partículas do aço, penetra nos contornos de grão e produz uma 

microestrutura análoga àquela obtida por sinterização supersolidus; 

3. A 1150°C, nos compósitos M2+AI2O3 (alumina grosseira, tamanho médio de 

partícula igual a 70 pm) com portadores de fósforo, processados por mistura 

simples, o mecanismo é idêntico ao apresentado para o sistema M2 com 

adição de portadores de fósforo. Há uma alta densificação, para adições de 

alumina menores ou iguais a 10% em volume. A alumina é química e 

fisicamente inerte e, devido a suas grandes dimensões, não é carregada pela 

fase líquida. 

4. Nos compósitos M2+ AI2O3 processados em moinho de alta energia com e 

sem adição de portadores de fósforo e sinterizados a 1150 e 1250°C, 

respectivamente, há a diminuição acentuada do tamanho de partícula da 

alumina (alumina fina, < Ipm). Em ambos os casos, não se consegue altas 

densidades finais, pois a fase líquida que se forma tem suas propriedades 

físicas, principalmente a viscosidade, alteradas pela alumina em suspensão. 

Devido a baixa molhabilidade entre o líquido e a alumina, ocorre o 

carregamento desta fase de reforço pela fase líquida. A alumina, 

quimicamente inerte, não interfere no processo de solução-reprecipitação é 

segregada para os contornos de grão. A microestrutura resultante é composta 

por aglomerados que são formados pelo produto da solidificação da fase 

líquida com alumina em suspensão. 
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