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RESUMO

Neste trabalho estudou-se o efeito da témpera e revenido nas
propriedades mecanicas e microestruturais de acos rapidos obtidos por
fundicdo convencional com processamento termomecanico e metalurgia
do p6 aplicados em ferramentas para conformacdo a frio. Nos
tratamentos térmicos foram utilizadas duas temperaturas de témpera
(1180 e 1210 °C) e duas temperaturas de revenido (560 e 600 °C).

As transformagOes microestruturais apos os tratamentos térmicos
foram verificadas por meio de microscopia Optica, microscopia
eletrénica de varredura com EDS e difratometria de raios X.

Por se tratar de acos aplicados em ferramentas para a
conformacdo a frio, duas caracteristicas se tornam significativas: a
dureza que confere resisténcia ao desgaste e estabilidade dimensional, e
a tenacidade que possibilita ao material suportar consideravelmente
esforcos ciclicos compressivos.

O comportamento mecanico das amostras ap6s o ciclo de
tratamento térmico foi avaliado através dos ensaios de dureza,
microdureza e flexdo em quatro pontos.

Os ensaios de dureza e microdureza indicaram que as amostras
revenidas a 600 °C alcancaram valores inferiores em razdo do
coalescimento dos carbonetos secundarios. Também indicou valores
superiores nas amostras obtidas pela metalurgia do pé devido a
composi¢do quimica.

Com o ensaio de flexdo em quatro pontos foram observadas a energia e
a resisténcia a ruptura transversal superiores 130% e 36%
respectivamente nas amostras obtidas por metalurgia do po. Isto se deve
basicamente as caracteristicas dos carbonetos primarios.

No teste industrial foi avaliada a vida das ferramentas através do critério
de fratura fragil em processo. Os resultados apontaram superioridade nas
amostras obtidas por metalurgia do p6 e nas amostras revenidas a 600
°C. Isto evidencia o efeito do coalescimento dos carbonetos primarios e
principalmente secundarios com o revenido.

Palavras-chave: Agos rapidos. Revenido. Tenacidade. Ferramentas de
Conformacdo Mecanica.



ABSTRACT

The aim of the present work was to examine the effect of
guenching and tempering on the mechanical and microstructure
properties of high speed steels obtained by conventional casting with
thermomechanical processes and powder metallurgy used in cold
forming tools. Heat treatments were used two quenching temperatures
(1180 and 1210 °C) and two tempering temperatures (560 and 600 °C).

The microstructural changes during the heat treatments were
examined by optical microscopy, scanning electron microscopy with
energy dispersive spectroscopy and X-ray diffraction.

As these steels are used in cold forming tools, two characteristics
become significant, the hardness which gives wear resistance and
dimensional stability, and the toughness which enables a material to
support the cyclic stress compression considerably.

The mechanical behavior of the samples after the heat treatment
route was evaluated by hardness test, microhardness test and four-point
bend test.

The hardness and microhardness tests indicated samples
tempered at 600 °C achieved lesser values due secondary carbides
coalescing. Also indicated higher values in powder metallurgy samples
because chemical composition.

Through the four-point bend test were observed higher results of
energy and transverse rupture strength 130% and 36% respectively in
powder metallurgy samples. These results are due primary carbides
characteristics basically.

Industrial test evaluated tool life in process by fragile fracture
criteria. The results indicated higher values in powder metallurgy
samples and the samples tempered at 600 °C. This fact evinced the
effect of primary carbides coalescing and mainly secondary carbides
coalescing in tempering.

Keywords: High speed steels. Tempering. Toughness. Mechanical
Forming Tools.

viii



LISTA DE FIGURAS

FIGURA 2.1 - PARAFUSO M8 X 11 CABECA LENTILHA. ..ccovveveereereerenne 3
FIGURA 2.2 - PRENSA HORIZONTAL DE TRES ESTAGIOS. .....ccovvveeiieeinieenns 3
FIGURA 2.3 - CORTE LONGITUDINAL DE UMA MATRIZ. ....cccoeevveeireeiieens 4
FIGURA 2.4 - MACROGRAFIA DA FRATURA DA FERRAMENTA 3............... 4
FIGURA 3.1 - RESISTENCIA RELATIVA AO DESGASTE E AO IMPACTO SEM
ENTALHE NOS AGOS RAPIDOS (LESLIE, 1981).....ccccccvvvvviieiennnns 8

FIGURA 3.2 - RELAGAO ENTRE RESISTENCIA A RUPTURA TRANSVERSAL E
DUREZA PARA MATERIAIS USADOS COMO FERRAMENTAS
(GRINDER, 2005). ....eititiiieieiiniesiesieseeiesie et 9

FIGURA 3.3 - MICROESTRUTURA DO AGCO AISI M2 NO ESTADO
TEMPERADO E REVENIDO SEM (A) E COM LAMINAGAO A QUENTE
PREVIA (B) (CHAUS E HUDAKOVA, 2009). .......cccceverrrrrrrrenn, 12

FIGURA 3.4 - DIAGRAMA DE FASES PSEUDOBINARIO DO AGCO AISI M2
(HOYLE, 1988). ...ceeiitiiieieieierie et 15

FIGURA 3.5 - SEQUENCIA DO MECANISMO DE SINTERIZAGAO NO ESTADO
SOLIDO NOS AGOS RAPIDOS (LEE E RAINFORTH, 1994)............. 15

FIGURA 3.6 - DENSIDADE RELATIVA (%) DO ACO AISI M3:2 EM FUNGAO
DA TEMPERATURA DE SINTERIZAGAO (VELASCO ET AL., 2002). 17

FIGURA 3.7 - SEQUENCIA DO MECANISMO DE SINTERIZAGAO COM FASE

LIQUIDA NOS AGOS RAPIDOS (TAKAJO E NITTA, 1987).............. 18
FIGURA 3.8 - SEQUENCIA DO MECANISMO DE SINTERIZAGAO
SUPERSOLIDA NOS AGOS RAPIDOS (GERMAN, 1997).......cccoev..e. 18
FIGURA 3.9 - MICROESTRUTURAS DE UM AGO RAPIDO OBTIDO POR FC E
POR MP (ARAUJO FILHO, 2006). ......coveirerierieinenienieiesie s 20
FIGURA 3.10 - CURVAS DE TRANSFORMAGAO ISOTERMICA DO AGO AlSI
M2 AUSTENITIZADO A 1225 °C (LESLIE, 1981).......cccccvcvevenennn. 22
FIGURA 3.11 - MORFOLOGIAS DO CARBONETO MC (BOCCALINI
JUNIOR E GOLDENSTEIN, 2001). .....cocviererercrcieeeesereeieeienenes 25
FIGURA 3.12 - MORFOLOGIA DO CARBONETO M¢C (BOCCALINI
JUNIOR E GOLDENSTEIN, 2001). .....c.vvimrereeerrceeeeessseeieeeenenes 27

FIGURA 3.13 - COMPOSIGAO QUIMICA DA MATRIZ NO AGO AISI M2 EM
FUNGAO DO TEMPO NO ESTADO SOBREREVENIDO (KARAGOZ ET
AL. 1992). s 30



FIGURA 3.14 - MORFOLOGIAS DO CARBONETO M,C (BOCCALINI

JUNIOR E GOLDENSTEIN, 2001). i 31
FIGURA 3.15 - MORFOLOGIA DO CARBONETO M;C3 (HWANG ET AL.,
LOOBA). oerevveeeeeeeeeeeeeeeeeseeeseseessesseesesseeseeees s s 34

FIGURA 3.16 - QUANTIDADE DE CARBONETOS NO ACO AISI M2 EM
FUNCAO DA TEMPERATURA DE AUSTENITIZACAO (KIM ET AL.,
LOB2A). it 37

FIGURA 3.17 - DIAGRAMA DE TRANSFORMAGAO COM RESFRIAMENTO
CONTINUO PARA O AGO AISI M2 AUSTENITIZADO 5 MIN A 1205 °C
(ROBERTS ET AL., 1998). ....cciiiiieieriere e 38

FIGURA 3.18 - TAMANHO MEDIO DE GRAO AUSTENITICO NOS AGCOS AlSI
M2 E AISI M3:2 EM FUNCAO DA TEMPERATURA DE

AUSTENITIZAGAO (NOGUEIRA ET AL., 2006).......cciereeirrrierinnns 39
FIGURA 3.19 - COEFICIENTE DE DIFUSAO ATOMICO DOS ELEMENTOS DE
LIGA NA MARTENSITA (SERNA, 2008). .....ccccvvvrreiereirreeeeriens 39
FIGURA 3.20 - PORCENTAGEM DE AUSTENITA RETIDA EM FUNGAO DA
PORCENTAGEM DE CARBONO (SILVA E MELI, 2006). ........cccvvnene 41
FIGURA 3.21 - PARAMETRO DE REDE DA MARTENSITA EM FUNGAO DA
PORCENTAGEM DE CARBONO (WIEBNER ET AL., 2006)............... 42

FIGURA 3.22 - PORCENTAGEM DE MARTENSITA MACLADA EM FUNGAO
DA PORCENTAGEM DE CARBONO (ABBASCHIAN ET AL., 2008). 43
FIGURA 3.23 - MORFOLOGIAS DA MARTENSITA LENTICULAR (PORTER

=g R 0101 ) 44
FIGURA 3.24 - MECANISMOS DE ENDURECIMENTO NO REVENIDO DOS
AGOS RAPIDOS (HOYLE, 1988). ....ccevvvveieeie e 46

FIGURA 3.25 - PORCENTAGEM DE AUSTENITA RETIDA NO AGO AISI M2
AUSTENITIZADO 1220 °C, EM FUNGAO DO TEMPO E QUANTIDADE DE

REVENIDOS A 550 °C (CHIAVERINI, 1998). ......cccoevvrvirrirnne. 47
FIGURA 3.26 - DUREZA DA MARTENSITA EM FUNGAO DA PORCENTAGEM
DE CARBONO (KRAUSS, 1999). .....coiiiiieieccre e 50

FIGURA 3.27 - VARIAGAO DA DUREZA DO AGO AlISI M2 EM FUNGAO DAS
TEMPERATURAS DE AUSTENITIZAGAO E REVENIDO (VILLARES
METALS). ..ottt e 51

FIGURA 3.28 - VARIAGAO DA DUREZA DO AGO AlSI M3:2 EM FUNGAO
DA TEMPERATURA DE REVENIDO (VILLARES METALS). .......... 51

Xii



Xi

FIGURA 3.29 - DUREZA E RESISTENCIA AO IMPACTO SEM ENTALHE DO
ACO AISI M2 AUSTENITIZADO A 1220 °C, EM FUNGAO DA
TEMPERATURA DE REVENIDO (THELNING, 1984).........cccceevennne 54

FIGURA 3.30 - RESISTENCIA A RUPTURA TRANSVERSAL DOS AGCOS AlSI
M2 E AlISI M3:2 EM FUNGAO DA DUREZA (MESQUITAE
BARBOSA, 2003). ....coviiiiiieieie ettt 55

FIGURA 3.31 - MICROESTRUTURAS DOS AGOS AISI M2 oBTIDO POR FC E
AISI M3:2 OBTIDO POR MP NO ESTADO TEMPERADO E REVENIDO.
BiToLA DE 100 MM (MESQUITA E BARBOSA, 2005). .............. 56

FIGURA 3.32 - RESISTENCIA A RUPTURA TRANSVERSAL DOS ACOS AlSI
M2 E AISI M3:2 EM FUNCAO DA DIREGAO DE SOLICITAGAO

(MESQUITA EBARBOSA, 2003). .....ccveieieiieieeee et 57
FIGURA 4.1 - ESBOCO DO METODO SNYDER-GRAFF. .....c..ccovveeriveeireenne 63
FIGURA 4.2 - ESQUEMA DE AMOSTRAGEM DO METODO DE CONTAGEM

SISTEMATICA DE PONTOS. ...ueiiuiiitieitiesieesieesieesaresnresressaeseeseeenee s 64

FIGURA 4.3 - ESQUEMA DE AMOSTRAGEM DO METODO DE ESTIMATIVA
DA DISTRIBUIGAO BIDIMENSIONAL DO TAMANHO DE PARTICULAS.

...................................................................................................... 65
FIGURA 4.4 - PERFIL TRANSVERSAL DO ESQUEMA DE CORTE DOS CORPOS
PARA O ENSAIO DE FLEXAO. ...vvieeeeeesesesseeee e 67
FIGURA 4.5 - ESQUEMA DO DISPOSITIVO DE ENSAIO DE FLEXAO EM
QUATRO PONTOS. ....vvieiitsestsesees s s s s s sttt ettt 68
FIGURA 4.6 - FOTO DO DISPOSITIVO DE ROLETES E APOIO DOS CORPOS DE
PROVA NO ENSAIO DE FLEXAO EM QUATRO PONTOS........ccvevenne. 68
FIGURA 5.1 - MICROGRAFIAS ELETRONICAS (ESR) DAS AMOSTRAS VR E
SR. ATAQUE NITAL 5%, ....cvvviiieiiii ettt 71
FIGURA 5.2 - PONTOS DE MICROANALISE EM EDS NAS AMOSTRAS VR E
SR 72
FIGURA 5.3 - ESPECTRO DA MICROANALISE EM EDS DO PONTO 1 NA
AMOSTRA SR ..ottt s 72
FIGURA 5.4 - FREQUENCIA DE DISTRIBUICAO DO TAMANHO DE
CARBONETOS PRIMARIOS NAS AMOSTRAS VR ESR. ...cocvcvvvrenn. 74

FIGURA 5.5 - MICROGRAFIA OPTICA DAS AMOSTRAS VT E ST. ATAQUE
ELETROLITICO (ATACA MC). .ot 74



FIGURA 5.6 - MICROGRAFIA OPTICA DAS AMOSTRAS VT E ST. ATAQUE

GROESBECK (ATACA MGt 75
FIGURA 5.7 - MICROGRAFIA OPTICA DAS AMOSTRAS VT E ST. ATAQUE
PICRATO DE SODIO (ATACA MGgC)..oovviiiiiieieie e 75
FIGURA 5.8 - MICROGRAFIAS ELETRONICAS (ESR) DAS AMOSTRAS VT E
ST. ATAQUE NITAL 5%0.....viiiiiiiiiie e 76
FIGURA 5.9 - PONTOS DE MICROANALISE EM EDS NAS AMOSTRAS VT E
ST e e 76
FIGURA 5.10 - ESPECTRO DA MICROANALISE EM EDS DO PONTO 2 NA
AMOSTRA VT e 77
FIGURA 5.11 - FREQUENCIA DE DISTRIBUICAO DO TAMANHO DE
CARBONETOS PRIMARIOS NAS AMOSTRAS VT EST. ..ccovvviinene 79
FIGURA 5.12 - DIFRATOGRAMA DE RAIOS X DA AMOSTRA VT. ............ 80
FIGURA 5.13 - DIFRATOGRAMA DE RAIOS X DA AMOSTRA ST............... 80
FIGURA 5.14 - MICROGRAFIA OPTICA DAS AMOSTRAS VTR35, VTR36,
STR35E STR36. ATAQUE ELETROLITICO (ATACA MC)............... 81
FIGURA 5.15 - MICROGRAFIA OPTICA DAS AMOSTRAS VTR35, VTR36,
STR35 E STR36. ATAQUE GROESBECK (ATACA M,C). ...ccvevvnee 82

FIGURA 5.16 - MICROGRAFIA OPTICA DAS AMOSTRAS VTR35, VTR36,
STR35 E STR36. ATAQUE PICRATO DE SODIO (ATACA MgC). ..... 83
FIGURA 5.17 - MICROGRAFIAS ELETRONICAS (ESR) DAS AMOSTRAS

VTR35, VTR36, STR35 E STR36. ATAQUE NITAL 5%................ 84
FIGURA 5.18 - PONTOS DE MICROANALISE EM EDS NAS AMOSTRAS
VTR35, VTR36, STR35ESTR36. .....ccoeiiiieieeeeee e 85
FIGURA 5.19 - ESPECTRO DA MICROANALISE EM EDS DO PONTO 2 NA
AMOSTRAVTR3S. ... 85
FIGURA 5.20 - ESPECTRO DA MICROANALISE EM EDS DO PONTO 1 NA
AMOSTRAVTR3S. ... 86

FIGURA 5.21 - FREQUENCIA DE DISTRIBUICAO DO TAMANHO DE
CARBONETOS PRIMARIOS NAS AMOSTRAS VTR35, VTR36, STR35
ESTR30. ..ottt ettt sbbe e e eares 88

FIGURA 5.22 - DIFRATOGRAMA DE RAIOS X DA AMOSTRA VTR35. ...... 89

FIGURA 5.23 - DIFRATOGRAMA DE RAIOS X DA AMOSTRA VTR36....... 89

FIGURA 5.24 - DIFRATOGRAMA DE RAIOS X DA AMOSTRA STR35. ...... 90

FIGURA 5.25 - DIFRATOGRAMA DE RAIOS X DA AMOSTRA STR36. ...... 90

Xii



Xiii

FIGURA 5.26 - VARIACAO DA DUREZA EM FUNGAO DO TRATAMENTO

TERMICO. .o iuiieieeie ettt ettt ettt re e be e e be b enbeenes 91
FIGURA 5.27 - VARIACAO DA MICRODUREZA EM FUNCAO DO
TRATAMENTO TERMICO. ..ecvieiicieeie e eie ettt 92
FIGURA 5.28 - RESISTENCIA A RUPTURA TRANSVERSAL NAS AMOSTRAS
VTR35,VTR36, STR35ESTR36.......cccoviereieiieeiie e 94
FIGURA 5.29 - ENERGIA DE RUPTURA TRANSVERSAL NAS AMOSTRAS
VTR35,VTR36, STR35ESTR36......cccceeiieiieeeie e 94

FIGURA 5.30 - VIDA DA FERRAMENTA PARA AS FERRAMENTAS VTR35,
VTR36, STR35ESTRS36. ....cveveiiiiiieiseeee s 95



LISTA DE TABELAS

TABELA 3.1 - SEQUENCIA SIMPLIFICADA DE SOLIDIFICACAO DO AGCO
AISI M2 (GALDA E KRAFT, 1974; MCLAUGHLIN ET AL., 1977;

FISCHMEISTER ET AL., 1989; LEEET AL., 1998B)........cc0ccvenee. 11
TABELA 3.2 - PROPRIEDADES DO CARBONETO MC PRIMARIO............... 23
TABELA 3.3 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO MC

PRIMARIO NOS ACOS AISI M2 E AISI M3:2%. ..o, 24
TABELA 3.4 - COMPOSIGAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO MC

SECUNDARIO NO ACO AISI M2 NO ESTADO REVENIDO. ................ 24
TABELA 3.5 - PROPRIEDADES DO CARBONETO MgC PRIMARIO. ............ 26
TABELA 3.6 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO MgC

PRIMARIO NOS ACOS AISI M2 E AISI M3:2*. ..o 27
TABELA 3.7 - PROPRIEDADES DO CARBONETO M,C PRIMARIO. ............ 28
TABELA 3.8 - COMPOSIGAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO M,C

PRIMARIONO ACO AISIM2. ..o 29
TABELA 3.9 - COMPOSIGAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO M,C

SECUNDARIO NO AGO AISI M2 APOS REVENIDO. ......cccvevveeveaienns 29

TABELA 3.10 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DOS CARBONETOS
SECUNDARIOS MC E M,C* NO ACO AlISI M2 NO ESTADO
SOBREREVENIDO. ...c.vevveveiteiesieseetessessessesessessessessssessessessssessessessenes 30

TABELA 3.11 - COMPOSIGCAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO M,C
PRIMARIO NO ACO AlISI M2 EM FUNGAO DA MORFOLOGIA (ZHOU ET

0 0 ) RSSO 32
TABELA 3.12 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO M,3Cq
NOACO AISIIM2. ..o 32
TABELA 3.13 - PROPRIEDADES DO CARBONETO M23Cq. .cvveveivieieennns 33
TABELA 3.14 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO M;C3
NOAGOAISIM2. ..o 33
TABELA 3.15 - PROPRIEDADES DO CARBONETO M7Cs...ocvvcviiiviene, 33
TABELA 3.16 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DO CARBONETO M3C
NOACO AISIIM2. ..o 35
TABELA 3.17 - PROPRIEDADES DO CARBONETO MsC....ooovvevvveiieiiiecines 35
TABELA 3.18 - FRAGAO VOLUMETRICA (%) DE CARBONETOS PRIMARIOS
MC E MgC NA AMOSTRA AISI M2 NO ESTADO RECOZIDO............. 36

Xiv



XV

TABELA 3.19 - COMPOSIGAO QUIMICA (%MASSA) DA MATRIZ NO AGO
AISI M2 E AISI M3:2* NO ESTADO TEMPERADO. ....cveveiirierieneanes 40
TABELA 3.20 - FRAGCAO VOLUMETRICA (%) DE CARBONETOS PRIMARIOS
NO AGO AISI M2 E AISI M3:2* NO ESTADO TEMPERADO. ............ 40
TABELA 3.21 - COMPOSIGAO QUIMICA (%MASSA) DA MATRIZ NO AGO
AISI M2 NO ESTADO REVENIDO. ...cccvveivieiiesieesieesieesieesseesieesieesieens 48
TABELA 3.22 - FRACAO VOLUMETRICA E TAMANHO MEDIO DE
CARBONETOS PRIMARIOS NOS ACOS AISI M2 E M3:2 NO ESTADO

REVENIDO (BERGMAN ET AL., 1997)..ccceoeiiivieee e 48
TABELA 3.23 - FRAGAO VOLUMETRICA (%) DE CARBONETOS
SECUNDARIOS NO AGO AISI M2 NO ESTADO REVENIDO................ 48
TABELA 4.1 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DAS AMOSTRAS AlSI
M2 E AISI M3:2 FORNECIDAS PELA VILLARES METALS. .............. 59
TABELA 4.2 - NUMERO DE AMOSTRAS (Q), ANALISES (A), ENSAIOS (E) E
TESTES (T) REALIZADOS. ...vvevveieiteseeeiesiesinsseesiessesseesaessessesseenseseens 60
TABELA 4.3 - DESCRIGAO DAS SIGLAS ADOTADAS. .....oovveveineerienieenes 61
TABELA 4.4 - REAGENTES QUIMICOS E TECNICAS UTILIZADAS NA
PREPARAGAO METALOGRAFICA PARA MO. .....ooiiiiiicininieiee 62
TABELA 5.1 - COMPOSIGAO QUIMICA (%MASSA) DA MICROANALISE EM
EDS DAS AMOSTRAS RECOZIDAS. ...vevveverieieiesestesiesieseesessesseseenens 72
TABELA 5.2 - FRAGAO VOLUMETRICA (%) DE CARBONETOS PRIMARIOS
NAS AMOSTRAS VR E SR.....oiiiiiiiiiiist e 73
TABELA 5.3 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DA MICROANALISE EM
EDS DAS AMOSTRAS TEMPERADAS. .....cueiutieieinienienieeeiesie e seeneas 77
TABELA 5.4 - TAMANHO MEDIO DE GRAO AUSTENITICO NAS AMOSTRAS
VT E ST e 78
TABELA 5.5 - FRAGAO VOLUMETRICA (%) DE CARBONETOS PRIMARIOS
NAS AMOSTRAS VT E ST, .o 78
TABELA 5.6 - COMPOSICAO QUIMICA (%MASSA) DA MICROANALISE EM
EDS DAS AMOSTRAS REVENIDAS. .....cocoiiuiieieieniesiesieeeiesiesieseeneas 86

TABELA 5.7 - FRAGAO VOLUMETRICA (%) DE CARBONETOS PRIMARIOS
NAS AMOSTRAS VTR35, VTR36, STR35E STR36. .......cccvveeennnee. 87



LISTA DE ABREVIATURAS, SIGLAS E SIMBOLOS

a,b,c Parametros de rede de uma estrutura cristalina
ABM Associagdo Brasileira de Metalurgia e Materiais
AISI American Iron and Steel Institute

ASM American Society for Metals

C Carboneto (fase)

CCC Cubico de Corpo Centrado (fase)

CFC Cubico de Face Centrada (fase)

DIN Deutsches Institut Fiir Normung

DRX Difracdo de Raios X

EDS Espectroscopia de Energia Dispersiva

ESR Elétrons Secundarios e Retroespalhados (50% cada)
FC Fundicdo Convencional

Ft Frequéncia de distribui¢do do tamanho de carbonetos
Fv Fracdo volumétrica de carbonetos primarios

HEX Hexagonal (fase)

HRC Dureza Rockwell na escala C

HV Dureza Vickers

Kic Tenacidade a fratura sob estado plano de deformacao
L Liquido (fase)

MEV Microscopia (ou Microscopio) Eletrdnica de Varredura
Ms Linha de inicio da transformacdo martensitica

MO Microscopia (ou Microscopio) Optica

MON Monoclinico (fase)

MP Metalurgia do P6

Mf Linha de fim da transformag&do martensitica

ORT Ortorrdmbico (fase)

S Desvio padrao

S5 AISI M3:2 revenido a 560 °C

S6 AISI M3:2 revenido a 600 °C

T Temperatura

t Tempo

TCC Tetragonal de Corpo Centrado (fase)

Tg Tamanho médio de grdo austenitico

TRS Resisténcia a Ruptura Transversal

TRE Energia de Ruptura Transversal

u Erro padréo

V5 AISI M2 revenido a 560 °C

V6 AISI M2 revenido a 600 °C

b Média aritmética

XVi
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%vol.

kN
MPa
bar

°C
oCS-l
cm? s

ft-1b
kJ/mol de C

®

XVii

Energia livre de formagéo

Quantidade de elemento em porcentagem
volumétrica

Dois theta (angulo de difragéo)

Alfa (fase da ferrita - clbica de corpo centrado)
Alfa linha (fase da martensita - tetragonal de
corpo centrado)

Delta (fase da ferrita - cubica de face centrada)
Epsilon (fase do carboneto Fe, 4,C - hexagonal
compacto)

Gama (fase da austenita - ctbica de face
centrada)

Chi (fase do carboneto FesC, - monoclinico)
Lambda (comprimento de onda)

Milimetro (10 m)

Micrometro (10 m)

Nanometro (10 m)

Angstrém (10™° m)

Mililitro (107 I)

Hora (3600 s)

Minuto (60 s)

Segundo (tempo)

Grama (massa)

Quilo-newton (forca - 10° N)

Mega-pascal (tensio - 10° Pa)

Bar (pressio - 10° Pa)

Grau Celsius (temperatura)

Grau Celsius por segundo (taxa de resfriamento)
Centimetro quadrado por segundo (difusividade
atdmica)

Foot-poundal (libra-forga pé - energia absorvida
no impacto)

Quilo-joule por mol de carbono (energia de livre
de formacéo)

Marca Registrada
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1. INTRODUCAO

A competitividade industrial tem favorecido, ao longo dos anos, a
busca da otimizagio nos processos de fabricagdo através do
desenvolvimento de meios e métodos inovadores em toda a cadeia
produtiva. Neste sentido, a indlstria competitiva é aquela que atende as
condi¢Bes do mercado, onde se exige produtos de alta qualidade, grande
produtividade e reducédo de custo. Naturalmente o setor metal mecanico tem
seguido nessa diregdo.

No ambito da conformacéo mecénica as ferramentas de conformacéao
tem consideravel importancia devido a sua funcéo e relagdo com os custos
dos processos de conformacdo. Deste modo, a sua vida em processo €
primordial e pode ser avaliada, por exemplo, pelo nimero de ciclos
realizados.

A vida de uma ferramenta é influenciada por muitos fatores, dentre
eles a matéria-prima, o processo de fabricacdo, o tratamento térmico, o
acabamento superficial e o “setup” do processo. Dentre estes fatores, os trés
primeiros se relacionam diretamente as propriedades mecanicas do
material, e por esta razdo tem papel fundamental na vida de uma
ferramenta.

No processo de conformacdo mecénica a frio, esforcos mecénicos
compressivos e de impacto sob as ferramentas sdo comuns. Para suportar
tais esforcos, o material da ferramenta que entra em contato com a peca a
ser deformada, deve apresentar dureza elevada associada a adequada
tenacidade. Como a tenacidade e a dureza sdo propriedades relacionadas
intrinsecamente ao material e ao tratamento térmico aplicado, torna-se
significativo definir um material e tratamento térmico adequado.

Na definicdo de uma classe de materiais que propicie adequada
tenacidade para suportar tensfes ciclicas, e ainda mantenha dureza elevada
mesmo sendo submetido a temperaturas em torno de 300 °C (faixa de
temperatura condizente com o aquecimento das ferramentas no processo de
conformacdo a frio), os acos rapidos se destacam (ROBERTS e GARY,
1980; HOYLE, 1988).

Quanto a sua obtencdo, os agos rapidos podem ser fabricados através
de fundig@o, lingotamento e trabalho mecénico dos lingotes, ou por
metalurgia do pé. No método de fundicdo convencional ha uma forte
tendéncia & segregagdo de elementos quimicos e a formacéo de carbonetos
grosseiros durante a solidificacdo do metal no molde, resultando em uma
microestrutura grosseira e heterogénea. Esta tendéncia limita a dureza, gera
problemas no tratamento térmico e, consequentemente reduz algumas
propriedades mecénicas (LIMA et al., 2008b).



No intuito de superar essas limitagdes, a metalurgia do p6 vem
ganhando destaque em raz&o da melhoria de certas propriedades mecénicas
e desempenho das ferramentas, mesmo apresentando maiores custos.

Tendo em vista que o tratamento térmico constitui uma das fases de
fabricacdo mais importantes, ja que nesta etapa a microestrutura e
propriedades finais sdo determinadas, devem-se avaliar fatores como: a
aplicacdo a que se destina a ferramenta, os fornos utilizados, o ciclo térmico
de austenitizacdo, o meio de resfriamento, o ciclo térmico de revenido e a
guantidade de revenidos.

O ciclo de revenido é fundamental na determinacdo de uma
microestrutura que apresente boa tenacidade com dureza elevada. Neste
aspecto, este trabalho teve por objetivo estudar o efeito do tratamento
térmico de témpera e revenido nas propriedades mecéanicas e microestrutura
de dois acos rapidos, o AISI M2 obtido por fundigdo convencional e o AISI
M3:2 obtido por metalurgia do pd, utilizados em ferramentas de
conformacdo a frio. Também foi avaliada a vida de ferramentas nas
condi¢cBes estudadas. Todo este desenvolvimento foi realizado na
Universidade Federal de Santa Catarina, em parceria com a Blufix Ind. &
Com. Ltda., com o apoio da Villares Metals S.A. e da Bodycote Brasimet
Processamento Térmico S.A.
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2. JUSTIFICATIVA E DESCRIGAO DO PROBLEMA QUE
MOTIVOU ESTE ESTUDO

A Blufix Ind. & Com. Ltda., é uma empresa que fabrica
principalmente elementos de fixacdo especiais para linha automotiva,
através de conformacdo mecénica a frio. Basicamente o processo de
fabricacdo consiste em deformar plasticamente tarugo de acos até a forma
final, por meio de sucessivos golpes em matriz aberta.

A motivagdo deste estudo se deu através do levantamento dos
produtos que apresentavam os maiores indices de quebra de ferramenta. A
partir disso, foram especificados outros parametros para definicdo do
produto: menor vida da ferramenta, maior taxa de producdo, maior
frequéncia de producdo e estabilidade do processo produtivo.

O produto identificado foi um parafuso M8 x 11 cabega lentilha
(Figura 2.1), fabricado em uma prensa horizontal com trés estagios.

Figura 2.1 - Parafuso M8 x 11 cabeca lentilha.

A prensa horizontal deste produto possui um cabegote mdvel a
esquerda, onde sdo fixados os martelos, e uma mesa fixa a direita, onde séo
encaixadas as matrizes (Figura 2.2). A frequéncia de golpes regulada para a
fabricagdo deste produto foi de 170 por minuto. Tanto os martelos como as
matrizes sdo ferramentas que se encontram encarcacadas para dar
estabilidade dimensional ao conjunto.




Na Figura 2.3 é ilustrada a vista em corte longitudinal do conjunto de
ferramentas da matriz que apresenta a ferramenta critica, identificada pelo
nimero 3. Esta ferramenta entra em contato direto com o material a ser
deformado, tanto no didmetro interno como na sua face frontal exposta da
matriz.

As solicitagdes mecanicas impostas a ferramenta 3 sdo de
compressao axial em funcdo do recalque da cabeca do parafuso.

- Carcaga

- Sobre Capa
Pastilha

- Ndcleo de Redugéao
= Calco Conico

- Pino Extrator
5 - Regiao de
Deformnacdo do

% Material

PP R R -

Figura 2.3 - Corte longitudinal de uma matriz.

Apesar de haver desgaste proveniente do contato deslizante entre o
corpo do parafuso e a superficie interna da ferramenta, 0 modo de falha da
ferramenta se caracteriza pela fratura fragil sem deformagdo plastica
macroscépica (Figura 2.4) ap6s aproximadamente 11.000 golpes.

Quanto ao material, utilizava-se o AISI M2 sem especifica¢do do
ciclo de tratamento térmico. Apenas controlava-se a faixa de dureza
definida: 58-60 HRC, ou seja, sem andlise microestrutural.

Figura 2.4 - Macrografia da fratura da ferramenta 3.
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No intuito de aumentar a vida desta ferramenta, propds-se o estudo
comparativo entre dois acos rapidos disponiveis no mercado, o AISI M2,
material utilizado naquele momento, e o AISI M3:2 por apresentar, em
catalogos, valores de tenacidade superiores.

A condicdo de fornecimento dos acos pela Villares Metals era AlSI
M2 obtido por processo convencional e AISI M3:2 obtido por metalurgia
do pd. Além desse comparativo, decidiu-se avaliar o efeito do revenido
através de duas faixas de temperaturas, tendo em vista a importancia desta
etapa no desenvolvimento de uma microestrutura apropriada para manter
niveis de dureza elevados e alcancar os maiores valores de tenacidade
possiveis.
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3. REVISAO BIBLIOGRAFICA
3.1 ACOS RAPIDOS

A designacdo “ago rapido” se deve ao fato de, na época do seu
desenvolvimento, ter proporcionado um aumento significativo nos valores
de velocidade de corte e taxas de deshaste utilizadas até entdo pelos outros
acos ferramentas. Sua diferenciacdo é justificada pela caracteristica de
manter elevadas durezas (= 48 HRC) em temperaturas proximas a 600 °C
(ROBERTS e GARY, 1980). Além disso, podem alcancar valores em torno
de 1000 HV (65-70 HRC) em temperatura ambiente (HOYLE, 1988).

A origem dos acos rapidos parece ter ocorrido acidentalmente por
Robert F. Mushet em 1868, quando um a¢o ao tungsténio foi resfriado ao ar
e acabou endurecendo (MILLS e REDFORD, 1983).

A partir dos estudos empiricos de Fred M. Taylor, em 1890, foi
desenvolvido um protétipo dos modernos acos rapidos existentes contendo
18% de tungsténio, 4% de cromo e 1% de vanadio, com aproximadamente
0,7% de carbono. Este aco atualmente conhecido pela especificagdo “T1”
permaneceu popular até a década de 50 do século XX, quando foi
substituido por um ago tungsténio-molibdénio “M2” no qual um ter¢o do
tungsténio em “T1” foi substituido por 5% de molibdénio com a elevacdo
dos teores de vanadio a 2% e de carbono a 0,85% (HOYLE, 1988).

Inicialmente, os acos rapidos (High Speed Steel, HSS) foram
utilizados na fabricacdo de ferramentas de corte como: serras, brocas,
fresas, mandris, alargadores e “bits”. A medida que a automacao industrial
evoluiu, houve o aumento do uso do carbeto de tungsténio sinterizado para
o0 mesmo fim. Entretanto, em razdo do menor custo de produgdo, 0s agos
rapidos continuam ocupando um lugar de destaque no mercado mundial
(EGAMI et al., 1994).

Nas aplicacdes tipicas de conformacdo a frio, os acos rapidos tem
sido muito utilizados em ferramentas, pois tem mostrado caracteristicas
como resisténcia ao desgaste e abrasdo, estabilidade dimensional, boa
tenacidade e capacidade de manter dureza elevada a altas temperaturas
(EGAMI et al., 1994; SILVA e MEI, 2006).

Os acos réapidos sdao comumente classificados de duas formas: quanto
a sua composicdo quimica e quanto ao método de producéo.

Na classificacdo dos acos rapidos baseada em sua composi¢do, existem
duas classes bésicas de acordo com a norma americana AlISI:

- Acos rapidos ao tungsténio, ou classe T, nos quais os principais
elementos de liga s&o além do préprio tungsténio, cromo, vanadio, cobalto e
carbono.



- Acos rapidos ao molibdénio, ou classe M, nos quais 0s principais
elementos de liga sdo os mesmos da série T mais o0 molibdénio.

Comparando-se o desempenho de ambas as classes, 0s agos rapidos
da série M possuem uma tenacidade um pouco maior, para a mesma faixa
de dureza, como pode ser observada na Figura 3.1. Os acos da classe M tem
0 custo inicial aproximadamente 40% menor do que os da classe T, pois 0
molibdénio (que substitui parcialmente o tungsténio), tem peso atdmico de
aproximadamente metade do tungsténio. Portanto 1% de molibdénio
apresenta um desempenho equivalente a aproximadamente 1,8% de
tungsténio (BAYER e WALTON, 1990; MANGONON, 1999).

Resisténcia ao desgaste
Resisténcia ao impacto sem entalhe

T-15 M-4 M-42 M-7 M-10 T-5 M-2 T-4 M-1 M-2 M-1 M-7 M-10 M-4 M-42 T-4 T-15 T-5
Figura 3.1 - Resisténcia relativa ao desgaste e ao impacto sem entalhe nos
acos rapidos (LESLIE, 1981).

Para 0s acos rapidos da série M, os aumentos dos teores de carbono e
vanadio incrementam a resisténcia ao desgaste. O aumento do teor de
cobalto aumenta a temperatura na qual ocorre 0 amolecimento, no entanto,
com reduc¢do da tenacidade.

Todavia, 0s acos rapidos deste grupo sdo muito susceptiveis a
descarbonetacdo, especialmente aqueles com elevados teores de molibdénio
e baixos teores de tungsténio em suas composicBes. Este efeito pode
conduzir a danos no material durante o tratamento térmico de
austenitizacdo. Por isso esses acos sdo particurlamente sensiveis a
temperatura e & atmosfera de austenitizacdo (MATTHEW, 2009).
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3.2 OBTENCAO DOS ACOS RAPIDOS

Os acos rapidos podem ser classificados segundo o seu processo de
fabricacdo, e nesse aspecto atualmente os desenvolvimentos tem se
concentrado no aprimoramento dos processos, com enfoque na melhoria da
microestrutura (CONSEMULLER et al., 1996; ASHBY, 2009).

No inicio dos anos 80, cerca de 98% destes materiais eram
produzidos por fundicdo (RIEDL et al., 1986). A investigacdo e
desenvolvimento do processamento de acos rapidos por metalurgia do pé
comegaram por volta de 1965. O objetivo foi melhorar as propriedades
funcionais e de desempenho em aplicacBes exigentes assim aumentando a
competitividade dos acos répidos perante os metais duros, principalmente
em operagOes de usinagem (TRENT e WRIGHT, 2000; GRINDER, 2005).

Atualmente, os acos répidos obtidos por metalurgia do p6 séo
utilizados principalmente em aplicacfes estruturais, antidesgaste e materiais
de rolamento, onde a excelente resisténcia a compressao, resisténcia ao
desgaste, bem como tenacidade a fratura e estabilidade térmica adequada
sdo necessarias (SUSTARSIC et al., 2003).

A Figura 3.2 relaciona a resisténcia a ruptura transversal obtida pelo
ensaio de flexdo em quatro pontos e a dureza Vickers para uma série de
materiais usados como ferramentas. Evidencia-se a importancia dos agos
rapidos obtidos por metalurgia do pé em relagdo as duas propriedades.

6000 A Agos Rapidos MP

Acos Rapidos Fundidos

Metais Duros
Cermets

5000

4000 /‘\QO; Ehdurecidos

3000 A

2000

1000 /

0 - T T T T
0 500 1000 1500 2000
Dureza [HV]

Figura 3.2 - Relago entre resisténcia a ruptura transversal e dureza para
materiais usados como ferramentas (GRINDER, 2005).

Resisténcia a ruptura transversal [MPa]




3.2.1 Processo Convencional

Os acos rapidos, como AlSI M2 sdo normalmente produzidos através
de fusdo em altas temperaturas (SUSTARSIC e KOSEC, 1998), em um
forno a arco (EAF — Electric Arc Furnace) seguido de opera¢fes de refino
por AOD (Argon Oxygen Descarburization), VOD (Vacuum Oxygen
Descarburization) e forno-panela (Ladle Furnace), que constituem os
principais processos de aciaria empregados para a obtencdo dos acos
rapidos.

Esta sequéncia de processamento dos agos rapidos possibilita baixas
concentracBes de impurezas (enxofre e oxigénio), maior uniformidade no
tamanho de gréos austeniticos primarios e menor segregacdo de carbonetos
primarios (DOBRZANSKI, 1995).

Avancos tecnol6gicos em sistemas de lingotamento continuo como,
0 surgimento dos agitadores eletromagnéticos e refino por eletroescdria
(Electroslag Refining - ESR) tem proporcionado grande volume de
lingotamentos (SHTANSKY e INDEN, 1997; ROBERTS et al., 1998;
SILVA e MEI, 2006).

Durante a solidificacdo dos acos rapidos, devido a diferenca de
solubilidade entre metal liquido e o metal sélido pode haver a segregacdo
de soluto no fundido (WATMOUGH e GOUWENS, 1966; CHAUS e
RUDNITSKII, 1989). Assim, conforme o avanco da frente de solidificacéo,
o liquido se torna progressivamente mais rico em soluto. A Ultima regido a
se solidificar serd a de maior concentracdo de elementos de liga, originando
assim, uma matriz dendritica e precipitados eutéticos (austenita e
carbonetos) nos contornos interdendriticos (GELLER, 1978; SOARES
JUNIOR, 2006).

Esta estrutura bruta de fusdo pode ser modificada através do controle
da velocidade de solidificacdo no intervalo peritético (refino da estrutura
pelo aumento da taxa de solidificacdo), pela variacdo da composicdo
quimica base (super-resfiamento constitucional) e pela adi¢do de elementos
modificadores como o N, Al, Bi, Sb e terras raras (KARAGOZ et al., 1983;
BOCCALINI JUNIOR e GOLDENSTEIN, 2001).

Quando um elemento modificador, terras raras, é adicionado a liga,
estrangulamentos e interrupgcdes sdo observados nas zonas de ligagdo da
rede de carbonetos eutéticos. Com isso, hd o aumento da superficie
solido/liquido interdendritico provocando uma melhor distribuicdo das
colbnias. A partir da diminuigdo do espagcamento dendritico, tem-se o refino
dos carbonetos eutéticos. Isto acaba desempenhando um papel
preponderante na dissolugdo de carbonetos eutéticos, difusdo de elementos

10
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e esferoidizacdo dos carbonetos (BARKALOW et al., 1972; KARAGOZ et
al., 1983; YANG et al., 2007; BENYOUNIS et al., 2009).

A adicdo de terras raras, que tem grande raio atbmico, muda os
parametros de rede do carboneto MC por substituirem o vanadio na rede
cristalina deste carboneto. Assim tem-se a disponibilizagdo de mais vanadio
resultando no aumento da dispersdo de carbonetos MC e maior
endurecimento secundario. Em funcdo da alteracdo do mecanismo de
formacdo de carbonetos MC, ha uma melhora da tenacidade ao impacto
pelo aumento da energia para nucleacdo de trincas (BOCCALINI JUNIOR
etal., 1996¢c, 1999; WANG et al., 2007; BENYOUNIS et al., 2009). A
sequéncia simplificada de solidificacdo do aco AISI M2 é mostrada na
Tabela 3.1 e a sequir.

Tabela 3.1 - Sequéncia simplificada de solidificacdo do ago AISI M2
(GALDA e KRAFT, 1974; McLAUGHLIN et al., 1977; FISCHMEISTER
etal., 1989; Lee et al., 1998b).

Transformacgéo Reagdo | Temperatura (°c)
Precipitagdo Priméria de dendritas de ferrita 8 L— 3§ ~1435

Inicio da reacéo peritética L+8& >y |~1330
Decomposig&o eutética do liquido remanescente L—>v+C|~1240
Transformacéo eutetdide y — o +C | ~800

L — liquido, 6 — ferrita delta, y — austenita, a — ferrita, C — carboneto.

A solidificacdo inicia com a formagao da ferrita delta. Como a ferrita
possui baixa solubilidade, o liquido é enriquecido de elementos de liga.
Esta segregacdo continua até a formacdo de austenita através da reacdo
peritética. Com o resfriamento, ocorre um aumento da segregacdo de
elementos estabilizadores da ferrita para o liquido remanescente. Isto
resulta na formacdo dos carbonetos primarios MC, M,C e MqC,
preferencialmente nos contornos de gréo da austenita.

Durante a solidificacdo, o enriquecimento de elementos de liga e a
taxa de solidificacdo podem fazer com que a reacdo eutética inicie pela
formacdo de varios dos carbonetos citados (FISCHER e KOHLHASS,
1975; GONGQI et al., 1992; KULMBURG, 1998a) bem como alterar o
mecanismo de crescimento dos carbonetos (FREDRIKSSON e BRISING,
1976; McLAUGHLIN et al., 1977).

Embora, esta sequéncia de solidificagdo seja comum aos processos
de obtenc¢do dos acos répidos, a diferenca estd na taxa de resfriamento. Por
exemplo: cerca de 10° °Cs™ na fundic&o convencional, 10 a 10° °Cs™ na
conformagéo por spray e até 10° °Cs™ em algumas técnicas da metalurgia



do po. Esta diferenca esta diretamente relacionada com a diminuicdo do
espagamento interdendritico nos estagios iniciais da solidificacdo
(WIEBNER et al., 2008; BENYOUNIS et al., 2009). O processo de
resfriamento acelerado proporciona elevada homogeneidade estrutural,
reduz a concentragdo de carbonetos grosseiros primarios e de ledeburita,
responsaveis pela fragilizacdo do material (IGHARO e WOOD, 1989;
DeGARMO et al., 1997; SUPQV et al. 1998).

Apobs a solidificagdo € realizada a laminagdo ou forjamento a quente
com o objetivo de “quebrar” a estrutura bruta de fusdo (BERRY, 1970;
GHOMASHCHI e SELLARS, 1984). Esta microestrutura limita a dureza e
fragiliza o material mesmo apds o tratamento térmico devido aos
carbonetos constituirem rotas favordveis a propagacéao de trincas, reduzindo
a energia necessaria para a fratura (BEISS e WAHLING, 1990; RAY e
PAL, 1990).

Deste modo o0s tratamentos termomecénicos proporcionam a
dissolucdo dos carbonetos mais finos e a fragmentacdo dos carbonetos
maiores. Estes carbonetos formam estrias (bandas) na dire¢do do trabalho
de conformacao cujas dimensdes sdo funcéo do tamanho e distribui¢des das
colonias eutéticas (KIRK, 1982; ODERIZ, 1998). Nesta situacdo a
microestrutura é constituida por ferrita/martensita e carbonetos MC, M¢C e
M23Ce.

A Figura 3.3 mostra as diferengas entre as microestruturas do ago
AISI M2 no estado temperado e revenido sem e com laminacdo a quente
prévia. Visualizam-se as redes de carbonetos eutéticos presentes mesmo
apos os tratamentos térmicos.

Figura 3.3 - Microestrutura do ago AISI M2 no estado temperado e
revenido sem (A) e com laminagdo a quente prévia (B) (CHAUS e
HUDAKOVA, 2009).
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Estudos mais recentes mostram que durante 0 processo de
deformacdo plastica a quente ocorre a homogeneizacdo da estrutura de
carbonetos pela difusdo dos elementos de liga dos carbonetos primarios
para a matriz que se enriquece e acaba formando novos carbonetos com
composi¢do quimica semelhante (POPESCU, 2007). Este efeito tem uma
aplicabilidade limitada no sentido de obter uma estrutura mais homogénea
em fungdo do tamanho do lingote e da taxa de deformacdo empregada
(WAHLING e ARNHOLD, 1988; BREWIN et al., 1989; ZAPATA e
COSTA, 1991).

Com a introducédo da refusdo com eletrodo consumivel na fundi¢do
pode-se obter microestruturas mais homogéneas, com o melhor controle de
inclusdes e a partir disso, produtos com melhor desempenho, além de
melhorar a produtividade por permitir a obtencdo de lingotes maiores
(HOBSON e TYAS, 1968; KIRK et al., 1971).

3.2.2 Metalurgia do Pé Convencional

A metalurgia do pd pode ser entendida como a transformagéo de p6s
metélicos ou ndo metalicos, usando pressdo e calor, por meio de um
tratamento térmico de sinterizacdo, na peca ou componente ja na sua forma
final. Isso sem fusdo e consequentemente sem a formacéo de carbonetos
eutéticos nos contornos de gréo e nem a segregagdo de elementos de liga
(ZAPATA e COSTA, 1991; VAREZ et al., 2001).

Também é aceita como uma técnica em que um metal sélido, liga ou
ceramica na forma de particulas, normalmente com um diametro maximo
inferior a 150 um, sdo convertidas em um componente de engenharia e em
alguns casos sem ulteriores processamentos (GREETHAM, 1990;
THUMMLER e OBERACKER, 1993).

O processo de metalurgia do p6 convencional envolve basicamente
as seguintes etapas (PIONTROWSKI e HARIG, 1990; LIBERATI, 2001):

- Obtencéo dos pds com uma granulometria e morfologia adequada;

- Mistura de pés de natureza diferente, com a finalidade de garantir
lotes uniformes de p6 e produzir lotes com caracteristicas especificas de
distribuicéo e tamanho de particulas;

- Compactacdo da mistura resultante para minimizacgao dos vazios;

- Aquecimento do compactado resultante, de modo a produzir-se
uma ligacdo entre as particulas (densificacdo ou sinterizacdo) conferindo
resisténcia mecénica ao compactado.

Posteriores tratamentos termomecanicos, além de térmicos, podem
ser necessarios para se adquirir uma caracteristica especifica.



Com o natural avango tecnoldgico, diversos métodos foram
desenvolvidos para realizar cada uma das etapas da metalurgia do p6. Na
producdo de pds metalicos, tem-se a atomizagdo a gas, a atomizagao a agua,
a atomizacdo centrifuga, a atomizacdo a plasma e a moagem mecénica. A
técnica utilizada influencia diretamente no tamanho, morfologia,
microestrutura, composicao quimica e custo do péd (HARLIN e OLSSON,
2007b; LIMA, 2009).

No caso da compactacdo dos poés, tem-se alternativas como a
compactacdo uniaxial (a frio ou a quente), compactacdo isostatica (a frio ou
a quente), compactacdo por explosivos, consolidagdo por amido e
moldagem por injecdo (CAMBRONERO et al., 1996; LEVENFELD, 2001,
HARLIN e OLSSON, 2007a).

A etapa de sinterizacdo pode ser entendida como o transporte
atbmico de matéria, termicamente ativada, que produz a diminuicdo da area
de superficie especifica do sistema através do crescimento dos contatos
entre as particulas, variacdes de volume e de geometria dos poros. Pode
conter fase liquida dependendo das caracteristicas do p6 e do processo.
Durante a sinterizacdo o contato entre as particulas é aumentado devido a
formacdo de ligagdes entre os atomos comparaveis em resisténcia as
ligacOes existentes dentro do reticulado cristalino, o que propicia um
aumento das propriedades fisicas e mecanicas do material (THUMMLER e
OBERACKER, 1993; GERMAN, 1997).

Uma caracteristica comum a todas as formas de sinterizacdo é a
reducdo da area superficial com a formacao de pescogos entre as particulas,
decorrentes da movimentacdo dos atomos, assim sendo conduzida a
continuidade do processo na densificacdo do material (GERMAN, 1996;
SUSTARSIC et al., 2003).

A busca por uma elevada densidade tdo proxima quanto possivel da
densidade tedrica em materiais processados por metalurgia do pé tem o
proposito de reduzir a possibilidade de nucleacéo de trincas (CANDELA et
al., 1999; KHRAISAT et al., 2005).

A sinterizacdo, tanto no estado sélido como com a presenca de fase
liquida, tem como potenciais termodinamicos o gradiente de concentracao,
a liberacdo da energia armazenada nas particulas sob forma de
discordancias e tensdes elasticas, e a diminuicdo de energia livre por
reducdo da area de superficie do sistema, sendo este Ultimo o fator mais
importante (HUPPMANN, 1985; LIMA et al., 2006).

A temperatura de sinterizacdo € selecionada a partir do diagrama de
fases do aco rapido estudado, visando a regido de inicio da formacdo da
fase liquida. A Figura 3.4 eshoga o diagrama de fases pseudobinario do ago
AISI M2.
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Figura 3.4 - Diagrama de fases pseudobinério do aco AISI M2 (HOYLE,
1988).

3.2.2.1 Sinterizagdo no Estado Sélido

A sequéncia de sinterizacdo no estado so6lido nos agos rapidos e suas
alteragBes microestruturais estdo esquematizadas na Figura 3.5. No estagio
inicial ha um rearranjo das particulas de p6 e a formacdo de uma ligacdo
forte, ou pescoco, nos pontos de contato entre particulas, aumentando a
densidade relativa. No estagio intermediario, o tamanho dos contatos
aumenta, a porosidade diminui substancialmente e particulas se aproximam
levando a retracdo da peca. Além disso, surgem os contornos de gréos que
crescem lentamente. A densidade relativa do material pode chegar a 90% e
os poros ficam isolados. No estagio final os poros se fecham e sdo
eliminados com pouca densificacdo. Ocorre ainda neste estagio o
crescimento de grdo (LEE e RAINFORTH, 1994; BERGMAN et al., 1997).

Figura 3.5 - Sequéncia do mecanismo de sinterizacdo no estado sélido nos
acos rapidos (LEE e RAINFORTH, 1994).



3.2.22 Sinterizagdo com Fase Liquida

Na sinterizacdo com fase liquida, uma fase liquida coexiste com a
fase sélida na temperatura de sinterizacdo acentuando o processo de
maneira a propiciar um aumento da difusdo atbmica resultando na
aceleracdo do processo de sinterizacdo. Na sinterizagdo com fase sélida de
p6s de acos rdpidos a densidade do material ndo aumenta de maneira
acentuada (GERMAN, 1985; FROES, 1994).

Em geral, o sucesso da sinterizacdo com fase liquida é baseado na
formagdo e distribuicdo homogénea de uma quantidade controlada de
liquidos como fase minoritaria. Esta quantidade é funcdo de fatores como, a
intersolubilidade das fases, o0 molhamento dos liquidos e a rigidez solida
(GERMAN, 1996; BORGSTROM e NYBORG, 2007).

A faixa de temperatura (janela) de sinterizagdo nos agos rapidos é
estreita (3-10 °C) (TALACCHIA et al., 1995), para a obtengdo de uma
estrutura livre de porosidade (< 2%) (BAGLYUK e POZNYAK, 2004). Isto
exige um controle maior no processamento dos agos rapidos, porque abaixo
desta faixa Otima de temperaturas, a formagdo de liquido € insuficiente
resultando em um alto nivel de porosidades. Por outro lado, acima deste
limite a estrutura torna-se grosseira devido aoc aumento do tamanho de gréo
e de carbonetos (KAR e UPADHYAYA, 1990; LIU et al., 2000; RUBIO et
al., 2001; ARAUJO FILHO et al., 2005).

Segundo Wood et al. (1988), esta fase liquida se forma pela reacédo
eutética: austenita + carbonetos, principalmente 0 MgC, desempenhando
duas fungbes basicas: a primeira € promover o rearranjo das particulas
resultando altas taxas de densificacdo; a segunda é servir como um caminho
de alta velocidade de difusdo. Assim os elementos quimicos que compdem
os carbonetos e grdos de menores dimensdes se dissolvem no liquido e,
posteriormente precipitam nos carbonetos e grdos maiores levando a um
aumento do tamanho médio dos componentes da microestrutura.

A Figura 3.6 mostra como a densidade relativa varia em funcéo da
temperatura de sinterizacdo a vacuo para 0 aco AISI M3:2, partindo de um
po6 atomizado a 4gua com a seguinte granulometria: 40% < 53 um; 90% <
100 pum; 100% < 150 pum, e compactado uniaxialmente a 700 MPa. Neste
caso, observa-se que a temperatura ideal de sinterizacdo deve ser de
aproximadamente 1275 °C.

A Figura 3.7 mostra esquematicamente 0 mecanismo de sinteriza¢éo
com a presenga de fase liquida nos agos rapidos. Durante o aquecimento
ocorre difusdo no estado sélido, formando-se uma estrutura rigida. Com o
aumento da temperatura até o intervalo entre a linha sélidus e liquidus, hé a
formagdo de um filme liquido que penetra pelos contornos de particulas e
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de grdos. Estes se rearranjam movidos pela forca capilar fornecida pela
tensdo superficial do liquido, seguindo-se uma rapida densificacdo pela
eliminagdo dos vazios entre as particulas (DATTA e UPADHYAYA, 2000;
ARAUJO FILHO et al., 2006b).

100

95

Densidade relativa [%]

65 1 1 1 1 1 1 1 1
1100 1150 1200 1250 1300

Temperatura de sinterizagdo [°C]
Figura 3.6 - Densidade relativa (%) do aco AISI M3:2 em fun¢do da
temperatura de sinterizacdo (VELASCO et al., 2002).

Os fatores que agem no sentido de promover a densificacdo durante a
sinterizacdo com a presenca de fase liquida sdo: a composi¢do quimica, a
superficie das particulas, intersolubilidade e interdifusividade dos
elementos presentes, a molhabilidade do sélido pelo liquido formado no
decorrer da sinterizacdo, o volume e viscosidade da fase liquida; além das
condi¢des de processamento, tais como tamanho de particula, velocidade de
aquecimento, densidade a verde, temperatura e tempo de sinterizacdo
(GERMAN, 1985; GERMAN, 1996).

Na Ultima etapa de sinterizacdo hd o crescimento de gréo, pelo
processo de solubilizacdo/reprecipitacdo, onde o transporte de material
ocorre por difusdo através do liquido. Durante o resfriamento, a fase liquida
se decompBe em austenita e carbonetos, estando estes carbonetos
localizados principalmente nos contornos de gréo. Posteriormente, h4 uma
precipitacdo adicional de carbonetos na austenita, caracterizada por
carbonetos finos no interior dos grdos (TAKAJO e NITTA, 1987).

A sinterizagdo com fase liquida apresenta espessas redes de
carbonetos eutéticos em contorno de grdo, que reduzem a tenacidade,
quando comparado com agos similares obtidos por sinterizacdo com fase
s6lida seguida de conformacdo a quente (BAGLYUK e POZNYAK, 2002).



Liquido Poro Solldo Carboneto

Figura 3.7 - Sequéncia do mecanismo de smterlzagao com fase I|qU|da nos
acos rapidos (TAKAJO e NITTA, 1987).

3.2.2.3 Sinterizagdo Supersolida

Com o aprimoramento da compactacdo isostatica a frio e a
sinterizacdo a vacuo de pds pré-ligados de acos rapidos, tem-se alcancado a
densidade tedrica. Desta forma os pds sdo prensados a uma densidade de
cerca de 70% da tedrica, e sinterizados na faixa de temperatura 1240-1330
°C para promover uma fase liquida (WRIGHT et al., 2000; SIMCHI e
KHAKBIZ, 2003).

A fracdo volumétrica 6tima de liquido, na sinterizagdo supersolida
dos agos AISI M2 e AISI M3:2, é em torno de 5% (TAKAJO e NITTA,
1987). A Figura 3.8 mostra esquematicamente a sequéncia do mecanismo
de sinterizagdo supersolida nos acos rapidos.

Figura 3.8 - Sequéncia do mecanismo de smterlza(;ao supersolida nos acos
rapidos (GERMAN, 1997).

A sequéncia de eventos é analoga a sinterizacdo com fase liquida,
exceto pelo liquido formar-se no interior das particulas, e durante o
resfriamento haver uma precipitacdo adicional de carbonetos finos no
interior dos gréos austeniticos (TANDON e GERMAN, 1994; ZHANG et
al., 2005).

As principais variaveis de processo na sinterizacao supersolida sdo: a
atmosfera, o tamanho dos pés, a temperatura maxima de sinterizagdo, o
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tempo na temperatura de sinterizacdo, a densidade a verde e aditivos e
impurezas presentes (GERMAN, 1990a,b)

Enquanto na sinterizacdo com fase liquida convencional o tamanho
dos pds é da ordem de 1 um, na sinterizacdo supersdlida trabalha-se com
pos relativamente grosseiros, chegando até 500 pum, sendo que 80 um é o
tamanho médio ideal para varios sistemas. As vantagens sao 0 baixo custo e
0 menor nivel de contaminagéo dos pés (LIU et al., 1995a,b).

Nos ultimos anos tem-se combinado a sinterizacdo supersoélida com a
consolidagdo com amido no alcance das densidades tedricas, pelo fato desta
técnica ser ambientalmente correta e rentdvel uma vez que uma baixa
concentracdo de produtos quimicos é usada e nenhuma pressdo externa é
necessaria durante o processo de formacdo do corpo verde. Entretanto,
ainda é um desafio atingir a densidade tedrica além de uma microestrutura
fina e uniforme nos acos rapidos (ROMANO et al., 2003; HARLIN e
OLSSON, 2007a, 2009).

Nos ultimos anos outras tecnologias vém se consolidando (Rapid
Prototyping, Ospray Process, Nanotechnology, Starch Consolidation),
como atomizagao por gas inerte e compactagdo isostatica a quente. 1sso tem
resultado em grandes melhorias das propriedades dos agos rapidos obtidos
por metalurgia do p6. Exemplos de tais melhorias sdo os acos rapidos com
substancial reducdo de inclusdes e novas classes de agos rapidos,
frequentemente desenvolvidos para areas especificas de aplicagdo
(BROEK, 1986; NIU e CHANG, 1998; WRIGHT et al., 2000; GRINDER,
2005; ROMANO et al., 2006).

Também neste contexto, varias opcles tem sido propostas para
refinar a estrutura dos acos rapidos, onde a maior parte delas esta
relacionada com o aumento da taxa de resfriamento na solidificagdo
(MESQUITA e BARBOSA, 2004) e técnicas de sinterizagdo de campo
ativado (Field Activated Sintering Techniques - FAST). Exemplo disso, Fais
e Maizza (2008) usaram a técnica de sinterizacdo de descarga capacitiva
(Capacitor Discharge Sintering - CDS) atingindo densidade tedrica no ago
AISI M2 com temperaturas bastante baixas em curto periodo de tempo,
mantendo granulometria nanométrica.

Com um melhor controle dos tamanhos de grdos, assim como a
adicdo controlada e bem distribuida de elementos de liga, a microestrutura
se torna mais homogénea e refinada, além de evitar o coalescimento e
formacdo de estruturas eutéticas nos contornos de grdos de ferrita.
Consequentemente se atinge maior isotropia das propriedades mecanicas,
melhora na tenacidade e resisténcia ao desgaste, além de reduzir
acentuadamente a distorcdo e trincas durante os tratamentos térmicos



(NEUMEYER e KASAK, 1972; TAKIGAWA et al., 1981; KUMAR et al.,
1991; FRANTSEVICH, 2000; HOW IMPORTANT, 2000).

A Figura 3.9 mostra as microestruturas de um aco rapido obtido por
fundicdo convencional e por metalurgia do po.

Figura 3.9 - Microestruturas de um aco rapido obtido por FC e por MP
(ARAUJO FILHO, 2006).

Pode-se observar que o aco obtido por metalurgia do p6 tem uma
microestrutura mais fina com distribuicdo uniforme de carbonetos e sem
inclusBes ndo metélicas. Os agos convencionais possuem segregacao nos
lingotes, os produtos resultantes tem uma estrutura mais grosseira e nao
uniforme que ocasiona consideravel anisotropia nas propriedades
mecanicas, além de problemas com o controle dimensional (KUMAR et al.,
1991).

3.3 CARBONETOS

A microestrutura dos acos rapidos é fortemente influenciada pelo seu
histérico termomecanico, sendo que, varios processos de producdo tem sido
utilizados a fim de atender a aplicacéo final da ferramenta (HUTCHINGS,
1992). O estabelecimento desta variedade de processos implicou na
necessidade de se estudar as varidveis de processo que resultam em
microestruturas distintas, mesmo ndo existindo diferencas significativas na
composicdo quimica e cristalografia dos carbonetos. A matriz dos agos
rapidos também reflete as alteragcBes ocorridas ao longo de todo o processo
de fabricacdo de uma ferramenta.

As microestruturas dos acos rapidos trazem inimeras dificuldades
para sua obtencdo, uma vez que a formac&o, o crescimento, a esferoidizacéo
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e a dissolugdo dos carbonetos ocorrem nas diversas etapas do processo
produtivo.

Na literatura habitualmente se classificam os carbonetos em trés
grupos: os precipitados na decomposi¢do eutética durante a solidificacdo e
que ndo se dissolvem nos tratamentos posteriores sdo definidos como
primarios, os precipitados formados durante o recozimento ou durante a
decomposi¢do da austenita e/ou durante o revenido sdo chamados de
secundarios e os que precipitam durante as solicitagdes mecanicas da
ferramenta, atingindo temperaturas proximas de 650 °C, denominados
terciarios (CESCON, 1990; KARAGOZ e FISCHMEISTER, 1990;
BOCCALINI JUNIOR, 1996; KARAGOZ E FISCHMEISTER, 1998).

Os carbonetos de liga podem precipitar em sitios como
discordancias, contornos de gréo e subgrdos. Em muitos casos, 0 primeiro
carboneto de liga formado ndo é o carboneto de equilibrio, levando a
sequéncias de precipitacdo onde o primeiro carboneto é gradualmente
substituido por outros mais estaveis. Particulas pré-existentes de cementita
podem ser locais de nucleacdo de carbonetos de liga estaveis (THOMSON,
2000).

A fracdo volumétrica total dos carbonetos eutéticos: y+MC, y+M,C,
v+MeC, e a sequéncia de precipitacdo dependem da composicdo quimica
base e elementos de liga, da taxa de resfriamento e da adi¢do de elementos
modificadores. A reacdo de decomposi¢do do liquido e principalmente 0s
perfis de segregacdo resultantes das reacdes de formacdo de ferrita e da
austenita também influenciam na sequéncia de  precipitacdo
(FREDRIKSSON e BRISING, 1976; KARAGOZ et al., 1983;
BOCCALINI JUNIOR et al., 1999). As transformacdes microestruturais
isotérmicas para o a¢o AISI M2 sdo mostradas na Figura 3.10
(NIZHNIKOVSKAYA et al., 1976; LESLIE, 1981).

O trabalho desenvolvido por Luan et al. (2010), sugere que a medida
que aumenta a taxa de resfriamento, os carbonetos eutéticos tornam-se mais
finos e homogeneamente distribuidos ao longo dos contornos e no interior
dos gréos. Ao passo que o tamanho médio de carbonetos eutéticos diminui,
a fracdo volumétrica total aumenta e a distancia média entre eles diminui.

Posteriormente, a laminacdo a quente altera esta distribuigdo de
carbonetos resultando em uma matriz ferritica com carbonetos grosseiros
(1-10 um de didmetro) dispersos (PIPPEL et al., 1999).

A presenca de carbonetos na estrutura dos agos rapidos afeta
substancialmente suas propriedades mecanicas em funcdo da sua
distribuicdo, morfologia, granulometria e composicdo quimica (TARAN et
al., 1972; GHOMASHCHI, 1985a). Em seu estudo, Casellhas et al. (2007)
aplicou técnicas de nanoindentacgéo a fim de caracterizar mecanicamente 0s



carbonetos presentes em agos ferramentas em termos de dureza, mddulo de
elasticidade e tenacidade a fratura (Kc).
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Figura 3.10 - Curvas de transformacao isotérmica do aco AlISI M2
austenitizado a 1225 °C (LESLIE, 1981).

A dureza de um carboneto indica a sua estabilidade e capacidade de
resisténcia ao desgaste. Outro aspecto importante é a composicdo quimica
dos carbonetos que varia de acordo com a temperatura e elementos de liga
presentes no material. Por conseguinte, estes fatores acabam influenciando
propriedades dos carbonetos como: entalpia livre de formacéo, solubilidade
e difusividade dos elementos (GODEC et al., 2010).

Na literatura podem ser encontrados estudos que procuraram
identificar as composicfes tipicas dos carbonetos presentes nos acos
rapidos no estado bruto de fusdo ou sinterizagéo.

Os carbonetos MC e MgC sdo encontrados em todos 0s a¢os rapidos.
Ja os carbonetos do tipo M,3Cs o0u M-C3 sdo encontrados de acordo com o
menor ou maior teor de carbono das ligas, onde predomina o M»3Cg para
teores menores. Os carbonetos do tipo M,C sdo verificados apenas em
algumas etapas do processamento dos acos rapidos (VERHOEVEN, 1975;
HWANG et al., 1998a; SCHRUFF et al., 2003).
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Tanto os carbonetos preferencialmente intragranulares (MC), quanto
os intergranulares (M,C, Mg¢C, M;Cs, M23Cg), promovem o aumento da
resisténcia ao desgaste. Entretanto, os carbonetos intergranulares, estando
dispersos e coalescidos, geram pontos de nucleacdo de trincas reduzindo a
tenacidade do material (GHOMASHCHI, 1985b; MESQUITA e
BARBOSA, 2005; SILVA e MEI, 2006).

3.3.1 Carboneto MC

O carboneto MC é priméario e secundario, estavel e constituido
basicamente de vanadio, molibdénio, tungsténio e cromo dissolvidos em
guantidades menores. Como o cromo, molibdénio e tungsténio ndo se
cristalizam na temperatura ambiente com estrutura clbica de face centrada,
a solubilidade desses elementos no carboneto MC tem sido explicada em
funcdo da estequiometria (KESRI e HAMAR-THIBAULT, 1988;
UPADHYAYA, 1996; LIPATNIKOV et al., 1999; KROUPA et al., 2001;
EPICIER et al., 2007).

Sua férmula pode ser do tipo WC, MoC, VC, VgC; e V¢Cs
(MONOCLINICO) apesar de muitos autores referenciarem a formula V,Cs,
ou também alguns autores definirem o arranjo V¢Cs como hexagonal
compacto (EPICIER et al., 2007).

Em outro estudo, Liujie et al. (2006) mostraram que essas formulas
sdo variagOes da proporcdo de vanadio por carbono, por exemplo: VgC; =
0,875 e V¢Cs = 0,833.

A Tabela 3.2 retne algumas propriedades do carboneto MC
primario, encontradas por pesquisadores (BANERJEE, 1965; KARAGOZ e
FISCHMEISTER, 1988; MIYATA et al., 2003; BISCHOF et al., 2008;
BOCCALINI JUNIOR et al., 2009; MESQUITA, 2009).

Tabela 3.2 - Propriedades do carboneto MC primario.

Ponto de Fuséo [°C] AG® [kJ/mol de C] Microdureza [HV]
~ 2830 -65 a -145 2400-2800
Solubilidade em y a 1227 °C Temperatura de Formagao Eutética
[Yomassa] [°C]
2,4 1350

A Tabela 3.3 reine a composi¢do quimica do carboneto MC primario
nos agos AISI M2 e AISI M3:2, encontrada por pesquisadores.



Tabela 3.3 - Composicao quimica (%massa) do carboneto MC primario nos

acos AISI M2 e AISI M3:2*,

C W Mo \Y Cr Fe Autor
239 16,2 48,9 3,6 7,3 Barkalow et al., 1972
15-16 | 10-11 | 45-69 | 0,0-6,1 | 2,7,3,4 | Fischere Kohlhaas, 1975
10,3 8,7 59,4 3,0 1,7 Fredriksson et al., 1979
14,1 19,9 111 49,9 4,3 29 Brandis et al., 1980
13,0 23,0 14,0 43,0 4,5 4,0 Leslie, 1981
20-27 | 17-22 | 44-56 | 4,0-6,0 | 0,6-3,5 Kim et al., 1982a
---- 33,0 14,5 46,3 51 1,1 Ghomashchi e Sellar, 1984
12-14 | 14-16 | 57-61 8-10 4-6 Versaci, 1988
18,5 17,4 52,7 51 6,3 Rong et al., 1992
14,0 10-24 | 8,5-16 | 50-60 | 3,0-7,0 | 1,7-3,5 Boccalini, 1996
15,0 20-24 | 12-14 | 45-53 | 4,0-4,7 | 4,0-4,7 Kulmburg, 1998b
14,8 15,3 23,5 51 41,5 Cardoso, 1999
6,1-7,1 | 37-40 | 19,0 | 26-27 | 4,0-4,7 | 3,0-5,2 Levenfeld et al., 2002
22-23 | 13-17 | 49-56 | 3,8-4,4 | 4,3-8,6 Jesus, 2004
13-26 | 11-15 | 44-54 | 2,2-6,0 | 1,3-5,0 Serna et al., 2006b
17,4 13,4 35,2 4.4 29,6 Moon et al., 2008*
22,2 14,5 55,3 4,7 34 Serna e Rossi, 2009

Alguns estudos mostraram que o carboneto MC secundario alcanca

composi¢des quimicas substancialmente diferentes do mesmo carboneto
primario visto na Tabela 3.3. A Tabela 3.4 mostra estas composicdes
quimicas dos carbonetos MC secundarios no aco AISI M2 no estado
revenido. O carboneto MC secundario apresenta-se como plaguetas com
espessura de 1-2 nm e comprimento at¢ 5 nm (STILLER et al., 1987;

KARAGOZ et al., 1992).

Tabela 3.4 - Composicao quimica (%massa) do carboneto MC secundério
no aco AlISI M2 no estado revenido.

Condigdo | C W Mo \% Cr Fe Autor
3x550°C | ---- | 116 | 50,7 | 23,1 | 11,1 | 35 Stiller et al., 1987
3x550°C | ---- | 11,6 | 52,5 | 24,3 | 11,6 | ---- | Fischmeister et al., 1988
3x550°C | --—- | 205 | 40,1 | 242 | 13,3 | 19 Serna e Rossi, 2009
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Serna e Rossi (2009) justificaram parcialmente a diferenca na
composicdo quimica pela substituicdo do vanadio pelo cromo e molibdénio
principalmente, que sdo mais pesados do que o vanadio. Também
afirmaram que o revenido induz a formagéo do carboneto MC a custa do
carboneto MgC.

O carboneto MC precipita preferencialmente nos contornos de gréo
no resfriamento da austenita durante a témpera, o que faz deste tipo de
carboneto o principal agente endurecedor (KUO, 1956; HONG et al., 2003;
SERANTONI e BOCCALINI JUNIOR, 2007). Por outro lado, favorece o
crescimento de microfissuras, diminuindo o K;c (HWANG et al., 1998a).

O carboneto MC pode apresentar-se de trés maneiras: Divorciado -
com cristais massivos isolados idiomérficos; Irregular - com formacoes
semelhantes a pétalas; Regular Complexa - similar ao Irregular, mas com
ramificagdes formando pequenas redes de carbonetos (KARAGOZ e
FISCHMEISTER, 1990; BOCCALINI JUNIOR et al., 1996¢; BOCCALINI
JUNIOR e GOLDENSTEIN, 2001). A Figura 3.11 mostra as morfologias
do carboneto MC.

Otico MEV Morfologia dos | Classificagao
carbonetos Eutética
Idiomérfico Divorciado
Tipo Pétala Irregular
Tipo Pétala Complexo
Ramificado Regular

Figura 3.11 - Morfologias do carboneto MC (BOCCALINI JUNIOR e
GOLDENSTEIN, 2001).



3.3.2 Carboneto MgC

O carboneto M¢C é também conhecido como carboneto 1 (eta), é
primario e secundario, estavel, complexo, constituido essencialmente de
ferro, tungsténio e molibdénio, com a composi¢do quimica podendo variar
consideravelmente de acordo com a composi¢do do aco. Pode ter férmulas
do tipo (Fe,Cr,V)4(W,M0),C e (Fe,CrV)3;(W,M0);C, (FRAKER e
STADELMA, 1969; JACK e JACK, 1973; GIRON e DURAND-CHARRE,
1995; SHTANSKY e INDEN, 1997a; VYROSTKOVA et al., 1997).

O carboneto M¢C é estabilizado pela presenca de tungsténio, silicio,
nitrogénio, oxigénio e nidbio (CESCON, 1990). O carboneto MgC primario
contribui significativamente para a resisténcia a abrasdo dos acos réapidos,
devido a sua alta dureza. Em geral este carboneto precipita nos contornos
de gréo e nucleia separadamente do carboneto M,C. Entretanto, a nucleacéo
pode ocorrer na interface entre M,C/austenita e contornos do carboneto
Ma3Cs (IRVINE e PICKERING, 1960; KURZYDLOWSKI e ZIELINSKI,
1984).

A Tabela 3.5 mostra algumas propriedades do carboneto MgC
primario (BANERJEE, 1965; KARAGOZ e FISCHMEISTER, 1988;
MIYATA et al., 2003; BISCHOF et al., 2008).

Tabela 3.5 - Propriedades do carboneto MgC primério.

Ponto de Fuséo [°C] AG° [kJ/mol de C] Microdureza [HV]
2200-2870 -18 2400-2800
Solubilidade em y a 1227 °C Temperatura de Formag&o Eutética
[Yomassa] [°C]
8,5 1295

A Tabela 3.6 mostra a composi¢do quimica do carboneto M¢C
primario nos acos AlSI M2 e AISI M3:2, encontrada por pesquisadores.
O carboneto MgC priméario dissolve-se apenas parcialmente durante
austenitizacdo em temperaturas acima de 980 °C e o secundario precipita no
revenido em temperaturas acima 650 °C (BOCCALINI JUNIOR, 1996;
BOCCALINI JUNIOR e GOLDENSTEIN, 2001). O carboneto M,C
secundario apresenta-se como bastonetes com didmetro de 1-2 nm e
comprimento até 10 nm. Esses tamanhos reduzidos se devem as baixas
difusividades dos elementos de liga (KARAGOZ et al., 1992, WANG et al.,
1995).

A Figura 3.12 ilustra a morfologia caracteristica do carboneto MgC,
Regular Complexa - com uma plaqueta central de onde se originam
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plaquetas secundarias separadas pela matriz austenitica (MAGNABOSCO,
2000; BOCCALINI JUNIOR e GOLDENSTEIN, 2001).

Tabela 3.6 - Composicao quimica (%massa) do carboneto MgC primario
nos acos AlISI M2 e AISI M3:2*.

C W Mo V Cr Fe Autor
2,5 29,4 255 4,2 4,8 31,7 Barkalow et al., 1972
29,6 26,6 4,0 3,8 31,6 Taran et al., 1974
29-30 | 25-27 | 4,7-49 | 5,1-53 | 31-33 Fischer e Kohlhaas,
| 369 | 232 | 40 46 | 326 | Fredriksson etal, 1979
2,0 35,0 20,0 3,0 4,0 36,0 Brandis et al., 1980
3,0 35,0 19,0 33 33 35,0 Leslie, 1981
38,3 20,3 43 3,0 34,1 Ghomashchi e Sellar, 1984
36-40 | 20-26 | 3,7-7,2 | 2,5-4,2 | 28-34 Kim etal., 1982a
30-34 | 22-24 | 5,0-7,0 | 4,0-6,0 | 33-35 Versaci, 1988
38-40 | 22-23 | 2,6-30 | 3,0-34 | 31-33 Karagdz et al., 1989
36,1 24,5 3,4 33 32,7 Rong et al., 1992
2,5 29-38 | 20-25 | 2,0-45 | 3,048 | 30-35 Boccalini, 1996
35,7 20,4 3,1 51 35,7 Kulmburg, 1998b
32,0 26,5 3,7 4,0 33,6 Cardoso, 1999
25-28 | 44-46 | 18-21 | 1,4-1,8 | 2,8-3,0 | 27-28 Levenfeld et al., 2002
29-39 | 19-23 | 3,3-23,3 | 3,6-4,1 | 23-33 Jesus, 2004
30-37 | 21-26 | 3,0-4,7 | 3,6-5,0 | 31-34 Serna et al., 2006b
33,9 14,3 2,9 3,5 454 Moon et al., 2008*
34,9 23,9 3,6 4,3 33,2 Serna e Rossi, 2009

25 2
MeC (BOCCALINI JUNIOR e
GOLDENSTEIN, 2001).



Os carbonetos do tipo MgC sdo frequentemente fonte de trincas
porque tendem a coalescer e ter formas mais agudas quando comparados
aos do tipo MC, resultando em menor tenacidade a fratura nos agos rapidos
(HWANG et al., 1998a; ARAUJO FILHO et al., 2004a).

3.3.3 Carboneto M,C

O carboneto M,C é priméario e secundario, metaestavel, formado
principalmente por molibdénio e tungsténio, podendo dissolver em
pequenas quantidades cromo e vanadio. (PARVATHAVARTHINI et al.,
2001; TSAI E YANG, 2003). A estrutura cristalina hexagonal compacta do
carboneto M,C é fungdo da distribuicdo ordenada ou desordenada do
carbono. Esta distribuicdo é determinada pela temperatura de resfriamento,
pela cinética de transformacdo e concentracdo de carbono (SERNA et al.,
2006b). Alguns autores consideram que este carboneto pode formar uma
estrutura ortorrdmbica, todavia geralmente € aceita como uma estrutura
desordenada em transigdo para a estrutura hexagonal (DUBOIS et al.,
1988).

Os carbonetos tipo M,C séo estabilizados pelos seguintes elementos;
molibdénio, vanadio, carbono, calcio e aluminio (CESCON, 1990;
BOCCALINI JUNIOR et al., 1996b).

A Tabela 3.7 reine algumas propriedades do carboneto M,C
primario, encontradas por pesquisadores (KARAGOZ e FISCHMEISTER,
1988; NIU e CHANG, 1998; XU et al., 2006; MESQUITA, 2009).

Tabela 3.7 - Propriedades do carboneto M,C primério.

Ponto de Fuséo [°C] AG® [kJ/mol de C] Microdureza [HV]
2410-2860 -40 2230-3000
Solubilidade em y a 1227 °C Temperatura de Formacéo Eutética
[Yomassa] [°C]
5,2 1242

A Tabela 3.8 mostra a composicdo quimica do carboneto M,C
primario no aco AlISI M2, encontrada por pesquisadores.

28



Revisdo Bibliografica 29

Tabela 3.8 - Composicao quimica (%massa) do carboneto M,C primario no

aco AlISI M2.
C W Mo \Y Cr Fe Autor
5,6 35,0 30,5 13,7 7,0 7,4 Barkalow et al., 1972
32,8 31,6 13,7 59 5,0 Taran et al., 1974
43,0 31,9 11,3 6,7 41 Fredriksson et al., 1979
6,0 40,0 28,0 12,0 8,0 6,0 Brandis et al., 1980
6,0 41,0 28,0 11,0 8,0 7,0 Leslie, 1981
49,3 21,3 14,7 7,6 7,2 Ghomashchi e Sellar, 1984
56 | 25-50 | 21-36 8-15 5-7 | 3,0-75 Boccalini, 1996
- | 32-42 | 26-27 9-15 59 9-26 Jesus, 2004
---- | 35-48 | 23-53 | 12-15 | 6-8 | 2,5-8,0 Serna et al., 2006b

Alguns estudos mostraram que o0 carboneto M,C apresenta
composicdes quimicas particularmente distintas do mesmo carboneto
primario visto na Tabela 3.8. A Tabela 3.9 mostra as composi¢fes quimicas
dos carbonetos secundarios no ago AISI M2 apdés revenido.

Tabela 3.9 - Composicéo quimica (%omassa) do carboneto M,C secundario
no aco AlISI M2 ap6s revenido.

Condigdo | C W Mo \Y Cr Fe Autor
3x550°C | ---- | 17,3 | 50,8 | 96 | 190 | 3,3 Stiller et al., 1987
3x550°C | ---- | 183 | 52,7 | 9,8 | 19,2 | ---- | Fischmeister et al., 1988

Stiller et al. (1987) ressaltaram uma grande concentragdo de cromo
nos carbonetos M,C secundarios, assim como nos carbonetos MC
secundarios. Isto reduz a distor¢cdo entre a estrutura da matriz e dos
carbonetos, reduzindo a energia de ativacdo para nucleacdo de precipitados.
Também se confirmou que o molibdénio tem um papel muito importante na
formacdo dos carbonetos MC e M,C secundarios, enquanto o tungsténio
parece ter um efeito bem menor.

Davenport e Honeycombe (1975), Karag6z et al. (1992) e Stiller et
al. (1984) afirmaram que os acos rapidos expostos a temperatura de 600 °C
em tempos longos (sobrerevenido) tem as composi¢des quimicas dos
carbonetos secundarios, em relacdo aos seus respectivos carbonetos
primarios, bem como a composi¢do quimica da matriz, significativamente
alteradas. A Tabela 3.10 e a Figura 3.13 indicam estes valores.



O carboneto M3C, inicialmente rico em ferro, gradualmente se
enriquece de cromo, favorecendo a transformacédo para o carboneto M,3Ce.
Por outro lado, o carboneto M,C se transforma no carboneto M¢C, que
cresce rapidamente, em fungdo da mudanca da razdo de (cromo e vanadio)
para (molibdénio e tungsténio).

Tabela 3.10 - Composigéo quimica (%massa) dos carbonetos secundarios
MC e M,C* no aco AlISI M2 no estado sobrerevenido.

Tempo C W Mo \Y Cr Fe Autor
100min | — | 40 | 495 | 241 | 224 | —

300min | —— | 270 | 413 | 175 | 14z | — | ‘egozetal, 1992
100 min* | ---- | 26,3 | 43,6 | 11,3 | 188 | ---- Stiller et al., 1984
300 min* | ---- | 26,9 | 440 | 129 | 16,2 | ----

] w IS

Composi¢do quimica [%atémica]

—_

1 3 10 30 100 300
Tempo de sobrerevenimento [min]
Figura 3.13 - Composicéo quimica da matriz no aco AISI M2 em funcdo do
tempo no estado sobrerevenido (KARAGOZ et al. 1992).

O carboneto M,C é um carboneto primério, em geral precipitando de
forma coerente nas discordancias da matriz e nos contornos de ripa de
martensita. Porém estudos de ligas Fe-C-Mo propuseram que Mo,C
também pode nuclear nos contornos de ferrita/cementita, sendo levemente
globular (BAKER e NUTTING, 1959; RAYNOR et al., 1966).

Possui grande tendéncia a se decompor durante o trabalho a quente
em temperaturas acima de 1000 °C, recozimento acima de 800 °C, ou
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revenido em temperaturas entre 510-590 °C (BAIK et al., 1995;
GHOMASHCHI, 1998; LEE et al., 1998a,b; MAGNABOSCO, 2000;
BOCCALINI JUNIOR e GOLDENSTEIN, 2001).

Observa-se duas morfologias: Irregular - fase eutética e a matriz sem
separacdo nitida, com os carbonetos na forma de plaquetas longas,
paralelas, agrupadas em estruturas radiais que se entrelacam; Regular
Complexa - fase eutética e a matriz com incoeréncia nitida, com os
carbonetos que crescem na forma de espirais adquirindo a aparéncia lamelar
ou de bastonetes (BOCCALINI JUNIOR et al., 1996a, 1997). A Figura 3.14
mostra as morfologias do carboneto M,C.

A morfologia irregular é obtida principalmente por baixas taxas de
resfriamento ou elevados teores de vanadio, enquanto a regular complexa é
favorecida por altas taxas de resfriamento ou adi¢éo de elementos tais como
nitrogénio e calcio (FREDRIKSSON et. al., 1979; TARAN et. al., 1979;
BOCCALINI JUNIOR et al., 1996a).

Otico MEV Morfologia dos | Classificagéo
carbonetos Eutética
Nervura
Irregular Tipo Leque
Lamelar
Tipo Plano
Lamelar
Complexo
regular Tipo Haste

Figura 3.14 - Morfologias do carboneto M,C (BOCCALINI JUNIOR e
GOLDENSTEIN, 2001).

Recentemente, Zhou et al. (2010) avaliaram a morfologia do
carboneto M,C com diferentes taxas de resfriamento no aco AISI M2.
Revelou-se que as caracteristicas de crescimento entre a morfologia
irregular e regular complexa sdo totalmente diferentes, pois a primeira é
anisotrdpica e a segunda dendritica com ramos extensos.

Além disso, a quantidade de elementos de liga no carboneto M,C
primério é consideravelmente maior para a morfologia irregular (Tabela
3.11). Zhou et al. (2010) observaram que a morfologia regular complexa
em lingotes promove o refinamento e distribuicdo homogénea de
carbonetos devido @ menor concentracdo de elementos de liga.



Tabela 3.11 - Composi¢do quimica (%massa) do carboneto M,C primario
no aco AlSI M2 em funcdo da morfologia (Zhou et al., 2010).

Morfologia C W Mo \Y Cr Fe
Irregular ---- | 40,89 | 28,05 | 1259 | 6,34 | 11,50
Regular Complexa | ---- | 23,70 | 13,35 5,55 5,72 | 50,68

3.3.4 Carboneto M»3Cq

O carboneto My3Cg € um carboneto rico em cromo e estavel no
estado recozido. Em agos contendo cromo e molibdénio, a composicdo do
carboneto pode variar entre CryCq € MoyFeCs (BAKER e NUTTING,
1959), ou (Cr, Fe),1 (W, Mo, V),Cs (KREMNEV et al. 2009). A Tabela 3.12
mostra a composicdo quimica do carboneto Myx3Cgs no ago AISI M2,
encontrada por pesquisadores.

Tabela 3.12 - Composi¢ao quimica (%massa) do carboneto M,3Cs N0 aGo

AISI M2,
C W Mo \Y Cr Fe Autor
4,0 25,0 18,0 4,0 5,0 45,0 Leslie, 1981
5791 | 47-75 | 43-91 | 42-46 | 34-36 Kimetal., 1982a
3,8 30-32 15-16 | 3,1-3,2 | 6,6-7,1 | 39-40 Levenfeld et al., 2002

Os carbonetos CryCg, Cr,Cz € FesC podem dissolver até 8,7, 5,0 e
2,0% atbmica (Mo + W), respectivamente, devido & restricdo geométrica do
cristal (TARASENKO, 2000). A Tabela 3.13 mostra algumas propriedades
do carboneto My3Cs, encontradas por pesquisadores (TISZA, 2001;
YAMASAKI, 2004; Kremnev et al. 2009).

O carboneto M,3Cq € considerado um carboneto secundario, porque
se dissolve totalmente no tratamento térmico, precipitando de modo
incoerente no estado recozido em contornos de grdo e de ripas. A
dissolucdo do carboneto M,3Cs garante elevada temperabilidade (WILSON,
1975; ROBERTS E GARY, 1980; LESLIE, 1981; BOCCALINI JUNIOR e
GOLDENSTEIN, 2001).
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Tabela 3.13 - Propriedades do carboneto M»;Cs.

Ponto de Fuséo [°C] AG° [kJ/mol de C] Microdureza [HV]
1550 ---- 1650
Solubilidade em y a 1227 °C Temperatura de Formag&o Eutética
[Yomassa] [°C]
1100

A morfologia do carboneto M,3Cg é caracterizada por particulas
grosseiras, descontinuas e irregulares, embora possa aparecer sob a forma
de plaquetas ou com formatos geométricos regulares (SENIOR, 1989;
SHTANSKY e INDEN, 1997b; TISZA, 2001).

3.3.5 Carboneto M;C,

O carboneto M,C3 é muito estavel, formado essencialmente por
cromo, e em ordem decrescente por ferro, manganés, vanadio e molibdénio
(TSAl e YANG, 2003; NOGUEIRA et al., 2005). A Tabela 3.14 mostra a
composicdo quimica do carboneto M;Cs no ago AISI M2,

Tabela 3.14 - Composi¢éo quimica (%massa) do carboneto M-C3 no ago
AISI M2,
C W Mo \Y% Cr Fe Autor

44 1 17 11,1 | 36,9 | 39,8 | Hwangetal., 1998a

A Tabela 3.15 retne algumas propriedades do carboneto M;Cs (LEE
etal., 1991; TISZA, 2001; MESQUITA, 2009).

Tabela 3.15 - Propriedades do carboneto M;Ca.
Ponto de Fusédo [°C] | AG® [kJ/mol de C] Microdureza [HV]

1650-1780 -200 2100

O carboneto M-Cs; é considerado um carboneto secundario, pelo fato
de se dissolver no tratamento térmico. Normalmente surge apés a formacéo
do M,C, precipitando de forma incoerente como, por exemplo, na interface
ferrita/cementita (KUO, 1956; BAKER e NUTTING, 1959; JANOVEC et
al., 1994). No entanto, Beech e Warrington (1966) apontaram que as
particulas de cementita, quando se dissolvem, podem deixar &reas ricas em
cromo na qual o M;C; pode precipitar.



E encontrado como particulas grosseiras de formato irregular
“cérebro” localizado ao longo dos contornos de solidificacdo dos graos. A
Figura 3.15 mostra a morfologia do carboneto M-Cs.

Figura 3.15 - Morfologia do carboneto M;C3 (HWANG et al., 1998a).

Além dos carbonetos de liga, podem se formar durante o revenido
dos acos rapidos os seguintes carbonetos de ferro.

3.3.6 Carboneto M,,,C

O carboneto &, M,,C (Fe,4,C) com arranjo cristalino hexagonal
compacto, onde o carbono ocupa os intersticios octaédricos. E altamente
instavel, principalmente para acos com alto teor de carbono e severamente
deformado plasticamente. E muito pequeno em razdo da sua baixa
temperatura de formacdo. Forma-se com morfologia acicular, semicoerente
e precipita em temperaturas entre 80-250 °C (JACK e JACK, 1973;
ABBASCHIAN et al., 2008; PORTER et al., 2009).

3.3.7 Carboneto M,,Cq

O carboneto y ou carboneto de Hagg, M,,Cs (FesC,) tem estrutura
cristalina monoclinica, onde os aomos de carbono formam um prisma
trigonal. E metaestavel e precipita no revenido ap6s o carboneto € e antes
da cementita, em temperaturas entre 250-550 °C nos contornos das placas
de martensita (KOSOLAPOVA, 1971; SMITH, 1993; UPADHYAYA,
1996).
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3.3.8 Carboneto M5C

O carboneto M3C (cementita) é constituido principalmente por ferro,
dissolve um pouco de cromo e manganés, além de fracGes de outros
elementos. E ortorrdmbico, tendo um arranjo de atomos metalicos que
formam um hexdgono regular com distor¢cBes localizadas para a
acomodacdo dos atomos de carbono. (PARTHE e YVON, 1970;
THOMSON, 2000; KING, 2005).

Segundo Ridal e Quarrel (1962) mais de um quinto dos atomos de
ferro podem ser substituidos por cromo. A Tabela 3.16 indica a composicao
quimica tipica do carboneto MsC no aco AlISI M2.

Tabela 3.16 - Composi¢do quimica (%massa) do carboneto MsC no aco
AISI M2.
C w Mo \ Cr Fe Autor

6,7 | 50 | 40 | 20 | 80 | 76,0 | Leslie, 1981

A Tabela 3.17 retne algumas propriedades do carboneto MsC,
encontradas por pesquisadores (BANERJEE, 1965; LEE et al.,, 1991,
MESQUITA, 2009).

Tabela 3.17 - Propriedades do carboneto M;C.
Ponto de Fusédo [°C] | AG® [kJ/mol de C] Microdureza [HV]

1250-1650 +6a+25 900-1070

A cementita, M3C, precipita finamente dispersa no revenido em
temperaturas entre 200-600 °C (WILSON, 1975; ROBERTS E GARY,
1980; LESLIE, 1981) e por isso exerce influéncia significativa na formacao
dos demais precipitados ao longo do revenido. A dissolugdo do carboneto
M3C fornece carbono para a precipitacdo dos carbonetos de liga (ARGENT
etal., 1970; SIQUARA, 2006).

3.4 TRATAMENTOS TERMICOS

Os acos rapidos, apds serem trabalhados mecanicamente ou
sinterizados, sdo recozidos com o objetivo de favorecer o refinamento de
grdo austenitico. Segundo Berry (1970), a microestrutura dos acos rapidos
apés o0 recozimento é constituida por uma matriz ferritica com a
precipitacdo de finos carbonetos secundérios e o coalescimento dos
carbonetos primarios, sendo que praticamente todo o carbono esta na forma



de carbonetos. O tamanho médio carbonetos é de cerca de 3 um, podendo
variar entre 0,1-10 um. Os carbonetos secundarios, precipitados na matriz
ferritica durante o recozimento, dispGem de tamanhos que variam entre 50 -
300 nm (PIPPEL et al., 1999).

Gordo et al. (2000) e Araujo Filho (2006) observaram no aco AlSI
M3:2 recozido obtido por metalurgia do p6, uma microestrutura constituida
de uma matriz ferritica e os seguintes carbonetos: VC, W3Fe3;C, CrysCs,
Cr,Cs, FesC. Apesar dos carbonetos Cr,3Cg, Cr;Cs, Fe3C poderem se formar
no recozimento dos acgos rapidos, em geral sdo raros (SERNA, et al., 2006).

A Tabela 3.18 mostra a fragdo volumétrica de carbonetos primarios
do aco AISI M2 no estado recozido, detectada por pesquisadores.

Tabela 3.18 - Fragdo volumétrica (%) de carbonetos primarios MC e M¢C
na amostra AISI M2 no estado recozido.

MC MeC Total Autor

2,0 13,0 15,0 Blickwede e Cohen, 1949
2,5 13,0 15,5 Kaiser e Cohen, 1952
3,0 16,0 19,0 Berry, 1970

3,0 16,0 19,0 Roberts e Gary, 1980
3,0 16,5 19,5 Leslie, 1981

2,5 12,9 154 Kimetal., 1982a

2,0 7,0 19,0 Araljo, 1993

2,0 14,0 16,0 Kulmburg, 1998a

3.4.1 Témpera

A austenitizacdo inicia-se por volta de 760 °C quando a quantidade
de carbono na matriz ferritica é minima devido a sua baixa solubilidade. A
dissolucdo de carbonetos M,3Cs tem inicio aos 900 °C e término em 1095
°C. Ja os carbonetos MgC dissolvem-se na faixa de 1095 °C a 1150 °C. Os
carbonetos MC praticamente ndo se solubilizam até a temperatura solidus.
Assim, & medida que se alcancga a temperatura de patamar, a austenita torna-
se altamente ligada (NOGUEIRA, 2004; NOGUEIRA et al., 2006). A
Figura 3.16 mostra a quantidade de carbonetos no material AISI M2 em
fungdo da temperatura de austenitizacéo.
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Figura 3.16 - Quantidade de carbonetos no ago AISI M2 em fungéo da
temperatura de austenitizacdo (KIM et al., 1982a).

A Figura 3.17, mostra o diagrama de transformagdo com
resfriamento isotérmico do aco AISI M2, onde ha uma faixa de temperatura
até aproximadamente 700 °C, que deve ser ultrapassada a fim de se evitar a
transformacdo em ferrita e carbonetos. Prosseguindo o resfriamento, existe
um intervalo consideravel de estabilidade da austenita até alcancar a
transformacdo bainitica e da bainitica até a martensitica. Os nlmeros
inscritos nos circulos referem-se a dureza da martensita formada em
Vickers.

A Figura 3.18 estabelece o tamanho médio de grdo austenitico nos
acos AISI M2 e AISI M3:2 em funcdo da temperatura de austenitizagdo. O
aco AISI M2 desenvolve um aumento acentuado no tamanho de gréo da
austenita com o aumento da temperatura de austenitizacdo, enquanto o aco
AISI M3:2 direciona um ligeiro crescimento de gréos, cerca de 10%.

Hellman (1975) prop6s um modelo que considera o crescimento de
grdo austenitico como funcdo do tamanho médio de carbonetos
(proporcional), da fracdo volumétrica de carbonetos (inversamente
proporcional) e de um fator de correcdo que advém do tamanho de
carbonetos e da curvatura do contorno de grdo. Posteriormente outros
estudos, como Leitner et al. (1997), também buscaram relacionar estes
aspectos concluindo que guanto menor o tamanho de carbonetos, menor o
tamanho de gréo austenitico.
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Figura 3.17 - Diagrama de transformag&o com resfriamento continuo para o

aco AISI M2 austenitizado 5 min a 1205 °C (ROBERTS et al., 1998).

Para Neumeyer e Kasak (1972), Rong et al. (1992), Kusinski et al.
(1997), Mesquita e Barbosa (2000) e Jesus (2004) o tamanho de gréo
austenitico esta relacionado diretamente a quantidade de austenita retida e

consequentemente & tenacidade do material.
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Figura 3.18 - Tamanho médio de gréo austenitico nos acos AISI M2 e AlSI
M3:2 em funcdo da temperatura de austenitizacdo (NOGUEIRA et al.,
2006).

A matriz martensitica apresenta um consideravel percentual dos
elementos de liga em solugdo sélida (KUO, 1956), apesar da difusividade
do carbono ser superior a média da taxa de difusividade dos elementos de
liga na martensita. A Figura 3.19 mostra estas difusividades em funcéo da
temperatura.
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Figura 3.19 - Coeficiente de difusdo atdbmico dos elementos de liga na
martensita (SERNA, 2008).



A Tabela 3.19 mostra as composi¢fes quimicas da matriz nos agos
AISI M2 e AISI M3:2 no estado temperado encontrada por pesquisadores.

Tabela 3.19 - Composi¢do quimica (%massa) da matriz no aco AISI M2 e
AISI M3:2* no estado temperado.

C W Mo V Cr Fe Autor

0,5 35 3,0 1,0 35 88,0 Brandis et al., 1980

06 | 36-40 | 3,1-39 | 0,9-1,0 | 42-44 | 86-87 Karagoz et al., 1989

0,6 3,0 3,3 0,8 3,7 88,6 | Karagdz e Fischmeister, 1998
5,4 2,7 1,6 5,2 85,0 Moon et al., 2008*

A microestrutura é caracterizada por carbonetos MC e MgC
primarios grosseiros (5-12%) dispersos em uma matriz martensitica
maclada e em ripas (58-80%), e austenita retida (15-30%) (ROBERTS et
al., 1998). Outra observacdo é a quantidade de carbonetos precipitados
durante a témpera ser pequena, tanto que apenas sdo identificados como
uma fina camada sobre os contornos de grdo (WANG et al., 1984),
enquanto as placas de martensita sdo separadas por filmes de austenita
retida (PORTER et al., 2009).

A Tabela 3.20 mostra a fracdo volumétrica de carbonetos primarios
no aco AISI M2 no estado temperado encontrada por pesquisadores.

Tabela 3.20 - Fragdo volumétrica (%) de carbonetos priméarios no ago AlSI
M2 e AISI M3:2* no estado temperado.

MC MgC M,3Cs Total Autor

0,6 5,0 5,6 Blickwede e Cohen, 1949

1,6 6,7 ---- 8,3 Kaiser e Cohen, 1952

1,3 5,4 ---- 6,7 Fischer e Kohlhaas, 1975

2,0 8,0 —--- 10,0 Roberts e Gary, 1980

1,5 75 9,0 Leslie, 1981

1,1 5,7 6,8 Karagdz et al., 1989

1,9 7,3 9,2 Araljo, 1993

1,4 6,1 ---- 7,5 Rong et al., 1998
16-2,4 | 8,4-10,3 10,0-12,6 Ghomashchi, 1998

51 8,2 13,3 Moon et al., 2008*

A porcentagem de austenita retida é influenciada pelo teor de
carbono, sendo diretamente proporcional (Figura 3.20) e também pela
40
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temperatura de austenitizacdo que segue a mesma relagdo (THELNING,
1984; XU et al., 2006).
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Figura 3.20 - Porcentagem de austenita retida em funcdo da porcentagem de

carbono (SILVA e MEI, 2006).
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Em seu estudo, Kim et al. (1982b) mostrou que esta relacdo tem um
pico para 0s acgos rapidos, no caso 16% a 1230 °C para o0 a¢o AlSI M2. O
aumento de austenita retida até esta temperatura parece ser controlado pela
dissolucéo dos carbonetos, ou seja, o0 enriquecimento de elementos de liga
na matriz, enquanto o tamanho de grdo austenitico parece ser o fator
dominante para a diminuicdo da austenita retida acima da temperatura de
pico.

De acordo com Beltz et al. (1992), os acos rapidos obtidos por
fundicdo convencional possuem tamanho médio de gréo austenitico entre 5-
50 um. Além disso, para Martins et al.(1992) o tamanho médio de gréo
austenitico dos agos rapidos comerciais ndo deve ser superior a 16 um, para
a obtencdo de boas propriedades mecanicas.

3.4.2 Martensita

A transformacdo martensitica nas ligas ferro-carbono é
principalmente atérmica, ou seja, 0 processo de nucleacao e crescimento do
cristal chega a acontecer em aproximadamente 107 s (MAGGE, 1971;
BHADESHIA et al., 2006).

O répido crescimento dos nucleos de martensita é interrompido
quando ha o encontro com o contorno de grao austenitico, outra estrutura



martensitica ou uma particula qualquer (HULL e BACON, 2001;
KHACHATURYAN, 2008).

A martensita de ligas Fe-C, dependendo do teor de carbono, forma-
se com estrutura tetragonal de corpo centrado sendo caracterizada pela
auséncia de difusdo, resultante de um movimento coordenado e/ou
cooperativo entre 0s atomos da matriz, inferior ao parametro de rede e que
mantém uma estreita correspondéncia do reticulado entre a matriz e a fase
resultante (ENTWISLE, 1971; HILLERT e BORGENSTAM, 2000).

De maneira geral a martensita é descrita como uma solucdo sélida
supersaturada de carbono em ferro a. Como o parametro de rede do ferro a
é menor do que em ferro y, os &tomos de carbono expandirdo o reticulado
cristalino induzindo tensdes e resultando no aumento da dureza do ago
(MAGGE, 1971; NOVIKOV, 1994; SHEWMON, 2007; SHACKELFORD,
2008).

As alteragdes anisotrdpicas dos pardmetros de rede da célula unitéria
sdo determinadas pelo nimero de intersticios ocupados e pela sua
distribuicdo. Estes pardmetros sdo dependentes da temperatura da
transformacdo martensitica e da concentracdo local de carbono
(UPADHYAYA e UPADHYAYA, 2007). A varia¢do do parametro de rede
a e ¢ da martensita em funcéo do teor de carbono podem ser observadas na
Figura 3.21 (WIEBNER et al., 2006, 2008).

Parametro de rede [A]

00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20
Porcentagem de carbono [% massa]
Figura 3.21 - Parametro de rede da martensita em funcdo da porcentagem

de carbono (WIEBNER et al., 2006).

A razdo (c/a) estabelece o grau de tetragonalidade da martensita, que
por sua vez exerce um papel importante na formagdo dos carbonetos em
razdo da taxa de difusividade dos atomos de carbono e elementos de liga, e
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da concentracdo de defeitos cristalinos. Esta razdo é calculada pela
equacdo:

2 = 1,000 (+£0,005) + (0,045 x (wt% C)) (Eq. 2.1)

c

Quanto a morfologia, a martensita pode apresentar-se em ripas
(escorregada) e lenticular (maclada). O principal fator que controla as
fracBes volumétricas dessas duas morfologias é a porcentagem de carbono.
Além disso, a temperatura de transformagdo também tem influéncia, tanto
que em temperaturas inferiores favorece-se a formacdo de martensita
lenticular (SILVA e MEI, 2006; ABBASCHIAN et al., 2008). Os acos com
teor de carbono elevado tendem a ter grandes fracdes volumétricas da
componente lenticular, como mostra a Figura 3.22.

A martensita em ripas se caracteriza por uma alta densidade de
discordancias, da ordem de 10" a 10" cm de discordancia/em®. O
cisalhamento microscopico se da por escorregamento, onde 0s atomos
tendem a difundir-se e segregar em torno das discordancias, mesmo em um
resfriamento muito rapido onde ha pouco tempo para ocorrer a difuséao.
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Figura 3.22 - Porcentagem de martensita maclada em fungéo da
porcentagem de carbono (ABBASCHIAN et al., 2008).

A martensita lenticular apresenta elevada densidade de maclas em
sua subestrutura. O cisalhamento ocorre por maclagdo, onde a densidade de
discordéncias é muito mais baixa e os atomos de carbono ocupam os
intersticios da estrutura cristalina (ARAUJO FILHO et al., 2004b;
ABBASCHIAN et al., 2008). Nos acos alto carbono tem-se maior
quantidade de maclas de transformacao, que possibilitam maior fracdo de



carbono nos intersticios resultando na reducdo da tenacidade a fratura
(PARKER, 1977; PICKERING, 1978; KRAUSS, 1978).

Conforme Porter et al. (2009), a martensita lenticular se estende até o
contorno do grédo austenitico, distribuindo-se aleatoriamente, independente
do tamanho de grdo austenitico, como mostra as morfologias da Figura
3.23. Estas agulhas muito finas degeneram-se em discordancias nas
proximidades do contorno (SPEICH e LESLIE, 1972; COHEN e OLSON,
1983; BRADY et al., 2002), criando uma interface y/o’ semicoerente, onde
a diferenca entre as duas redes é compensada por discordancia.

R

RS :-? NU 2
WAL

Figura 3.23 - Morfologias da martensita lenticular (PORTR e al., 209).

3.4.3 Revenido

Como a martensita formada durante a témpera deixa o material
fragil na temperatura ambiente, ap6s a témpera deve-se executar o
revenido. O revenido alivia as tensdes internas, minimiza a fragilidade e a
instabilidade  dimensional da  estrutura, sem  comprometer
significativamente a dureza do material.

No revenido dos acos rapidos a faixa de temperatura normalmente
esta entre 500 e 620 °C em funcdo do endurecimento secundério
caracteristico. Ao longo do revenido sdo observadas as seguintes
transformac6es microestruturais:

Entre 25 e 100 °C ocorre a segregagcdo de carbono para
discordancias gerando uma precipitacdo na matriz (IRVINE et al., 1960;
OLSON e COHEN, 1983; KAPLOW et al., 1983; BHADESHIA et al.,
2006).

Entre 80 e 250 °C h& a diminuicdo da dureza do material, devido a
precipitacdo de finos carbonetos ricos em ferro metaestaveis, usualmente
carbonetos ¢ nas discordancias e nos contornos de martensita lenticular
(SHERMAN et al., 1983; PORTER et al., 2009). Na medida em que
aumenta a precipitacdo, a martensita se empobrece até aproximadamente
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0,25% de carbono, ocorrendo entdo a perda da tetragonalidade da
martensita (HEINRICH, 1975).

Entre 150 e 350 °C, a austenita retida é decomposta em bainita e os
carbonetos y sdo dissolvidos dando lugar a precipitacdo de finas plaquetas
de cementita e de carboneto y nos contornos das agulhas de martensita e no
seu interior (BALA et al. 2009). Estas transformagfes dependem somente
da difusdo do carbono até 400 °C, quando a taxa de difusdo do carbono
passa a ser reduzida pela presenca de elementos de liga.
(USTINOVSHCHIKOV, 1984; BHADESHIA et al., 2006). Como efeito
tem-se o retardamento do crescimento e a esferoidizacdo da cementita
(TEKIN e KELLY, 1965; SARIKAYA et al., 1983).

Entre 400 e 570 °C a cementita e o carboneto y sdo dissolvidos
(ENTWISLE, 1971; CAMBIUCCI et al., 1996) e ocorre a segregacdo dos
elementos de liga e do carbono. Quando o limite de solubilidade destes
elementos € atingido, precipitam-se os carbonetos do tipo MC e M,C (VC
—V,C4, M0,C, W,C, Cr;,C3) (SMALLMAN e BISHOP, 1999; DURAND-
CHARRE, 2004; SERNA et al., 2006a; SERNA, 2008; PORTER et al.,
2009). Neste ponto, deve-se considerar a diferenca entre estruturas com
baixo e alto teor de intersticiais no mecanismo de formacéo de carbonetos
no revenido da martensita (ANDREN, 1981; GLADMAN, 1997).

Por fim, entre 570 e 680 °C ha o coalescimento dos carbonetos de
liga, empobrecendo a matriz martensitica. Também ocorre a precipitacdo
dos carbonetos MgC, M23Cs (DUNLOP e WANG, 1990; BOCHNOWSKI
et al., 2003). Na publicagdo de Kremnev et al. (2009) foi citado que
guando a temperatura de revenido é elevada e o material adquirir um
estado préximo do equilibrio termodinamico, os carbonetos M,C podem se
transformar em carbonetos estaveis MgC com a composi¢éo (Fe, Cr)4(W,
Mo, Cr)zc.

Durante o revenido acima de 540 °C pode ocorrer dureza
secundaria, que é atribuida a precipitacdo de uma fina dispersdo de
carbonetos de elementos de liga. A literatura cita duas maneiras de
precipitacdo: a transformagdo “in situ”, onde os carbonetos nucleiam na
interface martensita/cementita e crescem em detrimento da cementita; e a
nucleacdo heterogénea dos carbonetos nas discordancias no interior das
placas de martensita e nos contornos de maclas (contornos de baixo
angulo) (ROBERTS et al., 1998; TRABADELO et al., 2009).

O endurecimento secundario pode ser explicado com base em dois
mecanismos; a decomposi¢do da martensita e a precipitacdo de carbonetos.
O primeiro promove um decréscimo continuo da dureza indicado pela
curva (1), enquanto o segundo tem um comportamento senoidal
representado pela curva (2). O resultado corresponde a soma de ambas


http://www.google.com.br/search?tbs=bks:1&tbo=p&q=+inauthor:%22R.+E.+Smallman%22&source=gbs_metadata_r&cad=7
http://www.google.com.br/search?tbs=bks:1&tbo=p&q=+inauthor:%22Ray+J.+Bishop%22&source=gbs_metadata_r&cad=7

indicado pela curva (3). Para que isso ocorra, basta a curva de
endurecimento por precipitacdo ser superior a curva de decomposicdo da
martensita como mostra a Figura 3.24 (HOYLE, 1988; MESQUITA e
BARBOSA, 2003).
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\b ", dos carbonetos
] L e * | == 3.Dureza total
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Temperatura de revenimento

Figura 3.24 - Mecanismos de endurecimento no revenido dos agos rapidos
(HOYLE, 1988).

Apesar das transformagdes ocorridas em um ciclo de revenido,
costuma-se repetir o ciclo a fim de melhorar as propriedades mecanicas
através de alteracBes microestruturais, como por exemplo, a reducdo da
austenita retida. A Figura 3.25 mostra a transformacdo da austenita retida
em funcdo do tempo e da quantidade de revenidos. Os revenidos duplos ou
triplos, na maioria dos casos sdo satisfatorios no condicionamento da
estrutura em razdo da cinética de transformacéo, pois se considera que ja
ocorreu a maior fracdo de transformacdo da austenita, aumentando a
tenacidade e a resisténcia ao desgaste das ferramentas (BARBOSA, 1996).

Mesmo sendo usual maltiplos revenidos, uma alternativa para a
transformacdo completa da austenita retida € o tratamento criogénico,
geralmente sendo feito antes do revenido. A justificativa é que com a
gueda acentuada da temperatura, o carbono e os elementos de liga ndo
segregam, somente migram para os defeitos mais préximos supersaturando
a martensita. Além disso, tem sido relatado que algumas melhorias podem
ser obtidas através da realizacdo do tratamento no final do ciclo habitual de
tratamento térmico, ou seja, apos o revenido (GILL et al. 2010a).
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Figura 3.25 - Porcentagem de austenita retida no aco AISI M2
austenitizado 1220 °C, em fun¢&o do tempo e quantidade de revenidos a
550 °C (CHIAVERINI, 1998).

Alguns pesquisadores verificaram o efeito do aumento da resisténcia
ao desgaste e tenacidade da matriz de maneira uniforme ao longo da secéo
da ferramenta (HUANG et al., 2003; LESKOVSEK et al., 2006;
FIROUZDOR et al., 2008; GILL et al. 2010b).

A microestrutura resultante dos agos rapidos temperados e revenidos
trés vezes é constituida de carbonetos dispersos, martensita revenida e
austenita residual com valores inferiores a 0,5% (LOU e AVERBACH,
1983; ASM HANDBOOK, 2004, v. 9).

Alguns parametros servem para caracterizar a microestrutura
resultante, como a composi¢do quimica da matriz, a fracdo volumétrica de
carbonetos e o tamanho médio de carbonetos. A Tabela 3.21 mostra a
composic¢do quimica da matriz no ago AISI M2 ap6s triplo revenido a 550
°C por 1 h.



Tabela 3.21 - Composi¢do quimica (%massa) da matriz no aco AISI M2 no
estado revenido.

C w Mo \Y% Cr Fe Autor

0,3 1,0 2,2 5,6 3,2 92,7 Fischmeister et al., 1988

02 |27 |24 |27 |40 | 90,0 Karagoz et al., 1992

-—- 130 3,0 10 | 47 | 879 Cardoso, 1999

A Tabela 3.22 mostra a fracdo volumétrica e o tamanho dos
carbonetos primarios no ago AISI M2 (austenitizado a 1220 °C e revenido
duas vezes por 1 h a 560 °C) e no ago AISI M3:2 (austenitizado a 1180 °C
e revenido trés vezes por 1 h a 560 °C).

Tabela 3.22 - Fragdo volumétrica e tamanho médio de carbonetos
primarios nos acos AlSI M2 e M3:2 no estado revenido (BERGMAN et

al., 1997).
Aco Fv [%] Didmetro [pum]
MC MgC Total MC MC+M¢C
AISI M2 <1,0 5,9-11,3 5,9-11,3 3,2 10,5
AISI M3:2 4,5-6,3 7,5-8,7 12,0-14,0 1.2 2,2

A Tabela 3.23 indica a fragdo volumétrica de carbonetos
secundarios no aco AlISI M2 no estado revenido (austenitizado a 1220 °C e
revenido trés vezes por 1 h a 550 °C).

Tabela 3.23 - Fragéo volumétrica (%) de carbonetos secundarios no ago
AISI M2 no estado revenido.

MC M,C | Total Autor
0,9 2,1 3,0 Karagdz e Fischmeister, 1998

3.5 PROPRIEDADES MECANICAS

Os agos rapidos apresentam uma boa relagdo resisténcia ao desgaste,
tenacidade e resisténcia ao amolecimento a elevadas temperaturas. A
tenacidade é uma caracteristica desejavel em qualquer material de uma
ferramenta ou matriz, assim como um valor inadequado de dureza pode
limitar sua funcdo ou propiciar uma falha prematura da ferramenta.
Entretanto, aliar elevada tenacidade e alta dureza se torna dificil porque
estas propriedades estdo vinculadas as caracteristicas microestruturais
especificas.
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Exemplo disso seria a resisténcia ao desgaste que relaciona diversos
fatores como: dureza, composicdo da matriz, dos carbonetos MC e M,C
precipitados durante os revenidos, bem como a morfologia, quantidade e
distribuicao dos carbonetos primérios (DEMATTE, 2006; MATTAR et al.,
2007).

De modo geral, a falha de uma ferramenta de aco rapido esta
vinculada as porosidades, inclusGes e aglomerados de carbonetos ndo
dissolvidos (OGEL e TEKIN, 1990; SCHWARZENBECH, 1995; GOMES
etal., 1997).

Para Kremnev et al. (2009) nos agos rapidos os carbonetos
secundarios fornecem alta dureza e resisténcia ao amolecimento, enquanto
os carbonetos primarios fornecem resisténcia a flexdo e tenacidade ao
impacto.

3.5.1 Dureza

De modo geral os agos rapidos tratados termicamente podem atingir
durezas em torno de 64 HRC (= 800 HV). Contudo, Matteazzi e Wolf
(1998) relataram que a maior dureza até entdo alcancada ap6s a témpera por
um aco AISI M2 obtido por processo convencional esta entre 790 e 815
HV, enguanto obtido por metalurgia do pé foi de 950 HV. Isto foi
conseguido através da manutencdo de uma microestrutura com tamanho de
graos inferiores a 100 nm apds a densificacao.

A dureza pode ser justificada por alguns fatores microestruturais, por
exemplo, no ferro contento carbono h& um endurecimento adicional devido
ao carbono. O carbono limita o deslizamento dos planos cristalinos
(ASHBY e JONES, 2005) devido a segregacdo nas discordancias, nas
paredes das células e também endurece por solugdo sélida (RAJAN, 2004;
ABBASCHIAN et al., 2008).

Diante disso, alguns pesquisadores buscaram mostrar a varia¢do da
dureza da martensita em funcdo do teor de carbono (Figura 3.26). Nesta
observa-se um comportamento paraboélico, onde o pico de dureza é funcéao
do endurecimento da martensita e a presenca da austenita retida (WANG e
DUNLOP, 1984; YU e YANG, 2007).

Em outros graficos é possivel observar o pico de dureza secundario
para certos acos rapidos. A Figura 3.27 mostra a variacdo da dureza com a
temperatura de revenido do ago AISI M2, bem como o efeito da
temperatura de austenitizagdo. O aumento da dureza no revenido com a
temperatura de austenitizacdo é devido a maior dissolugdo de carbonetos
(LESLIE, 1981).
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Figura 3.26 - Dureza da martensita em fungéo da porcentagem de carbono
(KRAUSS, 1999).

A Figura 3.28 mostra o pico de dureza secundario do ago AISI M3:2.
Em ambos os materiais, apds o pico de dureza, tem-se uma queda acentuada
proveniente do coalescimento dos carbonetos, o que diminui a interacdo
entre carbonetos e discordancias pelo aumento da distancia média entre os
carbonetos (HENDERER e TURCOVICH, 1980; LIMA et al., 2003).

Assim sendo, a interacdo entre a martensita e carbonetos secundarios
faz com que a dureza da matriz de um ago rapido possa alcancar valores
préximos a 1000 HV, excedendo a dureza da estrutura martensitica pura
(900 HV) (THELNING, 1984; WILLIAMS, 2005; JESUS et al., 2006b).

Para Leathan et al. (1995), Schneider et al. (2002) e Schruff et al.
(2002, 2003), a dureza aumenta com a maior homogeneidade de
distribuicdo dos carbonetos. Também Kim et al. (2003) observaram que a
dureza aumenta conforme a fracdo volumétrica de carbonetos complexos
Nnos agos rapidos.
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3.5.2 Tenacidade

A tenacidade tem sido entendida como a capacidade do material
absorver energia sem apresentar falhas, ou capacidade de deformacéo
guando as ferramentas estdo sujeitas a sobrecarga, choques, cantos vivos,
gue excedam o limite elastico. Esta propriedade pode ser afetada por fatores
como: tensdes internas produzidas pela témpera; ou pelo reaquecimento
muito rapido; ou retificacdo inadequada; ou encruamento; granulacdo
grosseira; dureza excessivamente alta; segregacdo elevada de elementos de
liga; teor dos elementos de liga (STEVENSON, 1984).

Em alguns estudos a tenacidade foi entendida como a capacidade de
um material resistir ao crescimento de uma trinca até a ruptura (tenacidade
a fratura). A tensdo critica para propagar uma trinca depende
principalmente de trés fatores: a forma e localizagdo da trinca; o tamanho
da trinca e a tenacidade a fratura do material (JOHNSON, 1977).

Nos acos rapidos com elevada dureza, o processo de fratura pode ser
dividido em trés fases: a nucleacdo da trinca pela fratura fragil dos
carbonetos de modo que microtrincas preexistentes geram falhas quando o
tamanho critico da trinca é excedido; o crescimento da trinca nos
aglomerados de carbonetos e na matriz at¢é um tamanho critico e a
propagacéo instavel da trinca.

Na determinagdo da tenacidade em acos rapidos, 0s seguintes ensaios
tem sido aplicados: flexdo em trés ou quatro pontos, tenacidade a fratura
(K\c), impacto (Charpy e 1zod), compressao e tor¢ao.

Em alguns destes ensaios 0s corpos de prova sdo fabricados com
entalhe. Todavia, dois aspectos reduzem a confiabilidade dos resultados: a
garantia do grau de angularidade do entalhe e a queda drastica na energia
absorvida total durante o ensaio de impacto de ligas ferrosas sinterizadas
(SPITZIG et al., 1988).

Muitos estudos tem avaliado a tenacidade nos acos rapidos baseados
no conceito da tenacidade a fratura. Por exemplo, Johnson (1977) afirmou
gue a tenacidade a fratura dos agos AISI M2 e M7, em durezas acima de 50
HRC, é dependente principalmente da energia necessaria para causar a
propagacdo instavel de uma fenda existente (nucleagdo). Outros
pesquisadores como; Kiyonaga (1971), Hellman e Wisell (1975), Haberling
e Weigand (1982), Horton e Child (1983), Pacyna (1988), Poech et al.
(1990), Lippmann et al. (1996), Antretter e Fischer (1997) e Hwang et al.
(1998a) concordaram que quanto maiores, mais esferoidizados e
homogeneamente distribuidos os carbonetos primarios, maior a tenacidade
a fratura pelo fato de diminuirem a interferéncia na propagacéo de trincas
na matriz por conta da distribuicdo de tensGes.
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Em testes de tenacidade a fratura local, Tekin e Ogel (1991) e
Hwang et al. (1998b) avaliaram o modo de fratura nos acos rapidos e
afirmaram que a tenacidade a fratura é determinada pela fracdo total de
carbonetos, a distribuigdo de carbonetos localizados ao longo dos contornos
de gréos, as caracteristicas da matriz martensitica temperada, a fracdo de
clivagem e dos modos de fratura ddctil na superficie de fratura.

Kim et al. (1982b), Shelton e Wronski (1983), Sigl e Fischmeister
(1987), Meurling et al. (2001), El Ghazaly et al. (2001) e Velasco et al.
(2002), acrescentaram que a propagacdo de trincas esta ligada a resisténcia
da matriz martensitica submetida a decoesao carboneto/matriz ou clivagem
dos carbonetos interdendriticos. Para Ogel e Tekin (1990), que estudaram o
aco AlSI M2, a clivagem ocorre para tamanhos superiores a 1,5 um.

Ja Fischmeister e Olsson (1980), sugeriram que na tenacidade a
fratura para acos rapidos com durezas acima de 60 HRC, se torna
irrelevante para grande parte dos agentes metallrgicos devido a zona
plastica na ponta da trinca ser muito pequena, 1,4 um (5 pum para
PACYNA, 1988), portanto menor que a distancia média entre os carbonetos
primarios.

A partir disso, alguns estudos tem procurado relacionar parametros
do tratamento térmico com as propriedades de tenacidade e dureza. A
Figura 3.29 mostra o efeito da temperatura de revenido na dureza e na
resisténcia ao impacto para o ago AISI M2. Enquanto, a dureza atinge um
pico na temperatura de revenido em aproximadamente 520 °C, a resisténcia
ao impacto apresenta um vale.

Em seus estudos, Miihkinen e Pietikainen (1986), e Leskovsek e Ule
(1998) observaram um comportamento similar para o aco AISI M2, pois a
tenacidade a fratura K¢ apresentou um vale em 540 °C e entdo aumenta
novamente, com o aumento da temperatura.

Apesar dos estudos citados anteriormente, neste a tenacidade foi
compreendida como a quantidade de energia medida devido a deformacéo
plastica em um ensaio estatico de flexdo. Assim a energia total absorvida é
subdividida em contribuicBes de energia para a nucleacdo de microtrincas
estaveis e a energia para a sua propagacdo (STRAFFELINI et al., 1988).

Como a nucleagdo € determinante neste processo, pode-se explicar
porque materiais que possuem carbonetos primarios menores e mais bem
distribuidos, ou menos porosidades tem maior resisténcia a ruptura
transversal, apesar de menor tenacidade a fratura (SILVA, 2001;
GOLDENSTEIN et al., 2002).
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Figura 3.29 - Dureza e resisténcia ao impacto sem entalhe do agco AISI M2
austenitizado a 1220 °C, em funcéo da temperatura de revenido
(THELNING, 1984).

Em comparacdo com outros métodos comumente utilizados nos
ensaios mecéanicos na obtencdo da tenacidade, a aplicagdo dos ensaios de
flexdo tem sido recomendada por varios pesquisadores (ALMOND, 1981;
BAIK et al., 1996; MESQUITA e BARBOSA, 2002) devido: menor
disperséo dos resultados, facilidade de execucdo do ensaio (HABERLING e
WEIGAND, 2001; MESQUITA e BARBOSA, 2000), viabilidade da
avaliacdo da resisténcia a ruptura transversal e limite de escoamento, e
produtividade (ARAUJO, 2000; CHUNSHENG et al., 2002). Ademais, a
fabricacdo e preparagdo dos corpos de prova sdo relativamente simples, ja
gue possuem secdo uniforme retangular (GAO et al., 1982).

Comparando os dois ensaios de flexdo difundidos, o ensaio de
flexdo em quatro pontos tem as seguintes vantagens; minimiza o efeito das
tensdes de contato, expde uma regido maior a0 momento fletor maximo e
produz um momento uniforme entre os dois roletes de carga internos sob o
corpo de prova.

Além disso, possibilita a aplicacdo de uma tensdo de cisalhamento
pura pelo carregamento assimétrico do corpo de prova (GAO et al., 1982;
LIMA, 2008).
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Lima et al. (2008a) estudando o aco AISI T15 mostraram que com 0
aumento da temperatura de revenido (condicdo de triplo revenido) ha o
coalescimento da martensita enquanto a dureza diminui. Também que a
cada revenido (na mesma temperatura) a martensita e a quantidade de
carbonetos MC e MgC aumentam. Com isso, a resisténcia a flexdo do
material aumenta conforme aumentam a temperatura de revenido (540-560
°C) e 0 numero de revenidos.

Segundo Mesquita e Barbosa (2003), uma comparacdo de tenacidade
entre dois acos sO é possivel através de curvas que contemplem o mesmo
nivel de dureza. A Figura 3.30 faz esta comparacdo de tenacidade para 0s
acos AISI M2 e M3:2 em funcdo da dureza. Evidencia-se valores de
tenacidade maiores para o aco AISI M3:2 em qualquer nivel de dureza.

No estudo do aco AISI M3:2 obtido por metalurgia do p6, Araujo
Filho et al. (2006a) apontaram que tamanho médio de carbonetos primarios
maiores resultaram em menores magnitudes resisténcia a ruptura
transversal.
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Figura 3.30 - Resisténcia a ruptura transversal dos acos AISI M2 e AlSI
M3:2 em funcédo da dureza (MESQUITA e BARBOSA, 2003).

Na micrografia do aco AISI M2 obtido por fundi¢do convencional
constata-se carbonetos alinhados, com morfologia de estrias, facilitando a
propagacéo de trincas nesta direcdo e reduzindo, como consequéncia, 0
valor da resisténcia a propagacédo de trincas (tenacidade) nesta direcdo. J&
na micrografia do aco AISI M3:2 obtida por metalurgia do p6 pode-se
visualizar a homogeneidade na distribuicdo dos carbonetos que confere
maior uniformidade da resisténcia a propagacdo de trincas



independentemente da direcdo, ou seja, isotropia (SPEICH e LESLIE,
1972; MESQUITA e BARBOSA, 2005). A Figura 3.31 mostra a
microestrutura dos agos AISI M2 e AISI M3:2.

. i vl sl
AISI M2 FC AISI M3:2 MP
Figura 3.31 - Microestruturas dos acos AlSI M2 obtido por FC e AISI M3:2
obtido por MP no estado temperado e revenido. Bitola de 100 mm
(MESQUITA e BARBOSA, 2005).

Fischmeister e Olsson (1980) propuseram um modelo que direciona
a um valor maior de resisténcia a ruptura transversal, obtida por ensaio de
flexdo, para um corpo de prova carregado perpendicularmente as estrias de
carbonetos, pelo fato da trinca necessitar percorrer um caminho maior para
se propagar dentro de uma estria, entre os carbonetos, antes de encontrar a
matriz.

A Figura 3.32 ilustra este fato, onde os acos AISI M2 e M3:2 séo
comparados em termos de resisténcia a ruptura transversal nas direcfes
longitudinal e transversal. Os corpos de prova foram tratados termicamente
para atingirem uma dureza entre 62,8 e 63,4 HRC.
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4. PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS
41 MATERIAIS

Os materiais cedidos pela Villares Metals S.A. foram fornecidos nas
seguintes condi¢es:
> Aco VWM2® (AISI M2): 1 barra cilindrica com diametro de 33,50
mm e comprimento de 450 mm. Obtido por fusdo convencional, laminacédo
a quente e recozimento a 840-870 °C por 2 horas. Dureza méaxima de 248
Brinell.
> Aco SINTER 23® (AISI M3:2): 1 barra cilindrica com diametro de
28,57 mm e comprimento de 450 mm. Obtido por metalurgia do pé
convencional e recozimento a 860-880 °C por 2 horas. Dureza maxima de
300 Brinell.

A Tabela 4.1 mostra a composi¢do quimica das amostras (barras)
fornecidas.

Tabela 4.1 - Composicao quimica (%omassa) das amostras AlSI M2 e AISI
M3:2 fornecidas pela Villares Metals.
Amostra C Si Mn Cr Mo W \ Co
AISIM2 | 091 | 042 | 040 | 3,88 | 474 | 6,05 | 1,75 | 0,13
AISIM3:2 | 1,29 | 061 | 0,37 | 405 | 503 | 612 | 2,98 | 0,37

As barras cilindricas foram cortadas longitudinalmente e
transversalmente a fim de preparar a quantidade de amostras adequadas
para as analises microestruturais e ensaios mecanicos.

42 TRATAMENTOS TERMICOS

Os tratamentos térmicos foram realizados pela Bodycote Brasimet
em forno a vacuo com resfriamento por hélio a alta pressdo seguindo os
ciclos térmicos recomendados pelo fabricante dos agos.

Para a amostra AISI M2 foi utilizado o seguinte ciclo térmico:

- Pré-aquecimento entre 820-850 °C, com tempo de patamar de 10
min.

- Aquecimento até 1200-1220 °C, com tempo de patamar de 5 min.

- Resfriamento por injecdo de gas hélio até 60 °C.

- Revenido a 560 °C ou 600 °C, com tempo de patamar de 120 min.

- Resfriamento até 20 °C. O revenido foi repetido por mais duas
vezes.



Para a amostra AlSI M3:2 foi utilizado o seguinte ciclo térmico:
- Pré-aquecimento entre 850-900 °C, com tempo de patamar de 10

min.

- Aquecimento até 1170-1190 °C, com tempo de patamar de 5 min.

- Resfriamento por injecdo de gas hélio até 60 °C.

- Revenido a 560 °C ou 600 °C, com tempo de patamar de 120 min.

- Resfriamento até 20 °C. O revenido foi repetido por mais duas
vezes.

4.3  ANALISES, ENSAIOS E TESTES

Para cada analise, ensaio ou teste foi preparada uma quantidade de
amostras. A Tabela 4.2 indica a quantidade de amostras e 0 nimero de
andlises, ensaios ou testes realizados em cada amostra de cada uma das
quatro situagdes estudadas.

Tabela 4.2 - Nimero de amostras (Q), analises (A), ensaios (E) e testes (T)

realizados.
Estado da MO MEV | EDS DRX | Dureza m'rcgga Flexdo | Vida
Amostra o TATQ[A[Q[A[Q[A|Q[E[Q[E[Q[E[Q[T
Recozida |5 |2 (3221 5|15 |2]-~]-—[—-
Temperada | 5 |2 |3 |22 |1 |1 |1 (5|15 |2(-]-]-
Revenidalx | 5 |2 3|2 |2 |1|1|1(5]|1|5|2][-—-]|-—-]—-—
Revenida2x | 5 |2 3|2 |2 |1|1|1(5]|1|5)|2][-—-]|-—-]—-—
Revenida3x | 5 |2 [ 3|22 |11 |1|5]1]5]2]6]1f10]1

A identificacdo das amostras analisadas neste estudo foi estabelecida
através de siglas mostradas na Tabela 4.3.
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Tabela 4.3 - Descri¢do das siglas adotadas.
SIGLA DESCRICAO DO ESTADO DA AMOSTRA
VR AISI M2 Recozido
VT AISI M2 Temperado
VTR15 | AISI M2 Temperado e Revenido 1 vez a 560 °C
VTR16 | AISI M2 Temperado e Revenido 1 vez a 600 °C
VTR25 | AISI M2 Temperado e Revenido 2 vezes a 560 °C
VTR26 | AISI M2 Temperado e Revenido 2 vezes a 600 °C
VTR35 | AISI M2 Temperado e Revenido 3 vezes a 560 °C
VTR36 | AISI M2 Temperado e Revenido 3 vezes a 600 °C
SR AISI M3:2 Recozido
ST AISI M3:2 Temperado
STR15 | AISI M3:2 Temperado e Revenido 1 vez a 560 °C
STR16 | AISI M3:2 Temperado e Revenido 1 vez a 600 °C
STR25 AISI M3:2 Temperado e Revenido 2 vezes a 560 °C
STR26 AISI M3:2 Temperado e Revenido 2 vezes a 600 °C
STR35 AISI M3:2 Temperado e Revenido 3 vezes a 560 °C
STR36 | AISI M3:2 Temperado e Revenido 3 vezes a 600 °C

4.4 MICROSCOPIA OPTICA

As analises por microscopia optica (MO) foram realizadas no
Laboratério de Conformacdo Mecénica da Universidade Federal de Santa
Catarina, e tiveram procedimentos de preparacdo metalografica usuais:
corte transversal das amostras, embutimento a quente em baquelite,
sequéncia de lixamento e polimento até pasta de diamante de 1 um. Por fim,
foram atacadas por reagentes quimicos apresentados na literatura
(FREDRIKSSON et. al., 1979; METALS HANDBOOK, 1989, v. 1,
BOCCALINI, 1996; GHOMASHCHI, 1998), e mostrados na Tabela 4.4.



Tabela 4.4 - Reagentes quimicos e técnicas utilizadas na preparacao
metalogréfica para MO.

Reagente Composigéo Técnica Revelagdo | Observagoes
Eletrolitico M2C Ataca
Eletrolitico 22)005‘; gzrg 5V, 3abs MC (forte)
9 3 T ambiente MC MoC (leve)
Solugao de 2% Imersao MoC Delineia os
Nital de HNO; Alcool 10 a 40 s min, MC carbonetos
Etilico T ambiente MsC s/contraste
100ml H,O Imersao M>C M,C(Forte)
Groesbeck 4g KMnOy4 10s MgC(Colorido
4g NaOH T ambiente MgC Suavemente)
x 100 ml H>O Imersao M,C
P'ggltj?ode 4 g &cido picrico 2 minutos mcg
4 g de NaOH 60°C MsC 6

As observacGes foram realizadas por um microscépio Optico
Olympus modelo BX60M, com uma camera digital acoplada Olympus
DP11. Através da MO pode-se observar a presenca e distribuicdo dos
carbonetos, assim como comparar as transformacdes da matriz ao longo dos
tratamentos térmicos.

45 MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA

As anélises por microscopia eletrénica de varredura (MEV) foram
realizadas no Laboratdrio Central de Microscopia Eletronica da
Universidade Federal de Santa Catarina, e tiveram procedimentos de
preparagdo metalogréfica usuais: corte transversal das amostras,
embutimento a quente na baquelite, sequéncia de lixamento e polimento até
pasta de diamante de 1 um. Por fim, foram atacadas por Nital 5% (95% de
alcool etilico e 5% de acido nitrico) durante 5 segundos.

As observacOes foram realizadas por um microscopio eletrénico de
varredura modelo JEOL JSM-6390LV, acoplado a um sistema de aquisi¢cdo
de imagens. As micrografias foram obtidas por Elétrons Secundérios e
Elétrons Retroespalhados.

4.6 ESPECTROSCOPIA DE ENERGIA DISPERSIVA

A espectroscopia de energia dispersiva (EDS) foi realizada no
laboratério Central de Microscopia Eletrénica da Universidade Federal de
Santa Catarina. Com isso buscou-se identificar os carbonetos presentes em
cada etapa por meio da microanalise quimica com tensdo de aceleracdo de
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20 kV, ampliacdo de 30.000 vezes e energia de elétrons retroespalhados. Os
espectros das microanalises e 0s respectivos valores da composi¢do quimica
foram fornecidos por software especifico.

47 TAMANHO MEDIO DE GRAO AUSTENITICO

O tamanho médio de gréo austenitico (Tg) foi medido por meio das
micrografias eletrdnicas de varredura, aplicando o método Snyder-Graff
(SNYDER e GRAFF, 1938) de interceptagdo dos contornos. Este método
estabelece que a medicdo deva ser realizada com um aumento de 1000
vezes, por meio da sobreposicdo de um segmento de reta de medida
conhecida (no caso 100 um), sobre a micrografia em analise, contando-se 0
nimero de contornos de grdo interceptados pelo segmento de reta. O Tg é
calculado pela divisdo do comprimento do segmento de reta pelo nimero de
intersec¢des dos contornos de gréo.

Cinco contagens foram executadas em diregdes diferentes sobre cada
micrografia. A Figura 4.1 mostra 0 método Snyder-Graff aplicado.

Figura 4.1 - Eshoco do método Snyder-Graff.

Os resultados do Tg foram estimados através da média aritmética
entre as 25 contagens (5 micrografias x 5 linhas), com intervalo de
confianca calculado para um nivel de certeza de 95,45%.



48 FRACAO VOLUMETRICA DE CARBONETOS PRIMARIOS

A fragdo volumétrica de carbonetos primarios (Fv) foi obtida por
meio das micrografias eletrdnicas de varredura, baseada no método da
contagem sistematica de pontos (ASM HANDBOOK, 2004, v. 9). Neste
método uma matriz regular de pontos é sobreposta a um campo
microestrutural, onde o ndmero de pontos contidos na fase de interesse €
contabilizado. A fracdo de pontos é calculada dividindo o niumero de pontos
da fase de interesse pelo numero total de pontos. O valor médio da
populacdo da fracdo destes pontos é igual a fracdo volumétrica da fase de
interesse.

A eficiéncia da contagem sistematica de pontos foi ampliada através
da colocacédo da grade de pontos de teste com mesmos intervalos no plano
metalografico, ao invés de locais aleatdrios independentes e varios planos
de amostragem em locais diferentes em intervalos de distancia fixas na
amostra de interesse.

Para esta quantificacdo foi utilizada uma folha plastica transparente
com a dimenséo de 2700 um? (60 x 45). Nela foram riscadas doze regides
de 144 pm? (12 x 12), espacadas entre si em intervalos regulares de 4 pm.
Em cada regido foram riscadas linhas paralelas e perpendiculares
equidistantes por 2 um. Por meio da interseccdo destas linhas, obtiveram-se
0s pontos de prova conforme indica a Figura 4.2.
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Figura 4.2 - Esquema de amostragem do método de contagem sistematica
de pontos.

A contagem de pontos é um método estatisticamente geral. Esta
técnica ndo envolve quaisquer suposi¢des sobre tamanhos e/ou formas das
caracteristicas da fase de interesse.

Os valores da fracdo volumétrica de carbonetos primarios foram
estimados através da média aritmética entre os 25 campos de 2700 um? (60
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x 45), com intervalo de confianga calculado para um nivel de certeza de
95,45%.

49 FREQUENCIA DE DISTRIBUICAO DO TAMANHO DE
CARBONETOS PRIMARIOS

A frequéncia de distribuicdo do tamanho de carbonetos primarios
(Ft) foi obtida por meio das micrografias eletrénicas de varredura, baseada
no método de estimativa da distribuicdo bidimensional do tamanho de
particulas, sugerida por Saltykov (1958) (ASM, 2000). Neste método,
primeiramente se define a quantidade de intervalos de tamanho das
particulas. Na sequéncia é especificada uma area de referéncia para
determinacdo dos campos de amostragem. Por Gltimo faz-se a contagem
manual, em cada campo, do nimero de particulas que se encaixam em cada
um dos intervalos de tamanho.

Nesta quantificacdo foi utilizada uma fita plastica transparente
contendo 4 linhas cujas dimensdes eram os limites de cada um dos 4
intervalos definidos (0,4-1,2; 1,3-3,0; 3,1-6,0; 6,1-9,0 um). Por conseguinte,
de maneira decrescente de tamanho, cada linha foi manualmente sobreposta
a cada carboneto existente em cada um dos quatro campos indicados na
Figura 4.3.

Figura 4.3 - Esquema de amostragem do metodo de estlmatlva da
distribuicdo bidimensional do tamanho de particulas.

Os valores da frequéncia de dlstrlbuu;ao do tamanho de carbonetos
foram verificados em 25 campos de 2700 um? (60 x 45), distribuidos em
intervalos regulares no plano metalografico de cada micrografia.



O parametro geométrico utilizado na analise quantitativa
microgréfica foi o intercepto maximo em fungdo da razoavel uniformidade
geométrica dos carbonetos.

410 DIFRACAO DE RAIOS X

As analises por difracdo de raios X (DRX) foram realizadas no
Laboratério Central de Microscopia Eletronica da Universidade Federal de
Santa Catarina, e tiveram como procedimentos de preparacao
metalogréfica, a sequéncia de lixamento e polimento até pasta de diamante
de 1 um, minimizando deformagdes superficiais.

As andlises foram realizadas em um difratbmetro de raios X Philips
modelo X’Pert MPD, utilizando radiagdo de Cuka (A = 1,5405 A),
monocromador de grafite, tensdo de 40 kW e intensidade de corrente no
tubo de 30 mA. A varredura foi feita num intervalo de 10° < 20 < 120°,
com passo de 0,05° e 10 s de exposicéo.

A identificacdo das fases cristalinas presentes foi realizada através da
comparagdo com padrfes de DRX disponiveis nas seguintes bases de
dados: International Centre for Diffraction Data (ICDD), Inorganic Crystal
Structure Database (ICSD) e Crystmet.

411 ENSAIO DE DUREZA

Os ensaios de dureza foram realizados no Laboratério de Controle da
Qualidade da Blufix, adotando a escala Rockwell “C”, com aplicacdo de
pré-carga de 10 kgf e carga de 150 kgf por 10 segundos. O equipamento
usado foi um durbmetro Officine Galileo. Os valores de dureza foram
obtidos segundo a média aritmética de cinco identagBes em uma das faces
de cada corpo de prova, com intervalo de confianca calculado para um nivel
de certeza de 95,45%.

412 ENSAIO DE MICRODUREZA

Os ensaios de microdureza foram realizados no Laboratério de
Conformagdo Mecénica da Universidade Federal de Santa Catarina, de
acordo com a norma ASTM A370, utilizando um microdurémetro Vickers
Shimadzu modelo HMV-2. As identacbes foram obtidas através da
aplicacdo de carga de 0,5 kgf por 15 segundos, com penetrador de diamante
e comprimento da diagonal de 0,5 mm. Os valores de microdureza foram
estimados pela média aritmética de dez identacdes em uma das faces de
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cada corpo de prova, com intervalo de confianca calculado para um nivel de
certeza de 95,45%.

4.13 ENSAIO DE FLEXAO EM QUATRO PONTOS

Os ensaios de flexdo em quatro pontos foram realizados no
Laboratério de Ensaios Mecanicos da Villares Metals, baseados no ensaio
de dobramento adaptado para acos ferramentas por Hoyle e Inesson (1959).
O equipamento usado foi uma maquina servo-hidraulica Material Testing
System modelo 810 com capacidade de carga de 100 kN monitorada por
computador.

A preparacdo dos corpos de prova iniciou com o corte a fio por
eletroerosdo de quatro barras longitudinais retangulares (na direcdo de
laminacdo) com sobremetal (1 mm), por cada segmento (=70 mm) de
seccdo transversal das barras cilindricas. A Figura 4.4 mostra o esquema de
corte dos corpos de prova para o ensaio de flexao.

28,57

= =
= =

| 7.00

Figura 4.4 - Perfil transversal do esquema de corte dos corpos para o ensaio
de flexdo.

, |, 200

Um dos cuidados tomados no corte dos corpos de prova foi a escolha
da simetria nos eixos vertical e horizontal da secdo transversal, com a
intencdo de evitar graus de deformacdo distintos para 0s corpos de prova.
Na sequéncia, as faces dos corpos de prova foram retificadas com
acabamento muito fino, lixadas com lixas de granulacdo nimero 200, 320 e
600. Por fim, as arestas sofreram lixamento com granulagdo ndimero 600.
As dimensBes finais alcancadas foram de 5,00 x 7,00 x 65,00 mm,
caracterizando uma barra de perfil retangular.

Apos os tratamentos térmicos, cada corpo de prova foi submetido ao
ensaio de flexdo em quatro pontos, que consiste em se aplicar uma forca
axial sobre um espécime apoiado em quatro roletes de aplicacdo de carga
conforme esquematizado na Figura 4.5.

Devido a acdo da forca, o material entra em processo de flexdo.
Durante esse processo, no interior do material ha um aumento significativo



das tensdes cisalhantes geradas pelos esfor¢os cortantes e um aumento das
tensOes axiais devido a flexao.
ir

d}

Figura 4.5 - Esquema do dispositivo de ensaio de flexdo em quatro pontos.

O ensaio de flexdo foi realizado com velocidade de carregamento de
0,2 mm/min. O registro da forca aplicada em cada ensaio ocorreu através de
um sensor eletrdnico acoplado ao eixo superior da maquina de teste.
Automaticamente os valores de resisténcia e energia a ruptura transversal
foram indicados através de um software apropriado, caracterizando assim a
tenacidade. A Figura 4.6 mostra uma foto do dispositivo de roletes e apoio
do corpo de prova no ensaio de flexdo em quatro pontos.

Figura 4.6 - Foto do dispositivo de roletes e apoio dos corpos de prova no
ensaio de flexdo em quatro pontos.
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Os valores de resisténcia e energia a ruptura transversal foram
obtidos pelo calculo da média aritmética de seis corpos de prova ensaiados,
com intervalo de confianca calculado para um nivel de certeza de 95,45%.

4.14 VIDA DA FERRAMENTA

A vida das ferramentas utilizadas na industria de conformacgéo
mecanica a frio foi obtida pelo acompanhamento do processo produtivo e o
registro, em uma planilha, da quantidade de golpes efetuados até a falha da
ferramenta.

Com o intuito de minimizar os erros sistematicos do processo
industrial, foram adotados os seguintes procedimentos:

- Utilizacdo da mesma corrida (lote) da matéria-prima;

- Estabilizacdo da temperatura do 6leo de lubrificacdo e refrigeracdo
da prensa;

- Aplicacdo da mesma pressdo de aperto no parafuso de fixacdo da
matriz;

- Uso do mesmo nivel de encarcacamento nas ferramentas;

- Manutenc¢éo do nimero de golpes por minuto da prensa;

- Descarte dos dados das ferramentas que tiveram seu ciclo
interrompido (parada de maquina).

Os resultados da vida das ferramentas foram estimados através da
média aritmética da vida de dez ferramentas testadas para cada uma das
quatro condiges estudadas, com intervalo de confianga calculado para um
nivel de certeza de 95,45%.

4.15 METODO ESTATISTICO

Os resultados obtidos nos ensaios foram avaliados estatisticamente
através do célculo de média, desvio padrdo e erro padrdo. Devido a pequena
guantidade de amostras e também a proximidade dos valores encontrados,
se avaliou a diferenca entre as médias, através da distribuicdo t de Student
para uma confiabilidade de 95,45%.
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo é apresentada inicialmente a caracterizagdo
microestrutural dos materiais no estado como recebido. Em seguida, séo
avaliadas as alteragGes microestruturais ao longo dos tratamentos térmicos
para as quatro condicgdes estudadas: AISI M2 e M3:2 revenidos a 560 °C e
600 °C. Por fim, sdo apresentados e discutidos os resultados das
propriedades mecénicas (dureza, microdureza e tenacidade) e teste
industrial (vida da ferramenta) com o intuito de comparar as condi¢es
estudadas.

5.1 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL
5.1.1 Recozimento (estado de recebimento)

As micrografias eletrénicas de varredura das amostras SR e VR séo
mostradas na Figura 5.1 e indicam a presenca de carbonetos nas duas
amostras. As setas em vermelho indicam um desses carbonetos (fase clara).
Comparando-se as micrografias pode-se notar a maior homogeneidade e
refino na amostra SR. Neumeyer e Kasak (1972), Takigawa et al. (1981),
Kumar et al. (1991), FRANTSEVICH (2000) também analisaram amostras
recozidas de AISI M2 e AISI M3:2 (metalurgia do pd) e perceberam a
maior homogeneidade e refino nas amostras obtidas por metalurgia do po.

VR SR
Figura 5.1 - Micrografias eletrénicas (ESR) das amostras VR e SR. Ataque
Nital 5%.



A andlise realizada por EDS buscou identificar os carbonetos
primérios baseada em duas fases distinguiveis sendo uma clara (identificada
pelo ponto 1) e outra mais escura (identificada pelo ponto 2). A Figura 5.2
indica os pontos de microanalise nas amostras VR e SR. A Figura 5.3
mostra o espectro tipico da microandlise do carboneto MgC, enquanto as
composicdes quimicas de todos 0s espectros estdo na Tabela 5.1.

Figura 5.2 - Pontos de microanalise em EDS nas amostras VR e SR.
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Figura 5.3 - Espectro da microanalise em EDS do ponto 1 na amostra SR.

Tabela 5.1 - Composicdo quimica (%omassa) da microanalise em EDS das
amostras recozidas.

Amostra | Ponto C W Mo \ Cr Fe

1 236 | 23,7 | 11,5 | 21 | 42 | 350

VR
2 20,6 5,7 3,2 76 | 35 | 59,3
SR 1 203 | 29,7 | 141 | 47 | 29 | 283
2 18,4 == 2,6 57 | 43 | 69,0
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As composic¢fes quimicas das amostras VR ponto 2 e SR ponto 2
mostram uma porcentagem de ferro significativa. Estes valores ndo indicam
proximidade com a composi¢do quimica de nenhum dos carbonetos
esperados nas amostras VR e SR. Uma explicacdo seria o efeito da matriz
em funcdo do tamanho reduzido da particula, o feixe eletrdnico pode ter
atingido um volume maior abrangendo também a matriz.

J& as composic¢des quimicas das amostras VR ponto 1 e SR ponto 1
mostram a predomindncia de &tomos de tungsténio e molibdénio. Esta
quantificacdo estd mais proxima da composicao do carboneto do tipo MgC.
Isto condiz com as analises de Serna e Rossi (2009) na amostra VR e Moon
et al. (2008) na amostra SR, cujas composi¢es foram apresentadas na
Tabela 3.6.

A fracdo volumétrica de carbonetos primarios (Fv) nas amostras VR
e SR ¢é apresentada na Tabela 5.2, onde x é a média aritmética, u é o erro
padrdo e s é o desvio padréo.

Tabela 5.2 - Fragdo volumétrica (%) de carbonetos primarios nas amostras

VR e SR.
FvMC Fv MgC Fv Total
Amostra ” - -
X*u S Xtu S Xtu S
VR 28+03 i 0,6 159+£1,2 2,8 18,4+0,5 1,1
SR 8203 { 0,6 18,5+0,3 0,8 | 26,7+0,5 11

Observa-se que a Fv total de carbonetos é maior na amostra SR,
sendo que a Fv de carbonetos MC na amostra SR é quase trés vezes maior
gue na amostra VR. Estes resultados podem ser explicados basicamente
pela amostra SR conter maior quantidade de elementos de liga.

A Figura 5.4 mostra a frequéncia de distribuicdo do tamanho de
carbonetos primarios (Ft) nas amostras VR e SR. Ao examinar o diagrama
nota-se que a maioria dos carbonetos apresenta tamanho menor que 3,0 um
para 0s dois acos. Também que a amostra VR possui maior percentual de
carbonetos entre o intervalo de 0,4 - 1,2 um e acima de 3 um. Por outro
lado a amostra SR apresenta a Ft menor, visto que mais de 95% deles
possuem tamanho menor que 3 pm.

Os valores encontrados condizem com o estudo de Pippel et al.
(1999), que diz que o tamanho médio de carbonetos é cerca de 3 um,
podendo variar entre 0,1-10 um. Ja os carbonetos secundarios, precipitados
na matriz ferritica durante o recozimento, tem de tamanhos que variam
entre 50 -300 nm.
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Figura 5.4 - Frequéncia de distribuicdo do tamanho de carbonetos primarios
nas amostras VR e SR.

5.1.2 Témpera

As micrografias das amostras VT e ST obtidas com diferentes
ataques sdo mostradas da Figura 5.5 a Figura 5.7. A Figura 5.5 revela a
presenca de pequena porcentagem de carbonetos MC na amostra ST e
guase nula na amostra VT (setas vermelhas). O carboneto MC foi
identificado pelo ataque eletrolitico (100 ml H,O + 20 g de CrOs) que o
ataca fortemente.

-
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Figura 5.5 - Micrografia 6ptica das amostras VT e ST. Ataque Eletrolitico

(ataca MC).

Pela Figura 5.6 percebe-se a auséncia de carbonetos M,C nos dois
acos. O ataque Groesbeck (100 ml H,O + 4 g KMnO,4 + 4 g NaOH) apenas
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revelou a presenca do carboneto MgC, pois este reage e apresenta-se

colorido suavemente.
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Figura 5.6 - Micrografia Optica das amostras VT e ST. Ataque Groesbeck

(ataca M,C).

Ja na Figura 5.7 nota-se uma grande quantidade de carbonetos M¢C
(as setas vermelhas indicam um deles) em ambos 0s acos, todavia fica
ressaltada a maior quantidade, homogeneidade (tamanho) e uniformidade
(forma) de carbonetos M¢C na amostra ST. Na amostra VT aparecem
regibes com carbonetos grosseiros MC e MgC. O carboneto M¢C foi
identificado pelo reagente Picrato de Sédio (100 ml H,O + 4 g &cido picrico

+4 g NaOH) que o ataca.

[
« 10pm

—t

10um

VT

ST

Figura 5.7 - Micrografia 6ptica das amostras VT e ST. Ataque Picrato de

Saédio (ataca MgC).




As micrografias eletrdnicas de varredura das amostras VT e ST sao
apresentadas na Figura 5.8. Pode-se observar a reducdo da fragdo
volumétrica de carbonetos em relagéo ao estado recozido, sendo superior na
amostra ST. Também é perceptivel a formacao de rede de carbonetos MC e
MsC (setas vermelhas) preferencialmente nos contornos de grédo austenitico.
Segundo Richter et al. (1995) e Mesquita et al. (2008) isto se deve a maior
dissolugéo de carbonetos MC e MgC no interior da matriz.

VT ST
Figura 5.8 - Micrografias eletronicas (ESR) das amostras VT e ST. Ataque
Nital 5%.

A Figura 5.9 indica os pontos de microanalise realizada por EDS. A
Figura 5.10 mostra o espectro tipico da microanélise do carboneto MC,
enquanto as composicBes quimicas de todos os espectros estdo na Tabela
5.3.

Figura 5.9 - Pontos de microanalise em EDS nas amostras VT e ST.
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kel
Figura 5.10 - Espectro da microanalise em EDS do ponto 2 na amostra VT.

Tabela 5.3 - Composicao quimica (%omassa) da microanalise em EDS das
amostras temperadas.
Amostra | Ponto C w Mo V Cr Fe

1 219 32 3,0 15 3,7 | 66,7

VT 2 245 | 111 | 79 | 257 | 4,0 | 259
T 1 35,6 57 2,6 18 28 | 514
2 46,2 4,7 24 4,9 25 | 393

A composicdo quimica da amostra VT ponto 1 mostra uma
guantidade de atomos de ferro significativa. Como as quantidades dos
elementos de liga sdo pequenas, possivelmente o efeito da matriz tenha
influenciado no resultado a ponto de inviabilizar qualquer comparagao.

Na amostra VT ponto 2 fica evidenciado o elevado teor de vanadio,
além de um teor consideravel de molibdénio e tungsténio. Estes teores se
aproximam da composicdo do carboneto do tipo MC encontradas por
Cardoso (1999) e Serna et al. (2006b), cujas composicdes foram
apresentadas na Tabela 3.3

Nos dois pontos analisados na amostra ST, as composi¢des tem
elevado teor de ferro e carbono. Como os outros elementos de liga ndo
apresentam valores significativos pode-se sugerir a ocorréncia de auto
revenimento que resultaria no surgimento do carboneto de ferro na témpera.

O tamanho médio de gréo austenitico (Tg) nas amostras VT e ST é
mostrado na Tabela 5.4, onde x é a média aritmética, u é o erro padrdo e s é
0 desvio padrdo.



Tabela 5.4 - Tamanho médio de grao austenitico nas amostras VT e ST.

Amostra Tg [pm]
itu s
VT 8,7+0,7 1,6
ST 6,9+04 0,9

O tamanho médio de gréo austenitico na amostra ST alem de menor,
também apresenta menor dispersdo. Segundo Gracioso (2003) e
Abbaschian et al. (2008), isto se deve a maior quantidade de carbonetos
primarios nos contornos de grao austenitico, que atuam como barreiras para
0 crescimento de grdo. Ja a menor dispersdo ocorreria em funcdo da maior
homogeneidade dos carbonetos presentes na amostra ST.

A fracdo volumétrica de carbonetos primarios (Fv) nas amostras VT
e ST esta na Tabela 5.5, onde X é a média aritmética, u é o erro padrdo e s é
0 desvio padréo.

Tabela 5.5 - Fragdo volumétrica (%) de carbonetos primarios nas amostras

VTeST.
FvMC Fv MgC Fv Total
Amostra - - -
Xtu S Xtu S Xtu S
VT 0,7+£0,2 0,4 10,1+10 { 24 | 109+1,0 2,4
ST 48+0,3 0,7 82+0,3 0,7 | 13,0+£0,5 1,1

Em relagdo ao estado recozido, nota-se uma menor porcentagem de
carbonetos primarios nas duas amostras. Pela Tabela 5.5 percebe-se maior
reducdo do carboneto MC na amostra VT. De acordo com Kim et al.
(1982a) é razdo da menor saturacdo dos seus elementos constituintes na
matriz. Assim a Fv do carboneto MC na amostra SR se torna algumas vezes
maior, mantendo-se a Fv do carboneto MC superior para a amostra ST.

A Fv do carboneto MgC ¢ reduzida consideravelmente. Os estudos de
Nogueria et al. (2006) e Moon et al. (2008) indicaram que o carboneto MgC
pode solubilizar em até aproximadamente 50%. Além disso, a Fv do
carboneto MgC é maior na amostra VT, devido ao maior tamanho VR em
relacdo & amostra SR. Com isso os carbonetos MsC maiores ndo chegariam
a ser totalmente dissolvidos apesar de ter ocorrido maior dissolucdo do
carboneto MgC na amostra SR em comparacao a amostra VR.

Por fim, se constata a maior Fv total de carbonetos na amostra ST em
razdo principalmente da diferenca da Fv do carboneto MC para 0 ago VT.
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A frequéncia de distribuicdo do tamanho de carbonetos primarios
(Ft) nas amostras VT e ST é mostrada na Figura 5.11. Com a austenitizacdo
verifica-se a reducdo da Ft no intervalo de 0,4 a 1,2 um nas duas amostras.
Isto pode ser em funcgdo da solubilizacdo dos menores carbonetos, tornando
o refino da amostra ST mais evidente do que no estado recozido.
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Figura 5.11 - Frequéncia de distribui¢do do tamanho de carbonetos
primarios nas amostras VT e ST.

Os difratogramas das amostras VT e ST sdo mostrados na Figura
5.12 e Figura 5.13, respectivamente. Nas duas amostras podem ser
observadas intensidades das fases a’, y, MC e M¢C. Os picos encontrados
mostram a intensidade da fase y relevante nas duas amostras. No caso do
carboneto MgC percebe-se uma maior intensidade para a amostra VT. Por
outro lado, no difratograma da amostra ST o carboneto MC apresenta
maiores intensidades, o que reflete a maior presenca deste carboneto. Estas
observacfes confirmam as andlises obtidas na Tabela 5.5 e em estudos
como de Serna (2008) e Araujo Filho (2006).
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Figura 5.12 - Difratograma de raios X da amostra VT.
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Figura 5.13 - Difratograma de raios X da amostra ST.
5.1.3 Revenido

As alteracBes microestruturais ocorridas ao longo do primeiro e
segundo revenidos ndo foram mostradas a fim de evitar a repetitividade na
discusséo dos resultados. Assim preferiu-se apresentar as tendéncias obtidas
até o terceiro revenido.

As micrografias opticas das amostras VTR35, VTR36, STR35 e
STR36 sdo apresentadas da Figura 5.14 até a Figura 5.16. Comparando-se
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ao estado temperado, torna-se dificil a observacdo da formacdo de
carbonetos secundarios, bem como a tendéncia de aumento da fracdo
volumétrica dos carbonetos MC e M¢C. Pela Figura 5.14 quase ndo se nota
a presenca do carboneto MC nas amostras VTR35 e VTR36. Ja nas
amostras STR35 e STR36 pode-se reparar uma pequena quantidade, sendo
préxima nas duas amostras. O carboneto MC foi identificado pelo ataque
eletrolitico (100 ml H,O + 20 g de CrQy).
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Figura 5.14 - Micrografia optica das amostras VTR35, VTR36, STR35 e
STR36. Ataque Eletrolitico (ataca MC).

A Figura 5.15 mostra as micrografias épticas com ataque Groesbeck
(100 ml H,O + 4 g KMnO,4 + 4 g NaOH) e percebe-se a inexisténcia do
carboneto M,C, fato observado também nas amostras analisadas ao longo
dos revenidos. Isto confirma a tendéncia de decomposicdo com a
austenitizacdo e revenido em temperaturas entre 510-590 °C (BAIK et al.,
1995; GHOMASHCHI, 1998; LEE et al., 1998a,b; MAGNABOSCO, 2000;
BOCCALINI JUNIOR e GOLDENSTEIN, 2001).



VTR35 VTR36

STR35 STR36

Figura 5.15 - Micrografia 6ptica das amostras VTR35, VTR36, STR35 e
STR36. Atague Groesbeck (ataca M,C).

Pela Figura 5.16 nota-se a presencga de carbonetos MgC em maior
guantidade, homogeneidade e uniformidade nas amostras STR35 e STR36
em relacdo as amostras VTR35 e VTR36 por meio do ataque Groesbeck
(100 ml H,O + 4 g acido picrico + 4 g NaOH). Também se pode observar a
fracdo volumétrica de carboneto M¢C maior nas amostras revenidas a 600
°C, fato reiterado pelo método da contagem sistemética de pontos. Alguns
pesquisadores como Dunlop e Wang (1990) e Silva e Mei (2006) afirmaram
que entre 570-680 °C ha o coalescimento dos carbonetos de liga.
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VTR36

STR35

Figura 5.16 - Micrografia 6ptica das amostras VTR35, VTR36, STR35 e
STR36. Ataque Picrato de Sddio (ataca M¢C).

As micrografias eletrdnicas de varredura das amostras VTR35,
VTR36, STR35 e STR36, sdo mostradas na Figura 5.17. A visualizacdo do
coalescimento e esferoidizacdo de carbonetos primérios é dificultada pela
qualidade da obtengdo das imagens.



20KV ¢ X1,800

Figura 5.17 - Micrografias eletronicas (ESR) das amostras VTR35, VTR36,
STR35 e STR36. Ataque Nital 5%.

A Figura 5.18 indica os pontos de microanalise realizada por EDS. A
Figura 5.19 mostra o espectro tipico da microanalise do carboneto MC,
assim como a Figura 5.20 mostra o espectro tipico da microanalise do
carboneto MgC. Além disso, as composicdes quimicas de todos 0s espectros
estdo na Tabela 5.6.
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STR35 i STR36

Figura 5.18 - Pontos de microanalise em EDS nas amostras VTR35,
VTR36, STR35 e STR36.

keW
Figura 5.19 - Espectro da microanalise em EDS do ponto 2 na amostra
VTR35.
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Figura 5.20 - Espectro da microanalise em EDS do ponto 1 na amostra
VTR35.

Tabela 5.6 - Composicdo quimica (%massa) da microanalise em EDS das
amostras revenidas.

Amostra Ponto C w Mo \Y Cr Fe
VTR3S 1 23,7 | 29,1 15,3 3,2 24 | 26,3
2 224 | 11,8 7,7 273 | 43 | 264
VTR36 1 206 | 234 10,2 2,1 3,0 | 40,7
2 20,8 4.6 2,7 4,3 3,6 | 64,0
1 13,5 3,2 1,8 38 | 77,6
STR35
2 20,9 | 12,7 6,7 259 | 41 | 29,9
1 13,7 6,2 4,1 2,7 49 | 68,0
STR36
2 14,9 7,5 4,5 9,5 50 | 58,4

As composicdes quimicas das amostras VTR36 ponto 2, STR35
ponto 1 e STR36 ponto 1 e ponto 2 indicam um elevado teor de ferro e
baixo de elementos de liga. Estes valores ndo sdo proximos a composicédo
guimica de nenhum dos carbonetos apresentados neste estudo. Como
justificativa pode-se atribuir o efeito da matriz em fungdo do tamanho
reduzido da particula, o feixe eletrénico pode ter atingido um volume maior
abrangendo também a matriz.

As composic¢bes quimicas indicadas nas amostras VTR35 ponto 1 e
VTR36 ponto 1 mostram a predominéancia de tungsténio e molibdénio. Esta
quantificacdo esta mais préxima da composicao do carboneto do tipo MgC.
Isto condiz com as analises de Serna e Rossi (2009) no ago AISI M2 e
Moon et al. (2008) no aco AISI M3:2, cujas composi¢cGes foram
apresentadas na Tabela 3.6.
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As composicdes quimicas indicadas nas amostras VTR35 ponto 2 e
STR35 ponto 2 apresentam um elevado teor de vanadio e razoavel de
tungsténio. Estes valores se aproximam da composicao do carboneto do
tipo MC. Isto condiz com as analises de Cardoso (1999) para o aco AlSI
M2 e Moon et al. (2008) no ago AlISI M3:2, cujas composi¢des foram
citadas na Tabela 3.3.

A fracdo volumétrica de carbonetos primarios (Fv) nas amostras

VTR35, VTR36, STR35 e STR36 pode ser visualizada na

Tabela 5.7, onde X é a média aritmética, u é o erro padrdo e s é o desvio
padrdo. A primeira constatacdo é a maior fragdo volumétrica de carbonetos
primarios do tipo MC nas amostras de AISI M3:2. Este fato pode ser
explicado basicamente pela composicdo quimica da amostra de AISI M3:2
apresentar maior teor de carbono e vanadio quando comparado ao ago AlSI
M2.

Também é perceptivel o crescimento em relagdo aos valores
encontrados no estado temperado. No caso da amostra de AISI M3:2
revenida a 600 °C este valor atingiu 8%. Araujo Filho (2006) também
observou este crescimento estudando alguns acos rapidos, indicando que
além do coalescimento dos carbonetos secundarios, ha o coalescimento dos
carbonetos primarios.

Tabela 5.7 - Fragdo volumétrica (%) de carbonetos primarios nas amostras
VTR35, VTR36, STR35 e STR36.
FvMC Fv MgC Fv Total

Xtu S xXtu S xX+u S

VTR35 08+01 { 03 | 10405 { 12 | 112+05 { 1.3
VTR36 08+01 { 03 | 106+06 { 15 | 115+05 { 1.3
STR35 50+03 | 07 82+0,3 08 | 132+05 | 11
STR36 48+03 { 0,8 93+04 09 | 141+06 | 11

Amostra

A frequéncia de distribuicdo do tamanho de carbonetos primarios
(Ft) nas amostras VTR35, VTR36, STR35 e STR36 esta na Figura 5.21.
Visualiza-se o maior refinamento dos carbonetos nas amostras STR35 e
STR36, bem como menor dispersdo de tamanhos. O tamanho médio de
carbonetos nas amostras STR35 e STR36 esta de acordo com o estudo de
Araujo Filho et al. (2006b) que indica um valor entre 1,0 e 1,5 um. No caso
das amostras VTR35 e VTR36 os valores condizem com o estudo de Beltz
et al. (1992), que diz que os agos rapidos obtidos por fundicdo convencional



possuem carbonetos entre 1 e 10 um. Comparando-se com a Ft no estado
temperado, pode-se observar o crescimento de 15% no intervalo de 1,3-3,0
um na amostra de AISI M3:2 revenida a 600 °C.
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Figura 5.21 - Frequéncia de distribuicdo do tamanho de carbonetos
primarios nas amostras VTR35, VTR36, STR35 e STR36.

Os difratogramas das amostras VTR35, VTR36, STR35 e STR36
estdo da Figura 5.22 & Figura 5.25. Observa-se a presenca de martensita
revenida em todas as amostras. Também a pequena presenca de carbonetos
MC nas amostras VTR35 e VTR36, e em maior quantidade nas amostras
STR35 e STR36. Ja o carboneto MgC esta presente em boa quantidade em
todas as amostras sendo pouco maior nas amostras revenidas a 600 °C.

Quanto a presenca de austenita retida, detectada no estado
temperado, ndo foi registrada intensidade significativa. Isto indica que com
0s revenidos a austenita retida foi transformada em martensita revenida, o
que vem a confirmar resultados obtidos em outros estudos como de Eboni
(2009).
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Figura 5.22 - Difratograma de raios X da amostra VTR35.
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Figura 5.23 - Difratograma de raios X da amostra VTR36.
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Figura 5.24 - Difratograma de raios X da amostra STR35.
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Figura 5.25 - Difratograma de raios X da amostra STR36.
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5.2 PROPRIEDADES MECANICAS

5.2.1 Dureza

Os valores de dureza e microdureza (carga de 0,5 kgf) das amostras
V5, V6, S5 e S6 (V— AISI M2, S— AISI M3:2, 5— revenido a 560 °C,
6— revenido a 600 °C) sdo mostrados nas Figura 5.26 e Figura 5.27
respectivamente. Os valores nos eixos das ordenadas a direita representam a
conversdo das escalas a direita, e foram acrescentadas para facilitar a
comparacao entre dureza e microdureza.

A primeira constatacdo ¢ o comportamento similar das linhas nos
graficos de dureza e microdureza ao longo dos tratamentos térmicos.

Quanto a diferenca entre os valores maximos e minimos em cada
grafico, nota-se que no grafico de dureza Rockwell, em média os valores
estdo 1,7 HRC abaixo dos valores convertidos do grafico de microdureza. A
circunstancia contraria confirma este fato. Isto pode ser justificado pela area
de indentacdo Rockwell ser maior. Assim, enquanto o valor de dureza
Rockwell traduz a média entre a dureza da matriz e dos carbonetos, a
Vickers indica apenas o valor da matriz ou de um carboneto. O resultado
disso é o maior desvio padrédo da dureza Vickers.
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Figura 5.26 - Variagdo da dureza em fun¢&o do tratamento térmico.
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Figura 5.27 - Variacdo da microdureza em func¢do do tratamento térmico.

No estado temperado os valores de dureza das amostras V5 e V6 séo
inferiores aos valores das amostras S5 e S6. A diferenca entre os valores
pode ser em razdo do maior teor de austenita retida nas amostras V5 e V6
(Figura 5.12 e Figura 5.13). Além disso, as amostras S5 e S6 tiveram maior
reducdo da fracdo volumétrica de carbonetos primarios em relagdo as
amostras V5 e V6. Isto indica a maior dissolugdo de carbonetos primarios
nas amostras S5 e S6 resultando em enriquecimento da matriz martensitica
e por consequéncia maior dureza.

Apo0s o primeiro revenido, ocorre um aumento dos valores de dureza
em todas as amostras. Pode-se atribuir este efeito & reducdo do percentual
de austenita retida e a precipitacdo de finos carbonetos MC e M,C, fato
citado por Porter et al. (2009). As amostras temperadas a 600 °C
apresentaram valores inferiores de dureza porque houve o coalescimento
dos carbonetos MC e M,C, fato citado por Bochnowski et al. (2003).

Apo6s o segundo revenido, pode-se notar que as amostras revenidas a
560 °C apresentam maiores valores. Segundo Henderer e Turcovich (1980),
e Lima et al. (2003) apos o pico de dureza secundario (= 540 °C) tem-se
uma queda drastica proveniente do coalescimento dos carbonetos, o que
diminui a interagdo entre carbonetos e discordancias pelo aumento da
distdncia média entre os carbonetos. Assim tem-se valores maiores de
dureza para as amostras S5 e V5, pois foram revenidos em temperaturas
superiores e mais proxima do pico de dureza que as amostras S6 e V6.

Ainda neste estado, percebe-se um acréscimo da dureza as amostras
V5 e V6. Isto é devido a transformacdo da austenita retida, além da
precipitacdo de carbonetos MC, ricos em vanadio (CARDOSO, 1999).
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Por outro lado, as amostras S5 e S6 apresentam um decréscimo nos
valores de dureza. Isto pode ser justificado pelo coalescimento dos
carbonetos MgC.

Apbs o terceiro revenido, observa-se uma queda nos valores de
dureza em todas as amostras. Todavia, as amostras V5 e S5 se encontram
em um patamar de dureza superior as amostras V6 e S6. Este efeito pode
ser relacionado ao coalescimento dos finos carbonetos precipitados durante
os revenidos a 600 °C, o que empobrece a matriz martensitica de elementos
de liga, reduzindo a dureza do material. Desta maneira, pode-se concluir
que a dureza das amostras é fortemente influenciada pela temperatura de
revenido devido ao empobrecimento de elementos de liga na matriz.

5.2.2 Tenacidade

A tenacidade das quatro condi¢des experimentais estudadas (VTR35,
VTR36, STR35 e STR36) foi quantificada por meio de dois pardmetros
intrinsecamente relacionados, a resisténcia a ruptura transversal (TRS) e a
energia de ruptura transversal (TRE), mostrados na Figura 5.28 e na Figura
5.29, respectivamente.

O primeiro aspecto é que a TRS e TRE séo superiores nas amostras
STR35 e STR36. Isto estd de acordo com os estudos de Silva (2001),
Goldenstein et al. (2002) e Araujo Filho et al. (2006a), que atribuem este
comportamento principalmente a presenca de carbonetos primarios menores
e mais bem distribuidos em relacéo as amostras VTR35 e VTR36.

Em relacdo & temperatura de revenido, notam-se valores préximos
tanto da TRS como TRE nas amostras VTR35 e VTR36. Este
comportamento evidencia que o principal efeito na tenacidade €é a
distribuicdo dos carbonetos. A Figura 3.30 indica valores similares aos
encontrados neste estudo, como por exemplo, os de TRS praticamente
constantes até a dureza de 63 HRC para 0 aco AISI M2.

Nas amostras STR35 e STR36 tem-se valores proximos de TRE e
distintos na TRS. Comparando-se a Figura 3.30, percebe-se que a amostra
STR36 apresenta valores inferiores a extrapolacdo do estudo de Mesquita e
Barbosa (2003). Uma possivel explicacdo seria o fato da amostra SRT36
possuir maior coalescimento de carbonetos primarios. Consequentemente,
estes serviriam de sitios para a nucleacdo de trincas reduzindo a tenacidade
(LIPPMANN et al., 1996; Fernandes, 2006).

Os valores proximos de TRE para as amostras STR35 e STR36
indicam que a deformac&o dos corpos de prova é uma variavel diretamente
proporcional @ TRE. Como as deformagdes nas amostras STR36 foram em



média duas vezes maiores que nas amostras STR35, a diferenca existente na
TRS é reduzida para menores valores.
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Figura 5.28 - Resisténcia a ruptura transversal nas amostras VTR35,
VTR36, STR35 e STR36.
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Figura 5.29 - Energia de ruptura transversal nas amostras VTR35, VTR36,
STR35 e STR36.
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5.3 TESTE INDUSTRIAL

Os resultados da vida da ferramenta de conformacdo mecénica a frio
de elementos de fixacao nos testes industriais sdo mostrados na Figura 5.30,
para cada uma das quatro condigdes propostas neste estudo.
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Figura 5.30 - Vida da ferramenta para as ferramentas VTR35, VTR36,
STR35 e STR36.

Estes resultados apontam duas tendéncias na vida da ferramenta,
uma de superioridade para as amostras de AISI M3:2, e outra para as
ferramentas revenidas a 600 °C.

Quanto aos resultados de dureza, observa-se a distingdo entre as
ferramentas revenidas na temperatura de 600 °C, que apresentam um menor
patamar de dureza. Isto pode ser em funcdo da maior temperatura de
revenido favorecer o aumento da fracdo volumétrica de carbonetos
secundarios através do coalescimento (MIIHKINEN e PIETIKAINEN,
1986; LESKOVSEK e ULE, 1998; SILVA, 2001). Em decorréncia disto ha
0 empobrecimento de elementos de liga da matriz martensitica, 0 que
aumenta a distancia entre os carbonetos secundarios que funcionam como
caminhos preferenciais para propagacdo de trincas (VELASCO et al.,
2002).

Relacionando a vida das ferramentas com o0s resultados de
tenacidade pode-se concluir que as ferramentas de AISI M3:2 tem maior
vida do mesmo modo que maiores valores de TRS e TRE.
Microestruturalmente, atribui-se este comportamento a presenca de



carbonetos primarios menores e mais bem distribuidos em relacdo as
amostras de AISI M2. Silva (2001) e Goldenstein et al. (2002) justificaram
este efeito nos acgos rapidos com elevada dureza devido ao processo de
nucleagdo de trincas nos carbonetos primarios ser determinante para a
fratura fragil.

Com relacdo a temperatura de revenido, fica evidente que as
ferramentas revenidas a 600 °C apresentaram maior vida. Lima et al.
(2008a) afirmaram que a tenacidade dos agos rapidos aumenta conforme
aumenta a temperatura de revenido. A justificativa estd no coalescimento
dos carbonetos secundérios resultando no aumento da distancia entre eles
(MIIHKINEN e PIETIKAINEN, 1986; LESKOVSEK e ULE, 1998),
limitando a propagac&o de trincas.

As caracteristicas da fratura foram as mesmas observadas antes
destes testes, todavia com a implantagdo de ferramentas que seguem as
condi¢des da amostra STR36, houve um aumento significativo (= 2x) na
vida da ferramenta, o que refletiu em redugdo de custos com ferramental,
além de despesas com o tempo de parada da maquina para troca de
ferramentas. Para melhorar estes resultados, poderiam ser estudados outros
materiais obtidos por metalurgia do pd, bem como outras temperaturas de
revenido.
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6. CONCLUSOES

Com o revenido ha aumento na fragdo volumétrica de carbonetos
primarios. No caso da amostra de AISI M3:2 revenida a 600 °C este valor
atingiu 8%.

Com o revenido ha aumento da frequéncia de distribuicdo do tamanho
de carbonetos primarios. Este fato foi observado no intervalo de 1,3-3,0 um
sendo mais evidente na amostra de AISI M3:2 revenida a 600 °C onde se
constatou acréscimo de 15%.

Foi detectada a presenca de carbonetos primarios MC e MgC em todas
as amostras analisadas, bem como a auséncia de carbonetos primarios M,C,
por meio da microscopia optica e difracdo de raios X. A composi¢do quimica
indicada pela espectroscopia de energia dispersiva, de algumas particulas se
aproxima da composi¢do quimica dos carbonetos MC e M¢C.

As amostras de AISI M3:2 revenidas apresentam valores superiores de
dureza (= 0,6 HRC) e microdureza (18-32 HV) em razdo da maior quantidade
de carbonetos precipitados. As amostras revenidas a 560 °C indicam valores
superiores de dureza porque nesta temperatura hd menor coalescimento dos
finos carbonetos secundarios, que sdo 0s principais responsaveis pela faixa de
dureza alcancada nos agos rapidos.

A resisténcia a ruptura transversal e energia de ruptura transversal sao
maiores nas amostras de AISI M3:2 em razdo da menor frequéncia de
distribuicdo do tamanho de carbonetos primarios, além da maior uniformidade
e homogeneidade.

Em relacdo a temperatura de revenido, nas amostras de AISI M:2 ndo ha
influéncia significativa em relacdo a resisténcia a ruptura transversal e energia
de ruptura transversal, pois 0 as caracteristicas dos carbonetos primarios sao
mais efetivas. J& nas amostras de AISI M3:2, a temperatura de revenido de 600
°C apresentou valores inferiores de resisténcia a ruptura transversal.
Possivelmente o coalescimento dos carbonetos primarios teve influéncia mais
significativa que o coalescimento dos carbonetos secundarios.

O teste industrial indicou que as ferramentas de AISI M3:2 alcangam
vida superior devido as caracteristicas dos carbonetos primarios. Quanto a
temperatura de revenido, as ferramentas revenidas a 600 °C obtiveram vida
superior em razdo do coalescimento dos carbonetos secundarios ser maior.
Com isso ha o aumento da distancia entre eles dificultando a propagacdo de
trincas.



7. SUGESTOES

- Verificar a fracdo volumétrica de carbonetos primarios pelo método
que utiliza a extracdo eletrolitica de carbonetos, andlise por energia dispersiva
de raios X, e difracdo de raios X do po.

- Avaliar a tenacidade através dos ensaios de flexdo em trés e quatro
pontos com o intuito de estabelecer um coeficiente de corre¢do de modo a
facilitar a comparacéo com resultados de outros estudos.

- Aplicar um método de quantificacdo da fragdo volumétrica de
carbonetos precipitados no revenido.

- Buscar um método de analise da composicdo quimica da matriz
martensitica que evite a interferéncia dos carbonetos secundarios nanométricos
nos resultados.

- Estudar outras temperaturas de revenimento (520, 540, 580, 620) com
0 intuito de avaliar o comportamento das propriedades mecanicas e
principalmente a vida da ferramenta.
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