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RESUMO

A proposta deste trabalho foi desenvolver uma rota de reciclagem dos cavacos do ago
inoxidavel martensitico X22CrMoV 12-1 utilizando metalurgia do po e posterior sinterizagao.
O material utilizado trata-se de um ago com aproximadamente 12% de cromo, utilizado
principalmente em paletas de turbina a vapor. Os cavacos remanescentes de usinagem, foram
moidos por 100 horas em moinho planetario em quatro diferentes condi¢6es (puro, com adicéo
de carbeto de nidbio, de vanadio e de tungsténio) e a evolucdo da morfologia dos pds foi
caracterizada utilizando as técnicas de microscopia eletrbnica de varredura e raios X.
Constatou-se que apd6s 60 horas o diametro medio das particulas ndo diminuia
significativamente, tornando a moagem acima de 60 horas desnecessaria. Portanto, para
obtencdo dos corpos de prova, o pé foi prensado e sinterizado neste tempo. Para que as
propriedades mecanicas fossem préximas ao material conforme norma, a liga obtida por
metalurgia do p6 passou por tratamento térmico de témpera e revenimento, cujos melhores
resultados encontrados foram para a condi¢cdo sem adicéo de carbetos e com adi¢do de carbeto
de vanadio. Para esta Ultima realizou-se adicionalmente o ensaio de ganho de massa por
oxidacdo por 1000 h a temperatura de 580 °C. Os resultados com adicao de carbeto de nidbio
e carbeto de tungsténio ndo foram satistatorios, apresentando ao final da moagem, tamanho
de particulas maiores quando comparados com a condi¢do pura, além de alta taxa de

porosidade devido a baixa taxa de difusdo.

PALAVRAS-CHAVE: ACO INOXIDAVEL MARTENSITICO. X22CrMoV 12-1. METALURGIA
DO PO



ABSTRACT

The purpose of this work was to develop a recycling route for the X22CrMoV 12-1 martensitic
stainless steel scraps using powder metallurgy and subsequent sintering. The material used is
a steel with approximately 12% chromium, mainly used in steam turbine blades. The scraps
remaining from machining were milled through 100 hours in a planetary ball mill in four
different conditions (pure and with addition of niobium, vanadium and tungsten carbides) and
the evolution of the powders morphology was characterized using the techniques of scanning
electron microscopy and x-ray diffraction. It was found that after 60 hours the mean diameter
of the particles did not decrease significantly, making the milling over 60 hours unnecessary.
Therefore, to obtain the specimens, the powder was pressed and sintered at this time. Intending
that the mechanical properties were close to the material as standard, the alloy obtained by
powder metallurgy was submitted to the thermal treatments of quenching and tempering, whose
best results were for the conditions without addition of carbides and with addition of vanadium
carbide. For the latter, the test of mass gain by oxidation was performed during 1000 h at 580
oC. The results were not satisfactory for the conditions with addition of niobium carbide and
tungsten carbide, presenting at the end of the milling, higher particles size when compared with

the pure condition, besides high porosity rate due to the low diffusion rate.

KEYWORDS: MARTENSITIC STAINLESS STEEL. X22CrMoV 12-1. POWDER
METALLURGY
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1 INTRODUCAO

A demanda por materiais que suportem operagdes sob elevadas temperaturas e alta
pressdo de vapor principalmente em usinas de geracdo de energia elétrica, estimulou o
aperfeicoamento de materiais que atendessem a estas exigéncias.

O vapor de agua que circula no interior desses sistemas exple estes equipamentos a
pressdes e temperaturas proximas de 20 MPa e 600 °C respectivamente. A eficiéncia das
turbinas a vapor pode ser melhorada pelo aumento da pressao e temperatura de funcionamento.
Por isso, hd uma tendéncia no desenvolvimento de materiais com maior eficiéncia (HU, 2012).
Outra combinacdo critica sdo as de altas temperaturas com contaminantes do ambiente e
combustiveis de baixo teor de sodio, tais como: enxofre, vanadio e cloro, manifestada no gas
ambiente de turbinas, a qual requer atencdo especial, pois leva ao fendbmeno da corrosdo a
guente. Esta forma de corrosdao consome o material a uma alta taxa. A natureza corrosiva do
ambiente gasoso pode causar uma rapida degradacdo do material e resultar em falha prematura
dos componentes. O uso de residuos combustiveis em fornos da refinaria de petroleo, caldeiras
e turbinas a gas é também limitada pela severa degradacdo de materiais (MAHESH et al., 2008).

Assim, 0s acos inoxidaveis martensiticos com teor de cromo entre 9-12% foram
desenvolvidos, pois oferecem a melhor combinacdo de alta resisténcia a fluéncia, alta
resisténcia contra fadiga térmica, alta resisténcia a oxidacdo, baixo custo e boa usinabilidade.
(CLARKE et al., 2003; HALD, 2010; VIGNERON et al., 1988).

O ago X22CrMoV 12-1 trata-se de um aco inoxidavel, martensitico, utilizado como
constituinte de componentes de turbinas de geracdo de energia a vapor. Sua resisténcia a
fluéncia supera a de acos ferritico e martensiticos de geracdes anteriores. E utilizado por longos
periodos de trabalho, sem que haja mudanca nas suas propriedades mecéanicas devido a
estabilidade de sua microestrutura, mesmo em contato constante com vapores superaquecidos,
enguanto que a elevada resisténcia a oxidacao € devido sua composicdo quimica (ENNIS &
FILEMONOWICZ, 2002). A partir de levantamentos bibliograficos, ndo foram encontrados
trabalhos de reciclagem via metalurgia do po utilizando cavacos da liga X22CrMoV 12-1.

Os cavacos remanescentes de produtos metalicos sdo geralmente reciclados por fuséo,
processo pelo qual destrdi a microestrutura e consome uma quantidade substancial de energia.
Por outro lado, se eles sdo transformados em pds metalicos por moagem mecanica, sem passar
por fuséo, seguido pela consolidacdo do p6 em materiais ou em pegas, a quantidade de energia
consumida no processo de reciclagem pode ser significativamente reduzida. Além disso, a

microestrutura homogénea, e muitas vezes refinada, do material original pode ser mantida e
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utilizada no produto final. Além destes beneficios, devido a deformacédo plastica durante a
usinagem e moagem mecanica € possivel conseguir particulas de pé com estrutura ultrafina ou
nanoestrutura. Assim, consegue-se fontes favoraveis e de baixo custo de materiais em pé para
a fabricacdo de materiais metalicos e pecas com propriedades avancadas tais como alta
resisténcia e boa ductilidade (LIANG et al., 2014).

Diante destes fatos e propriedades, a reciclagem dos cavacos deste material via
metalurgia do po torna-se uma rota alternativa com menor custo se realizado em larga escala.

A moagem de alta energia € uma técnica de processamento na qual os pos no estado
solido sdo processados permitindo a sintese de uma variedade de ligas no equilibrio e ndo
equilibrio partindo de p6s elementares e ao mesmo tempo, através da reducdo do tamanho de
cristalito dos materiais de partida. Este processo caracteriza-se por envolver repetidas soldagem
e fratura de particulas de pd possibilitando a sintese de solucdes sélidas supersaturadas,

metaestaveis, fases quasicristalinas, nanoestruturas e ligas amorfas (FURLANI et al., 2014).
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1.1 OBJETIVO
A proposta deste trabalho foi estudar a viabilidade no desenvolvimento de uma rota de
processamento na qual os cavacos do aco da série X22 provenientes de usinagem fossem

reciclados via metalurgia do pé.

Objetivos especificos:

e Avaliar a influéncia da adicdo de carbetos de nidbio, vanadio e tungsténio na reducéo
do tamanho das particulas e no tempo de moagem.

e Comparar o resultado de modulo de elasticidade do material sinterizado com o
material segundo norma (DIN 10269, 2014).
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2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 Acos ferriticos, martensiticos e austeniticos

Os acos com teor Cr entre 9-12% em peso vém sendo desenvolvidas desde 1940 para o
uso em diversas aplicacGes em turbinas a vapor (BECKERS, 2002). As mais modernas estacdes
de energia a vapor atuais, operam com eficiéncia global de funcionamento de 42% com
temperaturas de vapor de 600 °C e pressdes de 250-300 bars. As proximas centrais de geragdo
de energia a vapor devem ser capazes de operar com vapor a 625-650°C, aumentando a
eficiéncia térmica para cerca de 45%. Para isto as temperaturas de operacdo e pressdes
crescentes impdem cada vez mais rigorosos requisitos sobre os materiais de construcao, assim,
a melhoria da resisténcia a fluéncia destes acos é um destes requisitos (ENNIS &
FILEMONOWICZ, 2002).

Estas ligas sdo caracterizadas por uma microestrutura composta de martensita
temperada e austenita no arranjo lamelar. Uma vez que a espessura da lamela € muito pequena,
estes acos sdo chamados "a¢os microduplex™. Estes agos contém um elevado teor de Mn e Ni,
de modo a estabilizar a fase austenitica e sdo ligados ao nitrogénio. Eles passam por témpera e
revenimento (KLOTZ, 2008).

Goshchitskii et al., 2002, afirmam que o intuito do aprimoramento desses agos seria
resolver os problemas mecénicos e de corrosdo nas industrias, pois os acos ferritico-
martensiticos com 9-12% de Cr cumprem exigéncias mecanicas, porém apresentam problemas
de deterioracdo por oxidacéo.

Para os agos austeniticos, a principal propriedade requerida € resisténcia a corrosao
(FRANGINI&MASCI, 2004; TSCHIPTSCHIN et al., 2006; KAMACHI et al., 2004).

Os acos inoxidaveis martensiticos com 12 a 18% em Cr sdo essencialmente ligas de
cromo e carbono ferromagnéticas e endureciveis por tratamento térmico enquanto que o teor
carbono pode ser tdo elevado quanto 1,2%. A porcentagem cromo/carbono é equilibrada para
garantir uma estrutura martensitica apos o endurecimento. Estes a¢os inoxidaveis por sua vez,
s&o escolhidos pela sua boa resisténcia a fluéncia e a fadiga, em combinagdo com a resisténcia
a corrosao e ao calor moderados (SUGIURA et al., 2007).

Para que se consiga uma microestrutura totalmente martensitica, e evitar a formagéo de
ferrita delta, € necessario um equilibrio entre os elementos formadores de austenita (Ni, Mn,
Cu, Co e N) e os formadores de ferrita (Cr, Si, Mo, W, V e Nb). Posteriormente, estes agos sao
tratados termicamente. Este tratamento térmico consiste na austenitizacdo do material

(HALD,1996), com o objetivo de solubilizar os carbonetos e nitretos e obter uma microestrutura
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totalmente austenitica (TCHIZHIK,1998), seguido de témpera, para produzir a transformacao
martensitica. Faz-se em seguida um tratamento de revenimento para transformar a martensita
em martensita revenida e, permitir a precipitacdo de carbonetos de maneira uniforme
(KANEKO et al., 2004). Se ainda houver ferrita apos a austenitizacao, € geralmente designada
como ferrita delta (BHADESHIA, 2001).

Nestas condi¢Ges obtém-se um material com excelentes propriedades e adequado para
aplicacdes onde a resisténcia a altas temperaturas é necessaria (QUADAKKERS et al., 2005).

Ainda com o intuito de melhorar a resisténcia mecanica a temperaturas elevadas
adicionou-se elementos de liga aos acos. A adi¢do de elementos de liga, tais como Mo, W, V,
Nb e N, entre outros, proporciona a estes acos 0 aumento da sua resisténcia a fluéncia, oxidacdo
e corrosao em altas temperaturas (FUJITA, 1992).

Os elementos formadores de carbonetos (Cr, Mo e V), introduzidos em ligas com baixo
teor de carbono, sdo especialmente empregados onde a fadiga e a fluéncia séo as principais
causas de falhas. A adicdo de molibdénio promove o endurecimento por solugcdo sélida,
aumentando a resisténcia a fluéncia. Em contrapartida sua ductilidade é afetada, limitando a
utilizacdo em temperaturas elevadas, pois acima de 500 °C a presenca de Mo acarreta a
decomposicdo dos carbonetos de ferro. Assim, foi necessario o desenvolvimento de acos
ligados ao cromo e molibdénio. A utilizacdo destas ligas em temperaturas acima de 500 °C foi
possivel devido a adicdo de cromo, pois este elemento forma carbonetos mais estaveis, e
também promove aumento da resisténcia a oxidacéo e corrosdo. (VON HENGE & BENDICK,
2001; DANIELSEN & HALD, 2009%).

Portanto, estes acos tém sido utilizados com sucesso em Vvérias aplicagdes industriais,
tais como a industria petroquimica, em plantas quimicas, turbinas a gas em usinas de geracéo
de energia elétrica, componentes de reatores de fusdo nuclear entre outros. No entanto, a sua
principal aplicacdo é para a fabricacdo de alguns componentes utilizados na construcao de
turbinas a gas, caldeiras, turbinas a vapor, usinas de energia e a construcdo de rotores para
turbinas a vapor (SCHMIDT et al., 2013).

Para Kannan et al., 2013 os a¢os com alto teor de cromo devem aliar boas propriedades
mecanicas, alta condutividade térmica, baixo coeficiente de expansdo térmica. Em sistemas
contendo vapor de agua, a resisténcia a corrosdo sob tensdo, € uma propriedade requerida.

Ja Masuyama, 2001, afirma que as ligas com alto teor de cromo séo também usadas para
os rotores de alta pressdo. Contudo, é dificil usar estes materiais convencionais para turbinas
que operam em pressao e temperaturas supercriticas, sendo necessario usar acos mais fortes por

causa do estresse extra causado pela forca centrifuga do rotor, das laminas, e outras partes
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rotativas, e como também tensdes internas de pressdo mais elevados na carcaga e em outras
pecas internas. Portanto, a resisténcia a fadiga térmica e a fluéncia se torna a propriedade mais
importante do material. Para reduzir as tensdes térmicas, € desejavel a utilizacdo de materiais
com elevada condutividade e um baixo coeficiente de expansdo térmica, pois reduzira a
diferenca de expansdo entre as partes rotativas e estacionarias. Deste ponto de vista, agos
ferriticos sdo melhores do que o0s acos austeniticos.

2.2 Ligas para alta temperatura

Silva e Mei, 2013 ressaltaram que para usos acima de 600 °C, normalmente, sdo
considerados trés grupos de materiais — acos austeniticos para alta temperatura, superligas
endurecidas por solucdo solida e superligas endurecidas por precipitacdo. Para aplicacdes
estruturais, o limite atual da tecnologia de superligas é de aproximadamente 950 °C enquanto,
para aplicacdes sem solicitacbes mecanicas, temperaturas de até 1200 °C podem ser aceitas.
Para aplicacGes acima desses limites, outros materiais sao normalmente considerados, como
cerdmicas, compostos intermetalicos (NizAl, por exemplo) e metais de ligas refratarias.

Superligas sdo ligas resistentes ao calor e que combinam resisténcia mecanica e
resisténcia a corrosdo bem como boa resisténcia a fadiga e a fluéncia, ductilidade e rigidez.
Estas ligas possuem como elemento base niquel, niquel-ferro ou cobalto. Sdo utilizadas
principalmente em turbinas a gas, instalagdes de conversdo de carvao e industrias de processos
quimicos, e também para aplicagdes especializadas que requerem temperaturas elevadas e/ou
resisténcia a corrosdo. Tradicionalmente, sdo consideradas as ligas para emprego a temperaturas
superiores a aproximadamente 540 °C (ASM, 1990; SILVA & MEI, 2013; MEETHAM &VAN
DE VOORDE, 2000).

Para Mahesh et al., 2008, a degradacéo de superligas por oxidacéo a alta temperatura
consiste em um dos principais modos de falha dos componentes de sec¢do a quente em turbinas
a gas. Estas superligas ndo possuem simultaneamente alta resisténcia mecanica e resisténcia a
corrosdo em temperaturas elevadas. Para resolver este problema um dos métodos mais comuns
utilizados para combater problemas de corroséo a quente em turbinas a gas envolve a utilizacao
de revestimentos de superficie.

Dentre as superligas existentes, as de niquel sdo as mais utilizadas devido a estabilidade
microestrutural provocada pela estrutura cristalina cubica de faces centradas (CFC) da matriz
de niquel que garante uma grande solubilidade de outros elementos em sua rede cristalina
(DONACHIE & DONACHIE, 2002).Uma caracteristica notavel das ligas a base de niquel é a
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sua utilizacdo em aplicacOes de suporte de carga a temperaturas em excesso de 80% de sua
temperatura de fuséo, uma fragdo maior do que para qualquer outra classe de ligas de engenharia
(ASM, 1990).

DONACHIE e DONACHIE, 2002 afirmam que as superligas a base de cobalto séo as
mais indicadas para temperaturas mais elevadas, porém devido ao custo sua utilizacéo fica
limitada. Ja as ligas de Fe-Ni possuem o custo mais baixo dentre as trés superligas, porém deve
ser utilizada em temperaturas mais baixas dependendo da aplicacdo e resisténcia mecanica

requerida.

2.2.1 Superliga a base de ferro e niquel

Uma familia dessas ligas foi desenvolvida a partir dos acos inoxidaveis austeniticos.
Para Wei, 2010, o teor de cromo € balanceado para se obter resisténcia a oxidacdo e/ou corrosao,
e o teor de niquel deve ser suficiente para garantir a estabilidade da austenita a temperaturas
elevadas. O uso do ni6bio e titanio evita a formacdo de carbonetos de cromo nos contornos de
grdo. Além disso, endurecimento por precipitacdo de carbonetos pode ser utilizado, como em
alguns acos inoxidaveis. Elementos como molibdénio e tungsténio podem ser empregados para
produzir endurecimento por solucao sélida.

A classe mais importante dessas superligas é a de ligas endurecidas por precipitacao de
compostos intermetélicos (ASM, 1990). Um exemplo dessa microestrutura € mostrado na
Figura 1, a qual apresenta precipitados primarios do tipo MC e M23Cs nos contornos de grao

apos endurecimento por precipitacao.

Figura 1 - Microestrutura da super liga Fe-Ni — Envelhecida 840 °C

.

$-4800 5.0kV 20.6mm x200 SE(M)

Fonte: Zhao et al., 2016
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2.2.2 Superliga a base niquel

Segundo Lay, 1985, nesta classe o Cr também é adicionado para promover resisténcia a
oxidacdo e corrosdo por meio da formacdo de uma pelicula de 6xido de cromo. A degradacgéo
deste 6xido ocorre em temperaturas acima de 1000 °C promovendo a volatilizacdo do CrO
sendo necessario a adi¢do de aluminio para utilizacdo em elevadas temperaturas.

Klein et al., 2011, afirmam que a adi¢do de aluminio promove a formag&o do 6xido de
aluminio (Al20s3) e, zonas ricas deste composto tem o potencial de melhorar a oxidagéo
consideravelmente.

Para Sato et al., 2011, a capacidade para formar uma camada de Al.Oz é melhor nas
regides interdendriticas, e a regido dendritica € mais propensa a oxidacao interna.

Yi-Lung et al., 2013, afirma que a adi¢do de metais refratarios como tungsténio (W) e
tantalo (Ta) aumenta o ponto de fusdo da superliga através do fortalecimento da solugéo solida.

J& Barbosa et al., 2005, diz que o teor de carbono nas superligas a base de niquel deve
ser suficiente para permitir a formagéo de carbonetos, os quais melhoram a resisténcia a
fluéncia.

Tang et al., 2016, estudaram a microestrutura da superliga a base de Ni apds testes de
compressdo a quente. A microestrutura da superliga antes da deformacéo é composta por graos
equiaxiais com um tamanho médio de 135 um. A Figura 2 mostra a microestrutura da superliga
a base de niquel.

Figura 2 - Microestrutura da super liga a base de Niquel
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Fonte: Tang et al., 2016
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2.2.3 Superliga a base de cobalto

Ligas forjadas a base de cobalto, ao contrério de outras superligas, ndo sdo endurecidas
por um precipitado coerente, ordenado. Estas superligas sdo caracterizadas por uma solucéo
solida austenitica (CFC) reforcada da matriz, onde se encontra uma pequena quantidade de
carbonetos distribuida (para ligas de cobalto fundidas, esta quantidade de carbonetos é bem
maior). O cobalto possui estrutura cristalina hexagonal compacta (HC) abaixo de 417°C. Em
temperaturas mais elevadas, transforma-se em CFC. Para evitar esta transformacdo, €
adicionado niquel para estabilizar a estrutura cibica entre a temperatura ambiente e o ponto de
fusdo (ASM, 1990).

Yan et al., 2014, notaram que a precipitacdo de fases de carbeto em superligas a base de
cobalto contribui significativamente para sua resisténcia, inibindo deslizamento nos contornos
de grdo. No entanto, grandes blocos de carbonetos oxidados agem como concentradores de
tensdo e podem iniciar trincas por fadiga, prejudicando as propriedades mecénicas a uma
temperatura elevada.

Jiang et al., 2001, estudaram a superliga comercial ULTIMET®, Figura 3, a qual possui
boa resisténcia tanto ao desgaste como a corrosdo. A microestrutura desta superliga na condicédo
como recebida exibiu uma Unica fase com estrutura cubica de face centrada com gréaos finos e

uniformes e maclas de recozimento.

Figura 3 - Microestrutura da super liga a base de Cobalto
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Fonte: JIANG et al., 2001
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2.3 Fases presentes nas superligas

A microestrutura das superligas a base de Fe-Ni e Ni sdo semelhantes, com poucas
diferencas, porém, as ligas a base de cobalto ndo sdo endurecidas por precipitados
intermetalicos. O aspecto em comum destas ligas esta baseado na matriz austenitica que €

endurecida por solugdo solida e por precipitacdo de carbetos (ASM, 2004).

2.3.1 “Gama” (y)
Esta fase consiste na matriz de niquel CFC com estabilidade desde a temperatura
ambiente até seu ponto de fusdo (REED, 2006).

2.3.2 “Gamalinha” (y)

Consiste numa fase com formula geral Nis(Al, Ti, Ta, Nb), com estrutura cristalina
cubica de face centrada (CFC), onde os atomos de niquel estdo localizados nas faces do cubo e
os elementos Al, Ti, Ta e Nb nos vértices. Esta ordenacao da estrutura cristalina permanece em
temperaturas proximas ao ponto de fusdo da liga (1140 °C), além do que esta fase precipita de
forma coerente com a matriz conferindo confiabilidade na utilizacdo em situacfes extremas
(Sims & Hagel, 1972).

2.3.3 “Gama duas linhas” (y”)

Esta fase se apresenta em ligas do sistema Ni-Cr-Fe. E uma fase com estrutura cristalina
tetragonal de corpo centrado e tem como composicdo o intermetalico NisNb. Seu efeito
endurecedor € maior do que o da fase y’, porém possui instabilidade em temperaturas acima de
650 °C (SLAMA & ABDELLAOUI, 2000).

Milenkovic et al., 2012 estudou o efeito da velocidade de arrefecimento sobre a
microestrutura de superligas a base de niquel (MAR- M247) e concluiu que a microestrutura
variou com a taxa de resfriamento. A microestrutura inicial consistia de uma solugéo solida rica
em Ni, dispersdo de precipitados da fase y’, discretas particulas de carbeto metalico (MC) e
pogas do eutético y/y' (Figura 4A). Quando a taxa de resfriamento foi baixa, a microestrutura
permaneceu com as mesmas caracteristicas da amostra como recebida (Figura 4B). Porém,
quando a taxa de resfriamento foi quatro vezes maior, 0s autores observaram a mudanca de
crescimento celular para dendritico (Figura 4C). Para maiores taxas de resfriamento continha
dendritas primarias, carbonetos e pogas eutéticas y / MC resultantes a partir da reacdo de L —

v + MC no qual o liquido transforma-se em duas fases solidas, y e MC (Figura 4D).
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Figura 4- Microestruturas tipicas da liga MAR-M247: a) como recebidas e resfriada taxa de b) 0.25 K/s; ¢) 1 K/s,
ed)5e10K/s.

yly” eutectic
e

MC

Fonte: Milenkovic et al., 2012

Wei et al., 2010 investigaram como a quantidade de carbono afeta a microestrutura de
grdos finos e a tracdo em elevadas temperaturas da superliga CM-681LC. Os resultados
experimentais indicaram que o aumento do teor de carbono de 0,11-0,15% em peso aumenta
consideravelmente a fragdo de carbonetos na area total. No entanto, as duas ligas apresentam
formas e tamanhos de carboneto semelhantes, provavelmente porque o tempo de solidificagcdo
foi curto no processo de formacgdo de grdos finos limitando o crescimento de carbonetos

conforme Figura 5.

Figura 5 - Micrografia de MEV mostrando a microestrutura de (a) 11C e (b) 15C ap6s tratamento térmico

Fonte: Wei et al., 2010

O tipo de carboneto mais estavel em agos com 9-12% Cr é o M23Cs, este carboneto
precipita preferencialmente nos contornos de graos da austenita primaria e nas fronteiras das
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ripas de martensita. Em sua composicéo encontram-se Cr e C, em microestrutura cubica, porém
pode conter tragos Fe, Mo, W e B (XU et al., 2016).

Dong et al., 2012 estudaram a variacao da vida em fadiga e microestrutura dos contornos
de grdo da liga a base de niquel SRR99. Os autores identificaram trés diferentes morfologias de
carbetos, sendo elas, MC, MsC e M23Cs. A microestrutura destes compostos esté representada

na Figura 6.

Figura 6 - Carbonetos MC decorados por discreto M6C e particulas de M23Cs: (a) M23Cs localizado na ponta de

um carboneto MgC, (b) M23Cs localizado perto MC e carbonetos MeC.
N \

Fonte: Dong et al., 2012

2.4 A Superliga X22CrMoV 12-1

Os acos 12CrMoV foram introduzidos em usinas de geracdo de energia em meados dos
anos 1960. Foram desenvolvidos para os componentes da central energética de paredes finas e
grossas. A sua resisténcia a fluéncia baseia-se no endurecimento por precipitacao de carbonetos
M23Cs (onde M=metal). Assim, este a¢co tem sido aplicado com sucesso em estacOes de energia
ao longo de vérias décadas (MASUYAMA, 2001).

Para obtencdo da microestrutura do ago X22CrMoV, este ago passa por tratamento
térmico de austenitizacdo entre 1020 — 1070 °C, ocorrendo assim a solubilizacdo de
precipitados. Em seguida procede-se o resfriamento ao ar, 6leo ou agua. O revenimento é feito
entre 660 — 740°C. De acordo com a norma EN 10269:2014, o revenimento desta liga pode ser
feito em dois intervalos distintos, onde em QT 1, € realizado entre 680-740 °C, jAem QT 2, a
temperatura de tratamento esta entre 660 e 720 °C (EUROPEAN STANDARDS, 2014).
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Ao final do tratamento a microestrutura é composta de carbonetos de cromo e vanadio,
na matriz de martensita revenida em ripas. Esta microestrutura em ripas é a principal
responsavel pela dureza do aco X22CrMoV 12-1 porém, devido a alta temperatura durante a
fluéncia, esta microestrutura evolui para uma fina microestrutura de subgraos ferriticos. Para
Armaki et al., 2010, estes contornos de subgrdos € que passam a ser determinantes no
mecanismo de endurecimento, pois estes representam obstaculos a movimentacdo das
discordancias durante a fluéncia.

Este material é indicado para aplicacdes em altas temperaturas, em torno de 565 °C
principalmente em componentes de turbina a gas em usinas de geracdo de energia a vapor
(BAKIC et al.; ISIK et al., 2015).

A Figura 7, mostra a microestrutura da liga X22CrMoV na microscopia éptica
encontrada por EAGELER, 1989.

2.5 Composicao da superliga X22CrMoV 12-1
A Tabela 1, denota a composicao quimica dos principais elementos constituintes da liga
X22CrMoV12-1, com a minima e maxima porcentagem massica de cada elemento, podendo

ainda conter elementos residuais ndo citados pela norma, tais como W, Nb, Ti, dentre outros.



Tabela 1 — Composigdo quimica (% massa) normatizada do ago X22CrMoV12-1 (EN 10269:2014)
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C Mn P S Si Ni Cr Mo V
MINIMO 0,18 0,40 - - - 0,30 11,00 0,80 0,25
MAXIMO 0,24 0,90 0,025 0,015 0,50 0,80 12,50 1,20 0,35

Fonte: EUROPEAN STANDARDS, 2014

Este aco possui boa tenacidade devido ao seu baixo teor de carbono. Por este motivo,

sua resisténcia ao desgaste por abrasdo € limitada. O carbono também € utilizado como

estabilizador da austenita, o que amplia seu campo no diagrama de fases (ASM, 1995).

A Figura 8 representa um diagrama Fe-Cr-C proximo a composi¢ao da liga X22CrMoV

12-1. Em 1200 °C (temperatura de sinterizacdo utilizada no presente trabalho), o material se

encontra no campo austenitico.

Figura 8 — Diagrama de fases Fe-Cr-C
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2.5.1 Elementos constituintes e precipitados

3'0
0.90C

31.30Cr
67.80 Fe

Os acos martensiticos alto teor de Cr contém varios tipos de barreiras ao movimento de

discordancias. Podendo ser sub-contornos, discordancias livres dentro de subgréos e particulas

M23Cs, Fe2M e MX. Atomos de soluto, tais como Mo e W também pode contribuir para a
resisténcia a fluéncia (ELARBI & PALOTAS, 2007).

Estas combinacfes de elementos, também chamadas de compostos intermetalicos

possuem caracteristicas de grande interesse nas industrias, como elevagdo do ponto de fusdo

em relacdo a materiais metalicos, aumento da resisténcia mecanica e corrosdo em temperaturas

elevadas. (ASM, 1990). Os intermetalicos a base de carbonetos constituem a principal forma
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de aumento da resisténcia a tracdo e deformacdo de superligas a base de niquel. Estas
propriedades podem ser melhoradas por adi¢éo de uma quantidade adequada de carbono através
da precipitacdo de um carboneto apropriado que aumenta a forca de coesdo nos contornos de
gréo dificultando seu deslizamento (TSAY et al., 2014; PATEL & SMITH, 2001).

As propriedades que se deseja obter, depende exclusivamente dos elementos de liga que
serdo adicionados. Assim, a composicdo da liga tem uma grande influéncia sobre as fases
formadas e as sequéncias de precipitacdo. Uma das principais razdes de utilizar esses elementos
é para estabilizar as fases que sdo benéficos para a resisténcia a fluéncia ou suprimir as fases
que sdo prejudiciais. Alguns sdo adicionados para reforco da solucéo sélida a longo prazo ou
para melhorar a resisténcia a corrosdo da liga. A influéncia sobre microestrutura dos principais
elementos da liga X22CrMoV 12-1 serdo descritos abaixo.

Cromo: Este € um elemento estabilizador da ferrita e formador de carbonetos. Grandes adi¢des
Cr, 9-12%, promovem 0 aumento da resisténcia a oxidacdo e corrosdo. A melhoria na
resisténcia mecanica decorre da precipitacdo de carbonetos. Ennis et al., 1998 verificou que
adicdes maiores do que 11% de Cr aumentam significativamente a resisténcia a corrosao a 650
°C. Contudo, a alta concentracdo de Cr promove a formacdo de ferrita delta (ABE &
NAKAZAWA, 1992). Além disso, varios autores tém demonstrado que altos teores de Cr (cerca
de 12%) aumentam a for¢a motriz para precipitacdo da fase-Z (Cr(Nb, V)N), o que diminui a
resisténcia a fluéncia (CIPOLLA et al.,, 2010; DANIELSEN et al.,, 2007; GOLPAYERGANI
etal.,, 2008).

Molibdénio: Mo é um elemento estabilizador da ferrita e também forma carbonetos (BAKER
& NUTTING, 1959). Adicdes de Mo pode estabilizar a fase M2X e a fase M23Cs (MIYATA &
SAWARAGI, 2001). Adigdes maiores que 1% formam carbonetos do tipo MsC, a fase Laves
((Fe, Cr)2(W, Mo)) e ferrita-delta em agos com teor de cromo em 9% (AGHAJANI et al., 2009).
Vanadio: é um elemento estabilizador da ferrita e forte formador de carboneto (ONIZAWA et
al., 2008). Pode ainda combinar com C e N para formar carbonetos e carbonitretos ricos em V
(precipitados do tipo MX) causando uma melhoria significativa da resisténcia a fluéncia a longo
prazo (TANEIKE et al., 2003).

Niobio: Este elemento também estabiliza a fase ferritica e forma pocgas do precipitado MX com
CeN (FUJITA & TAKAHASHI, 1979). O efeito de Nb depende da temperatura austenitizacao
que regula a quantidade de precipitados MX que é tomado em solugdo (MIYATA et al., 1999;
FUJITA etal., 1981).
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Geralmente, tanto o vanadio (V) quanto o nidbio (Nb) contribuem para melhorar a

resisténcia em altas temperaturas de acos alto Cr através da precipitagdo de carbonetos e/ou
nitretos.
Tungsténio: W é um forte formador de carboneto que promove a formacéo de fases de Laves e
estabiliza a ferrita (KNEZEVIC et al., 2008). O tungsténio é também conhecido por aumentar
a resisténcia a altas temperaturas através de endurecimento por solucdo sélida (KLOTZ et al.,
2008; ABE, 2004°). Adicdes de tungsténio foram relatadas por melhorar a resisténcia a fluéncia
de acos ferriticos resistentes ao calor (ABE et al., 2004).

Com o intuito de diferenciar a morfologia dos compostos intermetélicos, diversos
trabalhos vém sendo realizados para identificar estas fases presentes na microestrutura das
superligas.

Dois tipos de precipitados podem ser diferenciados, sendo eles, precipitados primarios
0s quais ndo se dissolvem ou ndo se formam durante austenitizagdo e o0s precipitados
secundarios que se formam dentro da estrutura martensitica. Os precipitados secundarios
nucleiam preferencialmente nas fronteiras de grao e subgrdos. No entanto, uma fracdo destes
precipitados também nucleia no interior dos subgrdos. Num primeiro estagio, precipitam-se
carbonetos/nitretos dos tipos M23Cs, M2X, e MX, onde, (M: elemento metalico, X: C, N).
Posteriormente, a precipitacdo de intermetalicos (Fe, Cr)2(W, Mo), e a fase-Z, pode ocorrer. O
tipo de fases precipitadas, seu coalescimento e dissolugdo dependem dos elementos de liga e
do tratamento térmico (GOTZ & BLUM, 2003; DANIELSEN HALD, 2004).

O maior grupo de intermetalicos foi descrito por Laves, Witte e colaboradores, onde sdo
descritas mais de 1400 diferentes composicdes para a fase de Laves (STAIN et al., 2004).

Carbonetos do tipo M23Ce e a fase de Laves precipitam predominantemente nas
fronteiras dos subgrdos e, portanto, restringem o seu movimento. M>X e MX contribuem
significativamente para a resisténcia a deformacdo, impedindo o movimento de discordancias
livres no interior subgrdos. M2>X é considerado menos estavel do que MX. A fase-Z precipita
nos limites subgrdos e causa a dissolucdo dos precipitados MX e M2X, afetando assim, a
resisténcia a deformacdo (ABE, 2004% YAN et al., 2015).

2.6 Metalurgia do Po
A metalurgia do p6 (MP) é utilizada para a producdo de componentes com geometria
complexa reduzindo o custo de producdo em relacdo a processos de forjamento em producéo

em larga escala. A MP pode ser utilizada para formar multiplas composic¢Ges por mistura de
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pos elementares ou previamente ligados (WONG-ANGEL et al., 2014). Os componentes
obtidos por MP sdo porosos e, assim, aqueles que serdo submetidos a cargas de impacto durante
o0 seu funcionamento séo fabricados a partir de acos produzidos por um vazamento continuo.
Compactados produzidos por MP com a capacidade de tolerar tensdes elevadas podem ser
obtidos através de endurecimento por sinterizagdo, resultando em microestruturas como
martensita ou bainita. Para produzir componentes de boa qualidade utilizando MP, a
distribuicdo de porosidade deve ser homogénea, porque heterogeneidade é um efeito negativo
sobre as propriedades (WARKE et al.,, 2011; SHARMA et al., 2011).

Suryanarayana, 2001, descreve dois diferentes termos para indicar o processamento de
particulas de p6 em moinhos de bolas de alta energia. Mechanical alloying (MA) descreve o
processo quando misturas de pos de diferentes metais ou ligas sdo moidos em conjunto. Neste
processo ocorre transferéncia de material para obter uma liga homogénea. Por outro lado,
moagem de p6s de composi¢cdo uniforme (muitas vezes estequiométrico), tais como metais
puros, intermetalicos, ou pos de ligas, onde a transferéncia de material ndo é necessaria para a
homogeneizacao, foi denominado mechanical milling (MM).

Bergmark e Alzati, 2004 afirmam que a porosidade de componentes produzidos por MP
é geralmente na gama de 5-15%, dependendo na compressibilidade do p6 da liga e do teor de
carbono e do lubrificante adicionado. Os poros possuem um potencial para inicializacdo de
sitios de trincas, podendo propaga-las por todo o material. Uma microestrutura forte pode ser
obtida através da incorporacdo de pequenas quantidades de elementos de liga para compensar
as microfissuras formadas pelos poros.

A moagem de alta energia (MAE) é uma técnica de processamento do pé envolvendo
processos repetidos de soldagem, fratura, e resoldagem de particulas de p6 em um moinho de
bolas de alta energia. Oferece um custo efetivo na obtencdo de materiais nanoestruturados e
amorfos. O elevado tempo de moagem dos pds resulta na formacgdo de solugdes solidas
supersaturadas, compostos intermetalicos ou compostos como carbetos, boretos, nitretos e
silicatos. O tipo de produto formado durante a moagem depende da composicéo dos pos e das
condicdes de moagem (SURYANARAYANA, 2001; TRAPP EKIEBACK, 2013). E uma
técnica promissora, pois oferece a oportunidade ndo so6 para o refinamento microestrutural mas
também para a obtencdo de materiais de alta homogeneidade estrutural (WEN-BIN et al., 2011).

O processo de moagem de alta energia comega com a mistura dos pds na propor¢ao
correta e carregamento do moinho com a mistura em pé juntamente com as esferas de ago. Esta
mistura é em seguida moida para o tamanho desejado durante um intervalo de tempo até que o

estado estavel seja atingido ou quando a composi¢do de cada particula de p6 é a mesma que a
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propor¢do dos elementos na mistura. O p6 moido é em seguida consolidado numa forma a
granel e tratado termicamente para obter a microestrutura e as propriedades desejadas. Um
excelente desempenho do processo pode ser produzido por meio do controle das variaveis do
processo de MP, tais como tamanho das esferas de moagem, o tempo de moagem e a razédo de
massa de bola/p6é (SURYANARAYANA, 2001; ZHAO et al., 2014).

Para Li et al., 2014; a MP ¢é utilizada para pré-tratar as misturas em po para a sintese de
solucdo solida super saturada e de compostos intermetalicos, e também para facilitar a sua
distribuicdo dispersiva ap0s prensagem a quente. Resultados comparativos detalhados
demonstraram a influénica da metalurgia do pé na microestrutura e propriedades mecénicas de
ligas posteriormente sinterizadas.

Para Benjamin e Volin 1974, o processo de moagem de alta energia pode ser dividido
em cinco fases: o periodo inicial; o periodo de predominancia de soldagem; o periodo de
formagdo de particulas equiaxiais; o inicio de soldagem com orientacdo aleatéria; e

processamento de estado estaciondrio. A Figura 9 representa as etapas do processo de moagem.

Figura 9 - Etapas da moagem
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Fonte: BENJAMIN e VOLIN, 1974.

Diferentes tipos de equipamentos de moagem de alta energia sdo utilizados para a
producdo dos pos, diferindo na capacidade, eficiéncia de moagem e arranjos adicionais para
aguecimento, resfriamento, etc (SURYANARAYANA, 2001).

Para Bhadeshia, 1997, o processo de moagem de alta energia € um método de fabricacéo
relativamente dificil. Variages nas condicbes de processamento (que raramente sao revelados)

podem mudar completamente as propriedades da liga.
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O processo de metalurgia do p6, envolve diversas etapas, o que implica uma otimizagao
das variaveis do processo para alcancar a fase e/ou microestrutura do produto desejado. Como
varidveis do processo, podemos citar: tipo de moinho; velocidade de moagem; tempo de
moagem; razdo entre massa de material e massa de bola; atmosfera de moagem; agente

controlador de processo.

2.6.1 Parametros de moagem
2.6.1.1 Velocidade de moagem

E facil de perceber que quanto mais rapido o moinho roda, maior seria a
entrada de energia no pdé. Mas, dependendo do tipo do moinho existem
certas limitacdes a velocidade maxima que poderia ser utilizada. No moinho de esferas
convencional, aumentando a velocidade de rotacdo, a velocidade com que as bolas se movem
também aumentara. Acima de uma velocidade critica, as bolas v&o ser presas as paredes internas
do frasco e ndo cairdo para exercer qualquer forca de impacto. Portanto, a velocidade méaxima
deve ser logo abaixo deste valor critico, de modo que as esferas caiam a partir da altura maxima
para produzir o maximo de energia de colisdo. Outra limitacdo a velocidade maxima € que a
altas velocidades (ou intensidade de moagem) promovem um aumento na temperatura do
frasco, podendo chegar a um valor alto. Isto pode ser vantajoso, em alguns casos em que a
difusdo é necessaria para promover a homogeneizagdo nos pés da liga, mas em outros casos,
este aumento de temperatura pode ser uma desvantagem porque acelera o processo de
transformacéo e resulta na decomposicdo de solucdes sélidas supersaturadas ou outras fases
metaestaveis formadas durante a moagem (KALOSHKIN et al., 1997). Para controlar o
aumento da temperatura na obtencdo de particulas nanométricas de carbeto de titanio, Hong et
al., 2015 utilizaram tolueno liquido ao processo de moagem devido a sua eficiente capacidade
de extracdo de calor, obtendo-se assim um aperfeicoamento na obtencdo das particulas

nanometricas.

2.6.1.2 Tempo de moagem

O tempo de moagem é o parametro mais importante na moagem de alta energia.
Normalmente, o tempo é escolhido para alcancar um estado de equilibrio entre a fratura e a
soldagem a frio das particulas de pd. Os tempos necessarios variam dependendo do tipo de
moinho utilizado, intensidade de moagem, a razdo de bola para p6, e temperatura de moagem.

Estes tempos séo decididos mediante a combinacdo das varidveis citadas e para o sistema em
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p6 em particular. Mas, deve entender-se que o nivel de contaminacdo aumenta e algumas fases
indesejaveis formam-se se 0 p6 for moido por mais tempo do que o necessario. Portanto, é
desejavel que o po seja moido apenas durante o0 tempo necessario e ndo por mais tempo.
TORRES et al., 2009 investigaram a influéncia do tempo de moagem na morfologia,
tamanho, e compressibilidade do compdsito Mo-Cu. A medida que o tempo de moagem
aumenta, a compressibilidade e tamanho diminuem, e as particulas tornam-se achatadas e com
particulas de menor tamanho aglomeradas. A Figura 10 mostra claramente esta aglomeracéo

encontrada por Benjamin, 1992.

Figura 10 - Tamanho médio de particulas versus tempo de moagem de uma superliga processada por metalurgia
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Fonte: Benjamin, 1992.

2.6.1.3 Razao entre massa de material e massa de bola

A razdo entre o peso das bolas para o pd, por vezes referido como razéo de carga, € uma
variavel importante no processo de moagem. De um modo geral, uma proporc¢édo de 1:10 é mais
utilizado quando a moagem do pé é feita em um moinho de pequena capacidade,tal como um
moinho SPEX. Mas quando a moagem ¢ realizada num moinho de grande capacidade, como
num moinho de atrito, a proporcdo pode ser superior a 1:50 ou mesmo1:100. A razdo massa
bola tem significante efeito sobre o tempo necessario para alcangar a granulometria desejada.
Quanto maior for a raz&o, mais curto é o tempo (SURYANARAYANA, 2001).

Ghayour et al., 2016 concluiram que um aumento do nimero de esferas tem um impacto
minimo na energia de moagem sobre incremento massa/pd, por duas razdes: primeiro, 0 peso
das esferas levou a uma diminui¢do da sua energia cinética e uma consequente reducdo da
eficiéncia da moagem. Em segundo lugar, o grau de enchimento do moinho foi elevada

causando uma perda da mobilidade das esferas comprometendo a energia cinética das bolas.
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2.6.1.4 Atmosfera de moagem

O principal efeito da atmosfera de moagem esta na contaminacdo do po. Portanto, 0s
pos sd@o moidos em jarros que tenham sido evacuados com um gas inerte tal como argénio ou
hélio. (Nitrogénio reage com os pos metalicos e, consequentemente, ndo pode ser utilizado para
prevenir contaminacdo durante a moagem, a menos que o produto de interesse seja a producédo
de nitretos.) O argbnio é o mais comum para prevenir a oxidacdo e/ou a contaminacgédo do pé
(SURYANARAYANA, 2001).

Para Auger et al., 2016 apesar do argonio ser amplamente utilizado, atmosferas de hélio
e hidrogénio tem apresentado melhorias nas propriedades mecanicas ao final do material
consolidado. Todos estes gases utilizados como atmosfera de moagem previnem a oxidacao do
material durante o processo de fabricacdo, contudo, a formacdo de bolhas pode ser observada

no material final quando Ar ou He é utilizado na moagem do po.

2.6.2 Agentes controladores de processo

As particulas de pd sdo soldadas a frio umas as outras, especialmente se forem
compostas de material ddctil, devido a grande deformacdo plastica durante a moagem. Porém
a verdadeira ligacdo entre particulas de pé s6 pode ocorrer quando o equilibrio € mantido entre
soldagem a frio e quebra de particulas. Um agente controlador de processo (ACP), também
referido como lubrificante ou agente tensoativo, é adicionado a mistura de pos durante a
moagem para reduzir o efeito de soldagem a frio. O ACP pode ser sélido, liquido ou gas. Eles
sd0 na sua maioria, mas nao necessariamente, 0S Compostos organicos, que atuam como agentes
tenso-ativos. A porcentagem em massa de agentes controladores de processo na mistura varia
de 0,5 a5%. A utilizacdo destes agentes pode levar a uma diminuicdo do tamanho de particulas
para até um vigésimo do tamanho, caso ndo fosse utilizado. Contudo deve-se avaliar o problema
de contaminacdo quando se optar pela sua utilizacéo.

O ACP é adsorvido sobre a superficie das particulas de p6 e minimiza a soldagem a frio
entre as particulas de po e, assim inibe a aglomeracéo, além de reduzirem a tensao superficial
do material s6lido (IVANOV & SURYANARAYANA, 2000).

2.6.3 Mecanismos de Moagem
Durante a moagem de alta energia, quando ocorre a colisdo entre duas esferas, uma certa
guantidade de p6 é preso entre elas. Normalmente, cerca de 1000 particulas com peso total de

cerca de 0,2 mg séo presas durante cada colisdo. Ocorre entdo uma deformacdo plastica nas
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particulas de p6 devido a forga do impacto conduzindo ao encruamento e fratura. As novas
superficies criadas permitem que as particulas se aglomerem conduzindo a um aumento no
tamanho de particula. Uma vez que nas fases iniciais de moagem, as particulas séo macias (se
estiver usando uma combinacdo de materiais dactil-ductil ou ductil-fragil), sua tendéncia para
juntar e formar particulas grandes é elevado. Uma ampla gama de tamanhos de particula se
desenvolve, com tamanho trés vezes maior do que as particulas de partida. As particulas
compostas nesta fase ttm uma estrutura caracteristica em camadas que consiste em varias
combinagbes de constituintes. Com a deformacdo permanente, ocorre a fratura por um
mecanismo de falha por fadiga e/ou por fraturas frageis. Fragmentos gerados por este
mecanismo pode continuar a diminuir de tamanho em auséncia de fortes forcas de aglomeracao.
Nesta fase, a tendéncia para fraturar predomina sobre a soldagem a frio. Devido ao impacto
continuo de bolas de moagem, a estrutura das particulas é continuamente refinada, mas o
tamanho das particulas continua a ser o mesmo.

O processo de metalurgia do pé pode ser realizado utilizando trés diferentes

combinacgdes de metais e ligas, sendo eles: dactil-ductil; ductil-fragil; e fragil-fragil.

2.6.3.1 Ddactil-ductil

Suryanarayana, 2001 afirma que este sistema é a combinacdo ideal de materiais para
mechanical alloying.

A descri¢cdo da moagem mecanica moagem de componentes ducteis foi apresentada pela
primeira vez por Benjamin e Volin (1974). Eles relacionam o fendbmeno a uma competicao entre
soldagem a frio e fratura. Para isto, dividiram o processo de mechanical alloying em cinco
sequéncias utilizando analise de microscopia éptica dos pds em varias fases de moagem.

Na primeira fase, os p6s ducteis sdo achatados por micro-forjamento em placas e 0s
componentes mais frageis transformados em particulas mais finas. Nesta primeira etapa
predomina a soldagem a frio com estrutura laminar, composta de componentes ducteis na forma
de placas.

Em seguida, as particulas de pos sdo mais refinadas e os espagamentos lamelares
diminuem, e as lamelas tornam-se distorcidas.

Na terceira fase, inicia-se o processo de liga, auxiliado por qualquer fonte de
aquecimento que pode ser introduzido por meio de moagem. Ocorre entdo uma melhora na
difusdo devido aos defeitos de rede criados pela deformagéo, encurtando os espagos lamelares,

gue se tornam mais finos. Com moagem continua, 0os componentes exibem uma mistura de
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solubilidade s6lida também a nivel atdmico, isto é, uma verdadeira liga é formada (YADAYV et
al., 2012).

2.6.3.2 Dactil-fragil

Os pos frageis e quebradicos sdo fragmentados durante a moagem devido as colisdes
entre pd, paredes do recipiente e esferas de moagem. Estes fragmentos sao retidos nas fronteiras
entre os pds ducteis. A moagem prossegue e a proximidade entre as particulas ducteis levam a
soldagem a frio, e, finalmente, se misturam. Uma fina dispersdo da fase fragil, se for insoltvel,
resulta em uma matriz ductil (YADAV et al., 2012; SURYANARAYANA, 2001; ARIF et al.,
2011).

2.6.3.3 Fragil-fragil

Para que ocorra a unido de particulas durante a moagem de alta energia, é necessario
que haja pelo menos 15% de material dictil. Isto porque esta unido € devido as repetidas fraturas
e soldagem a frio que ocorrem durante o processo. Sendo assim é necessario a existéncia de
pelo menos um componente ductil para que ocorra a moagem. No caso de um sistema fragil-
fragil, o componente menos fragil, tera comportamento ductil, embebendo os componentes
fragmentados da fase fragil. A temperatura para que ocorra a difusdo é fator critico neste sistema
devido a maior distancia difusional entre os granulos fragil-fragil formados, diferentemente da
geometria lamelar do sistema ductil-ductil (YADAYV et al., 2012; SURYANARAYANA,
2001).

2.6.4 Tipos de Moinhos
2.6.4.1 “Shaker Mills” ou moinhos agitadores

S&do moinhos com capacidade de 20 + 10 g de p6 por vez. Sdo comumente usados para
investigacOes laboratoriais e para ligas com fins de triagem. Consiste num frasco contendo a
amostra e as bolas, acoplado a uma bracadeira a qual garante uma agitacéo energica para tras e
para frente milhares de vezes por minuto. O movimento de agitagdo vai-e-vem € combinado
com os movimentos laterais das extremidades do tubo. A cada balango do frasco ocorre o
impacto das esferas contra a amostra promovendo a mistura e moagem simultaneamente.
Devido a amplitude (cerca de 5 cm) e a velocidade (cerca de 1200 rpm) do movimento de
aperto, as velocidades de esferas séo elevados (na ordem de 5 m/s) e consequentemente, a forga

do impacto da bola é extraordinariamente grande. Portanto, estes moinhos podem ser
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considerados como a variedade de alta energia (SURYANARAYANA, 2001). A Figura 11

mostra o esquema deste moinho.

Figura 11- Esquema de moinho agitador

Fonte: SURYANARAYANA, 2001

Gavrilov e colaboradores, 1999 estudaram a movimentagéo das esferas no interior do
moinho tipo “shaker” e concluiram que as esferas se movem ao longo da trajetoria parabolica

em um campo gravitacional, segundo a equagao:
gt?
u(t) =up+ vt + — = vt gt Eq.1

Onde: u = (ux, Uy, U7)" é 0 vetor posicdo, v = (Vx, Vy, V7)" é 0 vetor velocidade e g = (0, 0, g) é 0

vetor gravidade.

2.6.4.2 Moinho de bolas planetario

Este nome é devido ao movimento dos frascos semelhante ao movimento dos planetas,
conforme Figura 12.

Os jarros sao dispostos sobre um meio de rotacéo de disco com suporte € um mecanismo
de acionamento especial os faz girarem em torno do seu préprio eixo. A forca centrifuga
produzida pela rotacdo dos frascos em torno de seu proprio eixo e a produzida pelo disco de
suporte rotativo atuam sobre o contetdo do jarro, consistindo de material a ser moido e as bolas
de moagem. Uma vez que os frascos e 0 apoio de rotacdo do disco giram em dire¢fes opostas,
a forca centrifuga alternadamente com a rotacdo promovem a moagem semelhante ao um
moinho de bolas convencional, porém com uma velocidade e intensidade extremamente maior
(SURYANARAYANA, 2001).
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Figura 12- Esquema de moinho planetario

Fonte: SURYANARAYANA, 2001

Zhang et al., 2014 estudaram a lei de distribuicdo de tamanho de bola no moinho
planetério através do método dos elementos discretos. Os resultados mostraram que a energia
de impacto pode ser adquirida quando a taxa de enchimento é 24%, por outro lado a maior forca
média de contato e maior indice de utilizacdo de energia das bolas pode ser adquirido quando
ataxa de velocidade é de 1,5. A forca de contato média aumenta com o aumento da proporgao
das bolas grandes, o que significa que a distribuicdo de tamanho bola tem algum efeito sobre a

britagem e 0 processo de moagem.

2.6.4.3 Moinho de atrito

O moinho de atrito é um tipo de moinho de esferas capaz de gerar maior energia. E
constituido por um cilindro vertical comum a série de rotores dentro dele, dispostos
progressivamente em angulos retos entre si, 0os impulsores energizam a carga de esferas,
fazendo com que ocorra a reducdo do p6 devido ao impacto entre as esferas, a parede do
recipiente e o eixo do agitador. Um motor potente gira as turbinas, que por sua vez agitam as
esferas de ago no tambor, conforme Figura 13 (SURYANARAYANA, 2001).
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Figura 13- Esquema de moinho de atrito

Fonte: SURYANARAYANA, 2001

Silva et al., 2014, utilizaram o moinho atritor para moer alumina variando a velocidade
de rotacdo de 300 a 500 rpm, e concluiram que mantendo-se o tempo constante, consegue-se

um menor tamanho de particulas, quando a velocidade empregada é maior.

2.6.4.4 Moinhos Comerciais

Os discos de turbinas a gas sdo componentes das aeronaves onde a temperatura de
trabalho chega em torno de 650°C. Os motores atuais requerem ligas de alto rendimento (ASM,
1990). Assim, a fim de melhorar a estabilidade e propriedades mecanicas destes materiais,
novas rotas de producdo estdo sendo desenvolvidas, como a producdo de superligas por
metalurgia do pd, as quais substituiram ligas forjadas como discos de turbina, incluindo ACEL
76, LC Astral, IN-100 e René 95. Em geral, a resisténcia destas ligas ¢ uma funcdo direta do
fracdo de y'. O processamento de p6 permite a producdo de um tamanho de gréo fino, o que da
a capacidade de formar ligas superplasticas como PratteWhitney. As ligas sdo caracterizados
por uma alta concentracdo homogénea de elementos em solucgdo sélida e elementos que formam
a fase y'. Esse fator limitaria a forjabilidade das ligas fundidas e forjadas (ASM, 1990;
JOHNSON & GERMAN, 2001; CAl et al., 2007).

2.7 Prensagem

2.7.1 Prensagem uniaxial

Ap0s 0 processo de moagem, é necessario a compactacao para posterior sinterizagao.
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Para Enneti et al., 2013, a prensagem uniaxial é um processo de conformacdo
significativo, o qual tem o objetivo compactar 0 pd entre as faces rigidas das pungdes e as
paredes da matriz para se obter o chamado corpo a verde que mais tarde sera sinterizado para
formar a ligacdo metalica entre as particulas de pd. A compactacdo a frio tem por objetivo a
obtengdo da mé&xima densidade & verde compativel com a complexidade geométrica da peca.

A prensagem consiste de trés etapas principais: enchimento com o p6, compactacao e a
ejecdo das partes compactadas. A prensagem uniaxial pode ser atraves de uma compactacéo de
acao Unica, onde apenas uma puncao exerce uma pressdo sobre o0 molde ou dupla a¢éo na qual
0 po é pressionado por duas puncdes opostas (CHUA et al., 2010; RIEDEL & CHEN, 2012).

Cristofolini et al., 2016, afirmam que a densificacdo durante a compactacdo a frio é
afetada pela compressibilidade do pé que depende da composicdo quimica, do contetdo
intersticial, da liga, da distribuicdo de tamanho e forma, bem como do lubrificante misturado
para reduzir o atrito entre o po e a superficie da matriz. Tal atrito provoca uma diminuicdo da
forca de compactacdo da coluna de pé ao longo da distancia das superficies de compactacéo,
isto é, entre as superficies em contato (parede da matriz e punc¢des), e uma consequente
distribuicdo axial ndo homogénea da densidade verde ao longo da altura do corpo a verde. O
coeficiente de atrito entre o pé e a superficie da matriz é, em principio desconhecido, devido a
natureza particular do material a ser compactado. A real superficie de contato entre a coluna de
po e as paredes da matriz mudam com o aumento da compactacdo devido a deformacéo das
particulas. Além disso, o lubrificante € sélido no inicio, e depois derrete devido ao calor
friccional espalhando sobre os espacos entre particulas, aumentando sua eficiéncia durante a
compactacao.

Usualmente a compactacao de metais é feita aplicando-se uma pressdo entre 450 e 600
MPa. Neste intervalo é possivel chegar a uma densidade 90% préximo a tedrica, para pos de
ferro. Apesar de se conseguir uma alta porcentagem de densidade a verde, ela ndo é uniforme
ao longo do volume das pecas em decorréncia da perda de carga por atrito entre as particulas
de po, puncdes e parede da matriz (LENEL, 1980). A Figura 14 mostra as etapas da prensagem

uniaxial.
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Figura 14- Etapas da prensagem uniaxial

Enchimento da ?orpo
matriz com pé Compactagiao ejetado

. l Puncio
Po [“— superior

Puncio
Matriz inferior

Fonte: Adaptado de LENEL, 1980

2.7.2 Prensagem isostatica a frio

Este tipo de prensagem € um processo onde a densificacdo ocorre sob uma condicao de
pressdo isostatica ou semi-isostatica, conforme Figura 15. Neste método, um molde
elastomérico é utilizado para selar o pé e, em seguida, a pressuriza¢do ocorre por um liquido
com pressdo hidrostatica. A maior vantagem é que a compactacdo ocorre em todas as direces
uniformemente, promovendo uma densidade uniforme e sem defeitos na fase de eje¢édo quando

comparado com pecas prensadas uniaxialmente (RIEDEL E CHEN, 2012).

Figura 15- Etapas da prensagem isostética a frio

\/
e

I- Encher o molde; 11- Colocar 0 molde no vaso; 111- Liberar a pressao;
Fechar; Fechar o vaso; Abrir 0 vaso;
Criar vacuo; Pressurizar. Abrir 0 molde;
Lacrar. Remover o cdp.

Fonte: PRICE, 1998

2.8 Sinterizacao

Ap0s o processo de compactacéo, é feito a sinterizagdo do corpo a verde.

A sinterizacdo € um processo termodinadmico irreversivel onde o corpo a verde se torna
solido. Esta transformacéo ocorre devido a diminuicdo da energia livre superficial especifica

das particulas. Primeiramente, as particulas percorrem curtas distancias e, sob o efeito de
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rotacdo, se reposicionam para maximizar os pontos de contatos entre elas ocorrendo a formacéo
de contornos de grdos devido a reagBes quimicas e posterior formagdo dos pescogos
interparticulas ocorrendo assim a densificacdo. Este processo € mostrado na Figura 16. Pode-
se conseguir um aumento de densidade relativa de até 92%. Estas etapas sdo decorrentes de
mecanismos de transporte de material, ocorrendo a difuséo entre os atomos devido a energia
térmica (KING, 2005; GERMAN, 1994).

Figura 16 - Exemplo de sinterizacdo para duas particulas esféricas

Fonte: German, 1996.

O objetivo da sinterizacdo € promover a unido entre as particulas através da difusdo. A
temperatura de sinterizagao deve ser inferior ao ponto de fusdo de pelo menos um dos elementos
constituintes de maior concentracgdo na liga (GERMAN, 1998).

O processo de sinterizacdo pode ser afetado por diversos fatores, os quais influenciam
na densificacdo final do material. Dentre estes sdo: distribuicdo de tamanho de particulas do po;
composicdo quimica do material; microestrutura e fases presentes na sinterizagao; atmosfera de
sinterizacao, temperatura e tempo. Os patamares de tempo e temperatura, variam de acordo com
0 tipo de material a ser sinterizado. Para 0s acos, a faixa de temperatura varia de 1150 a 1350
°C (GERMAN & BOSE, 1997).

Na Figura 17 encontra-se representado as etapas da sinterizacdo. Em A, o material
encontra-se na forma de particulado. Em B, ocorre a primeira etapa da sinterizacdo, onde a
relacdo entre o comprimento do contato entre as particulas pelo didmetro da particula é inferior
a 0,3. Nesta fase, 0s contatos estdo na forma de microplanos e o tamanho é dependente da
pressdo de compactacdo. A compactacdo nesta fase é pequena, 0s poros irregulares, assim, as
particulas permanecem com seu formato original ap6s compactacdo. No estagio intermediario,
(C) a relagdo do tamanho de contato é maior que 0,3 assim como ocorre 0 aumento do seu

tamanho. A partir dai as particulas comecam a perder suas formas originais. No Ultimo estagio
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(D), a compactacdo chega a valores proximos a 90 e 95% da densidade tedrica, pois 0s poros
isolados se tornam esféricos (GERMAN, 1991).

Figura 17 — Etapas do processo de sinterizacédo

Fonte: GERMAN, 1991.

Para Gomes, 1995, o processo de sinterizacéo pode ser dividido em trés estagios, sendo
eles: inicial, intermediario e final. No primeiro, tem-se uma microestrutura com grande
curvatura, onde a taxa de formacao do pescoco e a contragdo sao pequenas. No segundo estagio
ocorre a densificagdo do corpo compactado e diminuigdo do didmetro dos poros. No terceiro

estagio ocorre eliminacao dos poros, conforme Figura 18.

Figura 18 — Etapas do processo de sinterizagdo
| TF
I

Ly iy :

&

Fonte: GOMES, 1995

2.9 Influéncia dos Carbetos

Para Gubernat & Zych, 2014 carbetos sdo os compostos onde ocorre uma ligacdo
guimica direta entre atomo de carbono e atomos metalicos. Ha trés grupos de carbetos, isto &,
os carbetos de sais, carbetos tipo diamante e carbetos metalicos. Neste ultimo, os atomos de
carbono estdo localizados nos vazios octaédricos. Existe uma combinacéo Unica de trés tipos
de ligacdes na estrutura dos carbetos metalicos, isto €, metélica, covalente e as ligagdes ibnicas.
Os carbetos deste grupo apresentam uma gama de propriedades valiosas tais como elevada
dureza, pontos de fusdo muito altos (préximo a 4000 °C) e boa condutividade térmica e elétrica.

Assim, tem havido um aumento do interesse em materiais com elevada resisténcia térmica e,
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portanto, o interesse nos carbetos metélicos, principalmente, do 5B grupo da tabela periodica
de elementos.

Carbetos ndo estequiomeétricos, especialmente VC e NbC, sdo usados como inibidores
de crescimento de grdos em metais duros e sdo elementos importantes na estrutura de acos
ligados (KURLOV & GUSEV, 2014).

Neste trabalho a adi¢do de carbetos foi utilizada com intuito de diminuir o tempo de

moagem com reducdo no diametro das particulas.

2.9.1 Carbeto de Tungsténio (WC)

O carbeto de tungsténio encontra potenciais aplicagdes, devido as suas propriedades
especificas, tais como alto ponto de fusdo (2275 °C), densidade (19,25 g/cm?), dureza superior
(2000 - 2300 HV), baixo coeficiente de atrito, alta resisténcia a oxidacao e boa condutividade
elétrica (GERMAN, 2005; SHANMUGAM et al., 2005). E usado principalmente para
ferramentas de corte e pecas resistentes ao desgaste (JIN et al., 2007).

Na verdade, mais do que 60% do consumo mundial de tungsténio €, sob a forma de
carboneto de tungsténio. O consumo total de tungsténio para metais duros excede 60.000
toneladas por ano, onde cerca de 45-50% consiste em carboneto de tungsténio com tamanho de
particulas submicrométrico (POLINI et al., 2016).

H& uma série de processos para a sintese de p6s de WC e cada processo varia nas
caracteristicas do po produzido, incluindo carburacdo direta do pé de tungsténio, reducdo do
efeito de carburacdo, moagem mecanica, e rotas poliméricas precursoras utilizando alcoxidos
de metais (WANG, 2004). Na maioria dos casos, 0 p6 de WC é produzido por carburacgdo direta
de p6 de tungsténio (SCHWARTZKOPF & KIEFFER, 1953). O W em p6 é misturado a seco
com cerca de 6,3 em peso de carbono preto. A mistura é passada através de tubo de carbono de
alta frequéncia em fornalhas, nas temperaturas de 1400 - 1600 ° C, num fluxo com atmosfera
de hidrogénio por 2-10 h (GIRANDON et al., 2000).

WC em pd também pode ser preparado pela carburacdo de materiais metalicos em
atmosfera de gés carbonéceo (mistura CHs-Hz) a uma temperatura relativamente baixa (XIAO
et al., 2002). Embora a tecnologia seja utilizada em grande escala, esse processo pode resultar
na deposicdo de quantidades indesejaveis de carbono livre, e a formacgéo de carboneto de di-
tungsténio (W2C), juntamente com a sintese de WC (MCINTYRE et al., 2002).

Na Figura 19 tem-se a morfologia das particulas de WC encontrada por XIAO e

colaboradores.
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Figura 19 - Morfologia inicial do p6 de WC

'A’-t‘ o

Fonte: XIAO et al., 2002

2.9.2 Carbeto de Vanadio (VC)

O VC geralmente é obtido através da reacdo entre pos de V e C em um intervalo de
temperatura entre 1100 e 1500 °C (ZHANG & LI, 2005).

O carbeto de vanadio € atrativo por causa de suas excelentes propriedades fisicas e
mecanicas, tais como dureza elevada, excelente resisténcia ao desgaste, boa resisténcia a
corrosdo, excelente resisténcia a alta temperatura, alta estabilidade quimica e estabilidade
térmica, mesmo a altas temperaturas. E comercialmente usado em brocas e ferramentas de corte
(HOSSEIN-ZADEH et al., 2016).

Possui como caracteristicas estrutura ctbica de corpo centrado quando na sua forma
metalica; peso atbmico 50,942 g/mol, densidade igual a 5,71 g/cm?; temperatura de fusdo em
torno de 2700 °C, pardmetro de rede de 3,0231A e dureza de 2800 a 2950 HV (SCUSSEL,
1992).

O VC que atua como inibidor de crescimento de grdos, melhorando a resisténcia a
oxidacdo e aumentando a estabilidade térmica.

Para Kumar & Singh, 2016, o controle do crescimento de gréo é feito utilizando uma
quantidade bem reduzida de VVC utilizando uma taxa de aquecimento isotérmica e muito rapida
num curto intervalo de tempo.

Uma das principais caracteristicas de utilizacdo do vanadio em acos, é devido a alta
solubilidade do carbeto e carbonitretos quando comparada a outros elementos. Tal
caracteristica, permite a dissolucdo de todos carbetos e carbonitretos de vanadio em
temperaturas 1150 a 1250°C. Assim, o endurecimento por adi¢do de vanadio € proporcional a
guantidade de vanadio adicionada. Desta forma, € possivel determinar a quantidade de vanadio
qgue deve ser adicionada para que se consiga um aumento na resisténcia que se deseja
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(GLODOWSKI, 2000). Xiao e colaboradores identificaram as particulas de VC representadas
na Figura 20.

Figura 20 - Morfologia inicial do pé de VC

Fonte: XIAO et al., 2009

2.9.3 Carbeto de Nidbio (NbC)

O NbC possui estrutura cubica e densidade 7,8 g/cm®. Suas propriedades de dureza
Vickers (2400 HV) (KEOWN, 1981), alto ponto de fusdo (3600 °C), alta estabilidade quimica
e condutividade, o tornam um dos carbetos mais atrativos em processos onde € utilizado como
inibidor de crescimento de grdos em processo de sinterizacdo em fase liquida (HUANG et al.,
2008; SCUSSEL, 1992; XIAO et al., 2009).

Também é utilizado em aplicagbes como fase de reforco na matriz de ferro e
revestimentos duro para melhorar a resisténcia ao desgaste do material, ou como pelicula fina
para aplicacdo contato eléctrico (FARAH et al., 2001).

Carbetos de nidbio podem ser produzidos por reagdo direta a alta temperatura, reagdo
de auto-propagacao ou carburacéo de 6xido de nidbio. O NbC em proporgdes estequiométricas
adota estrutura sal-gema, onde um atomo de niébio forma os reticulos cubicos e o a&tomo de
carbono ocupa as posic¢des intersticiais na estrutura octaédrica (WU et al., 2013). Na Figura 21,

tém-se a micrografia das particulas de NbC encontradas por Xiao et al., 2009.



Figura 21- Morfologia inicial do p6 de NbC

Fonte: XIAO et al., 2009
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3 MATERIAIS E METODOS
3.1 Materiais

O material utilizado neste trabalho trata-se de cavacos remanescentes de usinagem do aco
X22CrMoV 12-1. Inicialmente os cavacos se encontravam nas formas de espiral e lascas,
conforme Figura 22. Este material é proveniente de processo de usinagem de palhetas de
turbinas a gés, para geracao de energia, fornecido pela empresa Siemens.

Para fins comparativos utilizou-se também a amostra bruta de solidificacdo do aco
X22CrMoV 12-1 em forma de barra cilindrica (bulk) nas dimensdes (¢ x L): 15 x 28,5 mm
(Figura 23).

Figura 22 — Cavacos da liga X22CrMoV 12 -1 remanescentes de usinagem

S

L

Fonte: Autor
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Figura 23 — Liga X22CrMoV 12-1 bruta de solidificacéo

(oxL): 15 x 28,5 mm

Fonte: Autor

O cavaco foi moido utilizando quatro condicGes, sendo elas: sem adi¢cdo de carbetos
(Puro); com adicdo de carbeto de nidbio (NbC); de vanadio (VC) e de tungsténio (WC)
fornecido pela H. C. Starck, Berlin, Alemanha. Os carbetos s&o materiais manufaturados
industrialmente e possuem tamanho médio de particulas de 1pm; 3-4um, 2-4 pum

respectivamente.

3.2 Métodos

A moagem realizada, bem como as compactagdes, sinterizagdes e tratamentos térmicos,
assim como suas devidas prepara¢Ges metalograficas, durezas e analises de microscopia optica
foram realizados no Laboratério de Metalurgia e Materiais da UNIFEIL. A granulometria,
microscopia eletronica de varredura e difracdo de raios X foram realizadas no Laborato6rio de
Caracterizagdo Estrutural, ambos localizados no Instituto de Engenharia Mecénica da UNIFEL.

A Figura 24 apresenta o fluxograma do procedimento experimental adotado na

elaboracdo deste trabalho.



Figura 24 — Fluxograma do procedimento experimental

o icn;
Caracterizagdo microestrutural;
Microdureza

Limpeza

Fonte: Autor
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Retracdo volumétrica;
Distribuicdo quimica;
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Distribuicdo quimica;
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Variacdo de massa
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3.2.1 Limpeza dos cavacos

Os cavacos do ago X22CrMoV 12-1 foram recebidos com residuos de fluido
refrigerante usado durante o processo de usinagem. Sua limpeza foi efetuada por meio de
ultrassom utilizando uma lavadora ultra-sénica da marca Ecel, modelo Alpha 3L Plus.

Para isto, com o auxilio de um béquer, imergiu-se o material em solucéo de acetona P.A
(P.M 58,08), permanecendo dentro da bacia do equipamento com &gua por 30 minutos sob
temperatura de 30 °C e frequéncia de 40 kHz. A limpeza ocorre por meio de cavitacao, gerando
ondas de alta frequéncia no liquido contido em sua cuba, auxiliando a quebra das moléculas de

residuos indesejaveis.

3.2.2 Composicdo quimica

Para determinacdo da composi¢do quimica do aco X22CrMoV 12-1, foi realizado o
ensaio de espectroscopia por centelhamento Optico. O equipamento empregado foi um
espectrometro da marca Spectro, modelo Spectro Maxx. O ensaio foi realizado na empresa

Industria de Material Bélico do Brasil (IMBEL) localizada nesta cidade.

3.2.3 Moagem de alta energia

O processo de moagem de alta energia dos cavacos do aco X22CrMoV 12-1 foi
realizado com o material nas condic¢Ges puro e com adi¢do de 3% em massa dos carbetos de
Nb; V;e W.

A Tabela 2, mostra as composi¢es utilizadas.

Tabela 2— Composi¢des usadas no processo de moagem de alta energia

Composigoes X22CrMoV 12-1 (g) Carbetos (Q) Massa Total ()
Puro 30 0 30
3% NbC 30 0,9 30,9
3% VC 30 0,9 30,9
3% WC 30 0,9 30,9

Fonte: Autor

A moagem do cavaco do aco X22CrMoV 12-1 foi executada em um moinho planetario
de alta energia da marca Noah-Nuoya, modelo NQM 0,25 L.

As configuragdes aplicadas no processo de moagem de alta energia estdo descritas na
Tabela 3.
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Tabela 3 — Pardmetros usados na moagem do cavaco do ago X22CrMoV 12-1

Parametro de moagem Valor adotado
Velocidade de moagem 350 rpm
Relacdo massa/esfera 1:10
Tempos de moagem 10, 30, 60 e 100 horas
Tempo de parada Paradas de 15 minutos/hora
Tempo total de moagem 100 horas

Fonte: Autor

A cada 10 horas de moagem retirou-se amostras do material para caracterizacdo e

verificacdo da evolugdo do processo.

3.2.4 Peneiramento
Para a obten¢ao de poés com tamanho menor que 150 pm, utilizou-Se 0 processo de
peneiramento por meio de um agitador de peneiras eletromagnético, marca Bertel, por um

tempo de 20 minutos e frequéncia de 5 Hz.

3.25 Compactacédo do po

Foram prensadas amostras com 5 gramas do p6 do aco X22CrMoV 12-1 puro e com
adicao de 3% dos respectivos carbetos. Também foi utilizado estearato de zinco (2% em peso)
misturado ao po para facilitar o processo de compactacao.

Os corpos de prova (cdp) foram compactados uniaxialmente em matriz cilindrica através
da aplicacédo de uma carga de 2 tf por 30 s. Este processo foi realizado em triplicata, para que
se obtivesse reducdo da porosidade pela acomodacao das particulas do material. O equipamento
utilizado nesta fase foi uma prensa hidraulica convencional da marca SCHULZ com capacidade
de até 15 toneladas.

Para lubrificacdo da cavidade da matriz e das puncdes, utilizou-se uma solugéo contendo

10% de estearato de zinco e 90% de acetona.

3.2.6 Densidade a verde

As amostras foram retiradas da matriz, e entdo realizadas as medidas de massa, altura e
diametro das mesmas para o célculo da densidade a verde. Logo apds a compactacédo, as
particulas permanecem unidas por ancoramento mecanico. A densidade a verde foi definida

levando em consideracgéo a relagé@o entre a massa dos corpos de prova e o seu volume.
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A densidade a verde da amostra compactada foi determinada com o auxilio de uma
balanca analitica da marca Shimadzu modelo AY220 e um paquimetro da marca Mitutoyo com

resolucéo de 0,05 mm.

3.2.7 Sinteriza¢do do p6 compactado

Para a fase de sinterizagéo, as amostras foram inseridas em um tubo de quartzo de 15 mm
de didmetro e acoplado ao sistema que realiza o vacuo. Em seguida as amostras foram inseridas
na cdmara do forno. Para esta fase foi utilizado um forno elétrico da marca EDG 3P-S. Foram
configurados dois patamares de aquecimento, no primeiro a taxa de aquecimento foi de 5°C/min
até que se atingisse 500°C, mantendo nesta temperatura por 30 minutos, com a finalidade de
eliminar o material organico presente nas amostras.

Ao término desta rampa, a taxa de aquecimento foi configurada para 15°C/min até que
alcancasse a temperatura de 1200°C, onde permaneceu por 60 minutos.

O processo de resfriamento foi dentro do forno ainda sob vacuo.

3.2.8 Preparacédo dos corpos de prova

Para avaliagdo microestrutural das amostras ap0s a sinterizacao, executou-se a preparacao
metalografica das mesmas. As amostras foram embutidas em resina termofixa utilizando a
embutidora da marca Arotec, modelo PRE30, posteriormente lixados, com lixas nas granas 400,
600, 800 e 1200 utilizando a maquina politriz da marca Arotec, modelo Aropol 2V. Alumina
com granulometria 0,5 um e suspensdo de silica coloidal para o polimento final OP-U, com

granulometria 0,05 pm.

3.3 Caracterizacoes
3.3.1 Tamanho médio de particulas

A medicdo do tamanho médio das particulas obtidas pelo processo de moagem de alta
energia foi realizada por meio de feixes de laser emitidos pelo aparelho. A andlise da
distribuicdo granulométrica dos pds foi realizada por meio do equipamento de marca Microtrac,
modelo S3500.

As medicBes foram realizadas inserindo-se as amostras no interior da camara do
equipamento, esta contém agua destilada, que se movimenta por meio de fluxo gerado pelo
sistema, sendo assim as particulas sdo espalhadas na agua, permitindo uma avaliacdo

satisfatoria do tamanho médio das particulas.
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3.3.2 Microscopia eletronica de varredura (MEV/EDS)

Para a avaliagdo da morfologia das particulas obtidas durante o processo de moagem, a
distribuicdo dos carbetos inseridos e caracteristicas microestruturais, foi feito uso de
microscopia eletrénica de varredura utilizando sinais de elétrons secundarios e retro espalhados.

Fazendo uso dos sinais dos elétrons secundarios (SE), foi possivel avaliar a morfologia
e 0 tamanho médio das particulas dos pos obtidos em diferentes tempos de moagem, com e sem
adicdo dos carbetos. Ainda no modo SE, foi realizado analise da porosidade e difusdo das
particulas nas amostras sinterizadas.

Ja com o sinal dos elétrons retro espalhados (BSE), foi possivel diferenciar e visualizar
a distribuicdo dos carbetos por meio de sua densidade atbmica nas amostras retiradas durante
no processo de moagem.

Com o sinal de espectroscopia por dispersao de energia (EDS), foi possivel confirmar a
presenca e distribuicdo dos elementos quimicos do aco X22CrMoV 12-1 e avaliar a distribui¢éo
dos carbetos na superficie dos pds e na matriz do aco apds a sinterizacéo. Para tais analises foi
utilizado o microscaépio eletrénico de varredura da marca Zeiss, modelo EVO MA15, com

detector de espectroscopia por dispersdo de energia da marca Bruker, modelo xFlash 630.

3.3.3 Difracao de raios X

Para a identificacdo de fases presentes na microestrutura das amostras no estado barra
cilindrica — “bulk”, ap6s sinterizagdo e nas amostras retiradas durante a moagem foi utilizado
difracdo de raios X, os parametros utilizados foram: tensdo 40 kV e corrente 40 mA, com
intervalo de varredura de 30 a 130°, com passo de 0.02°/segundo e radiacéo feita por meio de
tubo de cobalto. O equipamento usado para a realizagdo das amostras foi o difratbmetro da

marca Panalytical, modelo X'Pert Pro.

3.3.4 Densidade das amostras sinterizadas

A densidade das amostras sinterizadas foi determinada por meio do método de
Arquimedes. Inicialmente a balanca foi configurada de acordo com a temperatura da agua
destilada (24 °C) no momento da realizagdo do ensaio. A densidade da mesma a esta
temperatura foi de 0,9973 g/cm?.

Para a determinacédo da densidade, a amostra foi pesada na bandeja interna da balanca,
sendo em seguida mergulhada em agua destilada no interior do cesto de pesagem. No momento

em que a amostra ndo absorveu mais agua, foi possivel obter o resultado de densidade apos a
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sinterizacdo. O ensaio foi feito utilizando uma balanga analitica da marca Shimadzu, modelo
AY220.

3.3.5 Microscopia Optica

As caracteristicas micrograficas e microestruturas presentes da superliga foram
avaliadas no bulk (amostra cilindrica) e ap0s a sinterizacdo do p6 compactado. Para a avaliacdo
da porosidade nas amostras sinterizadas, foram realizadas analises em 5 campos aleatorios da
amostra, utilizando o software Stream Basics.

Para a avaliacdo das microestruturas presentes, foi realizado ataque com reagente Vilella
variando o tempo de ataque de 10 a 50 segundos, e em seguida utilizando um microscépio
Optico da marca Olympus modelo BX41M.

3.3.6 Dureza

Para a realizacdo do ensaio de dureza aparente nas amostras sinterizadas apds o
tratamento térmico foi utilizado a dureza Rockwell na escala “F”, conforme norma ISO 4498
(2005). A escala Rockwell “F” consiste na aplicagdo de uma carga de 60 kgf, utilizando um
penetrador com ponta esférica, com diametro de 1,588 mm (1/16" polegada). Foram efetuadas
5 medigGes em cada amostra. As medicOes de dureza foram realizadas utilizando um durémetro

de marca Ottowolpert-Werke, modelo Testor.

3.3.7 Ganho de massa por oxidacao

As amostras previamente limpas foram colocadas nos cadinhos de quatzo, depois
posicionadas dentro cadinho de cerdmica, em seguida o conjunto foi inserido em uma estufa da
marca Quimis, modelo Q317M23 onde permaneceu a temperatura de 50 °C por 24 horas para
secagem total das amostras e dos cadinhos utilizados.

Entdo, as amostras foram inseridas em um forno elétrico sob uma temperatura de 580
°C. Foram realizadas pesagens entre 0 e 1000 horas de tratamento retirando-se as mesmas para
pesagem em intervalos de aproximadamente 100 horas, totalizando 8 pesagens. Em cada
retirada as amostras permaneceram resfriando em temperatura ambiente e dentro do dessecador
por 15 minutos antes de serem medidas as suas massas.

Foi utilizado um forno tipo mufla da marca JUNG, modelo LF0212, no qual as amostras
foram inseridas e posicionadas no interior de sua camara de aquecimento. A cada intervalo €

registrado 0 ganho de massa das amostras.
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3.3.8 Ensaio de compressao

Apb6s o tratamento térmico de témpera e revenimento, realizou-se o ensaio de
compressdo visando a determinacao de propriedades na zona plastica.

O ensaio de compressdo é utilizado para determinacio da resisténcia do material. E
indicado para materiais frageis, de baixa resisténcia e para p6s compactados sendo um método
confiavel e preciso (JONSEN et al., 2007).

O didmetro e a altura sdo informados ao software, e em seguida cada amostra com suas
respectivas dimensdes sdo acopladas ao equipamento, é dado entdo inicio a aplicacdo de carga
até que fossem obtidos os valores de forca e deformagdo. Com estes resultados, tragcam-se as
curvas de ¢ Vs € de cada amostra e posteriormente determina-se 0 modulo de elasticidade.

Para a realizacéo do ensaio de compressao foi empregada uma maquina universal marca
INSTRON, modelo 8801, com capacidade de até 10 toneladas.

Na determinagdo das curvas o Vs £ das amostras da superliga nos estados, bulk, e ap6s
tratamento térmico das amostras nas condi¢es puro, com adicdo de NbC, VC e WC foi
empregada a norma americana ASTM (American Society for Testing and Materials) E09 — 09
(Método de teste padrdo para ensaio de compressdo de materiais metélicos a temperatura
ambiente). Foram realizados 1 ensaio em cada amostra sendo realizada uma réplica para cada
amostra.

Com os resultados obtidos ap6s 0 ensaio de compressdo, tragou-se as curvas tensao-
deformacéo.

A resisténcia & compresséo é altamente dependente da densidade do material (JONSEN
et al., 2007).
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO
4.1 Analise quimica da liga X22CrMoV 12-1

De acordo com a analise quimica, (espectroscopia por centelhamento optico) o material
utilizado neste trabalho trata-se de um aco inoxidavel martensitico DIN X22CrMoV 12-1

apresentando a composicao de acordo com a Tabela 4.

Tabela 4 - Composi¢do quimica (% em peso) aco X22CrMoV 12-1 como recebido

Elemento C Cr Mo V Mn Ni Si Cu Nb W

Concentragéo (%) 0,22 11,09 083 0,25 062 054 025 004 001 0,02

Fonte: Autor

Os valores encontrados estdo conforme norma (EN 10269:2014) e dentro do intervalo

mencionado por Gandy, 2006 e préximo aos encontrados por Elarbi, 2008.

4.2 Determinacédo da densidade do material

Para o célculo da densidade do material, utilizou-se o0 método de Arquimedes, para isto,
uma seccdo da amostra no estado bulk em forma de barra cilindrica nas dimensdes 15 x 15,8
mm, (didmetro x altura), obtendo-se o valor de 7,70 g/cm?®. O valor calculado ¢ analogo ao

especificado pela norma DIN 17 240.

4.3 Analises da amostra como recebida (Bulk)
4.3.1 Anélise de microdureza Vickers
Os valores de microdureza da amostra como recebida — bulk, encontram-se na
Tabela 5. O valor médio encontrado, foi de 252,5 HV, utilizando carga de 1,96 N. Para 0 aco
da série X20, utilizando a mesma carga, Comeli, 2006, encontrou um valor médio de 280 HV.
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Tabela 5 — Microdureza Vickers da amostra bulk do ago X22CrMoV 12-1 (Carga utilizada: 1,96 N)

Microdureza

2552  253,7 250,7 2464 246,4 2544 2544 2559 2522 2552

Média

252,5

Desvio Padréao

3,5

Fonte: Autor

4.3.2 Caracterizacdo microestrutural da amostra como recebida

A amostra como recebida denota a microestrutura martensitica.

A micrografia da Figura 25 apresenta martensita temperada decorrente de tratamento
térmico que consiste de uma rede de deslocamento alongado que se desenvolve durante a
témpera dentro dos antigos graos de austenita. As setas na figura indicam as ripas da martensita.

Figura 25 - Microestrutura material no estado como recebido - Bulk

e 3 = P i T
2 EHT = 15.00 kv Mag= 500 KX %22 CrMoV 12-1 Bulk

WD = 80mm Signal A = SE1

Fonte: Autor

4.4 Caracterizacao dos poés
4.4.1 Analise granulométrica do diametro médio de particulas

4.4.1.1 Sem adicdo de carbetos
Para a analise do tamanho de particulas, os pés foram previamente peneirados em

peneira de malha 100 Mesh (abertura 150 pum).
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Conforme previsto, a analise dos resultados atraves da Figura 26 demonstra a
diminuicdo do tamanho de particulas a medida que o tempo de moagem aumenta em todas as
situacoes.

Avaliando isoladamente os tempos de moagem, percebe-se que com 10 h de moagem
sem utilizacdo de quaisquer carbetos, a distribuicdo granulométrica revela particulas com
tamanho médio de D1o: 36,03; Dso: 67,95 e Dgo: 120,4 um.

Apds 30 h de moagem, observa-se trés diferentes tamanhos de particulas, sendo eles:
D1o: 13,48; Dso: 37,77 € Doo: 77,47 pm,

Em 60h de moagem o didmetro das particulas € igual a D1o: 9,79; Dso: 28,29 e Doo: 69,4
pm.

O processo de moagem se mostrou eficiente apresentando diminuic¢do do diametro das
particulas de 10 a 60 h de moagem, sem adicéo de carbetos. A porcentagem de reducéo foi de:
D1o: 72,8; Dso: 58,4 e Doo: 42,4%.

Ap6s 60 h de moagem o diametro das particulas ndo teve significativa diminuicdo. O
que ocorreu foi um aumento na fragdo volumétrica. Assim, a moagem por um intervalo de

tempo maior que 60 horas se torna inviavel.

Figura 26 - Tamanho de particulas x Fragdo volumétrica
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Fonte: Autor
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Nas micrografias da Figura 27 A, B, C e D, observa-se particulas em escala
micrométrica. Verifica-se também algumas aglomeracdes de particulas, que provavelmente séo

decorrentes da soldagem a frio originada pelo choque entre os agentes moedores.

EHT=20.00 kv

WD = 05mm

1 um* EHT =20.00 kv Mag= 1000K X 1pm* EHT = 2000 kv Mag= 100DKX
WD = 05mm Signal A = SE1 WD = 85mm Signal A =SE1

Fonte: Autor

4.4.1.2 Analise dos pés com adi¢do de NbC

A utilizacdo do carbeto de nidbio na proporcao de 3% em massa mostrou uma discreta
melhora no processo de moagem, reduzindo o tamanho médio das particulas.

Apbs 10 h, temos, Dio: 11,16; Dso: 30,79; e Dgo: 53,66 um. Estes resultados
comparativamente a moagem sem utilizacdo de carbetos, representam uma reducao de 7% no
tamanho das particulas em Dio e de 30,1% em Dso. Em Dgo houve um pequeno aumento no
tamanho das particulas, devido provavelmente a aglomeracdes.

No tempo de moagem de 30 horas, a eficiéncia da moagem foi mais pronunciada
comparando ao mesmo tempo sem utilizacdo de carbetos, sendo a porcentagem de reducéao
préximo de 49,9; 68,6 e 19,3%, respectivamente correspondendo a D1o, Dso € Dgo.
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Decorridos 60 horas de moagem, as particulas adquiriram tamanho pouco maior quando
comparados a moagem do cavaco puro, o que pode ser justificado pelo aumento das interagdes
entre 0s corpos moedores, Ou seja, ocorreu o0 encruamento, fratura e consequente aglomeragao
das particulas.

A andlise da Figura 28 permite comprovar comportamento semelhante das curvas, ap6s
10 horas de moagem (excetuando a curva referente a 60 horas de moagem). Nas curvas
referentes a 30, 80, 90 e 100 horas de moagem, o tamanho das particulas ndo possui notéria

variacdo, aumentando somente a fragdo volumétrica.

Figura 28 - Tamanho de particulas x Fragéo volumétrica

T T T T T T T T T
1.Nb] :
100 T e e
/“«‘ / /o /v/v/
% 1 / 4 v/ M -
3l S
=) v
E 757 " v// 7 N
18] y Y
o
5] A ; J
S /
e 50 / 4
2 /
o -
> .
e /
o 254 ¢ —— ap6s 10 h de moagem
O\o / —=— ap6s 30 h de moagem
i /' apés 60 h de moagem
/ ——ap06s 80 h de moagem
o apds 90 h de moagem
0+ #
T T T T T T T T T
0 100 200 300 400

Tamanho de Particulas (um)

Fonte: Autor

A analise por MEV (Figura 29) mostra as particulas de p6 apds 60 horas, quando é
empregado o NbC durante a moagem. Existe variabilidade no tamanho das particulas, variando
a dimensdo de 1 a 20 um. A morfologia lamelar das particulas evidencia a fragmentacéo
decorrente do processo de moagem.

Nota-se também imagens sugestivas de aglomerados, justificando o pequeno aumento

relatado na analise granulométrica de em 60 horas de moagem.



62

\ ; |8 i A { ¥
EHT = 2000 kv Mag= 200KX 0 um* Mag= 200KX
WD =100 mm Signal A = SE1 WD = 10.0 mm Signal A = SE1

Fonte: Autor

4.4.1.3 Analise dos pos com adi¢cdo de VC

A adicdo de carbeto de vanadio mostrou-se a mais eficiente dentre os carbetos utilizados.
A reducdo no diametro das particulas, em relagdo a moagem com cavaco puro ap6s 10 horas de
moagem chegou a 91,5; 84,4 e 61,1% respectivamente para D1o; Dso € Doo.

Os valores coletados para 30 horas de moagem foram semelhantes aos encontrados para
a moagem de 60 horas com carbeto de nidbio. Assim, houve um aumento no tamanho das
particulas, o qual pode estar relacionado a impregnacdo das particulas e posterior soldagem a
frio. A curva representada no grafico mostra claramente este aumento.

Apos as 60 horas de moagem, foi obtido o melhor resultado na reducdo do tamanho das
particulas. Comparando com a moagem do cavaco puro, chega-se a 62,8; 67,2; 84,0% de
reducdo em Dio; Dso e Doo, respectivamente. Este fato deve-se ao fato do carbeto de vanadio
apresentar a maior dureza dentre os carbetos existentes.

A analise da Figura 30 permite constatar comportamentos parecidos em todos 0s tempos
de moagem, exceto para 30 horas de moagem.
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Quando se obtém uma fracdo volumétrica proximo a 75%, ocorre o inicio de soldagem

a frio para 10, 80 e 90 horas de moagem.

Figura 30 — Tamanho de particulas x Fragdo volumétrica
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Fonte: Autor

As particulas de p6 analisadas (60 horas de moagem com VC) revelaram particulas

nanomeétricas, e, em sua maioria com poucos microns de didmetro. No canto direito da Figura

31A, observa-se grande aglomerado de particulas provavelmente devido a soldagem a frio.
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Figura 31 - Andlise da dimenséo das particulas de p6 com adi¢do de VC em 60 horas de moagem
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Fonte: Autor

4.4.1.4 Analise dos p6s com adicdo de WC

A moagem utilizando carbeto de tungsténio foi a que apresentou resultados menos
eficazes. Através da analise da Figura 32, apds as primeiras 10 horas de moagem, a porcentagem
de reducédo no didmetro das particulas em relacdo a moagem do cavaco puro, foi de 29,9; 21,8

e 23,3% para D1o, Dso e Dgo, respectivamente.

Ap6s 30 horas de moagem, obteve-se os valores de 17,2; 18,5 e 30,7% para D1o, Dso e
Doo, respectivamente.

O diametro das particulas em 60 horas de moagem utilizando carbeto de tungsténio
foram maiores do que os obtidos na moagem do cavaco puro. 1sso sugere que a utilizacéo deste
carbeto é inviavel para tempos de moagem acima de 60 horas.

Outro fato observado foi que em 60 horas de moagem houve pequeno aumento no
didmetro das particulas, se comparado com os valores obtidos ap6s 30 horas de moagem com
0 mesmo carbeto (WC).
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Devido a dureza do WC ser a menor dentre os carbetos utilizados, o grau de encruamento foi

menor resultando em particulas com tamanhos maiores, dificultando o processo de sinterizacao.

Figura 32 - Tamanho de particulas x Fragdo volumétrica
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Fonte: Autor

Apdbs 60 horas consegue-se cinquenta por cento de reaproveitamento do p6 para

prensagem, com tamanho menor que 150 um.

4.4.2 Andlises da evolugdo da morfologia dos p6s com o tempo de moagem
4.4.2.1 Apo6s 10 horas de moagem

A analise de imagens utilizando o microscopio eletrdnico de varredura demonstra uma
melhoria no processo quando sao empregados os carbetos.

Na micrografia representada na Figura 33A, tem-se as particulas de pd sem utilizacéo
de carbetos apds 10 horas de moagem. Observa-se particulas de morfologia irregular com
variacdo no tamanho. O célculo através da média ponderada revelou particulas que possuem
diametro médio proximo a 97,29 um. Observa-se inicio de fratura devido ao encruamento na
particula de maior tamanho. Em B, ap6s 10 horas de moagem com carbeto de nidbio, observa-
se as particulas com predominancia de morfologia irregular e em menor fracdo volumétrica
particulas aciculares. O tamanho das particulas € ligeiramente menor em relagdo a moagem sem

carbeto, em torno de 90,69 um. Em C utilizando carbeto de vanadio, obteve-se 0 menor tamanho
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de particulas no mesmo tempo de moagem. A média ponderada revela tamanho médio de
particulas em torno de 31,86 pm. Ocorre predominancia de particulas com morfologia irregular,
sendo que também sdo observadas particulas aciculares e angulares em menor fracdo
volumétrica. Em D observa-se uma eficiéncia na moagem utilizando o carbeto de tungsténio.
O tamanho médio das particulas ficou em torno de 74,81 um com predominancia de particulas

de morfologia irregular.

Figura 33 - Microscdpio eletronico de varredura — apés 10 h de moagem. A) Puro; B) Com adigdo NbC;
C) Com adi¢do de VC; D) Com adicdo de WC
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Inicio da fratura B MR 6%
1 devido encruamento i ‘

EHT = 20.00 KV fa X mt 0Ky Mag= 10DKX

WD = 75 e Signal A = SE1

10 pm* EHT = 2000 kv Wag= 400K X oy EHT = 2000 kY Mag= 100K A
WD = 75mm Signal A = SE1 WD = B5mm Signal A =NTSBSD

Fonte: Autor

4.4.2.2 Apos 30 horas de moagem

Ap6s 30 horas de moagem ocorre consideravel reducdo do tamanho das particulas. O
diametro médio das particulas passou a um tamanho 59,97 um na moagem dos cavacos sem
adicdo de carbetos Figura 34A. A morfologia das particulas ndo sofreu alteracdes,

permanecendo irregular.
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Na moagem com adicdo de carbeto de nidbio Figura 34B, o tamanho médio das
particulas foi reduzido a 41,93um. Observa-se particulas de morfologia angular e grande
quantidade de aglomeracdes.

A moagem utilizando carbeto de vanadio apds 30 horas em C, mostrou através do
calculo da média ponderada, um valor igual a 105,48 um. Este valor pode ser explicado devido
as aglomeracdes, visto que em 10 horas de moagem o valor encontrado foi consideravelmente
menor. A morfologia das particulas esta alternando entre esférica e irregular.

Na moagem com carbeto de tungsténio (D) ocorre predominancia de particulas com
morfologia angular. O tamanho das particulas encontrado em relagdo a média ponderada foi de
43,2 um, mostrando um valor ligeiramente maior do que a moagem utilizando carbeto de nidbio
(41,93 um).

Figura 34 - Microscépio eletronico de varredura — apés 30 h de moagem. A) Puro; B) Com adi¢do NbC; C) Com
adicdo de VC; D) C
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Fonte: Autor
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4.4.2.3 Apos 60 horas de moagem

A andlise dos p6s decorridas 60 horas de moagem, sem adicdo de carbetos visto na
Figura 35A mostra particulas com morfologia irregular e grande variabilidade de tamanho. O
diametro médio das particulas foi 51,72 um. Comparando este valor na mesma condicdo em 10
horas de moagem, a reducdo no tamanho das particulas € de 46,84%.

Utilizando carbeto de nidbio (Figura 35B), o tamanho de particulas ficou préximo a
moagem sem utilizacdo de carbetos, tendo um valor préximo a 55,05 pum. Este fato demonstra
que a adicdo deste carbeto ndo tem influéncia significativa na redugdo do tamanho de particulas.
A morfologia das particulas consiste em irregulares tendendo a esférica.

Com a utilizacdo do carbeto de vanadio (Figura 35 C) obteve-se a melhor eficiéncia no
processo de moagem ocorrendo a reducdo em 80,72% no diametro das particulas, quando se
compara a moagem em 60 horas sem adicdo de carbetos. O didmetro médio das particulas
utilizando VC ap6s 60 horas de moagem ficou proximo a 9,98 um. Este valor encontrado
provavelmente esta relacionado a alta dureza do VC, fazendo com que o mecanismo ductil
fragil seja mais pronunciado quando comparado aos outros carbetos utilizados. TARASOV,
1948 e EWING, 1952 afirmam que quando puro o VC possui dureza entre 2800 a 2950 HV,
sendo considerado o carbeto mais duro existente. A predominancia das particulas consiste em
morfologia esférica.

A moagem com carbeto de tungsténio (Figura 35D) se manteve insatisfatoria ap6s 60
horas de moagem. O didametro médio das particulas neste tempo de moagem foi proximo de
62,16 um. Este valor é maior do que o encontrado em 60 horas sem adi¢do de carbetos (51,72
pum). Desta forma, a utilizagdo de WC se mostrou invidvel na reducdo do tamanho das
particulas. A morfologia das particulas permaneceu angular.
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Figura 35 - Microscopio eletronico de varredura — apds 60 h de moagem. A) Puro; B) Com adi¢do NbC; C) Com
adicéo de VC; D) Com adigdo de WC
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4.4.3 Andlise dos p6s embutidos e analisados via microscopia éptica apds 60 horas de
moagem

Na Figura 36A tem-se as particulas do p6 embutidas, sem adicao de carbetos apds 60

horas de moagem. Em B, observa-se NbC disperso homogeneamente no interior das particulas.

Em C, observa-se também o VC distribuido sob forma de particulas diminutas nas particulas

de X22CrMoV, j4& em D, algumas particulas de WC se encontram em tamanho

consideravelmente maior que demais carbetos indicando que o processo de moagem néo foi

capaz de reduzir significativamente o diametro de uma fracdo volumeétrica deste carbeto.

Figura 36 — P6 X22CrMoV 12-1 sem adi¢do de carbetos (A); Com adi¢do de NbC (B); Com adicéo de VVC (C);
com adi¢do de WC (D); ap6s 60 horas de moagem obtido por MO

-Fonte: Autor

4.4.4 Analises por EDS para os pds em 60 horas de moagem
4.4.4.1 Mapeamento: P6 sem adicdo de carbetos
Ap6s 60 horas de moagem, 0s pOs passaram por caracterizacdo de mapeamento por

espectroscopia de energia dispersiva acoplado ao MEV.
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Na Figura 37 observa-se as particulas de pé apresentando a distribuicdo dos elementos
primarios constituintes da liga, os quais estdo distribuidos homogeneamente por toda extenséo
dos pds. No espectro obtido, verifica-se os picos de maior intensidade sendo de ferro e cromo,

devido a maior concentracéo destes elementos na liga.

Figura 37 - Mapeamento do p6 puro em 60 horas de moagem
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Fonte: Autor

4.4.4.2 Analise Pontual: P6 sem adi¢do de carbetos
A analise pontual (Figura 38), revela mesma composicdo em diferentes particulas
analisadas, porém diferem na porcentagem massica. N&o se observa fases formadas durante este

tempo de moagem.
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Figura 38: Andlise pontual do p6 puro em 60 horas de moagem

Element;| Fe | Cr | Mo | Si | v "I_,V l —

% massica | 87,39 | 11,56 | 0,81 | 0,42 | 0,18

"5 Pl

A
A ) ‘Tk"w 2 Lo 1:7 |
. ‘ . . . 1“ L. ; : :

BSD MAG:5000 x HVESH kv Wlh M im
Elementol Fe | Cr | \ |M0| Si

% méssica | 86,83 | 12,26 | 0,46 | 0,32 | 0,13

Fonte: Autor

4.4.4.3 Mapeamento: P6 com adicao de NbC
No mapeamento do p6 com adicdo de carbeto de nidbio (Figura 39), nota-se distribuicao
homogénea dos elementos ao longo das particulas de p6. O NbC encontra-se distribuido
uniformemente. N&o se observa alteragdo ou formacéo de fases devido a utilizacdo de carbeto.
No espectro observa-se o pico de nidbio referente ao NbC que foi inserido no processo

de moagem.
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Figura 39 - Mapeamento do p6 com NbC em 60 horas de moagem
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4.4.4.4 Analise Pontual: P6 com adicédo de NbC

Para identificar a presenca do NbC no pé, utilizou-se a analise pontual em trés possiveis
pontos (Figura 40). No ponto 1 e 2 identifica-se a presenca do carbeto de nidbio. J& no ponto 3
0 espectro encontrou tungsténio, devido a provavel contaminacdo gerada na utilizacdo do
equipamento e como a porcentagem massica de W € alta, a possiblidade é de ser fragmentos

das esferas de moagem.
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Figura 40 - Andlise pontual do pé com NbC em 60 horas de moagem

cps/eV

Ponto 1

Elemento I Fe | Cr | Nb | Mo | S1 | A%
% massica | 84,09 | 11,03 | 3.42 | 0,66 | 0,61 | 0,21

r Mo

Elementol Fe | Cr | Si
% massica | 84,6 | 10,92 | 2,22

W o . Elemento | W | Fe | Gt | \ | Mo
% massica | 51,42 | 41,34 | 6,75 | 0,49 | 0,0

Fonte: Autor

4.4.45 Mapeamento: P6 com adi¢do de VC

A anélise do p6 apds 60 horas de moagem com VC mostra uniforme distribui¢do dos
elementos no po. A regido analisada na Figura 41 trata-se de um aglomerado de particulas. O
espectrograma indica uma pequena quantidade de tungsténio que provavelmente esta associado
a contaminacdo. Os picos de maior intensidade sdo dos elementos de maior fragdo volumétrica

da liga.
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Figura 41 - Mapeamento do pé com VC em 60 horas de moagem
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Fonte: Autor

4.4.4.6 Analise Pontual: P6 com adicdo de VC

A andlise pontual do p6 com VC ap6s 60 horas de moagem em trés diferentes pontos
(Figura 42) ndo mostra alteragdes na composicdo. Nao se observa fracdo massica relevante de
outros elementos ndo constituintes do material como recebido. O pico de silicio encontrado no
espectrograma dos pontos 1 e 2, € provavelmente contaminagdo do jarro de moagem que é

lavado antes da moagem com areia.
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Figura 42 - Andlise pontual do p6 com VC em 60 horas de moagem.

Ponto 3

7hu o r e
S_M Elemento | Fe | Cr | Vv | Mo
B ERITTICTRE L*JL—!'%méssical 86,14 | 10,78 | 2,99 | 0,08
- Aad |

v ,

Elemento | Fe 1 Mo
% massica | 85,62 | 10,83 | 1,73 | 0,95 | 0.88

kev

Elemento | Fe | Cr | A% l Si | Mo
% massica | 84,80 | 10,34 | 2,25 | 1,90 |

Fonte: Autor

4.4.4.7 Mapeamento: P6 com adicdo de WC

No mapeamento do poé utilizando carbeto de tungsténio (Figura 43), tem-se boa
dispersdo dos componentes da liga ao longo das particulas. Nao se evidencia fases formadas. O
espectrograma identifica o tungsténio utilizado na forma de carbeto.
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Figura 43 - Mapeamento do p6 com WC em 60 horas de moagem
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Fonte: Autor

4.4.4.8 Analise Pontual: P6 com adicdo de WC

A andlise pontual (Figura 44) identifica as diminutas particulas de cor clara como sendo
WC. Isto pode ser comprovado através do difratograma e quantificacdo da fragdo massica dos
elementos. As imagens mostram boa dispersdao do WC ao longo das particulas, resultado

apresentado nas imagens feitas por mapeamento dos elementos constituintes na Figura 45.



Figura 44 - Andlise pontual do p6 com WC em 60 horas de moagem

Ponto 1

Elemento| W I Fe | Cr | \%
% massica | 69,72 | 26,17 | 4,00 | 0,09 [§¥

78

Elemento | Fe | ¢r | W [ Mo | Vv

% miassica | 82,76 | 10,66 | 5.83 | 0,66 | 0,1

Fonte: Autor
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Figura 45 - Distribuicdo dos elementos Fe e W nas particulas de po do aco de X22CrMoV 12-1 com adicdo de
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Fonte: Autor

4.5 Analises apos sinterizacao
45.1 Densidade do corpo a verde versus corpo sinterizado

Na Figura 46 estdo representadas as densidades dos corpos de prova a verde e
sinterizados.

As densidades dos corpos a verde sdo proximas em todas as condi¢Ges. Na condicao
puro, o valor médio € 4,77 g/cm?, quando se adiciona NbC, 4,72. Para o p6 com adigdo de VC
o valor médio encontrado ¢ 4,65. Ja utilizando o WC o valor médio do corpo a verde € 4,81
g/cm®,

Apos a sinterizagdo o valor da densidade cresce consideravelmente em todas as
condigdes, sendo o estado puro e com adicdo de VC aqueles que apresentaram os melhores

resultados.
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A prensagem dos corpos de prova foi realizada na mesma matriz e utilizando a mesma
carga de compressao (2 toneladas) em todos as condi¢es. Isso justifica os valores préximos de
densidade dos corpos a verde.

Apo0s a sinterizacdo os valores de densidade foram obtidos através do método de
Arquimedes. O valor médio encontrado para o p6 sem adigdo de carbetos ficou préximo a 7,1
g/cm?®. Quando é empregado o carbeto de nidbio o valor 6,99. O resultado adicionando VC e
WC so respectivamente, 6,84 e 6,78 g/cm®. O aumento na densificacio do material € atribuido
ao processo de difusdo entre as particulas para diminuir a energia livre do sistema.

A média dos resultados foi feita utilizando cinco corpos de prova de cada condicao,
excetuando aquele onde se emprega 0 WC, onde a média foi realizada entre quatro corpos de
prova.

A média geral dos valores de densidade dos corpos sinterizados puro foi 7,1 g/cm?,

representando 92% da densidade.

Figura 46 - Densidade a verde x Sinterizado
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Fonte: Autor

4.5.2 Analise por microscopia e porosidade dos corpos sinterizados
45.2.1 X22CrMoV 12-1 sem adic¢ao de carbetos
Na Figura 47, tem-se o corpo de prova sinterizado ap6s a moagem do cavaco por 60

horas sem adicdo de carbetos. A sinterizacdo foi realizada & 1200 °C por 60 minutos sob vacuo.
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Identifica-se poros de tamanho relativamente grande, em torno de 20 pm, de morfologia
esférica/oval, porém pode-se considerar que 0 movimento dos &tomos em sentido contrario ao
movimento dos vazios do reticulado, possibilitou a transferéncia de massa e consequentemente

o processo de difusdo entre as particulas foi eficiente, apresentando areas com boa densificacéo.

Figura 47 - Micrografia do corpo sinterizado de X22CrMoV 12-1 sem adicdo de carbetos obtida por MEV
Ataque: Vilella 20 segundos

10.m EMP=1a10%y Mag=: 205X X22 CeMoV 12-1 moagem 60h_Puro A3
; 1 WD = 85 mm Signal A = NTS BSD

Fonte: Autor

Nas micrografias da Figura 47 e Figura 48, observa-se grande quantidade de
precipitados intergranulares. Estes precipitados sdo do tipo M23Cs, cOM composicdo

estequiométrica, segundo Maile, 2007, Cr23Cs 0U Fe21M02Cs.
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Figura 48 - Micrografia do corpo sinterizado de X22CrMoV 12-1 sem adicdo de carbetos obtida por MEV

(contorno de grao)

Ataque: Vilella 20 segundos

2 ~ EHT=1500kV Mag= 1000K X
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Fonte: Autor

A Figura 49 mostra a porosidade da amostra. Os poros estdo distribuidos
homogeneamente ao longo da superficie da amostra. E possivel identificar regibes com poros
de maior tamanho, devido a falhas no processo de difuséo, decorrentes provavelmente de falta
de uniformidade durante a prensagem do p0, assim o empacotamento das particulas foi
heterogéneo dificultando o processo de difusdo, nestas regides. A porcentagem de porosidade
ficou proximo de 5,2%, este valor foi calculado atraves da média dos resultados obtidas pelo
software Stream Basic, tomando como base cinco diferentes regides na amostra com maior

densificacéo.
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Figura 49 - Porosidade da amostra X22CrMoV 12-1 sinterizada sem adicéo de carbetos
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Fonte: Autor

45.2.2 X22CrMoV 12-1 com adi¢do de NbC

A Figura 50 mostra a micrografia da amostra com adicdo de NbC. Nota-se grandes
porosidades na microestrutura. Estes poros possuem morfologia irregular, devido a baixa taxa
de difusdo, que esta diretamente ligada a temperatura além da caracteristica do NbC em possuir
a caracteristica de limitador de tamanho de grdo, o que bloqueia o processo de difusdo. De
acordo com Gomes, 1995, provavelmente o processo de sinterizacdo permaneceu no estagio
intermediario. Assim, a energia fornecida ndo foi suficiente para que a 0 processo de
sinterizagdo fosse concluido, sendo a microestrutura caracterizada por porosidades com grandes

curvaturas.
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Figura 50 — Microscopia 6ptica da amostra X22CrMoV 12-1 sinterizada com adi¢do de NbC
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Fonte: Autor

A porosidade média quando foi adicionado NbC é mostrada na micrografia da Figura

51. O valor desta porosidade ficou em torno de 12%. Este valor é aproximadamente 57% maior

de carbetos.
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Figura 51 - Porosidade da amostra X22CrMoV 12-1 sinterizada com adigdo de NbC
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Fonte: Autor

45.2.3 Com adicdo de VC

Na Figura 52 encontra-se a micrografia do cdp com adi¢cdo de VC. Esta mostra uma
microestrutura com alta taxa de difuséo e baixa densidade de porosidade. O fato da moagem
com VC ter apresentado o menor tamanho de particulas dentre todas as condicdes utilizadas,
pode ter papel importante no processo de sinterizacdo. A etapa inicial do processo de
sinterizacdo trata-se do contato interparticulas, sendo assim, quanto menor o tamanho destas,
maior a superficie de contato entre elas, facilitando assim o processo inicial da sinterizacéo
formacéo dos pescocos. Para esta condi¢do, pode-se afirmar, de acordo com Gomes, 1995, que
0 processo de sinterizacao atingiu o terceiro estagio, onde ocorre a contracdo e diminuicédo do

diametro dos poros.
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Figura 52 — Microscopia 6ptica da amostra X22CrMoV 12-1 sinterizada com adigdo de VVC

Ataque: Vilella 20 segundos
Fonte: Autor

Na Figura 53 tem-se a porosidade do material a partir de analise no microscopio optico
utilizando o software Stream Basic. A porcentagem média dos resultados ficou em torno de
1,25. Este valor esta relacionado ao processo de difusdo. Nesta condicdo, a energia térmica
fornecida foi suficiente para que esse se tornasse completo.

Figura 53 - Porosidade da amostra X22CrMoV 12-1 sinterizada com adicdo de VC

355 i F I
S g

Fonte: Autor
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45.2.4 Com adi¢éo de WC

Na micrografia da Figura 54 temos representada a microestrutura da amostra sinterizada
com adicdo de WC. Observa-se difusdo entre as particulas, porém areas com vazios,
correspondendo a porosidades. Apos 60 horas de moagem, a distribuicao granulométrica do po
foi D1o: 13,64; Dso: 39,98 e Dgo: 79,98 um. O tamanho relativamente grande das particulas, bem
como a morfologia predominantemente angular sdo as provaveis causas da ineficiéncia do
processo de difuséo.

No interior das particulas é possivel identificar a presenca de graos consolidados. Logo,
pode-se concluir que a energia térmica fornecida ao processo de sinterizacado foi suficiente para

formacéo de nucleos que posteriormente se desenvolveram dando origem aos gréaos.
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Figura 54 — Microscopia 6ptica da amostra X22CrMoV 12-1 sinterizada com adi¢do de WC
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Fonte: Autor
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A media dos valores de porosidade para a amostra com WC ficou proximo de 6,87%,

com desvio padrdo de 1,45 esta representado na Figura 55.

Figura 55 - Porosidade da amostra X22CrMoV 12-1 sinterizada com adicdo de WC

S 5 - 4 “ : :~~¢. N v -
5 -y ;
\t‘ et o ..‘ ) ‘f ® S\~ 0 « r,l
N N ™ 4
l“ : e \“*.' > Ny e g < ‘
L vy s
= 'an‘}. St Db R .
‘/\. _A.'. ¥ » o - A . ‘&
. v -~ R ) A ¥ T
Pl N, t 4 % :\ s T w B
3 B SRR & e T . i oy a
b ¥ : A 4 B " P ._’-\ \: v 5
% B ¥ ot vl
IR LI I Y ST L hig T S "~,4
L B :1 8 23 o 5 A W S
) -, T f Ng ﬁ.' A . “ _.'lwa \’ ‘~.44}
: oy N TR T G o1
N Y T ¥ - ' ~ S e
S SO - 2 SN R
o (U R N Gy
N ik . - - - . . - & 3
Y. d - R ; > & » So1e PO
4 e = & Yu T ¥ _t .
, 8. . - & .
. 4 TR R onch : \ F; g -‘
. N o ol TR ool | ¥ 3

§ s E N S o'y il y N
\"""4"‘ o Jat \‘.b N e by 3 B g
B v A \.“:: e GO i SRR I 200 uym

Fonte: Autor

4.5.3 Porosidade versus taxa de retracdo volumétrica (%)

A Figura 56 relaciona os valores de porosidade com a taxa de retragdo volumétrica.
Observa-se que as amostras com menor porosidade foram aquelas que tiveram a maior retracao
em volume. A amostra sem adicdo de carbetos, apresentou porosidade média de 5,23% e taxa
de retracdo igual a 28,49%. Quando se adicionou NbC a moagem, estes valores passaram a
12,02 e 9,73%, respectivamente. Com a utilizacdo do VC a porosidade foi de 1,25 enquanto
que a taxa de retracdo volumétrica teve um valor proximo a 27%. A adi¢do de WC promoveu
uma porosidade média de 6,87% contra uma retracdo de 12,8 %. Neste caso, pode-se relacionar
a porosidade com a taxa de retracdo volumétrica, sendo grandezas inversamente proporcionais,
cujos melhores resultados encontrados foram para a condicdo sem utilizacdo de carbetos e

quando se utilizou VC.
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Figura 56 - Porosidade versus taxa de retracdo volumétrica
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Fonte: Autor

4.6 Resultados ap0s tratamento térmico das amostras sinterizadas
4.6.1 X22CrMoV 12-1 sem adic¢éo de carbetos, temperado e revenido

A seguir serdo mostrados os resultados obtidos apds tratamento térmico. O tratamento
térmico foi feito para que as amostras obtidas por metalurgia do p6 passassem pelos mesmos

processos da amostra como recebida.

4.6.1.1 Linha de escaneamento: X22CrMoV 12-1 sem adic¢éo de carbetos, temperado e
revenido

As ligas com 9-12% de cromo sdo ligas caracterizadas pela formacao de diversas fases,
devido ao elevado teor de elementos de liga. Estes precipitados podem ser carbonetos, ou
carbonitretos. Se o elemento de liga adicionado tiver maior afinidade por carbono, ou
nitrogénio, do que pelo ferro, sdo formados carbonetos e carbonitretos, respectivamente. Os
principais carbonetos e carbonitretos formados no a¢o sdo de cromo, molibdénio, vanadio,
tungsténio, tantalo e nidbio (MODENESI et al., 1999). Sendo assim, na liga estudada,
provavelmente ocorrera precipitacao de fases, visto que sua composicéo predispde a este fato.
Na Figura 57, temos a linha de escaneamento, representado pela seta de cor vermelha, num
possivel precipitado intergranular. Podemos ressaltar que a composi¢do, muda a medida que a

linha de escaneamento passa pelo precipitado, sendo que o teor de ferro diminui enquanto que
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a concentragcdo de cromo aumenta. Este precipitado trata-se de um carboneto de cromo, de
férmula M23Cs, onde (M=Cr). De acordo com Maile et al., 2007, a fase Cr23Cs precipita durante

o0 tratamento térmico padréo.

Figura 57 - Line Scan: X22CrMoV 12-1 sem adicdo de carbetos, temperado e revenido
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Fonte: Autor

4.6.1.2 Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 sem adicao de carbetos, temperado e revenido

A andlise pontual foi realizada a em trés diferentes pontos a fim de se identificar as
possiveis fases presentes na microestrutura temperada e revenida. Na Figura 58, 0s pontos 0 e
1 apresentam mesma estrutura cristalina porém, composicGes diferentes. Trata-se
provavelmente da fase M23Cs, porém com composicdo diferente. No ponto 0, temos o
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precipitado de estequiometria Fe21Mo02Ceg, enquanto que no ponto 1, trata-se do Cr23Cs (MAILE
et al., 2007).

Para King, 2005, estes precipitados do tipo M23Cs apresentam alta solubilidade em Fe e
Cr e possui estrutura CFC.

O ponto 2 refere-se a matriz de ferro, enquanto que a fracdo massica de enxofre
encontrado deve-se provavelmente a contaminacdo. O pico de silicio possivelmente é

decorrente da preparacdo metalografica, com OPU.

Figura 58 - Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 sem adicdo de carbetos, temperado e revenido

Ponto 0

| 24,64 | 0,71

DN E

keV

Elemento | Fe | Cr | S | Si
% massica | 85,23 | 14,11 | 044 | 0.23

Fonte: Autor

4.6.1.3 Mapeamento: X22CrMoV 12-1 sem adicéo de carbetos, temperado e revenido
O mapeamento do material apds témpera e revenimento ndo evidencia segregacdo dos

elementos envolvidos, havendo boa distribuicdo no material. No espectrograma da Figura 59 é
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possivel identificar os principais elementos pertencentes a liga homogeneamente distribuidos.
Para Vajpai et al., 2009, as ligas produzidas via metalurgia do p6 caracterizam-se pela

homogeneidade dos elementos.

Figura 59 - Mapeamento: X22CrMoV 12-1 sem adicéo de Carbetos, temperado e revenido

cps/eV
-K Mo-LA V-KACr-KA Fe-KA

V-kAf

MAG: 6483x HV: 20kvV WD: 9.mni

Fonte: Autor

4.6.2 Com adicdo de NbC, temperado e revenido
4.6.2.1 Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 com adicao de NbC, temperado e revenido

A Figura 60 mostra a anélise pontual apos témpera e revenimento em dois diferentes
pontos.

No ponto zero, conclui-se que trata-se do NbC que foi adicionado durante a moagem,

isto porque a fragdo volumétrica de niobio neste ponto é maior do que dos outros elementos
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constituintes da liga X22CrMoV 12-1. O pico de silicio, como citado anteriormente seria
residuo decorrente da preparagdo metalogréfica.

No ponto 1, como esperado, tem-se as fracGes dos elementos que constituem a liga.

Figura 60 - Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 com adicdo de NbC, temperado e revenido
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)| ok ; hy st AT NSRS W TR

4
ke'

IREERE SanE _ S Yl
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Fonte: Autor

4.6.2.2 Mapeamento: X22CrMoV 12-1 com adi¢éo de NbC, temperado e revenido
No mapeamento (Figura 61), observa-se grande quantidade de precipitados
intergranulares, bem como o NbC bem distribuido intragranularmente. No mapeamento se

observa boa dispersédo dos elementos ao longo de toda a amostra.
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Figura 61 - Mapeamento: X22CrMoV 12-1 com adigdo de NbC, temperado e revenido

cps/eV
C-K

Si-KMb-LBA V-KACr-KA Fe-KA

Fonte: Autor

4.6.3 Com adigdo de VC, temperado e revenido
4.6.3.1 Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 com adic¢éo de VC, temperado e revenido
Anélise 1:

A microestrutura apos témpera e revenimento com adi¢cdo de carbeto de vanadio, foi

analisada por MEV com emissao de elétrons retroespalhados. Foi realizada a andlise pontual
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em trés diferentes pontos a fim de que pudesse identificar possiveis fases precipitadas na matriz
ou nos contornos de gréos.

A anélise no Ponto 0 (Figura 62) revela um precipitado com composi¢do contendo Fe,
Cr, Mo, Nb, Mn, V e Si. Este precipitado pode ser a fase Z de composicdo (Cr(V,Nb)N) que
pode se formar durante o tratamento térmico padrdo, dependendo da composic¢do quimica do
aco (MAILE, 2007; CIPOLLA et al., 2010). Para Danielsen e Hald, 2009°, V, Nb e Ta podem
formar a fase Z em conjunto com Cr e N. A fase Z se forma por difusdo de Cr em precipitados
MX ja existentes e é termodinamicamente mais estavel no intervalo de temperaturas 600- 650°C
do que os precipitados do tipo MX. Teores de cromo em torno de 10,5%, aceleram fortemente
a precipitacao da fase Z (LIU et al., 2016; CIPOLLA et al., 2010). Conforme mencionado por
Cipolla et al., 2010, a fase Z é principalmente um nitreto a base de CrV, que também contém
quantidades limitadas de Nb e Fe, que se transformam na fase Z quando exposto a elevadas

temperaturas.
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Figura 62 - Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 com adigdo de VC, temperado e revenido

“Elemento | Fe | Cr \ | Si | Al
U7 % massica | 87,19 | 10.94 [ 0.93 | 0.15 | 0.06
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RS
Eond

ANA o PR
&‘1+8n’ini R
Elemento | Fe | Cr
% massica | 87,13 | 11,23 | 0,93 | 0,60 | 0,12
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Anélise 2
A andlise 2 (Figura 63) foi realizada a fim de identificar precipitados nos contornos de
grdos, porém a composicao foi a mesma, somente com mudanca nas fragdes volumetricas, tanto

na matriz quanto nos contornos de graos.



Figura 63 - Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 com adigdo de VC, temperado e revenido

5 cps/eV
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Elemento| Fe | Cr | \Y4 | Mo | Si =
% missica | 87,24 | 10,98 | 1,07 | 0,57 |

<
o
[

B

Elemento | Fe | Cr | Vv |M0| S1
% massica | 88,59 | 10,3 [ 0,55 | 0,47 | 0,1

Fonte: Autor
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4.6.3.2 Linha de escaneamento: X22CrMoV 12-1 com adi¢do de VC, temperado e
revenido
A analise através da linha de escaneamento também n&o possibilitou maiores
esclarecimentos a cerca de precipitados no contorno do grdo. A composicdo permanece
praticamente inalterada durante a percurso de escaneamento, sendo os elementos identificados
0s constituintes da liga, como vemos na Figura 64.

Figura 64 - Line Scan: X22CrMoV 12-1 com adicéo de VC, temperado e revenido

40+
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Fonte: Autor
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4.6.3.3 Mapeamento: X22CrMoV 12-1 com adic¢éo de VC, temperado e revenido
A anélise por mapeamento (Figura 65) demonstra do VC ao longo da superficie

analisada.

Figura 65 - Mapeamento: X22CrMoV 12-1 com adi¢do de VC, temperado e revenido

35 cps/eV
LK Si-KAMo-LA V-KACr-KA Fe-KA

251

201

Fonte: Autor
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4.6.4 Com adicdo de WC, temperado e revenido
4.6.4.1 Linha de escaneamento: X22CrMoV 12-1 com adi¢cdo de WC, temperado e
revenido

Em um possivel precipitado localizado em um contorno de grdo foi realizado um
escaneamento linear identificado na Figura 66. Os elementos identificados sdo correspondentes
aos que compde a liga. O pico de tungsténio de moderada intensidade sugere a formagéo de
uma possivel fase, visto que em C, quando a linha de escaneamento cruza o precipitado, a
concentracdo de ferro diminui. Esta fase pode ser a fase de Laves, pois, segundo Knezevic e

colaboradores, o0 W é um forte formador de carboneto que promove a formacao desta fase.

Figura 66 - Line Scan: X22CrMoV 12-1 com adi¢do de WC, temperado e revenido

cps/ev

35

Fonte: Autor

4.6.4.2 Analise Pontual: X22CrMoV 12-1 com adi¢ao de WC, temperado e revenido

A analise pontual esta identificada na Figura 67, revela no Ponto 0, uma composicao
provavel do carbeto de tungsténio o qual ndo foi dissolvido na matriz.

O Ponto 1 trata-se da matriz martensitica composta dos elementos pertencentes a liga,

juntamente com o tungsténio que foi adicionado durante a moagem.
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Ja no Ponto 2, temos uma composic¢do peculiar, onde o pico de tungsténio e nidbio
possuem intensidade proxima. Para Sim et al., 2005, o Nb participa diretamente da formacéo
da fase de Laves. Existe a possibilidade de realmente ser a fase de Laves, porém, a composi¢do
quimica destas particulas por técnica de EDS torna-se dificil devido ao tamanho reduzido, pois

a captacao do sinal sempre estara influenciada pela matriz adjacente.

Figura 67 - Andlise Pontual: Com adicdo de WC, temperado e revenido

Elemento| Fe |Cr| w |Nb| 0 | \ |
% massica | 73,56 | 10,0 [ 7,0 [ 658 [ 1,60 | 1,24 |

35, RSV

» Ponto 2

35, <ps/eV

©  Ponto 1

254
iV

155€C Fe

BSD MAG: 5668x HV:-20kV WD: 11.9mm

kev

Elemento | Fe | Cr | W
% massica | 85,7 | 10,47 | 3,83

Fonte: Autor

4.6.4.3 Mapeamento: X22CrMoV 12-1 com adi¢do de WC, temperado e revenido
A técnica de mapeamento para a amostra com adicdo de WC, apds tempera e

revenimento (Figura 68), mostra boa dispersdo dos elementos na matriz. Foram identificados
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0s elementos constituintes da liga, e como esperado a presenca do tungsténio inserido durante

a moagem.

Fonte: Autor

4.7 Analise por difracdo de raios X
4.7.1 X22CrMoV 12-1 sem adicéo de carbetos

A Figura 69 mostra difratograma do material como recebido, apds moagem, sinterizacao
e tratamento térmico de témpera e revenimento.

A andlise dos picos mostra a tendéncia a amorfizacdo do material devido as distor¢oes
da estrutura cristalina. A base dos picos se torna mais larga, e no tempo de 60 horas, em
aproximadamente 123° a intensidade do pico ficou a nivel de ruido devido a deformacéo
plastica ocasionando distorcao da rede cristalina.
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Durante a sinterizacdo percebe-se a recuperacdo da estrutura cristalina como também a
auséncia do pico de FesC, o qual foi solubilizado devido a elevada temperatura (1200 °C). A
alta concentragédo de Cr desestabiliza a fase Fe4C, e promove a formacdo de precipitados de
elementos de liga (THOMSON e BADESHIA, 1992).

Apo6s o tratamento térmico, ndo se observa formacdo de fases, tendo o material

recuperado suas caracteristicas como recebido.

Figura 69 - Difratograma de raios X: Condicdo: X22CrMoV 12-1 sem adicdo de carbetos

—— Apos tratamento térmico
—— Sinterizado

—— Apds 60 horas de moagem
—— Ap6s 30 horas de moagem
—— Ap6s 10 horas de moagem
Como recebida

= FeCr

e FeC

Intensidade (u.a)

T T T T T T T T

— —
60 70 80 90 100 110 120 130
Angulo (26)

Fonte: Autor
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4.7.2 X22CrMoV 12-1 com adicdo de NbC

Como esperado, a moagem causou o alargamento da base dos picos e deformagéo da
estrutura cristalina tendendo & amorfizacdo nos picos posicionados em 77 e 123°, representado
na Figura 70.

O espectrograma mostra o pico de baixa intensidade quando se adiciona o NbC a
moagem. Tanto o pico de NbC quanto o pico de FesC permanecem durante todo o processo.
Este fato pode ser explicado segundo MORRISSON, 2000 que afirma que entre 900-1000°C,
somente 0s carbonetos de vanadio estdo em solucdo, pois 0,1% de vanadio a 808°C sdo
dissolvidos se o aco tiver cerca de 0,15% de carbono e quantidade desprezivel de nitrogénio,

porém, para dissolver 0,04% de nidbio seria necessaria uma temperatura de 1152°C para uma
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dissolucdo completa. Assim, podemos explicar a razdo pela qual os picos de NbC permanecem

em todas as analises desde a moagem até o tratamento térmico. A temperatura ndo foi suficiente

para dissolucao deste carbeto.

Figura 70 - Difratograma de raios X: Condicdo: X22CrMoV 12-1 com adi¢do de NbC

—— Apbs tratamento térmico
—— Sinterizado
—— Ap6s 60 horas de moagem
—— Ap06s 30 horas de moagem
—— Ap06s 10 horas de moagem
—— Como recebida

= FeCr

= FeC

v NbC

Intensidade (u.a)

T T T T T T T T

30 40 50 60 70 80 90
Angulo (26)

Fonte: Autor

4.7.3 X22CrMoV 12-1 com adicédo de VC
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A estrutura cristalina do aco X22CrMoV permaneceu com poucas alteracdes

significativas ao longo do processo de moagem. No entanto, verifica-se pela Figura 71, a

dissolugéo da fase Fe4C somente ap0s os tratamentos térmicos de témpera e revenimento. Esta

temperatura foi suficiente para dissolver esta fase. O pico da fase de VC néo foi detectado pela

difracdo de raios X devido a baixa porcentagem presente ou uma provavel amorfizacdo ocorrida

janas primeiras 10 horas de moagem.
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Figura 71 - Difratograma de raios X: Condi¢do: X22CrMoV 12-1 com adi¢&o de VC

—— Ap0s tratamento térmico
—— Sinterizado
—— Apos 60 horas de moagem
—— Ap6s 30 horas de moagem
—— Ap6s 10 horas de moagem
—— Como recebida

= FeCr

= FeC

Intensidade (u.a)
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T T
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Angulo (26)

Fonte: Autor

474 X22CrMoV 12-1 com adi¢éo de WC

A analise por DRX mostrada na Figura 72 identifica os picos de WC nas primeiras 10
horas de moagem, sendo que ao longo do processo ocorre a tendéncia a amorfizacao,
caracteristico do processo de moagem. Apds a sinterizacdo o material retoma 0s picos
caracteristicos do material como recebido e os picos de WC néo sdo observados. Provavelmente
houve dissolucdo deste carbeto, e, devido a baixa fracdo volumétrica, nao foi detectado atraves
da técnica de raios X.

Ap0s o tratamento térmico, o pico de FesC também ndo é identificado, o que pode ser

explicado também pela temperatura e tempo de tratamento que solubilizou esta fase.
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Figura 72 — Difratograma de raios X: Condi¢do: X22CrMoV 12-1 com adi¢do de WC

—— Apos tratamento térmico
—— Sinterizado
—— Ap6s 60 horas de moagem
—— Apo6s 30 horas de moagem
—— Ap6s 10 horas de moagem
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= FeCr
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Fonte: Autor

4.8 Comparacao entre as condic¢des apos sinterizacao

A Figura 73 mostra que o material na condi¢do pura ap0s a sinterizacdo nao apresenta
0 pico da fase Fe4C devido solubilidade da mesma na microestrutura, como jé explicado o alto
teor de cromo desestabiliza esta fase.

A adicéo dos carbetos impediu que a fase Fe4C fosse solubilizada, porém, tanto o VC
guanto o WC foram solubilizados durante a sinterizacdo. Porém isso ndo ocorre quando se

adiciona o NbC, como ja foi dito, a temperatura para dissolugdo deste carbeto é demasiadamente
elevada.
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Figura 73 — Difratograma de raios X: Comparagao das condi¢Ges apos sinterizacao
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Puro temperado e revenido
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Fonte: Autor

4.9 Comparacao entre as condicdes apos tratamento térmico

Como mostrado na Figura 74, apds o tratamento térmico, em todas as condi¢des ocorre

a dissolucdo da fase FesC, exceto quando se adiciona NbC. Neste caso, 0 NbC se mantém

insolGvel na microestrutura durante todo o processo.
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Figura 74 - Difratograma de raios X: Comparacéo condicGes apds tratamento térmico
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Fonte: Autor

4.10 Ganho de massa por oxidacao

A Figura 75 mostra o grafico de ganho de massa versus tempo de permanéncia a 580 °C.
A amostra sinterizada com adicéo de 3% de VC possui maior ganho de massa em relacdo a
amostra bulk. A curva de ganho de massa da amostra sinterizada possui inclinacdo acentuada
devido a maior oxidac&o consequente da area superficial da porosidade da amostra. E fato que
durante a oxidacdo tanto a superficie externa como 0s poros internos estdo sujeitos a formacéo
de Oxidos. A medida que ocorre o preenchimento dos poros internos pelo vapor, a oxidagio
passa a progredir superficialmente (GALO, 1988).

Na amostra bulk também se observa um ganho de massa, porém mais discreto devido esta
amostra ser obtida por fusdo convencional e posterior forjamento. Neste material, num primeiro
momento ocorre a formacdo de uma camada passivadora de oxido de cromo a qual se forma
rapidamente e é estavel causando um menor ganho de massa quando comparado a amostra
sinterizada.

Em ambas condic¢des apds 768 horas de exposicdo ocorre a estabilizagdo do aumento do

ganho de massa.
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Figura 75 - Ganho de massa versus tempo de permanéncia na temperatura 580°C
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Fonte: Autor

4.11 Ensaio de compressao

Na Figura 76 temos o cdp do material na condicao pura ap0s ser submetido ao ensaio de
compressdo. A amostra cilindrica esta posicionada em seu sentido longitudinal, sendo que o
diametro superior (o qual recebeu a carga) € 4,3% maior do que o diametro inferior. O corpo
de prova suportou a carga maxima de 10 toneladas com pouca deformacéo e sem aparecimento

de microtrincas aparentes.
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Figura 76 — Corpo de prova sinterizado - sem adi¢éo de carbetos — ap6s compressdo 10 tf

9,66
mm 9,24 mm

1
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Fonte: Autor

Na Figura 77 tem-se as imagens do ensaio de compressao para a condi¢cdo com adi¢éo de NbC.
A insercdo do carbeto de niobio na moagem ocasionou uma maior fragilizacdo do material. A carga
exercida causou um grau de deformacdo ocasionando trincas laterais. Apesar das tricas o material

suportou a carga maxima utilizado no ensaio, 10 tf.

Figura 77 - Corpo de prova sinterizado — com adi¢do de NbC — ap6s compressdo 10 tf

Fonte: Autor
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Na condicdo com adicdo de VC (Figura 78) o cdp suportou a carga de prensagem (10 tf) sem
trincas laterais. A deformacéo se mostrou mais uniforme com didmetros préximos. O abaulamento das

bordas é um indicio de maior ductilidade do cdp, o qual adquiriu morfologia de discos.

Figura 78 - Corpo de prova sinterizado — com adigdo de VVC — ap6s compresséo 10 tf

{ .
2 mm

Fonte: Autor

Na Figura 79 tem-se a condicdo quando foi adicionado WC a moagem. A distribuicdo de carga
de compresséo levou a uma deformacéao no didmetro ligeiramente heterogénea, causando trincas laterais,

porém o ensaio de compressao foi finalizado até atingir a carga maxima de compressao igual a 10 tf.

Figura 79 - Corpo de prova sinterizado — com adi¢do de WC — ap6s compressdo 10 tf

11,96 mm

b,

Fonte: Autor
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O mddulo de elasticidade do material segundo norma DIN 10269, 2014 em temperatura
ambiente é 216 GPa. Na Figura 80 temos o resultado do ensaio de resisténcia a compressao
diametral das amostras, e a Figura 81 a retracdo linear. Os resultados obtidos permitem afirmar
que todas as amostras suportaram a carga maxima da maquina (10 toneladas) sem ocorrer a
fratura. Observa-se que a amostra do material sinterizado sem adicdo de carbetos apresentou
maior resisténcia a compressdo. O modulo de elasticidade encontrado foi de 6,74 GPa. Esta
amostra foi também a que apresentou a menor taxa de retracéo linear, justificando o maior valor
de compressdo para uma mesma taxa de deformacdo em relacdo as demais amostras. Este
fendmeno ocorreu porque a baixa porcentagem de porosidade promoveu 0 aumento da area da
secdo transversal de carga, 0 que consequentemente aumentou a resisténcia mecanica (XU;
HODGSON; CAO, 2016).

As amostras com VC foram as que obtiveram o segundo melhor resultado no ensaio de
compressdo devido a baixa porosidade dos cdp, a média dos valores do mddulo de elasticidade
foi 4,1 GPa sendo as taxas de retragéo linear, a segunda menor.

As amostras com adicdo de WC e NbC apresentaram curvas de tensdo deformacao
préximas e as médias dos mddulos de elasticidade iguais a 3,71 e 3,4 GPa, respectivamente. E
foram as amostras que mais retrairam devido a maior porosidade. A deformacao destas amostras
causou microtrincas nas bordas dos cdp. Para Falkowska, et al., 2018 e Schuler, et al., 2008 o
aumento da porosidade afeta diretamente 0 modulo de elasticidade.

No trabalho de Kuffner, et al., 2017 e Barros, et al., 2012; foi encontrado valor do médulo

de elasticidade igual a 1,8 GPA para 0 aco AlISI 52100 e 316L, respectivamente.


https://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0142112318300653#!

Figura 80 - Ensaio de compressdo das amostras sinterizadas
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Fonte: Autor
Figura 81 - Retracao linear ap0s ensaio de compressao
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4.12 Dureza aparente

Apds a sinterizacdo, as amostras apresentaram resultados de durezas variados.
Conforme mostra a Figura 82, a condicdo pura apresentou maior dureza, este resultado é
decorrente da maior densificacdo obtida apds a sinterizacéo.

A baixa dureza obtida apds a dopagem com o NbC pode ser atribuida a baixa
densificacdo e maior quantidade de porosidade devido a ndo dissolucdo deste carbeto na matriz,
que pode ser resultado da temperatura insuficiente de sinterizacao e tratamento térmico.

J& a amostras com adicdo de VC e WC apresentaram dureza intermediaria as citadas
anteriormente. Este fato pode ser explicado pela dissolucéo destes carbetos na matriz, visto que
apos o tratamento térmico a difracdo de raios X ndo identificou a presenca de picos referentes

a estes carbetos, e sim a predominancia de fases com ferro e cromo.

Figura 82 - Dureza HRF
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5 CONCLUSOES

- O processo de reciclagem dos cavacos da liga X22CrMoV 12-1 via metalurgia do p6 se
mostrou vidvel com reducdo no didmetro médio particulas em até 80% e densidade

aparente de 92% referente a densidade tedrica.

- A adicdo de carbetos ao processo de moagem aumentou a eficiéncia na reducéo do
didmetro médio das particulas em todas as condicGes até o tempo de 30 horas. Porém
apos este tempo a adicdo de NbC e WC mostrou ser ineficaz na reducdo do diametro

médio de particulas.

- A melhor eficiéncia na reducdo do didmetro médio das particulas foi quando se

adicionou VC ao processo de moagem.

- Apobs o processo de sinterizacdo foi observado que as amostras nas quais foram
adicionados NbC e WC, ndo houve difusdo satisfatoria entre as particulas, resultando
em porosidades que interferiram diretamente na densificacdo do material. Os melhores

resultados encontrados foram na condicao puro e com VC.

- As condi¢bes com adigcdo de NbC e WC apresentaram menor taxa de retragcdo e maior
porosidade quando comparadas com as condi¢des pura e VC.

- Aamostra sem adicdo de carbetos e com adicdo de VVC foram as que mais suportaram a
carga de compressdo diametral com menor deformacdo devido a menor densidade de

porosidade.

- Os resultados para o modulo de elasticidade encontrados foram baixos decorrentes da
porosidade dos corpos sinterizados, sendo menor para aqueles onde a porosidade foi

maior.

- A adicgdo de carbetos ao processo de moagem, ocasionou uma menor dureza quando

comparada a condicdo sem adicao de carbetos.
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