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Resumo

O presente trabalho de dissertacdo de mestrado envolveu-se com o forjamento a
frio de pré-formas pré-sinterizadas de ferro puro e da liga Fe + 3,5% Ni em peso. O
objétivo do trabalho experimental foi associar o comportamento mecanico estatico do
material a sua microestrutura e as condigdes de processamento. Como matéria prima para
a fabricacdo das amostras utilizou-se pd de ferro atomizado Ancorsteel 1000B e pé de
niquel carbonila. A pré-sinterizacdo das pré-formas foi realizada nas temperaturas de 680°
C, 880° C, 950° C e 1120° C, por 30 minutos, em atmosfera de hidrogénio. Apds a pré-
sinterizacdo as amostras foram forjadas a frio com 40% de deformacdo verdadeira, em
recalgue (upsetting), e sinterizadas (sinterizacdo final) a 850° C e 1120° C, por 30 minutos.
Mediu-se o limite de resisténcia em tracdo, o limite de escoamento, o alongamento, o
moédulo de elasticidade (através da frequéncia de vib'ragéo natural) e o coeficiente de
Poisson plastico. A microestrutura das amostras foi analisada por microscopia 6tica e
microscopia eletronica de varredura, espectroscopia de dispersdo de energia de raios X,
microdureza e andlise automatica de imagens. Analises dilatométricas contribuiram na
analise da cinética de sinterizacdo e mudancas de fases nos tratamentos térmicos. Os
processamentos permitiram atingir densidades relativas superiores a 95% e alongamentos
em tracdo de até 39%, no caso de corpos de prova de ferro puro e alongamento de até
27%, no caso da liga Fe + 3,5% Ni. Os melhores resultados de propriedades mecanicas
estéaticas foram atingidos com pré-formas de ferro pré-sinterizadas a 880° C e pré-formas
da liga Fe + 3,5% Ni pré-sinterizadas a 680° C, ou seja, nas temperaturas que conferem
maior densificacdo no forjamento a frio posteribr. A sinterizacdo final que proporcionou

maiores valores de propriedades mecanicas foi a de 850° C para o ferro puro e de 1120°



C para a liga Fe + 3,5% Ni. A recristalizagio que ocorre durante a sinterizacao final, apés
forjamento a frio, aumenta a cinética do processo. O percentual volumétrico de poros, o
tamanho, a forma e a dimens&o maior dos poros é variavel conforme a regido da peca e
tipo de tensbes sofridas durante o forjamento a frio, em cada regido. Estas diferencas e
seus efeitos devem, portanto, ser previstos no projeto de pré—férmas, considerando as

regides mais solicitadas das pegas em servico.



XVvili

| Abstract

The activities for this master degree dissertation were poncemed with cold forging of
sintered pre-forms of commercially pure iron and of the alloy Fe + 3,5% Ni (wt). The aim of
the experiments was to correlate the static mechanical behavior of the materials to their
microstructure and manufacturing conditions. The basic materials used to manufacture the
samples were atomized iron powder Ancorsteel 1000B and carbonyl nickel powder. The
sintering of pre-forms was performed under temperatures of 680 °C, 880 °C, 950 °C and
1120 °C, during 30 minutes, in commercial hydrogen atmosphere. After pré-sintering, the
samples were cold forged to 40% true strain, by free forging (upsetting), and sintered (final
sintering) at 850 °C and 1120 °C, during 30 minutes. Measured properties included
ultimate tensile strength, tensile yield stress, elongation, Young modulus (thfough natural
vibration frequency) and the plastic Poisson coefficient. The microstructure was analyzed
by optical and scanning electron microscopy, energy dispersion spectroscopy (EDS),
microhardness tests and automatic image analysis. Dilatometric tests were used to get
more insight into the sintering kinetics and phases changes ocurring during heat
treatments. The employed manufacturing processes allowed to reach relative densities
higher than 95% and elongations in tension up to 39%, in iron powder samples and
elongations up to 27%, }n Fe + 3,5% Ni alloy. The best static mechanical properties, were
found in samples manufactured from iron powder compacts pre-sintered at 880 °C and in
samples manufactured from Fe + 3,5% Ni powder compacts pre-sintered at 680 °C, i. e.,
under the temperatures which provided the highest densification in subsequent cold

forging. The final sintering temperature which brought the best static mechanical properties



was 850 °C for iron samples and 1120 °C for Fe + 3,5% Ni alloy. The recrystallization that
takes place during this final sintering, after the cold forging, enhances the process kinetics.
The volume fraction of pores, their size, shape and length changed according to part
region and the stress state actuating during the cold forging, in each region. Such
differences and so, its consequences shall be foreseen in pre-forms design, considering

the highest stressed part regions knowiedge, for the best service performance.



4. introgucgao

Desde os primérdios da metalurgia do p6 houve o emprego do forjamento a frio
de p6s. Quando o dominio dos processos de aquecimento por combust&o ainda néo
era suficiente para a fundicdo de metais, o minério de ferro era aquecido tendo seus
oxidos reduzidos, transformando-o em pedacgos ou particulas de ferro esponja, que
posteriormente eram forjadas a frio, batendo-os com pedras e dando forma aos
primeiros implementos agricolas e armas metalicas.

Posteriormente, a utilizagdo de pds metalicos evoluiu para a obtencdo de pecas,
n&o obteniveis por fundigdo; artesdos arabes e germéanicos atritavam pedacos de ferro
obtendo pé fino de ferro, o qual era oxidado e forjado repetidamente até obter-se
oxidos finamente dispersos no material; este era, entdo, conformado em espadas de
alta qualidade, endurecidas por dispersdo de pequenas particulas de 6xidos.

Mais recentemente, no inicio do século 20, outro marco no desenvolvimento da
metalurgia do p6 foi o surgimento do processo de produgéo de filamentos de tungsténio
via metalurgia do p6, desenvolvido por W. D. Coolidge, o qual ainda hoje é utilizado.
Neste processo, barras quadradas compactadas de p6 de tungsténio sdo sinterizadas
(aguecimento direto por passagem de corrente elétrica através das barras) e
posteriormente laminadas e trefiladas até obter-se finos fios. O processo de obtencéo
de pré-formas de tungsténio por fundi¢do revelou-se pouco atrativo economicamente
devido ao seu elevado ponto de fuséo, em torno de 3410°C.

Embora os exemplos citados sejam casos onde existem vantagens tecnologicas
marcantes pelo emprego da metalurgia do pd, a moderna industria que emprega este

processo cresceu e estabeleceu-se baseada principalmente nas vantagens



econdmicas e onde a precisdo dimensional sobrepde-se a importancia das
'propriedades mecanicas [1-2].

E sabido que varias propriedades mecanicas de materiais sinterizados sdo
melhoradas através de um aumento da densidade de massa [3-5], isto é, de uma
diminuic&o da porosidade destes materiais. Decorrem deste conhecimento os esforcos
envidados no sentido de aumentar a densidade de massa de materiais sinterizados por
diversas técnicas e tratamentos, utilizando pré-formas sinterizadas, e com isto
aumentar o campo de utilizacdo de pecas sinterizadas no mercado de pecas
estruturais. Dentre estas diversas técnicas tem-se sobressaido a de forjamento, que na
década de 1970 ganhou um grande impulso, com varios casos de sucesso na industria
automobilistica, como engrenagens de caixas de cambio e no inicio dos anbs 1980, as
bielas de motores empregados pioneiramente em producio no Porsche 928, fabricadas
pela GNK da Inglaterra e passando a ser usadas pelos principais fabricantes
automobilisticos em diversos motores. As vantagens deste emprego s&o ndo somente
em expectativa de vida em servi¢o, mas principalmente comercial; devido a maior
precisdo dimensional e de massa oferecida pelo processo de forjamento de pré-formas
sinterizadas em relagéo ao forjamehto convencional, possibilitou-se a eliminacéo de
massas de balanceamento nas bielas, diminuindo seu peso e operacbes adicionais de
balanceamento. -

A possibilidade de aumentar ainda mais a precis&o dimensional de pecas
forjadas é prevista com o forjamento a frio de pré-formas sinterizadas uma vez que
elimina-se a operagao de forjamento sob alta temperatura e respectivas contracoes
térmicas. Alguns casos de sucesso comercial utilizando forjamento a frio foram
desenvolvidos como o caso de corpos de velas de igni¢do pela divisdo AC Electronics

da GM [6] e de pistas de mancais, pela R. B & W [7]. No entanto, este processo tem se



mantido relativamente pouco utilizado apesar de reconhecidamente em crescimento
[8].

Entre as limitacbes a utilizag@o deste processo esta o escasso conhecimento de
seus limites e de sua influéncia em propriedades de pecas, afim de aumentar a
confiabilidade tanto em fabricagéo quanto no uso estrutural.

Diversos estudos e propostas de equacdes constitutivas sobre o comportamento
plastico e eldstico de materiais sinterizados tém sido publicados [9 — 21} baseados em
teorias mecanicas do continuo e/ou corrigidas empiricamente, como funcéo da
densidade de massa ou modelos idealizados de porosidade, sem considerar sua forma
e distribuicdo e, por conseguinte, com resultados aproximados de baixa correlacido com
resultados experimentais ou validos apenas para determinadas faixas limitadas de
aplicacdo, embora alguns poucos autores reconhecam a importancia da microestrutura
do material efou da forma e distribuicdo dos poros {22 — 26].

Divisa-se, entdo, a importancia de um aprofundamento no estudo do
comportamento de materiais sinterizados conformados a frio e da influéncia de suas
prihcipais fases, solida e vazios, através do estudo da sua microestrutura e porosidade
a fim de fornecer subsidios a futuros desenvdvimentos tedricos de equagdes

constitutivas.

1.1 Situacgdo e perspectivas do mercado de sinterizados

‘As regides que produzem as maiores quantidades de pos de ferro e aco s&o a

Ameérica do Norte, Jap&o e Europa, nesta ordem decrescente.



O mercado de pos ferrosos na América do Norte tem sido crescente com taxa de
crescimento anual média de 6.1 % na década de 1985 a 1995, sendo previstas taxas
de crescimento anuais entre 4 e 6 % até o ano 2005 [27].

O mercado de pecas fabricadas via metalurgia do p6 esta, também, em
expansao, tendo como principal cliente a inddstria automotiva, que utiliza em torno de
70% das pegaé produzidas na América do Norte, conforme mostra a Figura 1 [27],
aproximadamente 88% das pegas produzidas no Japao e em torno de 80% na Europa

Ocidental [28], com emprego sobretudo no motor e transmissdo mecanica / automatica.

& Automotivo 69,0%

O Maquinas de escritério 1,2%
[ Eletrodomeésticos 6,1%
Hardware 2,3%

m Controles, Motores Industriais,

Hidraulica 3,7%

[l Recreacao, Ferramentas
11,4%

Outros 6,3%

Figural - Composi¢ao do mercado de pecas

sinterizadas na América do Norte.

Foi observado [29], além do aumento da quantidade de pe¢as produzidas, um
aumento do seu valor; isto explica-se sobretudo pelo aumento de requisitos de

geometria, tolerancias dimensionais e propriedades mecanicas, ja que pecgas usadas



principalmente em motores e transmissio estdo normalmente sujeitas a solicitacdes

térmicas e dinamicas elevadas, com requisitos de tolerancias dimensionais apertadas.
A Figura 2 mostra que o custo relativo de processos que elevam a densidade de

massa de pecas sinterizadas, e consequentemente as propriedades mecanicas da

peca, tende a ser maior.
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Figura 2 - Custo relativo de diferentes processos da metalurgia do p6. [29]

Apesar deste aumento de custo relativo das pecas com maior densidade de
massa, diversas pegas forjadas a partir de pré-formas sinterizadas tém sido
viabilizadas economicamente em producéo, com propriedades mecanicas comparaveis
as suas equivélentes usinadas a partir de material convencional de lingotamento

{30,31] como, por exemplo, bielas de motores e engrenagens de transmissoes.



Este emprego de pecas estruturais tem feito com que a participacdo média de
pecas feitas por metalurgia do p6 na massa de automéveis, na América do Norte,
venha subindo gradativamente e esteja em cerca de 14 kg por automével, com
previsdo de 22 kg até o final da década [27].

O processo de fabricacdo de pecgas por metalurgia do pé em geral apresenta
custos néo recorrentes elevados decorrentes do emprego de matrizes de compactacao,
fornos de sinterizac&o, prensas de forjamento, etc... e, portanto, as pecas que
oferecem maiores vantagens econdmicas sio as de médias e grandes séries;
consequentemente, a metalurgia do p6é encontrou na industria automobilistica um de
seus grandes mercados. Conforme previsdo do Departamento de Comércio Norte
Americano, o volume de vendas no setor automobilistico continuara a mostrar forte
crescimento nos paises em desenvolvimento [27]. Isto faz com que a expectativa de
crescimento do mercado de pecas fabricadas por metalurgia do p6 tenha mais este
fator positivo, levando a crenga da conveniéncia de investimento no desenvolvimento

de linhas de pesquisa neste setor.

1.2 Vantagens do processc

As vantagens auferidas pelo uso da metalurgia do p6é na producgédo de pecas sé&o
conhecidas e incluem [30] ;-

1. Alta produtividade

2. Eliminac&o ou reducéo de operagdes de usinagem de acabamento

3. Capacidade de producédo de pecas complexas

4. Bom acabamentc superficial



O forjamento a quente de pré-formas sinterizadas, além de conferir densidades
de massa mais altas pela diminuic&o ou elimina¢do da porosidade e, portanto,
aumentar as propriedades mecanicas da peca [30], apresenta vantagens em relacio
ao forjamento de materiais sélidos convencionais, como:
1. Menor utilizacdo de material, devido ao maior controle sobre a pré-forma
“inicial e diminuicdo ou eliminag&o de rebarbas;

2. Menor incerteza dimensional e maior controle sobre a massa da pe¢a;

3. Diminuicdo do numero de passos de forjamento e, portanto, do numero de
matrizes necessarias; e

4. Diminuicdo da energia de forjamento, uma vez que a pré-forma sinterizada
normalmente apresenta limites de escoamento iniciais mais baixos e
diminuicdo da forgg para o forjamento pois elimina-se a rebarba e, portanto, a
area forjada.

A Figura 3 mostra um exemplo de pec¢a forjada evidenciando as diferencas no
aproveitamento de material entre os processos a partir de metalurgia do pd e
tradicional a partir de material de lingotamento.

‘O forjamento a frio de pré-formas sinterizadas apresenta as seguintes vantagens
sobre o forjamento a quente:

1. Grande precis&o dimensiona}l, diminuindo a usinagem e o peso indesejado.

Engrenagens helicoidais, por exemplo, podem sex" feitas economicamente
por forjamento a frio, a partir de ago convencional, sem a necessidade de
usinagem de acabamento [32,33]. A vantagem em precisdo dimensional advém,
sobretudo, por ser desnecessario o controle de contracdes térmicas e da
diminuicdo do desgaste de matrizes em relacéo ao processo de forjamento sob

alta temperatura.



2. Previne a oxidagao _sﬁperﬁcial uma vez qué evita a exposi¢ao sob condigées
de atmosfera nao controlada» e altas tefh‘peraturas dﬁrahte o‘fo‘rjamen'to. 0]
-processo, no entanto, pode requerer'ca’r'ga‘s' maiores e, 'por'tantb, capacidade
de prensa maior em reiagéo ao proceséo de forjamento a quente de pré- |
- formaé s‘interizadas;. embora, devido a eliminagdo de rebarbas, possa
-apresentar vantagem em relagéo ao fqrja‘me_nto a frio_con'venciorial.
a Uma desvantage‘m do forjamento a frio é 0 desConh_e‘Ciménto de Iimita§6es para
0 pfojeté_ de .rﬁatrizés‘ e pré-formas devido aos Iimitadoé estudos existentes ‘asso'cia'ndo

a microestrutura ao comportamento mecanico do material.

| Figura 3 - Evolugéo da forma no forjamento pelo processo tradicional

‘(seqiiéncia acima) e a partir de pré-forma de p6 sinterizado.



A tabela 1 apresenta uma comparagao entre as operagdes necessarias nos

processos de forjamento a frio e a quente.

Tabela 1 - Comparagio entre os processos de forjamento a quente e a frio

o Fo_rjamentq f‘? sinterizados Forjamento tradicional
] B Operagoes
Estoque de pos Estoque de pos Estoque « Estoque
Mistura Mistura Corte Corte
Compactacgéo da Compactacio da "Centragem dotarugo" |Lubrificacdo
pré-forma pré-forma
Sinterizagdo Sinterizacdo Aquecimento "Centragem do tarugo”
|Forjamento Lubrificagao da Forjamento Recozimento
(1 operagao) pré-forma
Acabamento Forjamento Corte de rebarba Forjamento
(tratamento térmico) (1 operagéo)
Acabamento Acabamento Corte de rebarba
(tratamento térmico) (tratamento térmico)
Acabamento
(tratamento térmico)
Caracteristicas
Pouca ou nenhuma Muita quantidade de Média quantidade de
usinagem usinagem usinagem
Aproveitamento de mais Aproveitamento de Aproveitamento de
de 90% do material 40 - 50% do material |60 - 80% do material
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1.3 Objetivos do Estudo

Avaliar a potencialidade da conformacéo a frio/deformacao a frio de pré-formas
de ferro puro e ferro ligado ao niquel obtidas pela metalurgia do p6é em funcéo dos
parametros de processamento e a influéncia destes e da microestrutura final obtida,
nas propriedades mecanicas. Os parametros estudados foram: témperatura de pré-
sinterizacdo e temperatura de sinterizacao final, deformacao a frio e a influéncia da
adic&o de niquel no ferro.

Este estudo visa dar subsidios, para estudos futuros, sobre a importéncia de
possiveis heterogeneidades e aspectos microestruturais no modelamento de

propriedades mecanicas e suas equacgdes constitutivas, visando previsées mais

confiaveis no projeto de pré-formas sinterizadas e sua conformagéo a frio.
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2. Revisdo da Literatura

Os fundamentos da metalurgia do p6 tém sido amplamente tratados na literatura
[34-36].
O processo usual da metalurgia do p6 envolve os seguintes passos basicos:
e Mistura de pds e lubrificante
e Compactacgdo a frio em matrizes
e Remogéo do lubrificante
¢ Sinterizacao
e Processos complementares
A mistura de pds tem a fungcéo de agregar os pds dos elementos de liga ao p6
da matriz do material, bem cbmo outros componentes quando for o casq,' além da
adicdo de lubrificante sélido e homogeneizar a mistura. O lubrificante adicionado tem
como fun¢do diminuir o atrito entre as particulas de p6, bem como entre estas e o
ferramental de compactacéo e, ainda, facilitar a extracdo do compactado sem que haja
desagregacao ou danos ao mesmo.
A compactagao tem por finalidade, além da obtencdo da geometria desejada a
peca, aumentar a densidade de massa e os contatos entre as particulas, facilitando a
sinterizac&o posterior. Na compactacéo de metais ducteis ocorre acomodacéo e
deformacéo plastica das particulas e rompimento de eventuais cafnadas de oxidos,
formando contados metal-metal.
Apds a compactacao o lubrificante é extraido durante a etapa de aquecimento
para a sinterizagéo; uma extragéo incbmpleta do lubrificante resulta em contaminacgées

indesejadas, que prejudiquem a sinterizagao e as propriedades da peca resultante [37].
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A sinterizacdo propriamente dita é um tratamento térmico da peca compactada,
sob alta temperatura, mas abaixo do ponto de fus&o do elemento quimico ou pd
preponderante, com a finalidade de gerar continuidade de matéria entre as particulas e
aumentar a resisténcia mecanica da mesma. O tratamento térmico de sinterizacéo &
feito com controle da velocidade de aquecimento e resfriamento, do tempo e da
temperatura e da atmosfera do forno. A atmosfera deve ser tal que permita nao sé
reduzir Oxidos indesejaveis mas evitar a perda ndo controlada de elementos de liga.
Para isto, s&o Uteis os diagramas de equilibrio de formac&o de compostos [38] como
oxidos, sulfetos, carbonetos e outros, sob diversas condi¢des de temperatura e
composi¢cdes de atmosferas, para a escolha correta da atmosfera aplicavel.

O processo tradicional de metalurgia do pé (compactacéo + sinterizac&o) de
ferro e acos, embora seja 0 mais adequado economicamente e s‘ob o ponto de vista de
propriedades requeridas em varias aplicacdes, nao permite aiingir altas densidades de
massa (em geral sdo menores que 7,1 g/cm®) conforme mostrado na Figura 2. Pecas
gue sofrem solicitagdes mecanicas muito altas em servigco requerem maior densidade
de massa (menor porosidade). Devido a isto tém sido desenvolvidas diversas técnicas
ou rotas alternativas visando Obfenc;éo de maior densidade de massa, seja na fase de
compactacdo, na fase de sinterizacdo propriamente dita ou como processo
complementar.

Dentre as estratégias de melhoria na compactagcéo podemos citar o processo
HIP (“hot isostatic pressing”) [39], o DMC (dynamic magnetic consolidation) [39] e a
compactacéo “morna” com lubrificantes especiais [40].

As estratégias para aumento de densidade de massa na fase de sinterizacéo
incluem a sinterizacéo com formacé&o de fase liquida transiente ou permanente [41]; a

infiltrag&o por cobre em pré-formas com poros intercomunicantes [42], constituindo-se
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numa variante do processo de sinterizagdo com fase liquida permanente; a sinterizagao
sob alta temperatura (entre 1180°C e 1350°C para Fe‘e aco) [43]; sinterizac&o de pos
de dimensfes nanométricas, ou seja, pés com tamanho de particulas extremamente
fino, da ordem de algumas poucas dezenas de nanometros [44]; sinterizagdo ativada
por plasma [39,55] e PIM (Powder Inj'ection Molding) [45,46], com p6s finos.

As estratégias para aumento da densidade de massé de pecgas que deverao
estar sujeitas a altas solicitagbes mecanicas, envolvendo eventuais solicitagbes |
dinamicas, entretanto, tém sido pautadas pela utilizacdo de processos complementares
a sinterizacao, sobretudo pelo alto grau de densificacdo, que aproxima-se de 100%,
precisdo dimensional e confiabilidade. Dentre estes processos podemos citar:

e “Double press, double sintering”
e Forjamento ou exirus&dc a quente
° Densiﬁcagéd seletiva

¢ Forjamento a frio

O processo “Double press, double sintering” consiste basicamente em re-
compactar uma peca sinterizada, eventualmente utilizando a mesma matriz da
compactacdo anterior e re-sinterizar, aumentando sua densidade de massa (veja Fig.
2).

O forjamento e a extrus@o a quente de pré-formas sinterizadas [39,47] € um
processo complementar a sinterizacdo em que a pré-forma é forjada diretamente apos
a retirada do forno de sinteriza¢do ou resfriada e apds re-aquecida para a temperatura
de forjamento (980°C a 1090°C). O re-aquecimento, em geral, permite menor
exposigéo da peca sob atmosfera n&o controlada, que pode trazer oxidacéo e perda
superficial seletiva de elementos quimicos; permite ainda maior controle da lubrificagdo

antes do forjamento e da temperatura de forjamento.
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Os processos de forjamento e extrusdo a quente permitem a obtencéo de
densidades de massa muito proximas da densificagdo completa (> 96%), conforme
pode ser visto na Fig. 2; por isto tém sido selecionados para pecas que estardo
sujeitas a altas solicitagbes mecanicas em servigo, incluindo solicitagdes dinamicas.
Pecas sinterizadas produzidas por estes processos podem, em alguns casos, superar a
resisténcia mecanica de pecas equivalentes fabricadas pela metalurgia de lingotes
convencionais [4].

A densificacido seletiva € um processo usado em pecas onde as regibes com
solicitagbes mecanicas altas séo localizadas e situam-se na superficie. Neste caso a
superficie de uma pré-forma sinterizada sofre uma deformacéo plastica, geralmente a
frio, provocando densificac@o superficial e proporcionando resisténcia mecanica
adequada, como no caso de dentes de engrenagens [48], em que o0 aumento de
resisténcia a tensdes de contato e flexdo na base dos dentes é significativo.

O forjamento a frio de pré-formas sinterizadas € um processo de densificacdo
onde a pré-forma, ou seja, uma peg¢a sinterizada com uma forma geométrica
conveniente, é submetida a compresséo sob temperatura ambiente, em matrizes
abertas ou fechadas, de maneira que adquira sua forma final ap6s deformacéo. Este
processo permaneceu relegado a um plano secundario sobretudo devido a baixa
ductilidade de materiais sinterizados sob esfor¢os de tracéo a temperatura ambiente.
Somente na década de 1970 este processo ganhou alguma énfase quando alguns
trabalhos experimentais [49-52] demonstraram ser possivel a fabricacéo de pecas de
ferro e aco por extrusdo direta, extrusio inversa, extrusdo de tubos, forjamento em
matrizes abertas e fechadas com cargas inferiores as necessarias para fabricagéo de
pecas simiiares a partir de pré-formas fabricadas por metalurgia de lingotes,

construindo uma base sobre os fundamentos do processo de forjamento a frio de pre-
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formas sinterizadas. Nestes estudos, énfase foi dada sobretudo na verificagdo da
conformabilidade e constatacdo de algumas propriedades mecanicas.

Posteriormente surgiram estudos [53,54] em que a compactacéo ¢ feita sob alta
pressao, em torno de 3GPa , com pés sem adicdo de lubrificantes, provocando um
caldeamento sob pressdo entre as particulas, num processo chamado pelo autor de
“cold sintering” , o que possibilitou uma sinterizacio posterior a temperaturas inferiores
as utilizadas normalmente para sinterfzagéo, sendo esta melhoria na cinética de
sinterizacdo atribuida a difusdo através de discordancias existentes em alta densidade
no pé encruado durante a compactacdo. Este processo permite densidades relativas de
massa de pecas proximas a 100%, tendo como inconveniente a grande capacidade
necessdria para prensas de compactacao, resisténcia mecanica de matrizes e forcas
elevadas de ejecdo das pecas das matrizes de compactacéo.

Estudos posteriores [56-58] em pré-formas pré-sinterizadas a baixa temperatura
a partir de pds elementares, em torno de 700°C, forjados a frio em matrizes abertas e
sinterizadas sob alta temperatura (1250°C) constataram os beneficios do forjamento a
frio sobre as propriedades mecanicas estaticas de sinterizados de Fe-Ni-C e Fe-Ni-Mo-
C, evidenciando alguns aspectos da microestrutura obtida.

Assim como as pecas sinterizadas pelo processo tradicional, as provenientes do
~ forjamento a frio de pré-formas sinterizadas também apresentam porosidade
heterogénea. A heterogeneidade no nivel de porosidade entre as diversas regibes da
peca no caso do sinterizado convencional provém, principalmente, da diferenca de
tensdes de compactacio sofrida nas diversas regides devido ao atrito entre as
particulas e das particulas com as paredes da matriz de compactacéo; em
conseqliéncia as regides da peca mais distantes das superficies dos pungdes moveis

de compactacdo tem, em geral, menor densidade de massa. No caso de pegas que
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sofrem o forjamento posterior a pré-sinterizacdo, este modelo de densificagéo néo é
evidente ufna vez que‘ o forjamento acarreta distribuices de tensdes no corpo da peca
que alteram este padréo anterior onde as regiées de maior densificacdo sdo as regides
onde existem esforcos cisalhantes e ndo necessariamente as regides proximas aos
puncdes/placas de compactacéao ou forjamento. Esta heterogeneidade do nivel de
poros tende a ser menor a medida que a peca tende a densidades proximas a 100% da
densidade de massa teérica, dependendo, também, das condi¢bes de lubrificacao/atrito
| [62]. Embora esta heterogeneidade tenha sido constatada [45,51] em pecas forjadas a
frio, s6 mais recentemente houve tentativa de modelar a distribuicdo de poros na peca
[59-63], por analise de elementos finitos.

O conhecimento da distribuic&o e nivel de porosidade adquire particular
importancia no caso de pecas destinadas a maiores solicitacbes, uma vez que a
resisténcia da peca em geral € estabelecida pela resisténcia da regido mais solicitada e
nao necessariamente pelo nivel de porosidade médio e resisténcia média, sobretudo
em solicitacdes dinamicas.

Além do nivel de porosidade e da distribuicdo de poros e levando em
consideracao que propriedades como tensdo de escoamento e modulo de elasticidade
nao sao uma funcéo linear da porosidade, pode-se cogitar de variaveis adicionais
influentes no comportamento mecanico. Dentre estes fatores esta a concentracéo de
tensdes induzida pela forma do; poros, Esta concentracéo de tensbes, quando medida
em sinterizados ferrosos [64], embora prevalecendo o fator inferior a 5 mostrou que em
alguns poros pode atingir valores de até 12, isto é, com tensdes de apenas 8,3% do
valor do limite de escoamento do material, ja comec¢a a deformagéo plastica em alguns

pontos do sinterizado. Este fator de concentracdo de tensdes nos poros, por sua vez,

sofre influéncia de mecanismos ou rotas de processamento que propiciem um menor
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ou maior airedondamento de poros como a compactacdo, composicao quimica dos
pobs, tipos de pds, temperatura e atmosfera de sinterizagéo e deformagdes induzidas
pelo forjamento.

A seguir ser&o abordados aiguns destes aspectos infiuentes noc comportamento
mecanico e por conseguinte no comportamento durante o forjamento de pré-formas

sinterizadas.

2.4 A influéncia do tipo de pé

Embora alguns autores [{47] considerem as caracteristicas do pé como de
importancia secundaria na determinag&o do desempenho mecanico de um componente
forjado, em favor das condigdes de processamento e microestrutura resuitante,
constata-se [50-52] que no caso do forjamento a frio a influéncia destas caracteristicas
n&o deve ser menosprezada.

Obara, Nishino e Saito [51] utilizando comparativamente pés de ferro eletrolitico,
esponja e atomizado encontraram grande anisotropia em relacdo a resisténcia a tracéo
estatica; nas pre-formas forjadas a frio a partir de p6s de ferro esponja e eletrolitico,
especialmente no caso do po eletralitico, onde as particulas alongadas alinharam-se,
durante a compactac&o e o forjamento numa diregéo perpendicular & direcdo de
movimento das matrizes de forjamento, em corpos de prova cilindricos, resuitando em
propriedades bastante inferiores na diregdo de compresso.

Em suas pesquisas Antes [50], utilizando pds de ferro esponja e atomizado,
constatou que no forjamento a frio de pré-formas cilindricas, a partir de densidades de

massa iguais, a tensdo necessaria para provocar uma dada deformacgéo, era maior no
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caso do p6 de ferro esponja. A taxa de densificagio com a deformacao foi menor no
caso do ferro esponja e exibiu uma tendéncia maior ao trincamento no caso de pré-

formas com densidades de massa maiores, em reiagido as pré-formas produzidas com

(e}

pG de ferro atomizado. O aumento da tenséo necessaria para deformar as pré-formas
cresceu com o aumento do teor de carbono adicionado ao materiai; no entanto, em
todos os casos, as pré-formas suportaram grandes aeformacoes, ultrapassando, em
vérios casos, 0os 100% de deformacgéo verdadeira na dire¢cdo de compress&o da pré-
forma.

Dower e Miles [52] constataram, na conformag&o a frio de pré-formas
sinterizadas, uma tendéncia maior ao trincamento no caso de pré-formas de ferro
esponja quando comparadas com pré-formas de ferro atomizado. Constatou-se,
também, que o nivel de oxigénio medido nas pecgas estava na faixa de 200 a 55C ppm,
no caso de pecas de ferro atomizado, e na faixa de 1200 a 2600 ppm no caso de pds
de ferro esponja, quando processadas em condicdes semelnantes.

Note-se que o teor de oxigénio e de Oxidos presentes no materiai € um fator
importante [65] com forte influéncia sobre as propriedades mecanicas como resisiéncia
ao impacto, resisténcia & fadiga e reduc&o de area durante a tragdo, tendo efeito

negativo a medida que o teor cresce porque ao prejudicar a formacao de contatos entre

particulas na sinterizag&o e provocar concentradores de tensdes em poros e inciusges,

Como o forjamento a frio reguer cargas e pressées maiores para ser efetuado do
que o forjamento a quente, devido aos maiores limites de escoamento no material
verificados & temperatura ambiente, e este fator determina a capacidade de prensas de

forjamento, verifica-se que o tipo de p6 e sua composigéo quimica podem ter influéncia
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no processamento e propriedades mecéanicas obtidas em pré-formas sinterizadas
forjadas a fric

Busca-se, entdo, especificar pds que propiciem ideaimente a necessidade de
minimas cargas e pressdes para o forjamento a frio (aspecto reiativamente menos
importante no caso de forjamento a quente, devido as menores pressées necessarias)
paré pecas estruturais, sendo em alguns casos necessaria uma soiugéo de
compromisso entre estes dois aspectos.

Procura-se entdo utilizar pbs de alta forjabilidade (capacidade de conformagao
sem trincar), como os pos elementares ou parcialmente/semi ligados por difusdo sélida,

com baixo nivel de impurezas.

2.2 A infiuéncia da compactacdo da pré-forma

A compactagaéo é o passo do processo que define a gecmetria, a massa e as
dimensées da pré-forma, exercendo ainda grande influéncia sobre a densidade de
massa final da mesma, dadas as limitagdes praticas e econdmicas da temperatura e do
tempo de sinterizagcao {66]. |

Diferentemente da metalurgia do p6 convencionai, no entanto, o controie
dimensional nesta fase do processo, perde importancia em favor do controle de massa
e de distribuicdo de densidade de massa na pré-forma {47], uma vez que a pegé terd
suas dimensoes finais definidas através de processos compiementares como o
forjamento e eventuaimente sinterizacao final.

Um aspecto fundamental no sucesso do forjamento para evitar defeitos como

dobras e trincas e mesmo nas propriedades da peca final & a escolha criteriosa e
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adequada do desenho da pré-forma. Para ilustrar este aspecto tome-se como exemplo
[67] o flange mostrado na Figura 4, ja conformado na matriz. Esta pe¢a pode ser obtida
pela conformacéo de pré-forma tubular cilindrica. Dentre as opg¢des, a Figura 5 mostra
quatro possibilidades, das quais apenas uma resultou em pega final, sem trincas. As
opgoes (b) e (d) provocaram trincas no raio de canto junto a matriz superior, quando o
material escoa para preencher o vazio superior; as opcdes (a) e (c) corrigem este
inconveniente ao ndo permitirem expansdes em direcdo ao didmetro externo, mas a
op¢ao (c) provocou trincas no topo da extremidade inferior do nucleo devido a tragéo
provocada neste topo pelo atrito com as paredes laterais em cunha, durante o
escoamento do material para preencher este vazio. Resulta, entdo, que somente a
opcéo (a) foi capaz de produzir pe¢as sem defeitos. Dado que as matrizes
normalmente apresentam um custo elevado, este exemplo ilustra a importancia da

escolha adequada do desenho da pré-forma.
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Figura 4 - Flange forjade a Figura 5 - Opgbes de desenho
partir de pré-forma sinterizada. de pré-formas sinterizadas para

forjamento do flange da Fig. 4
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Uma vez que o forjamento da pré-forma é feito para as dimensées finais da
peca, sem as rebarbas existentes no forjamento convencionai, 6 controle de massa é
importante para evitar sobrecarga nas mairizes ou faita de preenchiménta. Neste
aspecto, a homogeneidade de distribuicdo de massas/densidades na pré-foma também
ganha importancia.

Um aspecto que pode ter grande influéncia na deformacéao limite para fratura de
pré-formas, durante o forjamento, é a densidade de massa, ou seja, da press&o de
compactacéo [66], dadé a sua influéncia na densidade de massa final da pré-forma.

Durante a deformac&o de um cilindro, por compress&o axial, em forjamento tivie
lateralmente, desenvolvem-se tensdes de tracdo que levam o cilindro a ruptura, com
aparecimento de trincas laterais. Sabe-se que a diminuicdo da densidade de massa, ou
seja, o aumento do volume de poros leva a menor capacidade em suportar
alongamentos em tragdo [3-5] ; 0 que tende a diminuir o limite de deformag&o. No
entanto, a diminuicdo de densidade de massa leva a uma diminui¢do do coeficiente de
Poisson piastico em sinterizados, o que tende a diminuir a expanséo lateral do materiai
e portanto a diminuir também o “barrilamento” e a magnitude das tensdes de tragéo na
superficie lateral do cilindro. Estes efeitos concorrentes sobre a infiuéncia da
diminuicdo de densidadé de massa na capacidade de deformacgio em tragao ievaram
alguns autores [68] a crenca de que compensam-se e que o limite de deformac&o &
fratura neste modo de escoamento do material € independente da densidade de massa
inicial da pré-forma. Porém, vérios outros autores [16,49,69] , em testes similares,
reportaram uma diminuic&o da forjabilidade a medida que diminui a densidade de
massa inicial da pré-forma. A diminuicdo da densidade de massa da pré-forma pode
acarretar, também, um aumento da deformacéo e da carga necessérias' para que seja

atingida uma dada densidade de massa da peca forjada a frio [50]. Estas observagées,
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no entanto, nao sugerem um aumento irrestrito da densidade de massa da pre-forma,
uma vez que densidades menores, pela presenca de um maior numero de poros
intercomunicantes, podem favorecer a reducéo de Oxidos do po, durante a sinterizacao,
mas podem facilitar a oxidacio e descarbonetacdo interna por exposi¢ao atmosferica
antes do forjamento {65]. Assim, a escolha da densidade de massa da pré-forima deve

ser adequada a qualidade do po utilizado e as condigbes do processo.

2.3 A infiuéncia da sinterizagcdo

Os objetivos da sinterizag&o das pré-formas s&o aumentar a capacidade de
deformacé&o sem o aparecimento de trincas e descontinuidades no material e conferir
pureza guimica adequada eliminando 6xidos e impurezas indesejaveis. Este ltimo
aspecto ganha énfase, em relagdo a metalurgia do p6 convencionai, uma vez que,
como ja citado anteriormente, o efeito de éxidos e impurezas € bastante danoso as
propriedades mecanicas dinamicas de pecas estruturais de alta densidade de massa,
ao agirem como concentradores de tensdes {47]; além disso os Oxidos podem facilitar
o0 aparecimento de trincas durante o forjamento. isto significa que & importante a
escoiha de atmosferas e temperaturas capazes de reduzir os Oxidos dos elementos .
quimicos existentes nas ligas utilizadas. No caso de ligas ferrosas as atmosferas
normaimente utiiizadas sdo amonia dissociada, hidrogénio ou mesmo vacuo. A
temperatura de sinterizacao mais freqliente é de aproximadamente 1120°C, que é o
limite para formos continuos usuais, € 0s tempos de sinterizag&o isotérmica praticados

s80 de aproximadamente 30 minutos {47,65], com um patamar durante o aquecimento,
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em torno de 500°C, para évaporagéo do lubrificante, dependendo do tipo de lubrificante
utilizado [70].

Elementos de liga que formam 6xidos muito estaveis, ou seja, com energia livre
de formagéo muito grande em moédulo (a energia livre de formagao dos 6xidos é
negativa) [38] como o cromo, 0 manganés e o silicio comumente nao sao usados em
ligas ferrosas para forjamento [47].

A sinterizacao de pré-formas nao visa tanto a densificagdo como no caso da
sinterizagao convencional na rhetalurgia do p6, mas a unido de particulas na rhedida
para conferir uma forjabilidade adequéda a pré-forma e para isto deve-se visar a uniao
entre particulas sem que haja sua fragilizagao ou endurecimento pela difusdo de
elementos de liga.

Os mecanismos controladores do crescimento dos contatos entre pérticulas na
sinterizag¢ao e a influéncia qualifativa q‘t.Je _estes mecani;mos tém sobre a aproximagéao
prdvocada entre paniculaé, isto &, sobre a retragdo dimensional, podem ser vistos na
Tabela 2 [34].

Tabela 2 — Mecanismos controladores de

crescimento dos contatos entre particulas.

{Escoamento viscoso ou plastico Sim
{Evaporac&o e recondensagio N&o
Difuséo volumeétrica Sim
iDifusdo em contornos de gréos Sim
Difuséo superficial ' Nao

Estes mecanismos de formagao do pescoco (“neck”) de unido entre particulas
ocorrem com énfase variavel em funcéo do tempo e da temperatura de sinterizagao,

inclusive durante o aquecimento.
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Temperaturas mais altas que as usuais foram utilizadas em poés de ferro
atomizado, ferro esponja e ligas de Fe, Ni e Mo que sinterizados a 1200°C e 1340°C
apresentaram melhor forjabilidade a frio da pré-forma [52]. Temperaturas mais altas na
sinterizagdo de pré-formas, podem ser necessarias como por exemplo no caso de

produtos de tungsténio e molibdénio, com temperatura de 2300°C por 8 horas [47].

2.4 A influéncia da geometria da pré-forma, das condicdes de

iubrificagac e das condigbes de forjamento

Existem basicamente dois modos de densificacdo no forjamento de pré-formas
sinterizadas: a recompactacéo (‘re-pressing”) e o recalque ou forjamento propriamente
dito (“upsetting”). Ambos os modos de densificacdo sdo maneiras mais eficientes de
diminuir a porosidade do que submeter a pré-forma a pressao isostética. Em ambos os
casos, recompactaco e recalque, desenvolvem-se componentes deviatéricas, ou seja,
cisalhamento, no tensor tenséo, além das componentes isostéticas. Isto, éumenta a
eficiéncia no colapso de poros e conseqliente densificacdo das pré-formas [47,65]. A
figuré 6 ilustra os dois modos de forjamento e a maneira como deformam-se 0s poros.
No caso da recompactacéo existe uma pequena diferenca no estado de tenisbes entre
a direg&o de forjamento e a direc&o perpendicular, provocando um pegueno
escoamento lateral do material. A medida que a densidade de massa aumenta, o

estado de tens&es tende a um estado hidrostatico, onde as paredes dos poros tendem

a tocar-se quando sob pressao.
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Figura 6 — Modos de forjamento e tensdes nos poros para (a)

recompactacio e (b) recalque [4]

No caso do récalque existe um extenso fluxo lateral de material; sem restricao,
durante o forjamento com uma combinac¢ao de tensdes normais na dire¢ao de
forjamento e tensdes de cisalhamento na diregdo perpendicular, em torno dos poros.

As deformacgdes e deslocamentos provocados por este estado de tensées, faz
com que os filmes de 6xidos que recobrem as superficies das particulas metalicas
sejam rompidos e provoquem contato intimo entre superficies limpas, ensejando
adesao metdlica e o desaparecimento de poros. A medida que o material entra em

contato com as paredes laterais da matriz o estado de tensées tende ao hidrostatico.
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Entretanto, devido as forcas de atrito existentes entre peca e matriz/pungdes, o
estado de tensdes que se desenvolve na pe¢a, ndo € homogéneo. Assim, em um
cilindro sob compresséo axial, desenvolvem-se basicamente trés regiées com estados

de tensbes/deformacdes qualitativamente distintos, conforme mostrado na figura 7.

Figura 7 — Esguema de zonas de deformacao em um citindro sob
compressao axial, durante o recalgue, com aito atrito nas

superficies superior e inferior, de contato com os puncdes [47]

Na regido | formam-se cones com um estado aproximadamente hidrostatico de
tensbes onde coexistem tensbes de compressao dos puncgdes e tensdes de
compressao radiais devido ao atrito entre as superficies da peca e os puncgdes, que
tendem a impedir a expansao radial. A regido ll, que envolve a re.giéo I, é caracterizada
p'or altas tensdes cisalhantes diagonais. A regido lll, que € a regido de barrilamento, é
submetida a esforcos de compresséo dos puncdes, superior e inferior, e tensdes
circunferenciais de tracdo. Estes estados diversos de tensdes, podem provocar
densificaces e, portanto, reéisténcia e comportamento mecanico diversos, conforme a
regido da peca. Esta heterogeneidade tende, no entanto, a ser reduzida & medida que

o atrito com os pung¢des € reduzido [47].
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Utilizando-se lubrificantes aue proporcionem um atrito baixo entre as superficies
da peca e as superficies dos puncdes, é possivel medir o coeficiente de Poisson, ou
seja, a relacdo entre deformacio lateral e axial na direcdo do forjamentc. Note-se que,
como existe densificacdo durante a deformacdo plastica, o coeficiente de Poisson
plastico é variavel, tendendo ao valor 0,5 de materiais homogéneos (sem poros) a
medida que a densidade relativa de massa da pré-forma aproxima-se de 100%. Assim,
o coeficiente de Poisson plastico ndo é expresso simplesmente pela relacéo entre a
deformagé&o lateral e e a deformag&o na diregéo do forjamento ¢y, mas sim pela
derivada no ponto v = de,/dey da curva de exX gy.

Foi observado [47] que o coeficiente de Poisson plastico para pré-formas
sinterizadas de Fe puro, forjadas a frio, segue uma relacdo vpest= 0,5p"% onde p é a
densidade relativa a tedrica, e quando aproxima-se de 1 o valor de v tende a 0,5.

Exemplificando o caso da compressao em matriz em cunha, pode-se observar,
com a ajuda da figura 8, a evolucdo das deformacdes superficiais 1 € €2 a medida que
se processa o forjamento para o caso de um coeficiente de atrito de 0,1 entre matriz e
peca. Observa-se que para angulos de cunha entre 40° e 50° as forcas de atrito sdo
suficientemente altas para provocar deformagdes em tracéo positivas levando a ruptura
superficial. Angulos menores inicialmente provocam compresséo; mas no caso de 30°
e 20°, & medida que a superficie de atrito e as forcas de atrito aumentam, as tensdes
revertem-para tragdo, rompendo a superficie antes que o forjamento seja completado.
Somente no caso de &ngulos de cunha de 10°, ndo houve rompimento superficial. A
variagdo do coeficiente de atrito tende a variar o angulo maximo da cunha para

obtencéo da peca.
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Figura 8 — Deformag¢oes na superficie livre durante o forjamento de uma peca em

cunha, conforme o angulo da cunha [65]

A forjabilidade de pré-formas depende, também, da razao de aspecto, ou seja,
da relagéao entre altura H, na dire¢ao de forjamento, e o diametro D na diregao
perpendicular. Utilizando sinterizados de aluminio, foi observado [47] que o aumento da
razao de aspecto inicial H/D, tende a retardar ou aumentar a deformagao na altura,

onde ocorre a fratura, conforme pode-se observar na figura 9.
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Figura 9 — Variagao da deformacgao limite a fratura durante o recaigue de ciflindros

sinterizados de pés de liga de aluminio [47]

Finalmente, pode ser mencionado quanto a velocidade de forjamento que
enqguanto no forjamento a quente € desejavel uma alta velocidade de forjamento para
evitar o efeito de “coquilhamento” da peg¢a, ao resfriar as camadas externas pelo
contato com a matriz mais fria, dificultando o preenchimento de vazios e eliminac&o de
poros [65], no caso do forjamento a frio pode ser desejavel uma velocidade de
forjamento menor afim de diminuir o limite de escoamento do material [71] e com isto

diminuir as for¢cas necessarias ao forjamento.
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3. Procedimento Experimental

A fim de estudar a influéncia de variaveis do processo de forjamento a frio sobre
a microestrutura e as propriedades mecanicas, escolheram-se varidveis que
significativamente influenciam no custo do processo de forjamento a frio como as
temperaturas de pré-sinterizacéo e sinterizagéo final, mantendo-se constante as
demais condicdes como densidade a verde do sinterizado (press&o de compactacao
constante), tempo de pré-sinterizacio, condi¢Ses de lubrificagdo superficial, tempo de
sinterizacao final, grau de deformacéo a frio e taxa de deformagdo. Foram utilizados
como materiais de estudo o ferro puro, servindo como referéncia, e a liga Fe-Ni obtida
pela mistura de pdés elementares.

As propriedades mecanicas e fisicas analisadas foram: o limite de resisténcia a
traco, o limite de escoamento em tracao e o alongamento em tracio. Foram
produzidas cinco amostras nas mesmas condi¢Oes para cada ponto medido. O médulo
de elasticidade e a densidade de massa foram medidos em trés amostras para cada
condigdo / ponto medido.

Os aspectos microestruturais analisados foram: forma, tamanho e distribuicdo
dos poros, tamanho de gréo, composi¢éo quimica e microdureza.

A evolucgdo da sinterizagdo foi estudada através de ensaios de dilatometria
durante o processo.

Um resumo das condi¢des analisadas pode ser visto na Tabela 3.
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Tabela 3 — Variaveis consideradas e o respectivo niamero de niveis analisados

Fe 3,5%Ni
{Compactagéo 600 MPa 1
Pré-Sinterizacéo 680°C, 880°C, 950°C e 1120°C| 4
30 min.
tForjamento ey =40% 1
Sinterizagio 850°C e 1120°C 2
' 30 min. | '
Propriedades mecanicasffisicas iLimite de resisténcia 6
Limite de escoamento
Alongamento
Médulo de Elasticidade

Coef. de Poisson Plastico
Densidade de massa
Microestrutura Forma de poros : 5
Tamanho de poros
Densidade de poros
Composicio
Microdureza

Procedimentos especificos utilizados nos diversos processos e caracterizagdes

s&o abordados nos sub-capitulos seguintes.

3.1 Materiais

Foram utilizados pds metalicos elementares em fungdo da maior ductilidade due
oferecem em relagao a pés ligados. O p6 de ferro utilizado foi 0 atomizado F1000B da
Ancorsteel. Pés atomizados podem proporcionar relativamente baixos niveis de 6xidos
e boa forjabilidade em pré-formas sinterizadas e forjadas a frio [52]. O diametro médio
de particulas do pé de ferro foi de 97,4 um, com desvio padrao de 54,3 um, com
particulas ndo maiores que 250 um, com 6,6% em massa de particulas entre 250 pme

180 um, 11,7% de particulas entre 180 um e 150 um, 21,5% de particulas entre 150
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pm e 106 um, 22% de particulas entre 106 pm e 75 um, 7,6% de particulas entre 75
um e 63 um, 13,9% de particulas entre 63 um e 45 um, e com 16,7%, de particulas
menores que 45 um, quando medida com peneiras conforme norma ISO 4497 [72]
(MPIF std. 05). A morfologia das particulas do p6 de ferro utilizado pode ser observada

na Figura 10, (microscépio eletrénico de varredura Philips XL 30 para obtencao de

imagem por fluorescéncia de elétrons secundarios).

Figura 10 — Morfologia do p6 de ferro F1000B Ancorsteel.

Aumento nominal 30X, MEV

A densidade de massa aparente do p6 de Fe, determinada conforme a norma
ISO 3923 (MPIF 04) [73], foi de 3,12g/cm® com desvio padrdo 0,04g/cm®.

Para a introdugéo do elemento de liga Ni utilizou-se p6 elementar de Ni carbonila
INCO. O Ni forma 6xidos de baixa estabilidade que podem ser reduzidos a baixas

temperaturas de sinterizacao [38] e, quando em solugédo sélida com o ferro, apresenta
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tendéncia a estabilizar a fase austenitica, podendo conferir alta ductilidade e
tenacidade a liga [74] e melhorar a densificacéo de sinterizados ferrosos [75,76]. Na
metalurgia tradicional de lingotamento, ligas ferrosas ligadas ao niquel séo utilizadas
para aplicagcdes onde se requer alta tenacidade e resisténcia ao impacto, como placas
de vasos de presséo; as placas s&o normalizadas pela ASTM A203 [77], com teor
nominal de niquel de até 3,5%. De uma maneira geral, a resisténcia ao impacto de
materiais sinterizados & bastante inferior & dos materiais convencionais, isto &,
fabricados a partir de lingotes; sua resisténcia ao impacto normalmente é medida em
amostras nao entalhadas, visto que os resultados em amostras entalhadas, como as
usadas em materiais metalicos convencionais, forneceriam valores muito baixos e de
pouca sensibilidade [78,79].

O po de Ni carbonila utilizado apresentou tamanho médio de particula de 3,8
pum com desvio padrdo 3,1 um. A determinac&o do tamanho de particula foi feita por
analise de imagens em secdo metalografica, com pé embutido em baquelite, lixado e
polido em pd de alumina de 0,25 um. As imagens foram obtidas em microscépio
eletronico de varredura com elétrons retroespalhados e analisadas em aplicativo
AnalySIS 2.11. O método utilizado foi o da medida do intercepto, calculando o diametro
médio das particulas ap6s variagéo da diregdo da medigcdo de 15° até completar 360°.
Tomou-se medidas em trés regides distintas, abrangendo 1720 particulas. Visto que as
secdes medidas num plano metalografico ndo sdo mediamente as maiores segdes,
este valor de diametro médio deve ser corrigido por um fator (4/n) [80] supondo
particulas aproximadamente esféricas, resuitando num tamanho médio de 4,8 um. A
morfologia das particulas de Ni utilizadas pode ser observada na fotografia da Figura
11, a forma das particulas é aproximadamente esférica e sua superficie aspera, tipica

de particulas de Ni carbonila.
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A composi¢ao quimica de ambos os pés apresenta elementos como carbono e
demais contaminantes apenas em teores marginais de impurezas.

A composi¢cao nominal da liga Fe-Ni foi de 3,5% em massa de niquel, e medida
em balang¢a com incerteza de 0,01g, em por¢ées de 600g de mistura.

O lubrificante sélido escolhido para ser misturado aos p6s foi o estearato de

zinco, comumente utilizado na metalurgia do pé ferrosa[37], em proporgao de 0,6% em

massa.

Figura 11 — Morfologia do p6 de niquel carbonila.
Aumento nominal 4000X, MEV.
O gas utilizado como atmosfera na sinterizagao foi o hidrogénio comercial

(pureza > 99,5% em massa).

3.2 Mistura dos pos

Para a mistura de pés foi utilizado um misturador tubular de acgo inoxidavel

austenitico em forma de Y, com capacidade de 600g de mistura, com eixo de rotacao



passando pela unido dos segmentos. O misturador foi posto a girar, a uma rotacéo de
60 rpm, pelo tempo de 1 hora, para cada por¢éo de 600g. Na preparacéo do pd a ser
utilizado na compactacéo das amostras cilindricas destinadas aos ensaios
dilatométricos (sinterizacdo dentro do dilatdmetro), nao foi adicionado lubrificante, afim
de evitar contaminacgé&o do dilatdbmetro. As pesagens foram feitas em balanca eletronica

com resolugao de 0,01g.

3.3 Compactacao de pés

As amostras foram compactadas em matrizes flutuantes de duplo efeito, isto &,
utilizando puncdes inferiores e superiores e matriz apoiada sobre molas, a fim de
minimizar a heterogeneidade da densidade de massa no compactado, que neste caso,
tende a ser menos denso na regi&o da linha neutra.

A pressao de compactacéo utilizada foi de 600MPa visando a obtencéo de uma
densidade a verde nos compactados em torno de 7,1 g/cm®; esta pressdo de
compactacgéo esta proxima ao limite superior utilizado comumente na area de
metalurgia do po ferrosa. [34].

A matriz utilizada para a compactacéo das amostras destinadas aos ensaios de
tragéo tinha suas dimensdes baseadas na norma ISO 2740 [81] e a matriz para
amostras de ensaios de compress&o e dilatometria tinha cavidade cilindrica, com
diametro de 9,5 mm, fabricadas em aco ferramenta temperado e revenido.

O controle da altura das amostras destinadas aos ensaios de tragdo foi feito por
controle do volume de pd no enchimento da matriz de maneira que, apés compactacao,

a altura do compactado a verde fosse de 9,1 + 0,1 mm; assim, apds realizado o
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forjamento do sinterizado, com deformacé&o na aitura gy de 40% previsto no piano de

trabalho, os corpos de prova ainda tivessem a altura de 6mm, estabelecida em norma.
Estas medidas do corpo de prova apresentam uma razéo de aspecto (veja Figura 9) de
1,5 na regido do comprimento Util de medida, antes do forjamento, isto &, a razéo entre
altura e largura é de 1,5.

No caso das amostras cilindricas destinadas a medida do coeficiente de Poisson
plastico, o controle da altura foi feito no enchimento da matriz por peso de p6, obtendo-
se, apos compactacao, a altura de 14,3 + 0,1 mm; isto permitiu manter a razéo de
aspecto em 1,5 como nas amostras destinadas aos ensaios de tracéo.

A prensa utilizada na compactacao dos corpos de prova de tragdo foi uma
prensa hidraulica com controle programavel de carga e resolugdo de 50N; a utilizada
na compactacéo das amostras cilindricas foi uma prensa hidraulica com controle de

presséo analdgico e resolucdo de 500N.

3.4 Pré-sinterizacao e sinterizagado

Apés compactadas, as amostras foram pré-sinterizadas em um forno de camara
tubular, fabricada em aco inoxidavel AlSI 310, em fluxo de hidrogénio. As amostras
foram acondicionadas em lotes de 16 amostras por corrida, correspondendo ao nimero
planejado para os ensaios de propriedades mecanicas por ponto de medida. A camara
foi aquecida em forno elétrico tubular pré-aquecido na temperatura de remogc&o/

vaporizacéo do lubrificante entre 470°C e 500°C e mantido nesta faixa de temperatura

durante 30 minutos.
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O sistema de medicéo da temperatura constava de termopar cromel-alumel (tipo
K) acoplado a um multimetro digital com resolucdo de 0,01 mV. A incerteza do sistema
é de + (0,8% + 0,03) mV o que equivale a + 6°C a680°C e + 10°C a 1120°C. A
temperatura do ambiente foi medida com um termdmetro de bulbo com resolugdo de
1°C, para ser adicionada a indicagéo do termopar. A extremidade do termopar foi
posicionada intracamara, sobre a regido central das amostras.

Apés o patamar térmico da etapa de remocé&o do lubrificante(“dewaxing”) a
temperatura do forno era regulada na temperatura de sinterizacao.

O desenho esquematico da camara tubular de controle de atmosfera e forno de
sinterizac@o pode ser visto na Figura 12.

As temperaturas de pré-sinterizacdo utilizadas foram: 680°C, 880°C, 950°C e
1120°C, durante 30 minutos, ou seja, duas temperaturas no campo ferritico (680°C e
880°C) e duas no campo austenitico do ferro. A temperatura de pré-sinterizacdo de
680°C foi escolhida como uma temperatura baixa, mas que ainda fosse suficiente para
ativar os mecanismos de sinterizacéo de mais baixa energia de ativacio e, servisse ao
mesmo tempo como tratamento térmico de recozimento para conferir maior ductilidade
ao material encruado durante a compactacao[82]. A temperatura de pré-sinterizacéo a
880°C foi selecionada como uma temperatura proxima ao limite do campo ferritico,
onde tanto a difus&o superficial [76] quanto a difusdo volumétrica [83), que s&o dois
importantes mecanismos de transporte da massa na sinterizacéo, atingem elevados

valores.
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Figura 12 — Desenho esquematico do sistema de sinterizacao utilizado.

A temperatura de 950°C foi selecionada como uma temperatura préxima ao
limite inferior do campo austenitico do ferro e a temperatura de 1120°C como a
temperatura predominantemente utilizada industrialmente para a sinterizagéao do ferro
puro. Apés a sinterizacéo o fluxo de hidrogénio foi mantido até o resfriamento completo
das amostras. A sinterizacéo final, realizada ap6s o forjamento, foi feita utilizando o
mesmo equipamento e os mesmos procedimentos ja utilizados na pré-sinterizagao;
utilizou-se duas temperaturas, 850°C e 1120°C, visando estudar a influéncia desta na
microestrutura final dos sinterizados.

Os efeitos benéficos de tratamentos térmicos posteriores ao forjamento a frio
nas propriedades de ductilidade foram detectadas anteriormente [51]. A temperatura de

850°C foi escolhida como uma temperatura proxima ao limite da transformacéo de fase
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o ferritica para fase y austenitica (912°C) onde o ferro apresenta coeficiente de
autodifusdo relativamente alto. No caso das ligas Fe+Ni esta temperatura, de acordo
com o diagrama de equilibrio Fe-Ni, é suficientemente alta para obter-se a fase y,
mesmo para composicoes de baixos teores de niquel, possibilitando a obtencéo da
fase metaestavel martensitica cubica [84,85] durante o resfriamento, de resisténcia
mecanica mais alta do que a fase ferritica.

As sinterizacdes no dilatdmetro, que visavam avaliar a cinética do processo,
foram realizadas em amostras cilindricas, em aparelho Netzsch modelo 402 E, com
velocidade de aquecimento de 20°C/minuto e sob fluxo de hidrogénio com pureza

minima de 99,999% e no maximo 5ppm de H0.

3.5 Forjamento a Frio

O forjamento a frio (temperatura ambiente) foi realizado em apenas um nivel de
deformacéo axial, a 40% de deformacgéo verdadeira (In(hf/hi)). O nivel de 40% foi
escolhido como um valor minimo que pudesse proporcionar densidades de massa
finais acima das proporcionadas por processos usuais de sinterizacéo e dupla
compactacéo -dupla sinterizacao (veja figura 2), partindo-se de pré-formas com
densidades de massa em torno de 7,1 g/cm® [50]. No caso da obtencéo de dados para
tracado de curvas de coeficiente de Poisson plastico foram utilizadas amostras
cilindricas e niveis de deformacao verdadeira de 20%, 40%, 60% e 80% no forjamento
a frio.

As amostras com dimensdes baseadas na norma ISO 2740 destinadas aos
ensaios de trac&o foram forjadas utilizando prensa hidraulica semi-automatica, com

regulagem de carga e velocidade de @mbolo fixa de aproximadamente 0,015 m/s. As
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amostras cilindricas foram forjadas utilizando prensa hidraulica manual. Em ambos os
casos, a altura final das amostras, apds deformacéao, foi regulada para obtencéo da
altura desejada por calcos metalicos que limitavam o curso final do émbolo da prensa.
Para o forjamento as amostras foram posicionadas entre as placas inferior e
superior e submetidas a forjamento irrestrito lateralmente; entre as placas e as
amostras interpos-se tiras de PTFE (Teflon) com espessura aproximada de 0,03 mm,
afim de minimizar o atrito entre a matriz e as amostras, evitando o abaulamento lateral
[47]. As placas utilizadas foram feitas em aco ferramenta temperado, com superficies

retificadas.

3.6 Analise microestrutural e medicao da microdureza

Para analise microestrutural as amostras foram seccionadas e embutidas em
baquelite, lixadas em lixas de grana 400, 600 e 1000 e apds polidas com alumina de 1
um e, finaimente, polidas com pasta de diamante de 1 um. Para analise da porosidade
as amostras foram observadas sem ataque quimico e para analise de fases presentes
e dos graos as amostras da liga Fe + Ni, foram atacadas quimicamente com solucdo
aquosa de 17% em peso de NaHSO3, por 25 a 30 segundos, ou com 50% Nital (2%)
mais 50% Picral (4%), durante 20 segundos para melhor definicdo dos contornos de
gréos. As amostras de ferro puro foram atacadas quimicamente com Nital a 2% vol. por
15 a 20 segundos.

A observacéo e o registro fotografico das microestruturas para anélise de poros
foi feita em microscapio eletronico de varredura (MEV) Philips modelo XL30 com
elétrons retroespalhados (back scattered). As imagens foram registradas digitaimente e

transferidas para microcomputador para a analise de imagens com o auxilio do
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aplicativo AnalySIS 2.11. A preferéncia por microscopia eletronica, em detrimento da
otica, deveu-se a sua maior profundidade de foco, evitando que as bordas dos poros,
eventuaimente arredondadas no polimento, causassem distorgcdes na medida do seu
tamanho e da sua forma.

A analise da composic@o quimica das fases presentes foi feita por analise de
raios-x de energia dispersiva (EDS) acoplada ao microscopio eletrénico de varredura.

A observacéo das microestruturas para a andlise de fases e tamanho de gréo foi
feita em microscopio otico Leitz modeio Neophot 30, e o registro fotografico foi
acompanhado de fotografias de escala milimetrada, para correcdo de aumento
provocado nas copias fotograficas.

O fator de forma dos poros foi medido pelo analisador de imagens com base na
férmula [86]:

Fator de forma = 4x.(Area/Perimetro?)

O fator de forma definido por esta equacao, &€ sempre um numero entre zero e
um; para um poro com um corte perfeitamente circular o fator de forma é igual a 1.

As secdes escolhidas para analise metalografica foram localizadas em secdo
transversal do comprimento util de corpos de prova semeihantes aos utilizados para
ensaios mecanicos, pertencentes ao mesmo lote. As analises quantitativas do fator de
forma, tamanho e % de poros foram feitas em 36 imagens de 500um X 600um em cada
secédo, de maneira a cobrir um quadrante, com matriz 6 X 6, e os resultados
extrapolados para os demais 3 quadrantes com imagens especulares.

As medidas de microdureza Vickers das diversas regides e fases das amostras
foram realizadas em amostras preparadas para metalografia, em microdurdmetro

Shimadzu HMV — 2000, com carga de 15g , conforme norma ISO 6507/3 [87].



3.7 Ensaios mecanicos e determinagdo da densidade de massa

A densidade de massa das amostras submetidas aos diferentes processos foi
determinada através da medida de peso, em balancga eletrdnica com resolucéo de
0,01g, e o calculo do volume com medida das dimensdes da amostra por micrémetro.
Este método foi preferido em relacéo ao método de Arquimedes normalizado pela ISO
3369 (MPIF Std 42) [88] em virtude de geometria favoravel, como no caso dos corpos
de prova usinados por retifica, em forma de barras de secéo retanguilar, a partir de
amostras destinadas a ensaios de tracéo ISO 2740. Estas barras de secéo retanguiar,
em numero de trés representantes de cada lote, eram posteriormente destinadas a
ensaios ndo destrutivos de medida do médulo de elasticidade. No caso de amostras
cilindricas, a preferéncia pela medida do volume por caliculo a partir de medidas
lineares deveu-se ac seu reduzido volume e massa de agua deslocade (menor que 1
cm®) ndo satisfazendo os requisitos normativos, ao relaciona-lo a incerteza/resoiucéo
da balanca. O diametro das amostras cilindricas foi medido em dois pontos a 90° em
cada extremidade; com a média destes valores foi feita uma nova média com a medida
do diametro a meia altura do cilindro.

A densidade de massa utilizada para calculo da densidade tedrica, foi de 7,87
g/cm®para o elemento Fe e de 8,90 gicm®para o elemento Ni [89].

Os ensaios de tragdo foram realizados em maquina universal de ensaios MTS
do Laboratério de Materiais da Embraco de Joinville (Empresa Brasileira de
Compressores) conforme norma ISO 82 [89]. A re-medida de uma das condicdes, de
ferro puro pré-sinterizado a 1120°C, foi feita em maquina universal EMIC DL-10000 no

Laboratério de Materiais da Gerdau. Os corpos de prova utilizados nos ensaios de
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tracao tinham suas medidas baseadas na norma ISO 2740 [81], com um comprimento
util nominal de 25 mm e com espessura da secéao transversal retangular de 6mm.

Como largura da secao transversal, uma vez que esta apresentava, apés o
forjamento, um abaulamento de aproximadamente 0,2 mm, foi tomada a média entre a
medida da dimens&o a meia espessura, isto €, a regido de largura maxima, e a média
das larguras entre vértices da secao transversal. A medida da area da secéo
transversal inicial, conforme este procedimento, foi comparada a medida tomada como
referéncia obtida seccionando-se o segmento do comprimento util de corpo de prova de
tracdo e medindo seu volume pelo método de Arquimedes [88] e dividindo-se o
resultado pelo comprimento do segmento seccionado. A comparacao resultou,
conforme previsto, num valor menor, para a medida pelo método de calculo através da
medida de espessura e largura, mas em vista da diferenca situar-se ao redor de 0,3% e
inferior a incerteza dos métodos de medida, estimado em torno de 1% [90], o método
foi considerado aceitavel.

A utilizac&o da area integral do corpo de prova, para ensaio de tracdo, tal qual
forjado, sem usinagem, pretendeu evitar a supressao de regiées com porosidade
superficial diferenciada que pudessem influenciar os resultados e levando em
consideracao que o forjamento a frio € tanto mais viavel economicamente quanto
menor for a necessidade de processos posteriores de usinagem, o que leva a
tendéncia de utilizacdo de pecas com superficies brutas de forjamento.

A medida do médulo de Young, foi feita por céiculo, a partir da medida da
freqéncia fundamental de ressonancia em flexdo, utilizando a equacgéo [91] :

E = 0,9465 (mf/b)(L /)T,

Onde E = modulo de Young (Pa)

m = massa da barra (g)



e

b = largura da barra (mm)
L = comprimento da barra (mm)
t = altura da secdo transversal (mm)

f

frequéncia fundamental de ressonancia em fiexéo (Hz)

T = fator de correc@o calculado para compensacgao devido a
comprimento finito, deformacao lateral, etc.

As barras utilizadas para medida da frequéncia de ressonancia possuiam
nominalmente as medidas de 85,0 mm X 6,00 mm X 7,00 mm e foram obtidas através
de usinagem por retifica da lateral e das extremidades de corpos de prova de tragéo,
na quantidade necessaria para satisfazer os requisitos normativos [92] de paralelismo e
perpendicularismo. Foram utilizadas trés barras representativas de cada iote de
processamento.

A medida do méduio de Young por métodos dinamicos pode apresentar valores
maiores e maior precisdo em relacéo a medidas feitas pelo método tradicional de
medida no trecho linear de graficos tensdo X deformacéo [93] de materiais sinterizados.
Note-se que devido a concentracéo de tensdes provocada pelos poros, materiais
sinterizados apresentam comportamento totalmente elastico, somente até valores de
tensées significativamente menores que o limite de elasticidade do material
homogéneo [64].

Em vista da rigidez relativamente alta das barras, algumas tentativas de medida
da freqiéncia fundamental de ressonancia, com fixacéo por engaste em uma das
extremidades, resultaram em valores significativamente diversos dos esperados devido
a influéncia do engaste. Optou-se, entdo, por método baseado nas normas ASTM

C1198 [91] e ISO 3312 [92] com apoio nos pontos nodais, isto €, de amplitude nuia,

para a vibragdo de ressonancia na frequéncia fundamental.



O sistema de medida da freqiiéncia fundamental de ressonancia consistiu de
dois apoios de laminas de barbear, posicionadas nos pontos nodais da barra cuja
freqiiéncia de ressonancia se deseja medir, a barra de secéo retangular simplesmente
apoiada, um eletroimé sob o centro da barra cujo nucleo distava de aproximadamente
0,5 mm; o eletroiméa foi excitado por uma fonte de sinais HP modelo 8165A com
variacdo minima discreta de 10 Hz e geradora de onda quadrada, acoplada a um
medidor de frequéncia HP Universal Counter, modelo 53131 A, com incerteza de 107
Hz. Uma vez que as freqiéncias de ressonancia dos corpos de prova considerados
situavam-se no campo audivel, optou-se por este método simples de detecgdo, que em
testes preliminares revelou ser possivel determinar com uma incerteza de 10 Hz. A
incerteza relativa combinada maxima provavel calculada [90] para o sistema foi de
0,6%, na faixa de freqiéncias medidas.

A calibrac&o inicial foi feita pela medida da frequéncia de ressonancia de uma
barra de aco carbono (0,148% C) medindo 80,3 mm X 6,00mm X 6,00 mm, resuitando
numa frequéncia medida de 4859 Hz, o que implica por calculo, num valor do médulo
de elasticidade de 208,7 GPa.

Um esquema do sistema de medida da freqiéncia de ressonancia pode ser visto
na Figura 13; observar o corpo de prova bi-apoiado sobre o eletroima com enrolamento
de fios de cobre e ao fundo a fonte geradora de sinais, tendo sobre ela o medidor de

freqiéncia.



Figura 13 — Sistema de medida da freqiiéncia de ressonéancia de barras, para

determinacao do médulo de elasticidade.
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4, Resuitados e Discussdes

441 Ciclos de processamento e propriedades mecéanicas

A Figura 14 mostra os diversos ciclos de processamento empregados no
forjamento a frio de pré-formas sinterizadas no ambito do presente trabaiho. O ciclo
inclui as seguintes etapas em seqﬁéncia:

e compactacio do pé (tipicamente 3 minutos),

e patamar isotérmico de 30 minutos na temperatura de 470 °C, durante o
aquecimento, visando a extragdo completa do lubrificante sélido misturado
ao po;

e patamar isotérmico de 30 minutos nas temperaturas de pré—sinterizagéo
escolhidas previamente (680, 880, 950 e 1120 °C), seguindo-se o
esfriamento da amostra.

e forjamento a frio

e NOvo aguecimento e patamar isotérmico de 3C minutos nas temperaturas
previanﬁente definidas (850 e 1120 °C) para a sinterizac3o final.

As curvas de aguecimento e resfriamento apresentadas na fig. 14 s&o registros
reais de parte dos tratamentos efetuados.

O processamento prévio de mistura dos pos e do lubrificante demanda um
tempo de aproximadamente 1 hora. A velocidade de resfriamento foi bastante variavel
em funcdo da temperatura de sinterizag8o considerada e das condigbes do ar ambiente
na data de cada enéaio, sendo geraimente superijor a 70°C/min em temperaturas adma

de 700°C.
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Figura 14 — Ciclos tipicos dos processos empregados envolvendo compactacao

do po, pré-sinterizagao, forjamento a frio e sinterizacao final.

O resultado das medidas de densidade de massa obtidas apés o processamento
para as amostras de ferro puro (grupo F) e da liga Fe + 3,5% Ni (grupo N) é
apresentado na Figura 15, usando a codificagdo de amostras e grupos de amostras
apresentada na Tabela 4. A incerteza relativa maxima provavel do sistema de medida

foi de 0,1%.
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Tabela 4 — Codificagao dos processos empregados

~ Cédigo Material Temperaturade  Deformagéo axial  Temperatura de
e e ~ présinterizacio  noforjamento sinterizacédo

'F680/850 680°C

F880/850 880°C

F950/850 950°C 850
F1120/850 P6 de Fe atomizado ; 1120°C 40% de deformagao

F680/1120 680°C verdadeira

F880/1120 880°C

F950/1120 950°C 1120

F1120/1120 1120°C

Nxxxx/yyyy Po6 de Fe atomizado +
3,5% (massa) Ni carbonila

demais digitos similares a codificagao acima

79

7.8
755 755 7854 754 755 755

749 749 001 001 Qo2 002 002 002
001 001

mﬂ L
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o 17+
E 76
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7.4
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processos

79
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£

processos

Figura 15 — Densidades de massa apods os diversos processos, em amostras de

Fe puro (F) e Fe + 3,5% Ni (N), e os respectivos

desvios padrao das medidas.

As densidades de massa situam-se em um nivel superior as verificadas em

pecas sinterizadas nao forjadas (veja Figura 2), atingindo valores entre 7,49 e
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7,57 glcm”. Estes valores s&o considerados altos na metalurgia do pé ferrosa. E
conveniente lembrar gue uma quantidade de poros pequenos e arredondados
apresenta influéncia benéfica no comportamento mecanico de acgos sinterizados
guando da solicitagdo dinamica; segundo a literatura [94], ocorre um minimo na taxa
de propagacéo de trincas em fadiga em ligas ferrosas sinterizadas com densidade de
massa em torno de 7,5 glcm®.

Comparando-se as densidades de massa medidas com a densidade tedrica dos
materiais estudados (para o ferro puro pth = 7,87 g/cm® e para a liga Fe + 3,5% Ni pth
= 7,91 glcm®) tem-se uma densidade de massa relativa de 95,9% no caso de amostras
de ferro pré-sinterizadas a 880°C e a 1120°C. No caso das amostras de Fe + 3,5% Ni,
atingiu-se uma densidade de massa relativa de 95,7% nas amostras pré-sinterizadas a
680°C e sinterizadas a 1120°C.

A sinterizacao final (realizada apés o forjamento a frio), no caso do ferro puro
néao influenciou a densidade de massa final, as amostras sinterizadas na temperatura
de 1120°C (fase y do ferro) e na temperatura de 850°C (fase « do ferro) apresentam
mesma densidade de massa (mesmo percentual volumeétrico de poros); no entanto, a
temperatura de pré-sinterizacéo influenciou a densidade de massa final, embora muito
pouco; dentre as temperaturas de pré-sinterizacdo utilizadas (680, 880, 850 e 1120 %
as de 880 e 1120 °C levaram & densidades de massa mais altas. Tais resultados eram
esperados em funcéo do maior coeficiente de autodifusdo do ferro [76,83] nestas
temperaturas em comparacao com as demais utilizadas. Deve-se lembrar que, 0
coeficiente de autodifusdo do ferro € da ordem de 100 vezes maior na fase o do que na

fase y na mesma temperatura; assim, obtém-se difusividade semelihante nas

temperaturas de 880 (fase a ) e 1120°C  (fase y).
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No caso das amostras de Fe + 3,5%Ni, verifica-se, com respeito a influéncia da
temperatura de pré-sinterizagdo na densificacéo, o contrario do comportamento
verificado nas amostras de ferro puro, isto €, as maiores densidades de massa ao final
do processo ocorreram nas amostras pré-sinterizadas nas temperaturas onde ocorre
menor difusividade (680°C e 950°C)[83]. Este comportamento pode ser explicado pelo
fato de que nestas temperaturas ocorre menos interdifusao entre o Fe e o Ni, causando
menos endurecimento da matriz ferro por solug@o solida de Ni; em decorréncia
mantém-se maior ductilidade e facilidade de fechamento de poros do material para o
posterior forjamento a frio.

No caso da liga Fe + 3,5%Ni verifica-se, ainda, diferentemente do ferro puro, que
a temperatura tem influéncia maior na densificacdo durante a sinterizac&o final (apos
foriamento); todas as amostras da liga Fe + 3,5% Ni sinterizadas na temperatura mais
alta, 1120°C, apresentaram densidades de massa levemente maiores que as
sinterizadas na temperatura mais baixa, 850°C, mantidas as demais condicoes
constantes. Isto deve-se ao fato de que o Ni é estabilizador da fase y do Fe, fazendo
com que na sinterizacao final em 850 °C uma apreciavel parcela do volume da amostra
ja esteja na fase austenitica, na qual a difusividade & menor nesta temperatura. Estas
observacgoes, de certa forma, resgatam e dao importancia ao papel da pré-sinterizacéo
no forjamento a frio de pré-formas pré-sinterizadas. Esta ndo € um mero passo no
processo destinado a evitar o esboroamento da amostra durante o forjamento, mas um
passo cuja especificacdo deve estar relacionada a composi¢cédo quimica e ao diagrama
de equilibrio de fases do material a ser processado. Se desejar-se aumentar a
densidade de massa da pré-forma pré-sinterizada por conformacgéo a frio, deve-se

escolher temperaturas de pré-sinterizacdo que mantenham minimizada a interdifusdo
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dos componentes da mistura de pas para evitar o endurecimento da matriz por solugéo
sélida (ou mesmo outro mecanismo de endurecimento).

De uma maneira geral, os resuitados da medicao da densidade de massa
(apresentados na figura 15) mostram que as diferencgas entre as diversas condigbes de
pré-sinterizacéo e sinterizacéo final utilizadas no presente trabalho s&o muito pequenas
em funcgao de tratar-se de sinterizados de alta densidade de massa; no entanto, as
diferencas no comportamento mecanico dos sinterizados podem vir a ser significativas
[3,5].

Os resultados das medidas do limite de escoamento em trac@o, a 0,2% de
deformacéo permanente, resultantes das varias condicdes de processamento, s&o
apresentados na Figura 16. No caso dos sinterizados de Fe puro (grupo F) verifica-se
que, embora algumas das condigbes tivessem apresentado os mesmos valores em
termos de densidade de massa (Figura 15), ndo ocorreu o0 mesmo em relacéo ao limite
de escoamento; as diferencas decorrem da microestrutura diferenciada obtida em cada
rota de processamento. Verifica-se que as amostras de Fe puro que foram sinterizadas
(apos forjamento) na temperatura de 850°C em geral apresentaram valores de limite de
escoamento maiores que as sinterizadas na temperatura de 1120°C. Este resuitado
deve estar relacionado ao menor crescimento dos graos verificado na temperatura mais
baixa. O maior valor obtido para o limite de escoamento foi de 219,7 MPa, obtido com
sinterizacées feitas em temperaturas préximas ao limite do campo da fase ferritica,
onde o coeficiente de autodifusdo do ferro & maior ; este resultado foi obtido para as
amostras do grupo F880/850 (pré-sinterizacdo em 880°C, forjamento a frio com 40% de
deformacgdo e sinterizacéo final em 850°C). Uma excegéo a este comportamento
ocorreu no grupo de amostras F1120/1120 (pré-sinterizadas em 1120°C e sinterizadas

também em 1120°C), em que a temperatura de sinterizagdo final maior proporcionou
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um limite de escoamento maior, embora o valor seja ainda inferior ao obtido com as
amostras do grupo F880/850 (pré-sinterizadas a 880°C e sinterizadas em 850 °C). Isto
pode ter explicagdo em outros fatores microestruturais relacionados aos poros, que
contrapdem-se ao efeito de menor tamanho de gréao das amostras sinterizadas na
temperatura mais baixa.

O valor relativamente alto do desvio padrdo nas medidas do limite de
escoamento das amostras de ferro puro (grupo F) sugere a necessidade de aumento

do nimero de amostras, para aumentar o nivel de confianga no resultado.
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Figura 16 — Limite de escoamento em tracao, LE, >, em pré-sinterizados forjados
a frio com 40% de deformacao e posterior sinterizagao, com seus respectivos

desvios padrao da medida (veja Tabela 4 sobre codificacao de processos).

O limite de escoamento em tragdo das amostras de Fe + 3,5% Ni apresentou um
comportamento antagénico ao apresentado pelas amostras de ferro puro; as amostras
sinterizadas apés forjamento na temperatura mais alta (1120 °C) apresentaram valores
maiores. Isto pode ser explicado pela a¢ao do niquel na microestrutura que tende a

difundir-se preferencialmente na superficie das particulas e nos contornos de grao,
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provocando um efeito inibidor do crescimento destes[76]; assim o tamanho de gréo
depende menos da temperatura de sinterizagc&o. No entanto, a homogeneizacao evolui
mais rapidamente nas temperaturas mais elevadas, ocasionando aumento de
resisténcia da matriz ferro quando da sinterizagdo em temperaturas mais elevadas. O
maior valor do limite de escoamento a tragdo entre as amostras de liga Fe + 3,5%Ni, foi
de 194,4 MPa, encontrado em amostras pré-sinterizadas a 680°C e sinterizadas a
1120°C (N 680/1120). Note-se que, embora o niquel tenha o efeito de aumentar a
resisténcia do ferro quando em solugao solida, as amostras de Fe + 3,5% Ni em geral
apresentaram limite de escoamento em trag&o menor que o ferro puro. Este
comportamento ndo esperado pode estar relacionado a fatores microestruturais, como
a interdifus@o incompleta entre Fe e Ni, propiciando a existéncia de regiées com baixo
limite de escoamento como regides de niquel puro, regides ausieniticas ricas em niquel
(fase v) [95], geometria de poros ou regides porosas indutoras de concentragéo de
tensGes mais altas ou mesmo a existéncia de regides ferriticas pré-tensionadas em
tracdo, préximas as particulas de niquel; estas poderiam ser consequéncia da
poraosidade de interdifusdo formada em decorréncia do maior coeficiente de difusdo do
ferro no niquel que do niguel no ferro [76]. Isto gera vazios no ferro pelo efeito
Kirkendall.

Estas observacdes, com respeito ao limite de escoamento das amostras forjadas
a frio submetidas a diferentes temperaturas de pré-sinterizac@o e sinterizagdo, mostram
que a densidade de massa ou o nivel de porosidade total, isoladamente, néo € uma
variavel suficiente para explicar a resisténcia mecanica estatica de sinterizados
ferrosos. A esta concluséo ja se havia chegado anteriormente [96], embora estudando
sinterizados de menor densidade de massa, onde materiais de ferro puro com o

mesmo percentual volumétrico de poros, apresentaram resisténcia estatica e a fadiga
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diferentes, estando relacionadas mais ao nivel de porosidade aberta e a microestrutura
do que ao percentual de poros. No caso de materiais de alta densidade (>95%), no
entanto, a porosidade aberta praticamente inexiste [34,96]; assim, as variaveis
influentes devem estar em outras caracteristicas microestruturais, como o tamanho e o
fator de forma dos poros e heterogeneidades em relagdo ao elemento de liga.

A figura 17 apresenta os valores medidos do limite de resisténcia em tragcéao
(LR), obtido nas amostras das varias condigées de processamento. As amostras de
ferro puro (F) embora apresentando valores bastante proximos entre si, mostram uma
ligeira predominancia para os sinterizados de maior densidade de massa, ou seja, as
amostras F880 e F1120, com valores médios de LR acima de 280 MPa; estes
resultados sugerem que no ferro puro a principal influéncia sobre o limite de resisténcia

esta no percentual volumétrico de poros.
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Figura 17 — Limite de resisténcia em tracao, LR, em sinterizados forjados a frio
com 40% de deformacgao e sinterizados, com seus respectivos desvios padriao da
medida (veja Tabela 4 sobre codificacao de processos)

As amostras da liga Fe + 3,5%Ni apresentaram limite de resisténcia a tragédo

maior que as de ferro puro, conforme esperado; mas os resultados sofreram influéncia
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da variacdo da resisténcia do material em funcéo dos diferentes graus de
homogeneizagéo do niquel no ferro e das fases formadas. As amostras nas quais a
sinterizacao final foi feita na temperatura mais alta apresentaram maior limite de
resisténcia a tracdo, exceto a N1120/1120. Assim, as amostras N1120/850 e
N1120/1120, embora tenham apresentado densidade de massa similares, tiveram
valores de limite de resisténcia a tracio diferentes (pode-se concluir que sao diferentes
ao submeterem-se os resultados a um teste “t” estatistico[97], com uma confianca
maior que 97,5% ), com resultado maior para as amostras sinterizadas na temperatura
mais baixa. Isto explica-se da seguinte maneira: para as velocidades de esfriamento
praticadas quando do esfriamento a partir da temperatura de sinterizacdo, a liga forma
martensita cubica nas regides onde sua concentragio € mais elevada (em geral acima
de 5% em peso); embora o teor total de Ni adicionado seja apenas 3,5 % em peso,
este foi adicionado na forma de particulas de Ni puro na mistura de pés. O grau de
homogeneizacao alcangado durante a sinterizacao depende essenciaimente da
temperatura e do tempo de sinterizac&o. Assim, na temperatura de sinterizacdo final
maior (1120 °C) maiores regiées da amostra alcangaram um teor de Ni suficiente para
favorecer a formacéo de martensita cubica no sistema Fe-Ni no esfriamento. No
entanto, 2 amostra que sofreu duas sinterizacdes em 1120 °C ( N1120/1120) tem
menor resisténcia; nestas condicées o grau de homogeneizacgéo ja é elevado e restam
menos regides martensiticas no volume da amostra, isto €, o Ni encontra-se mais
diluido e em menos regides da amostra o seu teor ainda é suficientemente elevado
para que ocorra a formac&o de martensita. As regides mais ricas no elemento de liga
em geral coincidem com as regiées dos contatos de sinterizagéo (“necks”), uma vez
gue o enriquecimento das particulas de ferro se da por difusdo do elemento de liga a

partir da superficie para o interior da mesma.
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O maior valor médio encontrado para o limite de resisténcia a tracéao foi de 369,2
MPa no caso de amostras pré-sinterizadas a 680°C, forjadas a frio com 40% de
deformacéo e sinterizadas a 1120°C (grupo N680/1120). Note-se que os valores de
limite de resisténcia a tragdo encontrados para as amostras de Fe + 3,5%Ni foram
maiores que os valores encontrados para amostras de Fe puro, ao contrario do
comportamento verificado no limite de escoamento; isto deve-se basicamente a que o
niquel e regides com solucdo sélida Fe-Ni ou mesmo fases austeniticas ou
martensiticas de Fe-Ni, apresentam limite de resisténcia a tragdo maior que o ferro [89].

Os valores de alongamento em tracédo relacionados aos varios grupos de
amostras, podem ser vistos na Figura 18. As amostras sinterizadas na temperatura
mais alta, 1120°C, apresentaram, apés forjamento, maiores valores de alongamento do
que as sinterizadas na temperatura mais baixa, 850°C, pois a sinterizagdo em
temperatura mais alta leva a um melhor fator de forma e maior coalescimento dos
poros. No caso de amostras de ferro puro os valores em geral ultrapassaram 30%,
exceto nas amostras pré-sinterizadas na temperatura mais baixa 680°C. As amostras
de Fe + 3,5%Ni, apresentaram valores acima de 21% chegando a 27% no caso das
amostras do grupo N680/1120.

Estes valores de alongamento em tragédo, das amostras forjadas a frio e
sinterizadas, sdo bastante superiores aos encontrados para os mesmos materiais no
estado apenas sinterizado (n&o forjado a frio), onde raramente atinge-se valores

superiores a 9% [89,98] para ferro puro e 6% para ligas com este teor de niquel.
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Figura 18 — Alongamento em tracao A, em 25mm de comprimento util, em pré-
formas com 40% de deformacao e sinterizadas, com seus respectivos desvios
padrao da medida (veja Tabela 4 sobre codificacao de processos)

Os valores do médulo de elasticidade, medidos através da freqiiéncia natural de
ressonancia com excitagao transversal, sdo mostrados na Figura 19. O valores
medidos mostram relacdo com a densidade de massa e o material basico, onde tanto
no caso das amostras de ferro puro quanto nas da liga Fe + 3,5%Ni, as condi¢cdes de
processamento que propiciaram maiores densidades de massa, levaram a maiores
valores do médulo de elasticidade. Para a liga Fe + 3,5% Ni o maior valor encontrado
foi 188,4 GPa (grupo N680/1120), e para o ferro puro registraram-se valores acima de
194 GPa (grupos F880/850, F880/1120 e F950/850). Os valores um pouco inferiores do
médulo de elasticidade verificados na liga Fe-Ni explicam-se pela existéncia de solugao
solida Fe-Ni, que tanto na sua forma ferritica quanto na sua forma austenitica [95]
possuem mddulo de elasticidade menor que o ferro puro [89]. Em qualquer dos casos,
no entanto, os valores do médulo de elasticidade sao bastante superiores aos
encontrados em ferro e ago sinterizados nao forjados, que em geral nao superam os

160 GPa [89,98]. Alguns estudos [99-101] sobre medida de médulo de elasticidade,
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utilizando métodos estaticos e dinamicos tém dado indicios da influéncia da morfologia
de poros (concentracao de tensées) no seu valor, seja através de diferencas
ocasionadas nos poros em fungdo do tempo e da temperatura de sinterizacao
(arredondamento de poros) ou diferengas ocasionadas variando-se o tipo de pé
utilizado na producao das amostras (diferencas de tamanho e forma de poros), para um
mesmo valor de densidade de massa final do sinterizado. Entretanto, estas diferengas
de médulo de elasticidade para uma mesma densidade de massa, sdo mais

acentuadas quando medidas em sinterizados com maior porosidade [100].
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Figura 19 — Modulos de elasticidade, E, medidos através da

freqliencia natural de ressonancia.

No presente estudo, assim como ocorreu com o limite de escoamento, esperava-
se uma maior influéncia da microestrutura e dos poros no médulo de elasticidade
(diferengas provocadas por alta ou baixa temperatura de sinterizacéo); no entanto, isto
nao se observou.

Visando a determinac¢éo do coeficiente de Poisson em ensaios de compresséo,

produziu-se amostras cilindricas de ferro puro e da liga Fe + 3,5%Ni, com diametro de
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9,5 mm. As amostras de ferro foram pré-sinterizadas em 880°C e as de Fe + 3,5%Ni
em 680°C.

Determinou-se a evolugao da densidade de massa relativa nestas amostras
durante o forjamento a frio em compresséo livre. Os resultados encontram-se na figura
20, conforme a deformacéo axial verdadeira gy = -In(hi/h,); quando deformadas até 80%

nao ocorreram trincas superficiais apés o forjamento.
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Figura 20 - Variacao de densidade de massa relativa com a deformacgéo axial

verdadeira no forjamento a frio de pré-formas sinterizadas

O coeficiente de Poisson plastico de materiais homogéneos (ndo porosos) é
constante e igual a 0,5 , isto &, a relagao entre as deformagées radial e axial num
cilindro sob compressao, uma vez mantido o volume inicial constante. No caso de

materiais sinterizados porosos este valor é variavel, uma vez que existe uma
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densificagéo do material neste processo em fungéo da redugéo do volume poroso. A
variacéo do coeficiente de Poisson plastico no forjamento a frio de pré-formas
cilindricas de ferro pré-sinterizadas a 880°C e de Fe + 3,5%Ni pré-sinterizadas a
680°C, pode ser observada nas Figuras 21 e 22. Estes pontos vpiest X p foram obtidos
através dos valores das derivadas de,/dey das curvas ajustadas de variagéo das
deformagdes radiais ex com as deformagbes gy na altura durante o forjamento a frio dos
cilindros. Para efeito de comparacéo incluiu-se, na figura, a curva de evolugéo de
Vplastico Observada por Kuhn et al [47] no forjamento a frio de pré-formas de ferro puro,
pré-sinterizadas a 1093°C, partindo de vérias densidades de massa iniciais. Observa-
se que no caso do ferro puro houve coincidéncia entre os pontos e a curva proposta, o
qgue néo se verificou para a liga Fe + 3,5%Ni; indicando, neste ultimo caso, uma
deformacéo radial maior em relag@o ao ferro puro para uma mesma densidade de
massa relativa e mesma deformacéo axial, em detrimento da densificagdo. Isto pode
significar que existem, no caso da liga Fe + 3,5%Ni, poros mais resistentes ao colapso
durante o forjamento a frio do que no caso do ferro puro. Isto é previsivel quando tem-
se, num mesmo material, alguns poros envoltos por material mais resistente que em
outras regides, como € o caso da liga Fe + 3,5%Ni, em fungdo da homogeneizagéo

incompleta da mesma.
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Figura 21 — Variacao do coeficiente de Poisson plastico no forjamento a frio de

pré-formas de ferro pré-sinterizadas a 880°C, em fun¢ao da densidade relativa.
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Figura 22 - Variagao do coeficiente de Poisson plastico no forjamento a frio de
pré-formas de Fe + 3,5%Ni pré-sinterizadas a 680°C,

em funcao da densidade de massa relativa.
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4.2 Analise dilatométrica
A figura 23 mostra a variagdo dimensional durante o aquecimento, a sinterizagéao
isotérmica por 30 minutos em 1120°C e o esfriamento de amostras cilindricas,

compactadas a 600MPa de presséo e sinterizadas num dilatdmetro.
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Figura 23 — Dilatometria de compactados de ferro puro e da liga Fe +
3,5%Ni.

A curva de sinterizagao do ferro puro mostra que a retragao inicia em
temperaturas préximo aos 600 °C. Além do inicio da retragdo por sinterizagédo, ocorre,
entre aproximadamente 650 a 800 °C, a redugéo das peliculas de 6xido geralmente
presentes na superficie das particulas de pé. Apés a mudancga de fase do ferro da
estrutura ferritica para a austenitica (contragéo brusca a 912°C) a taxa de retracdo
passa a ser menor, devido ao menor coeficiente de autodifusédo do ferro na fase y [83],

voltando a aumentar gradativamente a medida que a temperatura (e consequente-
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mente o coeficiente de autodifuséo do ferro) aumenta. A retragéo do ferro puro na
sinterizacdo é pequena em fungéo do tamanho de particula do pé utilizado (pouca
superficie livre especifica). Durante a sinterizagao isotérmica a retragcéo continua com
uma taxa pequena. Isto € conhecido na metalurgia do pé e justifica os melhores
resultados obtidos no presente trabalho em termos de densidade de massa e
resisténcia a tragcdo do grupo de amostras F880/850 ( pré-sinterizagdo em 880°C aliada
a sinterizagdo em 850°C) ou seja, das pré-formas sinterizadas no campo ferritico.

A curva de sinterizacdo da liga Fe + 3,5%Ni, mostra que a retrag&o inicia-se em
aproximadamente 600°C, assim como no ferro; no entanto, em fungéo da presenga do
niquel, a retragéo € maior, tanto na fase « como na y, conforme esperado. Isto ocorre
basicamente devido a ativagéo adicional em fungéo do gradiente quimico, que introduz
no sistema um adicional de energia livre. Sob o ponto de vista de mecanismos, deve-se
lembrar que o Fe possui coeficiente de difusdo maior na rede cristalina do Ni do que na
sua propria rede. O niquel, ao difundir-se, enriquece, inicialmente, as camadas
superficiais das particulas de ferro e os contornos de gréo; assim, produz caminhos de
difusdo dentro dos quais o ferro se difunde mais depressa, propiciando uma ligeira
ativacéo do processo de sinterizagc&o[41,76,102]. Como o Ni € um elemento de liga
estabilizador da fase y do ferro, observa-se que a transformacgao de fase inicia-se em
temperatura ligeiramente inferior ao caso do ferro puro, evidenciando que uma
pequena fracdo volumétrica da amostra ja se encontra na fase y ao alcancar-se a
temperatura de transformagao (912°C) no aquecimento. Isto mostra que a
homogeneizagéo / interdifusdo dos componentes da mistura de pés inicia-se em
temperaturas relativamente baixas, embora, a sua cinética passe a ter taxas
consideravelmente elevadas apenas em temperaturas mais altas. De acordo com a

literatura [75,76] e os resultados da andlise microestrutural, um grau de
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homogeneizacao elevado s6 € atingido em temperaturas superiores e tempos de
sinterizacdo maiores que as usadas no presente trabalho.

Assim, as pré-formas de Fe + 3,5%Ni, mesmo quando pré-sinterizadas em
temperaturas tao baixas quanto 680°C, ja podem proporcionar resisténcia adequada
permitindo o forjamento; no entanto, sem prejudicar a deformabilidade necessaria para
o forjamento a frio posterior, uma vez que a formacéao de solugao soélida por interdifusao
ainda & muito insipiente nesta temperatura.

O comportamento dilatométrico na sinterizagédo apés o forjamento a frio
com 40% de deformagédo axial, em amostras de ferro pré-sinterizadas a 880°C e

amostras de Fe + 3,5%Ni pré-sinterizadas a 680°C, pode ser visto na Figura 24.
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Figura 24 - Variacdo dimensional na sinterizacao final ap6s o forjamento a
frio com 40% de deformacao; Fe pré-sinterizado em 680°C e Fe + 3,5%Ni pré-

sinterizado em 880°C.
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Observa-se que a retragdo € menor do que no caso das amostras sem
forjamento, em concordancia com a menor porosidade das amostras apés o
forjamento. Além disso, a parte da variagdo dimensional observada na figura 23 devido
a reducéao de peliculas de 6xido esta ausente nas curvas da figura 24, conforme
esperado.

As derivadas das curvas dilatométricas da Figura 24, ou seja, as velocidades de

variagdes dimensionais, podem ser vistas na Figura 25.
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Figura 25 — Taxas da variacao dimensional durante a sinterizacao de
amostras apdés o forjamento a frio com 40% de deformacdao em Fe puro pré-

sinterizado em 680°C e Fe + 3,5%Ni pré-sinterizado em 880°C.

Observa-se, na Figura 25, que entre 600°C e 700°C ocorrem maximos picos, 0s

quais devem estar associados a recristalizacao do material deformado a frio.
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A figura 26 mostra curvas da variagdo dimensional obtidas na sinterizagédo em

850°C de pré-formas de ferro puro, ap6s terem sido pré-sinterizadas em 880°C e

submetidas a 40%, 60% e 80% de deformagao axial, respectivamente. Observar que a

retracéo cresce com o respectivo grau de deformagéo a frio, demonstrando a ativacéo

do processo de sinterizagdo em fungéo da deformagéo, que aumenta a energia livre do

material.
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Figura 26 — Dilatometria de sinterizagdo a 850°C de pré-formas em Fe, pré-

sinterizadas a 880°C e forjadas a frio com 40%, 60% e 80% de conformacao axial

As derivadas das curvas da Figura 26, ou seja, as velocidades de variacées

dimensionais das pré-formas de ferro, pré-sinterizadas a 880°C e submetidas aos

diferentes niveis de deformacao axial de 40%, 60% e 80% podem ser vistas na

Figura 27.
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Figura 27 - Velocidades / taxas de variagoes dimensionais das pré-formas em Fe,

pré-sinterizadas a 880°C e forjadas a frio a 40%, 60% e 80% de conformacgao axial.

Observa-se, na Figura 27, que os maximos de contragéo na faixa de
temperaturas entre 600°C e 700°C, deslocam-se sucessivamente para temperaturas
menores a medida que se aumenta o nivel de conformagéao das pré-formas, dando
indicios da recristalizagao do ferro ocorrida nestas temperaturas, o que gera novos e
mltiplos contornos de graos os quais sdo caminhos para difusdo. Outro possivel
mecanismo de contragédo na sinterizagdo durante o aquecimento poderia ser a fluéncia
por discordancias geradas por tensées de Laplace ou fluxo viscoso, com acomodacgéao
de particulas [103,104]. No entanto, esta ultima conjectura foi considerada menos
provavel, em vista do alto nivel de deformagao e acomodacao de particulas pré-

existente.
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Desta maneira € observavel um mecanismo de melhoria da sinterizacao relativo
ao processo de forjamento a frio propiciado por uma possivel recristalizagéo e
consequente melhoria da difus&do em contornos de gréaos, durante a sinterizagao

posterior.
4.3 Analise microestrutural

O aspecto da microestrutura em diferentes regides da secdo transversal de uma
amostra de Fe + 3,5%Ni, retirada do comprimento util de um corpo de prova de tragéo,
pré-sinterizada a 680°C e forjada a frio com 40% de deformagéo axial (N680), portanto
antes da sinterizacéo final, pode ser visto nas figuras 28, 29 e 30 representativas de

regides conforme indicado no esquema abaixo.

Direcdo de Forjamento
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Fig. 28 Fig. 29 |

Fig. 30
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Figura 28 — Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni pré-sinterizada a 680°C e forjada
com 40% de deformacao axial, em regiao préxima ao plano de contato com o

puncao de forjamento. Aumento 365X. Ataque: Nital 2%

A Figura 28 mostra os poros, alguns éxidos esparsos e os graos de tamanho
irregular, sem textura marcante, por tratar-se de uma regido onde as tensées no
forjamento séo aproximadamente de compressao isostatica (veja Figura 7). A dureza
média no interior dos graos de ferro nesta regiao foide 158 £ 4 HVy1s.

A Figura 29 mostra graos com forte textura na dire¢cdo de cisalhamento maximo
(veja Figura 7) durante o forjamento, com uma densidade de massa bastante alta, ou
seja, quase auséncia de poros. A dureza média no interior dos gréos de ferro nesta

regiao foi de 182 + 2 HVy1s.
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Figura 29 — Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni pré-sinterizada a 680°C e forjada
com 40% de deformacao axial, em regidao proxima a aresta da amostra
ou vértice da segdo transversal. Aumento 365X. Ataque: Nital 2%

Figura 30 — Microestrutura da liga Fe + 3,5% Ni pré-sinterizada a 680°C e forjada
com 40% de deformacao axial, em regido préoxima ao plano lateral onde ocorre
deformacao livre durante o forjamento. Aumento 730X. Ataque: Nital 2%
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Na figura 30 observa-se maior porosidade do que as regies mostradas nas
figura 28 e 29 por tratar-se de uma regiéo que, durante o forjamento, sofre tensdes de
tracdo e de compressao; os graos sao irregulares sem apresentar textura marcante. A

dureza média no interior dos graos de ferro nesta regido foi de 178 + 4 HVqo1s.

Figura 31 — Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C e forjada
com 40% de deformacao axial, mostrando aspectos da difusdao Fe-Ni
em baixa temperatura. Aumento 1460X. Ataque: Nital 2%
A figura 31 mostra uma ampliagdo da regiao da figura 28, onde pode-se

perceber que, apesar da baixa temperatura de pré-sinterizagao (680°C), ja houve
difusdo do ferro para dentro das particulas de niquel, formando-se uma borda nao
totalmente autenitica. Esta contém nicleos em forma de pequenas ilhas contiguas de
ferrita secundaria o, formadas durante o resfriamento, em temperaturas intermediarias,
entre 680°C e a temperatura ambiente, conforme previsto no diagrama de
transformagéao dindmica de fases da figura 32. Percebe-se, também, na figura 31,

contornos de graos mais claros, indicando a difusao do niquel neste caminho



preferencial, num processo de baixa energia, compativel com a baixa temperatura de
sinterizacao.
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Figura 32 — Diagrama de transformacao de fases dinamico Fe-Ni, para taxas de

variagdo de temperatura entre 2°C/min e 150°C/min [95]. o-ferrita, y-austenita

A microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C, forjada a frio a
40% e ap6s sinterizada a 850°C (N680/850) pode ser observada na figura 33. Pode-
se observar as regides ainda mais pobres em niquel, coincidindo com a regi&o central
das particulas maiores de ferro da mistura inicial, nas quais concentram-se os poros

secundarios formados em fungéo da maior difusividade do ferro no niquel, conforme ja

citado acima.
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A figura 34 mostra a microestrutura da mesma liga quando sinterizada em
1120°C (N680/1120). Observa-se um maior grau de homogeneizagéo do Ni na
temperatura mais alta de sinterizag&o, criando maior volume de regides de solugéo
solida Fe-Ni, o que resulta em propriedades mecanicas mais altas.

A micrografia da figura 35, obtida por microscopia eletronica de varredura com
elétrons retro-espalhados (BSE), mostra a presenca de camadas de 6xido na superficie
interna de alguns poros primarios, confirmada por analise de EDS. Esta provavelmente
é resultante da reag&o do oxigénio do ar retido em poros abertos / comunicantes,
remanescentes apods a pré-sinterizacdo, que foram fechados durante o forjamento a
frio, ndo tendo oportunidade, entédo, de serem reduzidos na sinterizagéo final.

A composigao das regides claras (esféricas), determinada por energia dispersiva
de raios-x (EDS), acoplada ao microscépio eletronico, é de aproximadamente 32% em
peso de niquel. A dureza, medida na mesma regiao, variou entre 210HVp 015 €
250HVo 015, confirmando ser uma regido de austenita retida, conforme o diagrama de
fases (fig. 32). Na regi&o circunstante encontram-se alguns pontos com dureza entre
300HVo015 € 325HVp 015, confirmando a existéncia de martensita clbica de niquel
[84,85]. A dureza média no centro dos gréos ferriticos, apds sinterizagdo final a
1120°C (amostras do N680/1120), foi de 106 + 2HVp 015, mostrando que nestes o teor

de Ni em solucé&o sélida ainda € muito baixo.
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Figura 33 — Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C, forjada a
frio com 40% de deformagcio axial e sinterizada a 850°C. Aumento 365X. Ataque:
NaHSO; 17%

Figura 34 — Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C, forjada a
frio com 40% de deformagéo axial e sinterizada a 1120°C. Aumento: 365X.
Ataque: NaHSO; 17%
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Figura 35 — Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada em 680°C, forjada
a frio com 40% de deformacao axial e sinterizada em 1120°C. MEV (BSE).

Ataque: Nital 2%.

Com base nas observagdes mencionadas acima, pode-se inferir que um dos
caminhos para que se aumente a densidade de massa e as propriedades mecanicas
dos sinterizados forjados da liga Fe-Ni, seria utilizar pé de ferro mais fino, ou seja
remover a fragdo de p6 com tamanho maior, tendo como resultado um grau de
homogeneizagéo maior.

As figuras 36 e 37 mostram a microestrutura das amostras de ferro puro, pré-
sinterizadas a 880°C, forjadas a frio com 40% de deformacgéo axial e sinterizadas a
850 e 1120°C, respectivamente. E possivel perceber o menor tamanho de gréos

equiaxiais recristalizados, o que se obteve com a sinterizagao na temperatura mais
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baixa, de 850°C, resultando em maiores valores de limite de escoamento em tragéo
das amostras do grupo F880/850 em comparacéo as do grupo F880/1120.

A morfologia e a distribuicéo de poros tem sido objeto de estudos em
sinterizados estruturais de alta densidade de massa [106-108] dada a sua importancia
como concentradores de tensdes [64] e influéncia nas propriedades mecanicas,
sobretudo de resisténcia a fadiga.

O percentual volumétrico, o fator de forma e o tamanho médio dos poros foram
avaliados em distintas posicdes da se¢do dos corpos de prova. Tomou-se como base
de medida um quadrante da se¢&o, conforme mostrado na Figura 38, e extrapolou-se
os resultados para os demais quadrantes. A evolucéo da porosidade na sec&o
transversal, dentro do comprimento util dos corpos de prova de ensaios de tragéo,
pode ser observada analisando as figuras 39 e 40, relativas aos grupos de amostras

F880/850 e F880/1120, respectivamente.
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Figura 36 — Microestrutura do Fe puro, pré-sinterizado em 880°C, forjado a frio
com 40% de deformacio axial e sinterizado em 850°C (F880/850).
Aumento: 365X. Ataque: Nital 2%

Figura 37 — Microestrutura do Fe puro, pré-sinterizado em 880°C, forjado a frio
com 40% de deformacéo axial e sinterizado em 1120°C (F880/1120).
Aumento: 365X. Ataque: Nital 2%
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Figura 38 — Regides da sec¢do transversal analizadas em relacédo a porosidade no
sistema automatico de analise de imagens acoplado ao microscoépio eletrénico

de varredura.

Observa-se, nas figuras 39 e 40, que a regido de menor densidade de massa, ou
seja, onde a porosidade &€ maior, situa-se na regido lateral de forjamento livre (regiao
amarela), onde atuam tensdes de tragcdo durante o forjamento e que a regido de
porosidade grande € maior nas amostras sinterizadas em temperatura mais baixa
(F880/850). As regiées de menor porosidade situam-se proximas aos vértices.

Os numeros fornecidos para a porosidade pelo programa do analisador de
imagens, devem, no entanto, ser considerados como referéncias qualitativas e néo

como numeros absolutos, uma vez que o programa despreza poros menores que um
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determinado nimero de pixels de imagem, o que em sinterizados com muitos poros
pequenos ou pequenos aumentos de imagem, pode trazer diferencas significativas.
Assim, neste caso, a densidade relativa medida por controle de massa forneceu uma
densidade de massa relativa de 95,9%, ou seja, uma porosidade média de 4,1%. No
entanto, nenhuma das figuras 39 ou 40, fornecem medidas maiores que 3% de

porosidade, quando medidas pelo analisador de imagens.
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Figura 39 — Porosidade na sec¢ao transversal (%) em amostra de Fe, pré-
sinterizada em 880°C, forjada a frio com 40% de deformagcéo e sinterizada em

1120°C (F880/1120)
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Figura 40 — Porosidade na secao transversal (%) em amostra de Fe, pré-

sinterizada em 880°C, forjada a frio com 40% de deformacao e sinterizada em

850°C (F880/850)

As figuras 41, 42 e 43 mostram a distribuicdo de porosidade (%) nas diversas

regides da sec¢ao transversal de amostras da liga Fe + 3,5%Ni. Observa-se que as

regiées com maior porosidade ocorrem na amostra que ndo sofreu sinterizagao final

(fig. 41); isto ja era esperado, uma vez que na sinterizagédo ocorre retragéo, conforme

havia sido detectado na analise dilatométrica (fig. 24). A comparagao da figura 43 com

a 42, mostra, no entanto, que a amostra da liga Fe + 3,5% Ni, sinterizada na

temperatura mais alta (1120°C) apresenta a regiéo de porosidade grande, em

dimensao maior que a sinterizada na temperatura mais baixa. Esta observacao pode

estar relacionada a retengao de ar nos poros fechados no forjamento a frio, que

expandem-se mais devido a pressao maior durante a sinterizagéo na temperatura mais

alta, maior coalescimento de poros e maior porosidade de interdifusédo. Observe-se que
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estudos anteriores [106,109] detectaram uma elevagéo no limite de escoamento em
ligas de niquel, quando sinterizadas em temperaturas maiores, mas detectaram
também um decréscimo da resisténcia a fadiga, sem no entanto, correlacionar este

comportamento a porosidade localizada.
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Figura 41 — Porosidade na secdo transversal (%) em Fe + 3,5 %Ni, pré-sinterizado

em 680°C e forjado a frio com 40% de deformacgao (N680)
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Figura 42 - Porosidade na secao transversal (%) em Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizado
em 680°C e forjado a frio com 40% de conformagéo e sinterizado em 850°C
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Figura 43 - Porosidade na secao transversal (%) em Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizado
em 680°C e forjado a frio com 40% de conformacio e sinterizado em 1120°C
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A distribuicdo do tamanho médio de poros (um) foi medida em duas diregées:
transversal a direcéo de forjamento (dire¢édo x) e na diregéo de forjamento (direcéo y),
conforme mostrado na figura 38, para determinar possiveis alongamentos
preferenciais, mesmo apods sinterizacdo. Os resultados da medi¢do das dimensdes dos
poros nas amostras de ferro puro encontram-se nas figuras 44 a 47. Comparando-se
as figuras observa-se que mesmo a sinterizagao final ndo foi suficiente para evitar que
os poros tenham dimensao maior no sentido transversal ao da direcéo de forjamento.
Da mesma forma, foi observado que a regido de poros maiores € a regiéo lateral,
submetida a tensdes de tracdo durante o forjamento, e a regido de poros menores é a
de maximo cisalhamento (regido em x ligando diagonalmente os vértices da imagem).
A média do tamanho dos poros na amostra sinterizada em 1120°C na direcéo x (3,74

um) foi ligeiramente maior que a média do tamanho de poros na amostra sinterizada a
850°C (3.60um). A significancia da diferenga nao foi calculada por teste “t' em vista da

distribuicdo ndo seguir uma curva normal.
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Figura 44 — Tamanho de poros na sec¢ao transversal (um) em Fe puro pré-
sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformacao e sinterizado em
850°C (F880/850 — direcao x)
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Figura 45 — Tamanho de poros na se¢ao transversal (um) em Fe puro pré-
sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformacio e sinterizado em

850°C (F880/850 — direcio y)
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Figura 46 — Tamanho de poros na sec¢ao transversal (um) em Fe puro pré-

sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformacgao e sinterizado em

1120°C (F880/1120 — direcio x)
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Figura 47 — Tamanho de poros na sec¢ao transversal (um) em Fe puro pré-

sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformagio e sinterizado em

1120°C (F880/1120 — direcio y)
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Figura 48 — Tamanho de poros na secao transversal (um) em Fe + 3,5%Ni pré-
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformacao e sinterizado em

850°C (N680/850 — diregao x)
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Figura 49 — Tamanho de poros na secao transversal (um) em Fe + 3,5%Ni pré-
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformacgao e sinterizado em

850°C (N680/850 — direcao y)
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Figura 50 — Tamanho de poros na secao transversal (um) em Fe + 3,5%Ni pré-
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformacao e sinterizado em
1120°C (N680/1120 - direcao x)
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Figura 51 — Tamanho de poros na secao transversal (um) em Fe + 3,5%Ni pré-
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformagéo e sinterizado em
1120°C (N680/1120 — direcdo y)
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Os resultados da medicédo das dimensdes dos poros nas amostras de liga Fe +
3,5%Ni encontram-se nas figuras 48 a 51. Da comparacgao das figuras deduz-se que,
assim como nas amostras de ferro puro, os poros apresentaram, em meédia, maior
dimensao na diregdo perpendicular a direcéo de forjamento (direcéo x) e, também,
neste caso a média do tamanho de poros na amostra sinterizada em 1120°C na
direcdo x (3,69 um) é maior do que a média do tamanho de poros na amostra
sinterizada em 850°C na mesma dire¢&o (3,12 um). As médias na diregdo y (direcéo de
forjamento) foram de 3,64 um quando da sinterizacdo em 1120°C e 3,04 um quando da
sinterizagcdo em 850°C.

Esta diferenca entre as dimensées dos poros nas diregées x e y da indicios de
que € possivel verificar-se alguma anisotropia em propriedades mecanicas, com |
valores de propriedades mais baixas na dire¢do do forjamento.

O fator de forma dos poros néo apresentou diferencas significativas entre
regides de uma mesma amostra e se¢ao transversal, apresentando, no entanto,

diferengas entre as amostras conforme o processo de fabricagéo, como mostrado na

Tabela 5.
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Tabela 5 — Fator de forma dos poros de amostras forjadas a frio com 40% de

deformacgao.

F880/850 - Fe, pré-sinterizagao 880°C
sinterizagéo 850°C
F880/1120 - Fe, pré-sinterizagdo 880°C 0,72 0,17
sinterizagdo 1120°C
N680 - Fe 3,5%Ni, pré-sinterizagio 680°C 0,67 0,21
como forjado
N680/850 - Fe 3,5%Ni, pré-sinterizagdo 680°C 0,69 0,2
sinterizagéo 850°C
IN680/1120 - Fe 3,5%Ni, pré-sinterizagio 680°C 0,76 0,18
sinterizagdo 1120°C

Na tabela 5 observa-se que os poros tendem, em média, a serem mais
arredondados (valor 1 refere-se a um circulo perfeito), para temperaturas mais altas de
sinterizagdo. Observa-se, ainda, que a sinterizagdo final tem o efeito de
arredondamento dos poros. Este efeito benéfico do arredondamento de poros na
sinterizagcdo em temperaturas mais altas contrapde-se ao efeito negativo do aumento
do tamanho de poros por coalescimento, também maior em temperaturas mais altas,
em relagdo a concentragéo de tensdes em torno dos poros. Estas observagdes podem
explicar a aparente insensibilidade verificada, em relacéo a estes dois fatores, de
propriedades mecanicas como o limite de escoamento em tragcdo e o médulo de
elasticidade, tornando-se, entdo, mais sensiveis a fatores como a porosidade total e a
microestrutura do material, conforme ja comentado no sub-capitulo 4.1.

Um resumo qualitativo das tendéncias das medidas efetuadas relativas a cada
grupo de amostras e que embasaram algumas das conclusdes, pode ser visto na

Tabela 6.
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Tabela 6 — Resumo qualitativo comparativo de tendéncias de medidas efetuadas

em relagdo ao processamento de sinterizados forjados a frio

(sinterizagao alta 1120°C X sinterizagéo baixa 850°C)

F880/850
F880/1120

NG80/850 |
N680/1120|

F880/850 — Ferro puro (p6 atomizado Ancorsteel 1000B) pré-sinterizado em 880°C,
forjado a frio com 40% de deformacio e sinterizado em 850°C.

F880/1120 — Ferro puro (p6é atomizado Ancorsteel 1000B) pré-sinterizado em 880°C,
forjado a frio com 40% de deformacéo, sinterizado em 1120°C.

N680/850 — Fe + 3,5%Ni (p6 de Fe atomizado Ancorsteel 1000B e pd de Ni carbonila)
pré-sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformacao e sinterizado em
850°C.

N680/1120 — Fe + 3,5%Ni Ni (p6 de Fe atomizado Ancorsteel 1000B e p6 de Ni
carbonila) pré-sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformacio e

sinterizado em 1120°C.

p - Densidade de massa
LR - Limite de resisténcia em tracao
LE - Limite de escoamento em tracéo

A - Alongamento em tracao
E - Médulo de Elasticidade
a

- Tamanho de poros

-—

- Fator de forma dos poros
p - Porosidade alta localizada

m - Microestrutura do material base
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5. Conclusodes

5.1 Os resultados de mais alto limite de escoamento médio, apds forjamento axial com
40% de deformag;éo verdadeira, foram obtidos com pré-sinterizagdo em 880°C e
sinterizacao final em 850°C em amdstras de ferro puro (219,7 MPa) e com pré-
sinterizagdo em 680°C e sinterizag&o final em 1120°C em amostras da liga Fe +
3,5%Ni (194,4 MPa),

5.2 Os niveis de alongamento em tragcio alcangaram 39% no caso de pré-formas de
ferro puro forjadas a frio e sinterizadas e 27% no caso de pré-formas da liga Fe +
3,5%N:i forjadas a frio e sinterizadas.

5.3 As condigdes de pré-sinterizacdo das pré-formas de Fe puro influenciam
fortemente a densificacio final no forjamento a frio em matriz aberta, para um
mesmo nivel de deformacgéo.

5.4 A conformacgéo a frio fomenta o transporte de matéria na sinterizagao posterior.

5.5 A conformagao a frio possibilita controle do tamanho de gréos na recristalizacdo
durante a sinterizagdo posterior.

5.6 No caso do ferro puro, a sinterizagdo em baixa temperatura, no campo ferritico,
deve ser considerada como uma op¢ao a sinterizagao tradicionalmente feita em
temperaturas da ordem de 1120°C, nafasey. :

5.7 A microestrutura resultante no material forjado n&o é-homogénea e varia conforme
as diferentes tens@es e deformacgdes durante o forjamento.

5.8 A regiao de mais alta densidade de massa situa-se na regido de maiores tensbes
cisalhantes, e a de menor densidade de massa, na regiao de maiores tensfes de
tracio durante o forjamento; deve;se évitar qué as regiées mais solicitadas das

pecas, em servigo, coincidam com as regides mais tracionadas das pré-formas
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durante seu forjamento. Ensaios de propriedades mecanicas devem ser feitos em
amostras que contenham as regides criticas de material.

5.9 As variacdes dimensionais durante a sinterizagdo, apos o forjamento a frio, séo
diferenciadas conforme o nivel de deformagéo e densidade de massa da regiéo,
sendo, portanto, recomendavel que as pré-formas sejam deformadas da maneira
mais homogénea possivel para evitar tensbes residuais; deve-se considerar tais
fatos para o projeto das pré-formas.

5.10 A dimensao dos poros na direcao perpendicular a dire¢do de forjamento é maior,

podendo causar alguma anisotropia de propriedades.
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6. Propostas para Continuacdo dos Trabalhos

6.1 Determinacédo de anisotropias em propriedades mecanicas de pré-formas
sinterizadas e forjadas a frio.

6.2 Evolugao da porosidade em tracdo, de pré-formas sinterizadas, com diferentes
tipos de poros, e forjadas a frio.

6.3 Modelamento da evolugédo microestrutural em tragéo, ap6s escoamento.

6.4 Estabelecimento de tamanhos de particulas ideais em ligas Fe-Ni, sinterizadas e
forjadas a frio, para melhoria de propriedades mecanicas.

6.5 Determinacédo da influéncia da lubrificagdo entre ferramenta de forjamento a frio e
peca, na microestrutura.

6.6 .Associagéo de teorias da plasticidade a métodos de elementos finitos para previséo
do escoamento durante o forjamento a frio de pré-formas.

6.7 Programa computacional para projeto de pré-formas sinterizadas e matrizes para
forjamento a frio.

6.8 Fabricacdo de pecas estruturais com requisitos de alta resisténcia mecanica e
tolerancias dimensionais reduzidas, por forjamento a frio de pré-formas sinterizadas.

Ex: engrenagens helicoidais.
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