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RESUMO

Ligas de aluminio formadoras de fases quasicristalinas (QC), vem chamando atencao devido
as suas caracteristicas de material compdsito, de matriz datil com refor¢o quasicristalino de
elevada dureza, apresentando resisténcia mecéanica em elevadas temperaturas. Esses
compositos metalicos sdo promissores principalmente para a industria automobilistica e
aeroespacial, em aplicacdes estruturais em temperatura ambiente ou altas temperaturas.
Tais caracteristicas s6 sédo possiveis devido a presenca das fases QC, as quais possuem
estrutura intermediaria entre a cristalina e a amorfa. Para o caso de ligas a base de aluminio
formadoras de QC do tipo metaestavel, altas taxas de resfriamento sdo necessérias para que
as fases QC se formem. Um processo que permite a formagdo das fases QC metaestaveis
€ a atomizacdo a gas, mas esse processo torna restritivo a sua aplicagéo direta, uma vez
gue se obtém material na forma de pd. Assim, é necessaria uma rota de processamento
posterior para consolidar o p6 em um bulk. Dessa forma, o presente trabalho se prop6s a
produzir pecas da liga de aluminio formadora de quasicristais AlgsFe,Cr.Tii, por
Compactacgéo Uniaxial a Quente (CUQ) de pés, com parametros de temperatura (350, 400 e
450 °C) e pressédo (1 e 1,5 GPa). Estudo este, ndo existente na literatura até o momento;
caracteriza-las quanto a microestrutura e propriedades mecénicas e por fim comparar estes
resultados com aqueles obtidos para a mesma liga quando processada por Fuséo Seletiva a
Laser (FSL), estudo este, ja existente na literatura. A caracterizacdo das amostras produzidas
por CUQ envolveu quantificacdo de vazios, (analises de difracdo de raios X (DRX),
calorimetria diferencial de varredura (DSC), microscopia eletrénica de varredura (MEV),
microdureza Vickers, ensaio mecanico de compressao e analise das superficies de fratura.
A porosidade minima das pecas foi de 0,3%. Por DRX e DSC evidenciou-se que o as fases
QC sofrem decomposicdo principalmente com o aumento da temperatura de processo de
compactacéo. O MEV reforgou os resultados de DRX e DSC, mostrando a presenca de fases
regulares esféricas que se decompuseram em fases irregulares de formato de rosetas. A
amostra usada para avaliar a resisténcia mecéanica compressiva, obtida em 450 °C e 1,5
GPa, obteve resultado de 577 MPa, com deformacéo de 30% e dureza de 130 HV. Por
comparacgéo dos resultados, o processo de FSL apresentado na literatura, demonstra ser
uma rota mais promissora para a liga AlssFe,Cr,Ti;, uma vez que se obteve pecas menos
porosas (0,05%), com maior estabilidade das fases QC, as quais se apresentaram
significativamente mais refinadas, resultando em uma maior resisténcia a compressao de

792 + 38 MPa em temperatura ambiente com 37 £ 8% de deformacéo e dureza de 180 HV.

Palavras-chaves: Fases quasicristalinas; Ligas a base de aluminio; Compactac¢édo Uniaxial
a Quente (CUQ); Fuséo Seletiva a Laser (FSL).



Abstract

Quasicrystalline phase former aluminum-based alloys have been drawing attention due to
their characteristics of composite material, with a ductile matrix with quasicrystalline
reinforcement of high hardness, showing mechanical strength at high temperatures. These
composites are promissory mainly to the automobilist, aerospace industry and applications
that require a thermal and electrical barrier, anti-corrosion and non-stick. Such characteristics
are only possible due to the presence of quasicrystals phases (QC), which have an
intermediate structure between the amorphous and crystalline. For the case of metastable
QC-forming aluminum alloys, high cooling rates are needed so that QC phases can be
formed. A process that allows the formation of metastable QC phases is gas atomization,
however, this process turns to restrict the straight application since it produces a powder
material. Therefore, it is necessary an additional process step to obtain a bulk geometry. In
this context, the present work proposed to produce samples of the quasicrystalline phase
former AlgsFe2Cr2T1 alloy, through Hot Uniaxial Pressure (HUP) of powder; a study doesn’t
exist in the literature so far, with parameters of temperature (350, 400 and 450 °C) and
pressure (1 and 1.5 GPa). Characterize its microstructure and mechanical properties and,
finally, compare the reported results for the same alloy that was processed by Selective Laser
Melting (SLM). The characterization of the produced samples by HUP included the
guantification of voids, analyses of X-ray diffraction (DRX), differential scanning calorimetry
(DSC), scanning electron microscopy (SEM), microhardness Vickers, compressive
mechanical tests, and fracture surfaces analysis. The minimum porosity of the samples was
0,3%. The DRX and DSC results have shown that QC phases suffer decomposition, mainly
with the increase of the compaction process temperature. SEM reinforced the DRX and DSC
results, showing the presence of spherical regular phases that decompose into irregular
rosette-shaped phases, mainly when the temperature is increased. The optimized sample
(450 °C and 1,5 GPa), obtained a compressive stress of 577 MPa, compressive strain of 30%
and hardness of 130 HV. Through comparison of the results, the SLM process reported in the
literature, demonstrated to be a more promising route to AlgsFe,Cr.Ti; alloy, once it obtained
samples with less porosity (0,05%), higher QC phase stability, which has shown to be

significantly more refined, resulting in compressive strength of 792 + 38 MPa at room

temperature with 37 £ 8% of compressive strain and a microhardness of 180 HV.

Key words: Quasicrystals phases; Aluminum alloys; Hot Uniaxial Pressure (HUP); Selective
Laser Melting (SLM).
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1. INTRODUCAO, JUSTIFICATIVAS E OBJETIVOS

O aluminio possui propriedades interessantes como baixa densidade,
abundancia na crosta terrestre, 6tima condutividade térmica e elétrica, além de
boa resisténcia a corrosdo. Entretanto, o aluminio puro ndo atende aos requisitos
de aplicacdes que demandam alta resisténcia mecéanica e com isso, ao longo dos
anos, grande parte das ligas de aluminio de alta resisténcia, como as seéries
2XXX, 6XXX e 7XXX, foram obtidas pelo método de endurecimento por
precipitacdo. Porém, esse método € limitado pelo nimero de elementos que
exibem solubilidade solida significativa no aluminio, sendo os principais Cu, Mg,
Sie Zn. Além disso, as ligas de Al endureciveis por precipitacado possuem limitada
resisténcia em elevadas temperaturas, uma vez que o0 crescimento dos
precipitados e a perda de coeréncia destes, com relacdo a estrutura da matriz de
aluminio, devem ser evitados.

Em 1984, Dan Schechtman [1], descobriu um novo grupo de materiais que
possuem caracteristicas intermedidrias entre os materiais cristalinos e amorfos,
0s quasicristais (QC’s). Estes possuem caracteristicas de alta resisténcia e alta
fragilidade, sendo necessaria uma melhor forma de lidar com esse tipo de
material fazendo uso de suas propriedades. A precipitacao de fases QC em ligas
de aluminio vem se tornando promissora, ja que essas fases podem atuar como
reforco na matriz dactil de Al, tornando por sua vez, ligas de aluminio resistentes
principalmente a elevadas temperaturas.

Entretanto, a formacéo de fases QC numa matriz de aluminio muitas vezes
requer altas taxas de resfriamento (10° - 10° K/s), como é o caso das fases QC
metaestaveis. Um dos processos que impde altas taxas de resfriamento no
material é a atomizacdo a gas, na qual foi provado que é possivel obter a liga
AlgsFe2Cr2Tii por meio desse processo, atraves da utilizacdo de latas de aluminio
como fonte de aluminio e adicdo dos elementos puros Fe, Cr e Ti. Porém, por
esse processo faz-se necessario uma etapa posterior para a consolidacao do pé
em pecas funcionais. Uma dessas rotas é a compactacdo dos poés, fazendo-se
uso de presséao e temperatura. Uma outra rota que faz uso de pds-metalicos para
confeccdo de pecas é a Fusdo Seletiva a Laser (FSL), a qual produz pecas

camada por camada utilizando um feixe de laser ou de elétrons como fonte de



calor. A liga AlesFe2Cr2Tii estudada neste trabalho ja foi processada por FSL, mas
nenhum estudo foi realizado sobre o comportamento dessa liga quando
submetida a compactacdo uniaxial a quente em pressfes nado elevadas.
Entretanto, sabe-se que o sistema Al-Fe-Cr-Ti, segundo Galano et. al, mostra
elevada resisténcia mecanica em alta temperatura quando obtido por melt
spinning, apresentado mais de 400 MPa de resisténcia a tracdo em 350 °C,
mostrando que o Ti confere maior estabilidade ao QC [2]. Portanto, ndo se sabe
até entdo, quais 0s reais impactos do processo de compactacdo nha
microestrutura e propriedade das pecas, bem como suas semelhancas e
diferencas com relagéo as pecas produzidas por FSL.

e  Produzir amostras da liga AlgsFe2Cr2Ti1 por Compactacao Uniaxial a
Quente (CUQ) utilizando diferentes parametros, a partir do pé previamente obtido
por atomizacao a gas.

e Caracterizar a microestrutura e microdureza das pecas produzidas por
CUQ e selecionar os parametros para obtencdo de pecas densas, integras e
resistentes.

. Comparar a microestrutura das amostras obtidas por CUQ com as
aquelas da liga AlesFe2CrzTii obtida por Fusdo Seletiva a Laser (FSL)
apresentada na literatura.

e Comparar a resisténcia a compressao a temperatura ambiente da liga
AlgsFe2Cr2Tii quando produzida por CUQ e FSL, ambas com os parametros de

processo otimizados



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA
2.1 Ligas de aluminio formadoras de fase quasicristalina.

Os quasicristais (QCs) foram observados pela primeira vez em 1984 por
Dan Schechtman et al. [1], quando estes solidificaram rapidamente uma liga de
Al-Mn, formando QC com estrutura icosaédrica (i-QC). Desde entdo, as fases
QC, foram reportadas em uma variedade de sistemas a base de Al, tais como as
ligas Al-Cu-Fe, Al-Li-Cu, Al-Pd-Mn e as ligas binarias Al-Mn, Al-V, AI-Cr e suas
ligas ternarias ou multicomponentes Al-X-MT, Al-X-TR, Al-X-R, onde X=Mn, V ou
Cr, MT: Metais de Transic¢ao (Co, Cr, Cu, Fe, Ni, Mo, Mn, Ti, V ou Zr), TR: Terras
Raras (Y, La, Ce, Nd ou Gd) e R: Refratarios (Nb ou Ta) [3].

Essa nova classe de materiais possuem um comportamento intermediario
entre cristais e materiais amorfos, isto €, apresentam comportamento atémico
ordenado de longo alcance, mas nédo periédico, o que ndo € esperado pela
cristalografia classica. Isso significa que o padrdo QC pode preencher
continuamente todo o espaco, mas carece de simetria translacional [4]. Os
cristais, de acordo com o teorema de restricdo cristalogréafica classico, podem
possuir apenas duas, trés, quatro e seis simetrias rotacionais, enquanto o padrao
de difracdo de Bragg dos QCs, obedecendo regras matematicas especificas
como a razao de ouro { =1,618034 e a séria de Fibonacci, mostram picos com

outras ordens de simetria rotacional (5, 10, 12, 18, 24 vezes) [4].

Por ndo apresentarem simetria translacional, a movimentacdo das
discordancias através dessas fases é dificultada. Como resultado, as fases QC
apresentam caracteristicas similares as das ceramicas, exibindo alta dureza e
resisténcia mecanica, porém com pouca ductilidade [3,5,6]. Tais caracteristicas
as tornam fases interessantes para aplicacdo como reforco em matrizes com
caracteristicas ducteis. Além disso, apresenta propriedades de baixa
condutividade térmica e elétrica, baixa energia de superficie, e baixo coeficiente
de atrito [6].

As caracteristicas organizacionais atdmicas dos QCs que se refletem em
propriedades tao intrigantes, também estao ligadas a desordem de “phason”, isto

€, uma desordem de origem geométrica, na qual flutuacbes causam



substituicao/troca local das conexdes entre as redes, a fim de obter estabilidade
termodinamica [7]. Tais flutuacdes sao significativas apenas quando acima de
uma temperatura critica [8]. O processo no qual ocorre as substituicbes das
conexdes entre as redes, é denominado “phason flip”, como ilustrado na Figura
1, exibindo as conexdes originais e finais entre as redes [9]. Assim, as
discordancias, em QCs, sdo sempre acompanhadas por tensdes provindas desse
tipo de fenbmeno, que sédo basicamente processos termicamente ativados e que
sdo aliviados pelos saltos atomicos. Como consequéncia, em baixas
temperaturas as tensfes sdo mantidas, e as discordancias deixam de ser moveis
devido a auséncia de simetria translacional, influenciando diretamente nas

propriedades mecanicas [10].

Figura 1. Phason flip mostrando a posicao original (rO) e final (r'0). Os
pontos e ligacdes originais sdo mostrados em azul e 0s novos pontos e ligacdes
em vermelho [9].

As publicagbes do sistema a base de Al-Fe-Cr multicomponentes formador
de QC, mostram composi¢cado quimica de aluminio entre 86 e 98% (%at.) [3],
apresentando diferentes adicfes de metais de transicdo como Cr, Mn, Ti, Fe, Co
Mo eV, e metais refratarios (Nb e Ta) [3,11]. Entre as ligas de aluminio formadora
da fase QC metaestaveis, esta o sistema Al-Fe-Cr-Ti. Esse sistema se destaca

pois possui fases QC metaestaveis, mais estaveis que aquelas do sistema



ternario Al-Fe-Cr [5,11,12]. E caracterizado por uma solubilidade e difusividade
muito baixas dos elementos de liga na matriz do aluminio sdlido, de forma a
reduzir o tamanho de particula pelo aumento da taxa de nucleacédo e reduzindo
a taxa de crescimento durante o processo de solidificacdo rapida [3,13]. Galano
estudou as propriedades de dureza e resisténcia a tragéo do sistema Al-Fe-Cr-
Ti, mostrando que esse sistema apresenta excelentes propriedades mecanicas,
principalmente em elevadas temperaturas, quando comparadas a ligas
comerciais tradicionais [2]; conforme reportado na Figura 2 e 3, o que corrobora

com a estabilidade que o Ti causa no QC.
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Figura 2. Testes de microdureza Vickers em temperatura ambiente das
amostras como As-Spun (cinza) e apés tratamento térmico por 30 min a 550° C
(preto). X = Al-Fe-Cr e Al-Fe-Cr-Y (Y =Ti, V, Nb, Ta). A microdureza de uma
liga comercial convencional 7075-T6 € incluida para comparacéo (linha
tracejada) [2].

T00 - 700

(a) (b)
600 |- 600 |-
500 [ 500

400 300°C 400

Oue [MPa]
Gtru e [MPa]

300 [ 330°C 300

100 100

Al-Fe-Cr Al-Fe-Cr-Ti

0 L L L 0 1 1 1
0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.00 0.02 0.04 0.06 0.08

£
S|rue true



700 700 -

(c) (d)

600 - 600 -

300°C
500 300“0 500

400

[MPa]

330°C

oltrue [MPa]

true

300 |- 330°C

o

100 H

Al-Fe-Cr-V Al-Fe-Cr-Ta

I I [} I R B R
0.00 0.02 0.04 0.06 008 0.00 0.02 0.04 0.06 0.08

Elrue Etru e

Figura 3. Curva tensao x deformacao de resisténcia a tracdo em
temperatura e a quente (300, 315, 330 e 350 °C) [2].

No sistema Al-Fe-Cr-Ti a fase metaestavel i-QC pode ser precipitada, a
qual em ligas de aluminio possui ordenacdo atbmica que obedece a razdo de
ouro e a série de Fibonnaci, com simetria rotacional de 5 pontos, bem como
auséncia de simetria translacional. A formacéo dessa fase em ligas de aluminio
requer taxas de resfriamento da ordem de 102- 108 K/s [14], dessa forma, apenas
processos que favorecem resfriamento suficientemente rapido sdo capazes de
forma-las, tais como atomizacéo a gas [13], melt-spinning [15] e fuséo seletiva a

laser [16]. Além da fase i-QC, fases cristalinas estaveis (monoclinicas 8-AlisFes
e 0-AliCrz2) e fases aproximantes metaestaveis Al13(Cr,Fe)2-4 [14] podem

também precipitar-se, conforme Equacgdo 1. Sendo estas Ultimas conhecidas
como fases quasicristalinas aproximantes devido a similaridade estrutural aos i-
QCs [14].

AlgsFe,CryTiy - i—QC+ 0 — Alyj3Fe, + 6 — Alj3Cry, + Aly3(Cr,Fe),_, [EQ. 1]

Apesar dessas ligas apresentarem propriedades promissoras para diversas
aplicacoes, elas ainda sdo pouco utilizadas [17]. Dois pontos podem ser
identificados como gargalos para a falta de aplicacdo dessas ligas: 1) utilizacao
de elementos puros para fabricagéo da liga, e 2) necessidade de processos que
promovam altas taxas de resfriamento, mas que consolide pec¢as volumosas.

Contudo, nosso grupo mostrou que é possivel obter pds da liga AlesFe2Cr2Tix



formadora de fase QC a partir de aluminio reciclado [18]. E além disso, mostrou
gue é possivel processar com sucesso 0s pos da liga reciclada por Fuséo Seletiva
a Laser (FSL) [14].

2.2 Compactacao uniaxial a quente (CUQ)

No mundo da metalurgia do p0, a técnica de prensagem a quente ocupa
uma posicao importante devido ao seu baixo custo de producdo em larga escala.
Durante o processo de prensagem a quente, o p6 é aquecido a uma temperatura
abaixo da sua temperatura de fusdo e, simultaneamente aplica-se uma dada
pressdo, de maneira a obter um sélido compacto, com forma controlada e

densidade muito maior que a do po.

Essa técnica € um processo complexo que implica em consequéncias nas
propriedades termomecéanicas do material. O principal fator a ser considerado é
gue o material na forma de p6 amolece em altas temperaturas, e isso facilita sua
densificacdo e, portanto, ele deve ser aquecido abaixo da sua temperatura de
fusdo, para que ocorra o amolecimento (fluéncia). Outros mecanismos
contribuem para a densificacdo do pd durante a prensagem a quente, por
exemplo, quando a pressao é aplicada as particulas de po, ela é transmitida
através dos pos como um conjunto de forcas atuando nos contatos das particulas.
Essa deformacdo inicialmente é elastica, mas conforme a presséo atinge um
valor critico, as forcas de contato aumentam, causando escoamento plastico e
expandido os pontos e areas de contato, o que altera a taxa de densificacédo [19].
A partir do instante que essas areas de contato podem suportar a forca aplicada
sem mais escoamento, 0s processos de deformacgéao dependentes do tempo irdo
determinam a taxa de densificagéo adicional, estes sendo: 1) a fluéncia nas zonas
de contato entre as particulas, e 2) a difusdo das origens dos contornos de gréao
para espagos vazios nas particulas [19]. Isso pode afetar o mecanismo de
densificagcdo dominante, que depende n&o apenas das variaveis externas
(pressdo e temperatura), mas também da presséo efetiva, da geometria do
sistema em cada instante e das caracteristicas dos pés (tamanho, forma, fases
presentes, area de superficie geométrica, escoabilidade etc.). Além disso, o

procedimento da compactacdo deve ser cuidadosamente projetado visando-se



manter a estrutura refinada e obter os beneficios inerentes do material na forma

de po.

Desde 1950, os pos de aluminio utilizados na metalurgia do p6 séo
majoritariamente obtidos por técnicas de atomizagdo a gas [20] . Uma vez que
essa técnica de processamento impde altas taxas de solidificacdo ao material
atomizado, ela permite que sejam exploradas a fabricacdo de ligas a base de
aluminio contendo altos teores de uma larga variedade de elementos em solucéo
sélida, os quais ndo seriam possiveis de serem processados em condi¢des de
solidificac@o de equilibrio. Além disso, as altas taxas da atomizacdo permitem a
formacdo de fases metaestaveis como € o caso dos QCs. Alguns pesquisadores
reportaram a producao de pés QC da liga Al-Cr-Mn-Co-Zr [21] e AlosFesCrzTiz2
%at [22], ambas QC do tipo icosaédrico, através do processo de atomizacdo a
gas. Nosso grupo de pesquisa mostrou que € possivel obter fases QC em pés da
liga Al-Fe-Cr-Ti produzida com aluminio reciclado, quando esta é atomizada a
gas [18] .

Um estudo anterior avaliou a obtengéao das ligas Al-Mn-Fe, Al-Mn-Fe-X,
onde X=(Mo, V), por compactagcdo uniaxial a quente [23]. Foi utilizado
temperaturas de no maximo 390 °C e pressdo de 600 MPa nos processamentos.
Com isso, foi reportado por meio de andlise de Rietveld, que essas ligas apoés
CUQ, experienciaram decomposicdo completa ou parcial dos QCs, sendo a
decomposicdo completa do QC da liga Al-Mn-Fe para a sua fase cristalina
estavel, enquanto Al-Mn-Fe-Mo e Al-Mn-Fe-V tiveram apenas 30 e 10% de
decomposicdo das fases QCs, respectivamente. I1sso evidencia que a presenca
desses metais de transicdo resulta em microestruturas QC mais estaveis. Além
disso, elevada resisténcia mecanica compressiva, entre 930 MPa e 1000 MPa
em temperatura ambiente foi reportado, entretanto com comportamento de
deformacéo (4%) de materiais frageis, com plasticidade muito limitada. [23].

Outro trabalho avaliou a compactacdo uniaxial de pés QC da liga
AlgsCr3 1Fe1,1Tio,s (% at), entretanto por compresséo a frio em presséo ultra alta
(6 GPa) [24]. Foi obtido um sdlido compacto livre de porosidade, mostrando que
pressbes ultra alta elevadas garantem contato e ligagGes suficiente entre as

particulas, apesar da formacao prévia de camadas de 6xido na superficie. Dureza



Vickers de 161 HV, resisténcia a compressdo de 680 MPa com 20% de
deformacéo e limite de escoamento em compressao de 547 MPa foram obtidas
em temperatura ambiente. Ainda, foi avaliada a estabilidade térmica dessa liga
através da dureza por meio de recozimento em temperaturas entre 300 e 500°C
por 100 horas. Evidenciou-se que a dureza diminui de 161 para 120 HV nas
primeiras 4 horas de tratamento e depois se manteve constante. Isso foi atribuido
as tensfes residuais introduzida na rede CFC pela pressdo, as quais sao
aliviadas pela temperatura. Assim, depois que o processo de alivio de tensdes
residuais € completo, as propriedades mecanicas se tornam constantes. Apesar
desse método implicar instabilidade quanto as propriedades, como evidenciado
pela diminuicdo da dureza, anteriormente ja foi reportado que essas tensdes
desaparecem em temperaturas ligeiramente acima de 150 °C e como tais
temperaturas séo relativamente baixas, ndo causam transformacdes estruturais
significativas associadas a reducéo da resisténcia na liga Al-Fe-Cr-Ti [25]. Além
disso, as fases reportadas foram apenas o QC, a-Al e Al13Crz,

Dam et al., estudou a liga Al-6Cr-2Fe-1Ti obtida por compactagéo uniaxial
a quente (350, 400 e 500°) em presséo ultra alta (6 GPa) [13]. Foi reportado um
limite de escoamento em compressao de 520, 490, 460 MPa, em 350, 400 e 500
°C, respectivamente. A resisténcia a compressao em temperatura ambiente foi
entre 550 e 650 MPa, onde a deformacao compressiva alcangcada na temperatura
ambiente para cada temperatura foi de aproximadamente 10, 42 e 45%,
respectivamente. Ja a resisténcia a compressao a quente (250°C) foi entre 600 a
625 MPa com deformacgéo de 45% para todos as temperaturas utilizadas na
compactacéo. A estabilidade térmica foi avaliada através da dureza por meio de
recozimento em 400 °C/100 h, evidenciando-se que a dureza inicial de
aproximadamente 150 HV diminui para 116 HV apo6s aproximadamente 5 horas
e se mantém constante para as restantes 100 horas de tratamento, assim como

no trabalho mencionado anteriormente. As fases reportadas foram apenas o QC,

a-Al e Al13Cr2.



2.3 Manufatura aditiva por Fuséo Seletiva a Laser (FSL)

A manufatura aditiva (MA) de materiais metalicos tem atraido interesse
crescente desde a sua invencao e se desenvolveu rapidamente com a evolugao
da tecnologia a laser e sistemas de controle mecanico [26]. Muitos s&o 0s campos
gue vem presenciando os beneficios da MA, incluindo aeroespacial, automotiva,
marinha e industria biomédica. A General Eletric que € lider mundial no setor de
manufatura aditiva (GE Additive) [27], em 2021 realizou o primeiro voo de
sucesso de um bimotor de pequeno porte e alta performance para uso executivo
(Beechcraft King Air Catalyst) [28], utilizando parte do motor por pecas obtidas
por Fuséo Seletiva a Laser (FSL) e assim passando por quatro certificacfes apos
1 hora e 40 minutos de voo. O impacto foi a diminuicdo de 855 pecas para 12
pecas na montagem do Turbo propulsor avancado da GE Aviation inicialmente
desenhado em 2016. As 12 pecas representam 35% da arquitetura total do motor,
com reducéo de 5% do peso, 0 que em conjunto com o controle digital Catalyst
aplicado representa 20% menos consumo do combustivel e 10% mais poténcia
em comparagao aos concorrentes da mesma classe de tamanho sem essas

atualizacdes [29,30].

Entre as tecnologias de MA, a FSL se mostrou ser a mais promissora na
producdo de componentes de engenharia. Neste caso, conforme a Figura 4, o
processo consiste num feixe de laser que escaneia uma camada fina de pd
previamente depositada e seleciona as regides a serem fundidas de acordo com
um arquivo CAD 3D previamente inserido no software da maquina. Entdo, cada
camada da peca € sequencialmente fundida e solidificada, formando a peca,

camada por camada.
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Figura 4. Modelo esquematico do principio de funcionamento da técnica
FSL. Adaptado de [31].

Tal processo, oferece ciclos de producdo curtos, com altas taxas de
resfriamento da ordem de 10°- 10% K/s dentro uma Unica poca de fusédo, sendo
especialmente atraentes para pecas sob medida, de alto valor e com geometrias
complexas. O tamanho das pecas € limitado apenas pelo tamanho da mesa de
fusdo da méaquina, mas seu desenvolvimento vem sendo ampliado rapidamente.
Devido as caracteristicas de fusdo do po e taxa de resfriamento, o FSL favorece
microestruturas finas e propriedades que sdo comparaveis ou até melhores do que
os produtos tradicionais fundidos ou forjados, dependendo do grau em que as ligas

sdo projetadas para capturar os beneficios do processo [32].

As ligas que ja foram fabricadas por FSL incluem materiais a base de Ti, Fe,
Al, Ni e Co e devido aos seus beneficios como fabricacdo de materiais leves, o
interesse de aumentar o namero de ligas que podem ser produzidas por esse
processo vem aumentando, havendo um consenso entre as industrias e Aluminium
Association, da necessidade de investimentos no processo [32]. Segundo o
Wholers Report, somente em 2017 a industria investiu $ 7,3 bilhdes globalmente

no setor [33].
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Dentre as ligas de aluminio que podem ser produzidas por FSL, uma nova
classe foi estudada recentemente, a liga AlesFe2Cr2Tii formadora de QC [16]. Entre
os resultados obtidos neste trabalho os autores destacam a baixa porosidade
(~0,05%), estabilidade térmica dos QC’s (até ~500°C), fases QC refinadas e ultra
refinadas e excelente resisténcia a compressdo em temperatura ambiente (913
MPa) e em elevadas temperaturas como a 400°C (268 MPa), com ~50% de
deformacédo até a ruptura e dureza alcancada de 180 HV. Por isso, tais resultados
serdo utilizados como referéncia em relagdo aos resultados obtidos no presente

trabalho.

12



3. MATERIAIS E METODOS

3.1 Materiais

O po utilizado para compactacdo uniaxial a quente, com composicao
quimica Algs,1+0,2Fe2,4+0,1Cr1,5+0,1Ti1,0+0,00 (at%), foi produzido por atomizacao a
gas utilizando latas de aluminio como fonte de aluminio e Fe, Cr e Ti. O pé
utilizado possuia granulometria inferior a 63 um. O mesmo po foi utilizado para
produzir por FSL as pecas a serem ensaiadas em compressao. A Figura 5 mostra

uma imagem de microscopia eletrénica de varredura (MEV) do p6 utilizado neste
trabalho [14].

s ) y &

Figura 5 - Imagem de MEV do pé AlgsFe2Cr2Tii produzido por
atomizacao a gas.

3.2 Métodos

A metodologia utilizada seguiu a sequéncia resumida no fluxograma abaixo, Figura
6.
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Figura 6. Fluxograma resumido da metodologia utilizada no trabalho.

3.2.1 Confeccéo das pecas a serem analisadas

A Figura 7 mostra o fluxograma geral para confec¢do das amostras. Dessa
forma, capsulas de cobre Fig.7a), utilizadas como lubrificantes, possuindo
dimenséo de 30 mm de altura x 13,8 mm de diametro, foram primeiramente
submetidas a tratamento térmico de 30 min a 750°C em forno de temperatura
controlada. Apds o tratamento térmico, as capsulas foram preenchidas com o pé
Fig.7b) e entdo foram vedadas Fig.7c). Essas capsulas foram inseridas na matriz
de compactacdo Fig.7d) e entdo acopladas ao equipamento da marca Instron
modelo EMIC DL60000 Fig.7e). Foram produzidas 6 amostras (25 mm de altura x
10,8 mm de diametro), ver Fig.7f), a partir dos parametros de processo da Tabela
1. Durante a compactacdo do p0, inicialmente era esperada atingir a temperatura
desejada no equipamento de compactacdo a quente, apds isso, a pressdo de

interesse era aplicada a uma taxa de 5mm/min e mantida por 1 hora.
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Figura 7. Fluxograma geral da confec¢cdo das amostras por compactagao uniaxial
a quente.

Tabela 1. Parametros utilizados para a producdo das amostras por CUQ.

AMOStra Temperatura Presséo
C) (GPa)

AM1-350 350 1
AM1,5-350 350 1,5
AM1-400 400 1
AM1,5-400 400 1,5
AM1-450 450 1
AM1,5-450 450 1,5

As amostras obtidas foram cortadas na secao longitudinal, utilizando a

maquina de corte de precisao Cut-off 5000, Figura 8.

1GPa

Figura 8. Imagem das amostras apos o corte longitudinal. A seta verde indica a

amostra e a seta vermelha indica a capsula sem a amostra.
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3.2.2 Microscopia 6tica

Utilizou-se o microscépio 6tico Olympus, modelo BX41M-LED, disponivel
no laboratério de Metalografia do DEMa/UFSCar, para avaliacdo da porosidade
e microestrutura das amostras. A porosidade foi avaliada de modo quantitativo
através das ferramentas de imagem do software ImagelJ. Para a avaliacédo
guantitativa, foram coletadas 3 imagens no aumento 200x para cada regiao do
corte longitudinal (superior, centro e inferior) de todas as amostras, ver Figura 9.

Superior

Centro
Inferior

Figura 9: Imagem do corte longitudinal representativa das regides
avaliadas (superior, centro e inferior).

3.2.3 Microscopia de varredura (MEV)

Para avaliar a morfologia e distribuicdo das fases, foram obtidas imagens
utilizando o microscopio eletrébnico de varredura, modelo FEI QUANTA 400,
localizado no CCDM-DEMa UFSCar. Imagens das regifes inferior, superior e

central do corte longitudinais de cada amostra foram realizadas.
3.2.4 Calorimetria diferencial de varredura (DSC)
Para a avaliacdo da estabilidade térmica das fases QC, extraiu-se uma

amostra das regides superior (S) e inferior (I) das pecas obtidas, para serem

caracterizadas no equipamento Netzsch modelo DSC 404, operando com taxa
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de aquecimento de 40 K/min, sob atmosfera de argénio. Todas as amostras foram

submetidas a dois ciclos de aquecimento até 600 ° C e resfriamento.

3.2.5 Difragéo de raios X (DRX)

Para a identificacdo das fases presentes, extraiu-se um perfil da regido
superior (S) e inferior (I) de cada amostra e entdo caracterizou-se por DRX
utilizando o difratbmetro Siemens D5005, com fonte de radiacdo Cu-Ka com
comprimento de onda = 1,5406 A, pelo método de reflexdo, operando na faixa de
20 de 30 a 90°, com passo de 2°/min, disponivel no Laboratério de Caracterizacao
Estrutural (LCE). A indexacéo dos picos foi realizada utilizando bibliografias de

referéncia.

3.2.6 Microdureza Vickers

O ensaio de microdureza Vickers foi realizado na regido superior, inferior
e central do corte longitudinal de cada amostra. Para isso foi utilizado o
microdurébmetro Vickers localizado no laboratério de ensaios mecanicos do
DEMa-UFSCar, onde para cada amostra realizou-se 10 indentacfes aleatérias
em cada regido, com aplicacdo de 1000 g/f por 15 segundos e utilizando lente de
10x para realizagdo da leitura.

3.2.7 Ensaio mecanico de compressao

Para determinacdo da resisténcia a compressao mecanica da peca com o
parametro de menor porosidade, foram produzidas 3 corpos de prova Fig.10a). Nesse
caso, amostras compactadas a 450°C e 1,5 GPa foram lixadas na geometria de
retangulo, com dimensbes de 7 X 5 x 12 mm; 7 X7 x 14 mme 6 X 7 X 7 mm, até
atingirem o paralelismo das superficies planas, pois durante a primeira tentativa de
usinagem e fresamento, a amostra se fragmentou completamente exibindo tensées
residuais de impacto, assim ndo sendo possivel os processos de usinagem e

fresamento.



18

Os ensaios de compressao foram realizados a temperatura ambiente, com taxa
de deformacéo de 4,2 x 102 s~1, no equipamento de ensaio mecanico Instron com
célula de carga de 25 kN, equipado com extensémetro de video, localizado no
laboratério CCDM do DEMa. Para efeitos de comparacéo igualitéria, pecas cilindricas
da liga AlgsFe2Cr2Ti1 produzidas por FSL, Fig.10b), com dimensdes de 5x10 mme 4

x 8 mm, foram testadas nas mesmas condi¢des.

11 B

b)

a)
-
HIREARALL 1 l]

Figura 10. Amostras produzidas da liga AlesFe2Cr2Ti1 para o teste de
compressao a temperatura ambiente a) AM1,5-450 obtidas por CUQ e b) amostras
obtidas por FSL.
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4. RESULTADOS E DISCUSSOES
4.1 Anélise microestrutural e integridade fisica

A Figura 11 mostra as imagens obtidas por microscopia 6tica do corte
longitudinal nas regides superior, central e inferior das amostras produzidas por CUQ.
Essas imagens revelam uma matriz a-Al com distribuicdo de pds compactados e nao
deformados ao longo de todo volume da peca. A presencga de pdés compactados ndo
deformados, sugere elevada quantidade de QC no interior de algumas particulas, o

gue dificulta sua deformacao e consequente densificacao.

A integridade fisica das pecas foi avaliada quanto ao critério de presenca de
trincas e porosidade. As trincas sO foram observadas nas amostras AM1-350 e
AM1,5-350, possivelmente devido a falta de coesdo entre as particulas e se
apresentavam como mostrado na Figura 12. Isso indica um menor nivel de
densificagdo das pecas quando produzidas com os referidos conjuntos de

parametros.
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Figura 11. Imagens de microscopia 6tica do corte longitudinal das regides superior,
central e inferior das amostras de a) 350 °C (1 e 1,5 GPa), b) 400°C (1 e 1,5 GPa) e
c) 450 °C (1 e 1,5 GPa), respectivamente. As setas vermelhas indicam a presenca
de p6s compactados, mas nao deformados.

100‘um

Figura 12. Imagem representativa da presenca de trincas nas amostras AM1-350 e
AM1,5-350.

Na Figura 13 séo apresentados os resultados do percentual de vazios,
podendo ser poros e/ou trincas, nas trés diferentes regides das pecas obtidas com
diferentes combinacdes de temperatura e pressao por CUQ. Por estes resultados fica
evidente que o parametro que resulta em pecas com menor nivel de vazios, (~0,30%),
€ 0 de 450°C de temperatura e 1,5 GPa de pressao (amostra AM1,5-450). Para essa
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amostra, a quantidade de vazios obteve menor variabilidade considerando as trés
regides. Para as demais amostras, observa-se que ha uma variacdo nesses valores
nas diferentes regides, porém ndo indicam nenhuma tendéncia. além A amostra
AM1-350 apresentou trincas na regido superior e central, enquanto AM1,5-350
apresentou apenas na regido central, além disso, ambas apresentaram valores de
porosidade baixos na regido inferior das pecas. As demais amostras nao
apresentaram trincas. Por estes resultados ainda interpreta-se que a pressao tem
papel importante na densificacdo das pecas, j& que para uma mesma temperatura o
aumento da presséo implica em reducao da porosidade e trincas das pecas.

Quando comparado ao processo FSL, os resultados sugerem que 0 processo
de CUQ possui menor nivel de densificacdo, em torno de ~0,30%, contra ~0,05%

para a liga AlesFe2Cr2Ti1 produzida por FSL [16].
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Figura 13. Graficos de porosidade das regides inferior, central e superior do corte
longitudinal das amostras processadas por CUQ a 350, 400 e 450 °Ccomle 1,5
GPa.

4.2 Difragéo de raios X (DRX)

A Figura 14.a)-d) mostra os difratogramas de DRX para as amostras
fabricadas com 1 e 1,5 GPa de pressdo, a 350 (a), 400 (b) e 450 °C (c) e por fim a
amostra obtida por FSL (d) [16]. A partir desses difratogramas é observado que sob
uma mesma condi¢cdo de temperatura de compactacao (350 (Fig. 14a) ou 400 °C
(Fig. 14b)), ndo ha diferencas significativa na distribuicdo dos picos das fases
presentes, mesmo quando se varia a pressado de processamento (1 e 1,5 GPa), ou
guando diferentes regides da amostra sdo analisadas (regido inferior ou superior).
Isso mostra que nas temperaturas de compactacéo de 350 e 400 °C, a pressao de
compactacao nao exerce um efeito significativo sobre as fases presentes no sistema,
e que uma homogeneidade de fases ao longo do volume das pecas € garantida.

As fases presentes nos difratogramas foram indexadas considerando os

trabalhos disponiveis na literatura [10-12,14,34-36]. Para todas as amostras, picos
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das fases a-Al, QC, e fase cristalina aproximante 6-Al13Cr2 foram observadas, porém
para as amostras produzidas em 450°C picos referentes a fase AlsTi, foram também
identificados. A presenca da fase AlsTi indica que com aumento da temperatura de
compactacao, fases cristalinas podem ser precipitadas, precipitacdo esta, podendo
estar relacionada a decomposicdo das fases QC. Como reportado [12], o Ti € um
elemento que atrasa a decomposicdo da fase QC até temperaturas de 450°C,
mantendo-a em uma forma quase esférica, apesar de sofrer leve engrossamento da
microestrutura. I1sso se deve ao baixo coeficiente de difusédo exibido pelo Ti em ligas
de Al com fase CFC, além disso, o tamanho atdmico do Ti pode também ter influéncia
no atraso da decomposicéo de fase QC, uma vez que o Ti € incorporado em posicoes
especificas na unidade estrutural QC, reduzindo a tensao interna da estrutura e por
sua vez estabilizando a fase QC [24].

Quando comparados os difratogramas em diferentes temperaturas, observa-
se um aumento da intensidade dos picos principalmente aqueles referentes a fase
QC e/ou a fase cristalina aproximante Ali13Crz, com 0 aumento da temperatura de
compactacdo. Como de acordo com a literatura os picos dessas fases sao
sobrepostos, isso sugere uma maior decomposicao das fases metaestaveis QC em
suas respectivas fases cristalinas AlisCrz, por efeitos térmicos, tornando-as por sua
vez se mais detectaveis pela analise de difracdo de raios X.

Pela andlise dos difratogramas das amostras compactadas em 450°C (Fig.
14c), o efeito da pressdo de compactacdo sobre as fases presentes no sistema é
evidenciado. Observa-se que para as amostras compactadas com 1,5 GPa, os picos
das fases presentes ficam mais intensos que aqueles das amostras compactadas
com 1 GPa, com destaque para os picos referentes a fase AlsTi. Isso mostra que em
450 °C, a pressao também esté atuando na decomposicao das fases QC. Nesse caso,
a maior pressao auxilia na reducao da for¢ca motriz necesséria para decompor a fase
QC, com consequente precipitacéo das fases cristalinas Ali13Cr2 e AlsTi.

Quando os difratogramas de DRX obtidos neste trabalho sdo comparados com
aqueles das pecas por FSL (Fig.12d)), observa-se que as mesmas fases estao
presentes em ambos os difratogramas, com excec¢ao da fase AlsTi, 0 que indica que
durante o processo de FSL, ndo h& condigcbes para a precipitacdo desta fase
cristalina. Conforme as partes analisadas das pecas (inferior e superior), tanto na FSL

como CUQ), as fases encontram-se homogeneamente dispersas no volume das pecas
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Entretanto, quando comparado o difratograma do pd, com os

difratogramas das pecas, nota-se picos das fases QC menos intensos, o que pode

estar indicando duas possiveis situacdes: 1- decomposicdo das fases QC, nas zonas

termicamente afetadas pela refusdo das camadas subsequentes, ou 2- 0 po possui

maior quantidade de fases cristalinas aproximantes Al13Cr2, as quais sdo fundidas

durante a FSL e néo se precipitam novamente.
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Figura 14. Difratogramas de DRX das amostras extraidas das regides inferiores e
superiores, das pecas compactadas com 1 e 1,5 GPa, nas temperaturas de, a) 350,
b) 400 e c) 450°C; e d) difratogramas de DRX do p6 e amostras produzidas por FSL
reportados em [16].
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4.3 Calorimetria diferencial de varredura (DSC)

A Figura 15, mostra as curvas de DSC das amostras extraidas das regioes
(superior e inferior) das pecas compactadas a) AM1-350, b) AM1,5-350, ¢) AM1-400,
d) AM1,5-400, e) AM1-450, f) AM1,5-450 e o DSC da g) amostra obtida por FSL. A
Tabela 2 mostra as temperaturas de inicio e fim dos eventos térmicos que as
amostras produzidas por CUQ experienciaram, bem como os valores de energia
liberados em tais eventos. A Tabela 3 exibe a temperatura de inicio e fim da
decomposicéo das fases QC presentes na amostra obtida por FSL.

Para as amostra produzidas por CUQ ( Figura 15a)-f)), considerando o
primeiro ciclo de aquecimento, as amostras apresentaram um evento exotérmico
caracteristico da decomposicdo da fase QC, com temperatura inicial que variou de
400 a 525°C [10,16,24]. As amostras produzidas a 350°C apresentaram inicio de
decomposicdo em 400 °C, ja as amostras produzidas em 400 e 450°C a temperatura
de inicio da decomposicéo das fases QC se apresentou por volta de 500°C. Destaca-
se que, para as amostras (AM1-350, AM1,5-350, AM1,5-400 e AM1-450), essa
decomposicdo ocorreu em mais de uma etapa pois para uma mesma curva ha mais
de uma inclinacéo de reta, e as temperaturas de inicio de cada etapa estdo mostradas
na Tabela 2. O fato das pecas produzidas com parametros diferentes apresentarem
temperaturas de decomposicéo das fases QC diferentes, revela que as condi¢cdes do
processo influenciam na quantidade de fases QC e/ou suas aproximantes nas pecas
finais. Dessa forma, as pecas produzidas sob temperatura superiores tiverem
temperaturas de decomposicdo das fases QC mais altas. Isto pode ser explicado
devido a uma menor quantidade de fases QC nas amostras processadas em maiores
temperaturas, as quais somente para temperaturas mais elevadas tem o evento
térmico destacado. Com relacdo a amostra produzida em 450°C, quando sob 1 GPa,
esta apresentou temperatura de decomposicdo em 515°C, ja quando sob 1,5 GPa
Fig. 13.f), dois eventos exotérmicos bem distintos, um com inicio em ~230°C (4,34
J/g e 8,55 J/g) referente a decomposicao de fases metaestaveis aproximantes e um
segundo com inicio em ~500°C referente a decomposicdo das fases QC, foram
evidenciados. Os valores energia liberados apresentaram tendéncia de diminuicao
em fungdo do aumento da temperatura e pressdo do processamento, 0 que sugere

menor quantidade de QCs nas pecas finais.
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Para o segundo ciclo de aguecimento, ndo h&a eventos exotérmicos, provando
gue a decomposicdo dos QC e/ou aproximantes metaestaveis, se completou no
primeiro ciclo.

A Fig 15. g) exibe o resultado de DSC da liga AlgsFe2Cr2Ti1 processada por
FSL. Pelas curvas do primeiro ciclo de aguecimento observa-se 0 evento exotérmico
de decomposicao das fases QC, que se inicia em ~490 °C, conforme descrito na
Tabela 3, o que € similar ao resultado médio de temperatura de inicio de
decomposicdo das amostras produzidas em 400 °C por CUQ (~498 °C), ja que para
350 °C foi ~472 °C e para 450 °C foi ~516 °C. Quando comparados os resultados
para pecas impressas em distintas direcdes, ndo houve diferencas nas curvas de
DSC para FSL. Em adicédo, também néo houve diferencas nas fases presentes nas
diferentes regides da amostra (regido inferior ou superior) por CUQ. Com isso, apesar
das temperaturas de inicio de decomposicdo das amostras processadas por CUQ a
450°C serem maiores do que as temperaturas de inicio das amostras obtidas por FSL,
€ possivel que ambas apresentem temperatura inicial de decomposicdo mais
préximas. Isso pode ser justificado devido a quantidade de fase QC, pois com a menor
guantidade de QC nas amostras produzidas em 450°C, o evento tem a temperatura
de inicio de decomposicdo menos notavel, tornando-se evidenciada somente em

temperaturas maiores, quando um nimero maior de QC comecgcam a se decompor.
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Figura 15. DSC das regides superior e inferior das amostras a) AM1-350, b) AM1,5-
350, ¢) AM1-400, d) AM1,5-400, e) AM1-450, f) AM1,5-450 e g) amostra obtida por
FSL no trabalho [9].

Tabela 2. Temperaturas aproximadas de inicio e fim e energia liberada da
decomposicdo da fase QC durante o primeiro ciclo de aquecimento por DSC para as

amostras obtidas por CUQ.

| T.Inicial | T.Inicial | T.Inicial | . . _ | Energia
Amostra | Regido |1° e:/ento 2° e:/ento 3° ezlento °C) liberada

Inferior E1(()3 Elg(g (4% 590 1(;/?)23
AM1-350 Superior 400 435 450 590 17.00
AM1.5-350 S',Egeerfgr — iis T Lo |
400 e e e o e
L e ————
AM1-450 S"Ei)e;?c:r gig =0 ggg T
A4 o

Tabela 3 Temperatura aproximada de inicio e fim da decomposi¢do do QC durante
o primeiro ciclo de aquecimento do DSC para as amostras obtidas por FSL.

- . Energia
Amostra Regido T'(I?é(;lal T.(oFcl:r;aI liberada
(J/9)
Representativa das Mo
Amostra FSL | .. E) ~ 490 610 calculado
dire¢des de construcado
pelo autor

Pelos resultados, a variagéo de temperatura de compactacéao de 350 a 450 °C
tem influéncia significativa na microestrutura das amostras ja que a e energia média
liberada no evento exotérmico de decomposicédo dos QC varia de ~12,8 J/g, 5,96 J/g
e 1,4 J/g para 350, 400 e 450 °C, respectivamente. Ja com relacdo a pressao do
processamento, observa-se que apenas para as amostras compactadas a 450°C a

pressao teve papel significativo na decomposicéo das fases QC, j4 que a variacao
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média foi de 2,45J/g sob 1 GPa e 0,34 J/g sob 1,5 GPa. Uma possivel justificativa
para isso pode ser dada sob uma perspectiva termodinamica similar aquela aplicada
para sistemas amorfos [37,38]. Dessa forma, a pressédo aplicada sobre um sistema
com fases metaestaveis, pode ter as seguintes consequéncias: 1- efeito de
densificacdo, pode favorecer a cristalizacdo de fases metaestaveis, que para o n0sso
sistema seria através da decomposi¢édo dos QC e 6-AlisCr2 em fases estaveis; 2-
efeito na alteracdo da mobilidade atdmica, causando um gradiente de vacancias na
rede AI-CFC, o que é uma for¢ca motriz para a difusdo; 3- a pressédo pode mudar a
energia livre de Gibbs tanto da fase QC, como da fase cristalina.

Similarmente a materiais amorfos, o efeito da pressdo no processo de

cristalizacado dos QC pode ser descrito matematicamente pela equacéo 1 [37,38]:

oG A(AG+ 32mad VeV a

@), = 55 ™), =~ g + (55), [Eauasto 2

Na equacado 1, G é energia de ativacdo de nucleacdo da fase cristalina do
sistema, AG é a barreira potencial termodinamica de nucleacéo, Q,, € a energia de
ativacdo de difusdo e ¢ é a energia interfacial. Vc e Vqc séo os volumes molares da
fase QC e sua respectiva fase cristalina. Gc e Gqc sé@o a energia livre de Gibbs da
fase QC e sua respectiva fase cristalina por unidade de volume. Como Vqc > Vc e
Gce<Gqc, 0 primeiro termo da equagdo sera sempre negativo. Isso implica que a
pressdo atua beneficiando o processo de cristalizacdo. Por outro lado, o segundo
termo da equacdo é sempre positivo e, usualmente, aumenta com o aumento da
presséao, o que implicaria que a presséo retarda o processo de cristalizacao. Contudo,
segundo Wang et al. [38], esse efeito sO acontece em pressdes extremamente
elevadas (20 - 30 GPa), o que ndo é o caso deste trabalho. Portanto, a energia de
ativacao de cristalizacdo da fase QC, s6 aumentaria quando o segundo termo da
equacao fosse suficientemente maior que o primeiro termo. Como neste trabalho néo
estamos utilizando ultra pressdes, pode-se concluir que o processo de cristalizagc&o
das fases QC ficam dependentes apenas do primeiro termo da equagao, que por ser
um termo sempre negativo, indica que a cristalizacao das fases QC serd um processo
sempre favorecido por efeito da presséo.

Os resultados obtidos por DSC sao corroborados com os resultados de DRX

apresentado na secao anterior.
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4.4 MEV

A Figura 16, representa a morfologia geral por MEV da sec¢éo longitudinal das
regides superior, central e inferior das amostras processadas a 350, 400 e 450 °C
com1le 1,5 GPa. Ja aFigura 17 exibe uma imagem representativa de MEV de uma
peca da liga AlesFe2Cr2Tii produzida por FSL.

As imagens obtidas por MEV, Figura 16, mostram a matriz a-AL (contraste de
cinza escuro) e a fase QC e/ou fases aproximantes (contraste cinza claro ou branco).
Dessa forma, nota-se que as amostras obtidas em 350°C, sao as que
majoritariamente possuem morfologia de QC circulares e pequenos dispersos na
matriz. As imagens sugerem que a pressao tem pouca influéncia nas amostras,
entretanto a temperatura exibe influéncia significativa, uma vez que nas amostras
processadas a 400°C e 450 °C, fica mais evidente a morfologia de rosetas e formatos
irregulares ainda maiores, indicando a decomposicédo do QC. Além disso, ndo houve
variacdo morfoldgica entre as regides avaliadas em uma mesma amostra, indicando

a homogeneidade das fases ao longo da peca.
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Figura 16. Imagens de MEV do corte longitudinal nas regifes superior, centro e
inferior das amostras processadas a 350, 400 e 450 °C com 1 e 1,5 GPa. As setas
vermelhas indicam as principais morfologias gerais das amostras.

A Figura 17a) mostra uma imagem de MEV da regido transversal de uma peca
da liga AlgsFe2Cr2Tii produzida por FSL [16]. A Figura 17b) ilustra a evolucéo
microestrutural da poca de fusdo vista transversalmente. Quando os resultados de
MEV deste trabalho sdo comparados com aqueles obtidos para a mesma liga
processada por FSL, observa-se que as fases QC encontram-se ultra refinadas na
regido central da poca de fusdo e refinadas nas bordas da poca de fusdo (zona
termicamente afetada).

Apesar da influéncia dos ciclos de reaquecimento na microestrutura das pecas
obtidas por FSL, de uma forma geral, a microestrutura das pec¢as é mais refinada que
aquelas das pecas obtidas por compactacédo a quente. Durante o processo de FSL
altas taxas de resfriamento séo atingidas, suficientemente para formacéo de elevado
percentual de fases QC. Ja para o processo de compactacdo, os QC presentes nas

pecas sao originarios do processo anterior de producgéo dos pds por atomizacao.
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Com relacdo a morfologia e distribuicdo de fases, enquanto nas pecgas por FSL,
essas sao majoritariamente esféricas, refinadas e homogeneamente dispersas na
matriz de aluminio, nas pecas por CUQ, as fases se apresentam com morfologia e
tamanhos variados, como ja mencionado anteriormente. No entanto, esse perfil
heterogéneo de fases se repete em todo volume da amostra, resultando numa peca

de microestrutura homogénea.
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Figura 17. a) Imagem de MEV da vista lateral de uma peca construida por FSL [16]
e b) esquema ilustrativo da evolug¢éo da microestrutura da poca de fuséo vista
lateralmente, de acordo com [16], onde 0s pontos pretos séo QC.

4.5 Ensaios mecéanicos
4.5.1 Microdureza Vickers

A Figura 18 mostra os resultados de microdureza Vickers das regiées superior,
central e inferior das amostras compactadas em 350, 400 e 450 °C com 1 e 1,5 GPa,
respectivamente. Observa-se que as amostras compactadas em 350 °C (Fig.18a)
apresentaram resultados similares entre as condicbes de 1 e 1,5 GPa, com dureza
média de aproximadamente 150 HV. As amostras de 400 (Fig. 18b) e 450 °C (Fig.
18c), apresentaram resultados de dureza similares, com média de 130 HV. Por estes
resultados, nota-se que a temperatura € o parametro que favorece a queda de dureza,

porém essa queda ndo é expressiva quando a temperatura de compactacdo passa
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de 400 para 450 °C. Além disso, nota-se uma tendencia da dureza da regido inferior
ser maior nos graficos de 350° e 400°C, possivelmente devido a presenca de uma
maior fracdo de fase QC ndo decomposta nessa regido, o que pode ser resultado de
um possivel gradiente de temperatura. Quando observamos uma Unica temperatura,
a pressao nao influi significativamente na dureza.

Comparativamente ao processo de manufatura aditiva por FSL [16] , nota-se
gue pela FSL as pecas apresentam maior dureza, em torno de 180 HV, como
resultado de maior quantidade de QC , maior grau de refinamento da matriz de

aluminio e maior homogeneidade de distribuicdo na matriz.
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Figura 18. Microdureza Vickers das regides superior, central e inferior das amostras produzidas
em a) 350, b) 400 e ¢) 450 °C com 1 e 1,5 GPa.

4.5.2 Ensaio mecéanico de compressao
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A Figura 19 e Figura 20 mostram as curvas de tensao x deformacéao relativa
ao ensaio de compressao das amostras processadas por CUQ e FSL. A Figura 21a)
mostra os corpos de prova de CUQ produzidos com 1,5 GPa e 450° C (menor
porosidade), ap0s o0 ensaio de compresséo e a Figura 21b) mostra as amostras
produzidos por FSL na direcdo de 0° em relacdo ao eixo Z, apdés o ensaio de
compressdo. Para as amostras produzidas por CUQ, apenas a amostra 1 (Fig. 19)
apresentou um comportamento ductil durante o esforco de compressao, alcancando
uma deformacdo aproximadamente 30% e resisténcia méaxima de 577 MPa.
Conforme observado na Fig. 21a), a amostra 1 apresenta trincas na dire¢ao do plano
de 45° e deformacao lateral, o que indica que ha ductilidade. Ja as amostras 2 e 3 se
apresentaram frageis (Fig. 19), de modo que durante o ensaio essas se fragmentaram
por inteiro como mostrado na Fig. 21a). Esse comportamento pode ser justificado
devido a presenca de trincas nos corpos de prova, estas oriundas do processo de
lixamento para o preparo das amostras, de forma a concentrar tensbées. Como o
modulo de elasticidade pode ser quantificado com confiabilidade para as trés
amostras produzidas por CUQ, este foi medido, apresentando um valor médio de 25
+ 6 GPa.

Com relacdo aos resultados para as amostras produzidas por FSL, observa-se
comportamento similar entre todas as amostras, com tensdo maxima média de 792 +
38 MPa, deformacédo média de 37 + 8 % e modulo de 33 £ 5 GPa, mostrando que 0s
modulos de elasticidade pelos dois métodos estdo em concordancia. Nesse caso, as
amostras apresentam um comportamento ductil, ja que é possivel observar que a
fratura ocorre preferencialmente em plano a 45° do eixo de aplicacdo da carga, com
significativa deformacédo no diametro das amostras (Fig. 21b). Quando comparadas,
as amostras produzidas por FSL se mostraram mais resistentes e mais ducteis que
aquela de melhor performance obtida por CUQ. Este resultado ja era esperado, uma
vez que as amostras obtidas por FSL sdo menos porosas, sem trincas superficiais, e
apresentam microestrutura mais refinada e mais enriguecida de fases QC. Esses trés

fatores contribuem para maiores resisténcia ao esforgo.

Por comparacdo com ligas comerciais da série 7xxx, antes (7075) e apoés
tratamento térmico (7075-T6), conforme exibido na Tabela 4, observa que a liga

AlgsFe2Cr2Ti1 apresenta resultados promissores, sendo que a liga obtida por FSL
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ultrapassa a deformacao (44 %) e limite de escoamento (710 MPa) da liga 7075-T6

gue apresenta 550 MPa de limite de escoamento e 24% de deformacéo [40].
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Figura 19. Curvas de tensao x deformacao do ensaio de compressao das amostras



36

1000

— AM1
LRC:840 MPa
LE: 710 MPa
ef: 44 %

E:38 GPa
— AM2
LRC:796 MPa
LE: 685 MPa
ef:42 %

E:38 GPa
— AM3
LRC:738 MPa
LE: 635 MPa
ef:42 %

E: 32 GPa
— AM4
LRC:809 MPa
LE: 690 MPa
ef:32 %

E: 24 GPa
—— AM5
LRC: 775 MPa
LE: 665 MPa
€f:26 %

E:34 GPa

800 -

600 -

400

200

Tenséo compressiva (MPa)

0 Tttt ottt
0O 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70
Deformacao (%)

Figura 20. Curvas de tensao x deformacao do ensaio de compressao das amostras
obtidas por FSL.
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a

Figura 21. Imagem das amostras fraturas pés ensaio de compressao: a) Amostras
processadas por CUQ (AM1,5-450) e b) por FSL.



37

Tabela 4. Comparacéo dos resultados mecanicos obtidos na liga AlesFe2Cr2Ti1 (at%)
no ensaio de compressao com as propriedades mecéanicas de ligas comerciais. [40]

. LRC | LE E

Liga ef (¢
g MpPa) | (vPay | 5T ()| GPa
AlI95Fe2Cr2Til - FSL 840 710 44 38
AlI95Fe2Cr2Til - CUQ 577 375 30 21

7075 (fundid i

(fundida em areia) 400 | 200 97 20
7075-T6 820 | 550 24 70

4 5.3 Andlise da fratura

Entre as pecas ensaiadas por compressao, apenas a amostra nimero 3 obtida por

FSL se soltou durante o ensaio, assim possibilitando a investigagéo da sua fratura. A

Figura 22 mostra essa superficie de fratura, possuindo caracteristica de fratura dutil,

como as facetas indicadas que sao dimples, que sugerem terem sido cisalhados

durante o ensaio de compressao, o que esta de acordo com os resultados de

deformacé&o obtido pela curva tensédo x deformacéo.

Figura 22. Imagem de fractografia por MEV da amostra numero 3 obtida por FSL e
ensaiada por compressao em temperatura ambiente.
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CONCLUSAO

Nesse estudo, as propriedades mecanicas e térmica, bem como a
microestrutura de pecas da liga AlesFe2CrzTii obtidas por compactacdo uniaxial a
guente foram avaliadas e comparadas com aquelas obtidas por fuséo seletiva a laser.
Foram utilizadas temperaturas de 350, 400 e 450°C, em combinagdo com pressodes
de 1 e 1,5 GPa para compactacao das pecas. As principais conclusdes deste trabalho

sSao:

e A porosidades das pecas obtidas por CUQ variam em funcédo da pressao e
temperatura de processamento e quanto maior a temperatura e a pressao do
processo, menor € o percentual de porosidade das pecas. Dentre as
combinagdes de parametros utilizadas neste trabalho, aquele que resultou em
menor densidade 0,3% foi de 450°C e 1,5 GPa de pressédo. Entretanto, esse
resultado ainda se mostra inferior a porosidade de pecas obtidas por fusdo
seletiva a laser (0,05%).

e Por DRX, tanto a CUQ quanto a FSL mostram resultados similares das fases
presentes nas amostras. No entanto, a maior semelhanca foi para as amostras
produzidas em 350 °C, parametro que resultou em menor decomposi¢cao do
QC. Além disso, a amostra AM1,5-450 obtida por CUQ exibiu a presenca de
AlsTi, que ndo é evidenciada no difratograma das pecas por FSL.

e Osresultados de DSC mostram que a temperatura de processamento por CUQ
tem influéncia significativa sobre a decomposic¢éo do QC, e isso foi evidenciado
pelos valores de energia liberada na decomposicédo das fases QC, as quais
diminuem conforme a temperatura de processamento aumenta. O evento de
decomposicdo na FSL se assemelha as amostras produzidas em 400 °C,
exibindo temperatura de inicio e fim de decomposi¢cdo de ~490°C e ~610 °C,
respectivamente.

e O MEV mostrou que na CUQ a temperatura tem efeito significativo na
decomposicdo do QC, no qual conforme a temperatura de processamento €
aumentada, o QC se decompde resultando em formatos irregulares ou rosetas.
Ja para a FSL, os resultados de MEV mostram que esse processo proporciona

a formacdo de fases QC com morfologia majoritariamente esférica,
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homogeneamente dispersa na matriz e mais refinadas do que na CUQ, esta
tltima que possui fases QC de morfologia heterogénea, de tamanhos variados,
distribuidos de forma homogénea ao longo de todo volume da peca.

e Na CUQ, nota-se que o parametro de maior influéncia na dureza € a
temperatura, na qual a amostra de 350 °C resultou em dureza de 150 HV e as
amostras de 400 °C e 450 °C resultou em durezas similares de 130 HV. Em
comparacado com as amostras produzidas por CUQ, a FSL mostrou maior
dureza (180 HV).

e A amostra AM1,5-450 obteve resisténcia a compressao de 577 MPa com 30%
de deformacéo, enquanto na FSL obteve-se valores acima de 790 MPa de

resisténcia a compressado com 37 + 8 % de deformacao.

Os resultados desse trabalho indicam que apesar da compactagéao uniaxial a
guente ser uma rota de processamento viavel para a producao da liga quasicristalina
metaestavel AlgsFe2Cr2Tii, ela ndo € a mais adequada quando comparada com o
processamento por FSL. Majoritariamente, desvantagens sado evidenciadas com
excecao do custo, ja que CUQ apresenta menor custo. Dessa forma, a FSL se
caracteriza como rota possivel, vidvel e com caracteristicas de processo que trazem
majoritariamente beneficios a liga quasicristalina metaestavel AlgsFe2Cr2Tii, se

sobressaindo por isso a técnica de CUQ.
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