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RESUMO 

Nos últimos anos, a demanda da indústria aeronáutica por peças de menor 

densidade, com o objetivo de aumentar a eficiência energética de combustíveis, 

se focou na busca de novos sistemas de ligas com alta resistência mecânica e 

com a capacidade de produzir recobrimentos de baixa densidade. O objetivo 

deste trabalho foi selecionar um sistema promissor para a fabricação de peças 

de alta resistência mecânica, capaz de formar amostras de alta dureza, para 

diferentes composições. O sistema escolhido foi mapeado de acordo com as 

microestruturas formadas para diferentes taxas de resfriamento, determinando, 

desta forma, a região de formação de cada fase presente neste sistema em 

função da taxa de resfriamento necessária para a sua produção. As composições 

ricas em Al do sistema Al-Mn-Ce foram escolhidas e sua solidificação foi 

estudada sob diversas taxas de resfriamento, englobrando tanto altas taxas 

quanto baixas. Para altas taxas de resfriamento, observou-se a formação da fase 

cristalina Al20Mn2Ce, uma fase metaestável que se forma em composições ricas 

em Al para altas taxas de resfriamento. Os resultados aqui apresentados 

possibilitam uma reinterpretação dos dados presentes na literatura sobre as 

fases presentes nos outros trabalhos. Em todos os casos, é possível perceber 

que a fase presente é a Al20Mn2Ce, que pode até coexistir com uma fase 

quasicristalina, a binária Al-Mn. Entretanto, não há efeitos benéficos ao se 

adicionar Ce para a formação de quasicristais. Esta se mantém presente em 

amostras solidificadas na forma de cilindros maciços, cujo limite de escoamento 

pode exceder 800MPa. Esta fase é relativamente estável termicamente por 

conta de uma camada da fase Al6Mn que se forma na sua decomposição na 

forma de uma capa protetora. A solidificação sobre baixas taxas de resfriamento 

também foi estudada. Esta parte do estudo possibilitou a elaboração de uma 

nova fração do diagrama de fases deste sistema. 
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ABSTRACT 

The aircraft industry search for light weight materials to produce lower density 

parts for increased energy efficiency of fuels was focused in recent years in 

searching new alloy systems with high mechanical strength and with the ability of 

producing low-density coatings. The objective of this work was to select a 

promising system for manufacturing alloys with high mechanical strenght but also 

capable of forming high hardness samples, for different compositions. The 

chosen system was mapped in a matter of microstructures formed under different 

cooling rates, thereby determining the formation region of each phase depending 

on the cooling rate required for their production. The Al-rich compositions in Al-

Mn-Ce system were chosen and their solidification was studied under various 

cooling rates, from high to low. For high cooling rates, the formation of the 

crystalline phase Al20Mn2Ce was observed, this is a metastable phase that forms 

in these Al-rich samples under high cooling rates. The results presented here 

allow a reinterpretation of the literature data about the phases present in other 

studies, it is clear that in all cases, the phase present is Al20Mn2Ce, this phase 

may even coexist with a quasicrystalline phase, the binary Al-Mn quasicrystal, 

however there is no beneficial effect by adding Ce to the formation of 

quasicrystals. This phase can also form in copper mold cast samples, in this work 

produced in the form of cylinders with different diameters, whose yield strength 

can exceed 800MPa. This phase is relatively thermal stable due to a layer of the 

Al6Mn phase formed on decomposition of the ternary phase that constitutes a 

protective cover. Solidification of samples produced under lower cooling rates 

were also studied. This part of the study enabled the development of a new 

fraction of the phase diagram of this system. 

 

 

 

 



 
 

vii 

 
 

PUBLICAÇÕES 

 

TRABALHOS COMPLETOS ACEITOS PARA PUBLICAÇÃO: 

1. COURY, F.G. ; BOTTA, W. J. ; BOLFARINI, C. ; KIMINAMI, C. S. ; 

KAUFMAN, M. J. Reassessment of the Effects of Ce on Quasicrystal 

Formation and Microstructural Evolution in Rapidly Solidified Al-Mn Alloys. 

Aceito para publicação em Acta Materialia em 2015. 

TRABALHOS COMPLETOS PUBLICADOS EM ANAIS DE CONGRESSO: 

1. COURY, F.G.; BOTTA, W. J.; BOLFARINI, C.; KIMINAMI, C. S.; 

KAUFMAN, M. J. Efeito da Adição de Elementos de Liga na Microestrutura 

de Ligas Quasicristalinas do Sistema Al-Mn. In: Congresso Brasileiro de 

Engenharia de Materiais - CBECIMAT, 2014, Cuiabá. Anais do Congresso 

Brasileiro de Engenharia de Materiais, 2014. 

2. COURY, F.G.; BOTTA, W. J.; BOLFARINI, C.; KIMINAMI, C. S.; 

KAUFMAN, M. J. FURTHER DEVELOPMENTS IN RAPIDLY SOLIDIFIED 

AL-MN-CE ALLOYS. In: International Conference on Solid-Solid Phase 

Transformations in Inorganic Materials - PTM, 2015, Whistler, Canada. 

Proceedings from the International Conference on Solid-Solid Phase 

Transformations in Inorganic Materials, 2015. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 
 

viii 

 
 

Sumário 
 

ÍNDICE DE FIGURAS ........................................................................................ x 

ÍNDICE DE TABELAS ...................................................................................... xix 

1. INTRODUÇÃO E JUSTIFICATIVA .............................................................. 1 

2. OBJETIVOS ................................................................................................. 5 

3. REVISÃO DE LITERATURA ........................................................................ 7 

3.1.Ligas Leves à base de Al para Recobrimento Resistente ao Desgaste ....... 7 

3.1.1.Fundamentos de Resistência ao Desgaste ............................................... 7 

3.1.2.Recobrimentos Duros para Ligas de Al ................................................... 10 

3.1.3.Quasicristais .............................................................................................12 

3.2.Produção de Recobrimentos por Aspersão Térmica .................................. 33 

3.3.Simulação Termodinâmica pelo Método CALPHAD ................................... 37 

3.3.1.Modelo de Composto Estequiométrico .................................................... 39 

3.3.2.Modelo de Fases com Solução Sólida Completa .................................... 40 

3.3.3.Modelo de Fases com Solução Sólida Parcial - Subredes ...................... 43 

4. MATERIAIS E MÉTODOS ......................................................................... 47 

4.1.Materiais...... ............................................................................................... 47 

4.2.Métodos............... ....................................................................................... 50 

4.2.1.Produção de Lingotes e Amostras ........................................................... 53 

4.2.2.Produção de Recobrimento por Aspersão Térmica ................................. 57 

4.2.3.Tratamentos Térmicos ............................................................................. 59 

4.3.Caracterização das Amostras ..................................................................... 60 

4.3.1.Microestrutural ......................................................................................... 60 

4.3.2.Análises Térmicas ................................................................................... 61 

4.3.3.Ensaios Mecânicos .................................................................................. 62 



 
 

ix 

 
 

4.4.Cálculos para confecção de novo diagrama ternário Al-Mn-Ce usando 

software “Termocalc” e inclusão da fase τ - Al(10-x)Mn(2+x)Ce (0<x<2) .............. 62 

5. RESULTADOS E DISCUSSÃO .................................................................. 65 

5.1.Solidificação Rápida ................................................................................... 65 

5.1.1.Fitas do sistema Al-Mn e Al-Mn-Ti .......................................................... 65 

5.1.2Fitas do sistema Al-Mn-Ce – Resfriamento Rápido ................................. 67 

5.1.3.Processamento de Amostras com Recobrimento por Aspersão Térmica 77 

5.2.Solidificação Intermediária e Estabilidade Térmica .................................... 87 

5.2.1.Amostras na forma de cilindros escalonados do sistema Al-Mn-Ce – 

Resfriamento Intermediário .............................................................................. 87 

5.2.2.Amostras com Misch Metal ao invés de Ce .......................................... 100 

5.2.3.Estabilidade térmica das Microestruturas Formadas ............................ 104 

5.3.Solidificação Lenta ................................................................................... 126 

5.3.1.Lingotes das composições na região rica em Al ................................... 126 

5.3.2.Lingotes da região da fase τ-Al10-xMn2+xCe ........................................... 133 

5.3.3.Simulação do canto rico em Al do diagrama Ternário Al-Mn-Ce ........... 150 

6. CONCLUSÕES ........................................................................................ 163 

7. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS ....................................... 167 

8. APÊNDICE ............................................................................................... 169 

8.1.Cálculo das Curvas de Energia Livre da Fase τ-Al10-XMn2+xCe ................ 169 

8.1.1.Cálculo da curva de Energia Livre do endpoint Al8Mn4Ce .................... 170 

8.1.2.Cálculo da curva de Energia Livre do endpoint Al10Mn2Ce ................... 172 

8.1.3.Termo de Energia Livre de Mistura de Excesso .................................... 175 

9. REFERÊNCIAS ........................................................................................ 177 

 

 



 
 

x 

 
 

ÍNDICE DE FIGURAS 

Figura 1 Ilustração do contato entre superfícies aparente (a) e real (b,c) [5] 8 

Figura 2 Operação de rotação permitida pela cristalografia clássica [43]. 13 

Figura 3 Representação da estrutura de um quasicristal por meio do modelo de 

clusters [24]. 14 

Figura 4 Padrões de difração característicos de quasicristais (a) [44] e cristais 

(b) [45]. 15 

Figura 5 Padrão de difração de elétrons da fase cristalina μ-Al4Mn (esquerda) e 

sua semelhança com o padrão do quasicristal (direita) [48] 17 

Figura 6 Curvas tensão-deformação do quasicristal do sistema AlCuFe em 

diferentes temperaturas [55] 19 

Figura 7 Mapa das propriedades condutividade térmica e coeficiente de 

expansão térmico de ligas quasicristalinas em comparação com materiais 

tradicionais [57] 21 

Figura 8 Tabela da eletronegatividade de diversos elementos na escala de 

Pauling 22 

Figura 9 Tabela com o raio atômico de diversos elementos1 23 

Figura 10 (a) Ilustração de contornos da Zona de Brillouin de um cristal CFC com 

a superfície de Fermi em sua condição mais estável, (b) curva de energias 

permitidas para elétrons em um cristal em função do número de onda do elétron, 

(c) curvas da densidade de estados de energia em função da energia dos 

elétrons para dois cristais diferentes, (d) desenho esquemático de curvas de 

energia livre em função da densidade eletrônica para duas fases α e β [61]. 24 

Figura 11 Diagrama de fases binário Al-Mn [64] 27 

Figura 12 Micrografias da liga Al-3Mn-7Be solidificada sob diferentes taxas de 

resfriamento: (a) 0,025 K/s; (b) 0,125 K/s; (c) 1,5 K/s; (d) 2,5 K/s; (e) 5,0 K/s e 25 

K/s [50]. 30 

Figura 13 Mapa de composições ilustrando as diferentes fases formadas em 

diferentes composições do Al-Mn-Ce sob diferentes taxas de resfriamento [11]

 31 



 
 

xi 

 
 

Figura 14 Microestrutura da liga Al-6Mn-2Ce observada por Schurack (a) e os 

limites de escoamento e resistência à compressão das diferentes ligas testadas

 32 

Figura 15 Diagrama esquemático alocando os diferentes processos de aspersão 

em função das velocidades das partículas e da temperatura do gás [87] 35 

Figura 16 Esquematização da microestrutura resultante de um processo de 

aspersão térmica [87] 36 

Figura 17 Modelos de extrapolação da energia livre de excesso de mistura de 

(a) Muggianu, (b) Kohler e (c) Topp [89] 43 

Figura 18 Porção do corte isotérmico a 500°C do diagrama ternário do sistema 

Al-Mn-Ce com as composições produzidas para o estudo da solidificação estão 

marcadas com triângulos [90], as composições marcadas com cículos foram 

utilizadas para o estudo da fase τ 48 

Figura 19 Fluxograma apresentando a estratégia experimental seguida para as 

ligas do sistema Al-Mn-Ce no desenvolvimento do presente trabalho 51 

Figura 20 Desenho esquemático da coquilha escolhida para a confecção das 

amostras solidificadas por coquilhamento em molde de cobre 56 

Figura 21 Micrografia de MET de campo claro da matriz de Al com quasicristais 

dispersos com o padrão de difração de elétrons 3-fold (a) e padrão de DRX 

mostrando a presença das fases Al, Al4Mn e QCI (b) 65 

Figura 22 Termograma de DSC do lingote da liga binária Al-Mn 66 

Figura 23 Micrografia de MEV da fita com Ti (a) e seu respectivo padrão de 

difração de raios-X (b) 66 

Figura 24 Micrografia de MEV da liga Al-6Mn-4Ce com padrão de difração do 

eixo 5-fold da fase quasicristalina (a) e difratogramas das fitas produzidas do 

sistema Al-Mn-Ce 68 

Figura 25 Micrografias de campo claro (a,c,d,e) e campo claro STEM (b) das 

ligas: Al-6Mn-2Ce (a), Al-6Mn-4Ce (b), Al-12Mn-2Ce (c), Al-8Mn-4Ce (d) e Al-

10Mn-5Ce (e) 69 

Figura 26 Padrões de difração da fase maclada tirados da liga de composição 

Al-6Mn-2Ce nos eixos de zona [001], [101] e [111] 70 



 
 

xii 

 
 

Figura 27 Difratograma da liga Al-8Mn-4Ce com os principais picos indexados

 71 

Figura 28 Comparação dos difratogramas das amostras na forma de fita das ligas 

Al-12Mn-2Ce (a) e Al-6Mn-2Ce (b), reportadas por Schurack [10] (1) com as 

produzidas neste trabalho (2) 72 

Figura 29 Comparações entre os resultados obtidos por Inoue [12] e neste 

trabalho quanto aos (a)Padrões de difração de raios X da liga Al-6Mn-2Ce e (b) 

o padrão de dfração de elétrons policristalino, no qual o deste trabalho é o da 

esquerda 73 

Figura 30 Resultados da análise de MET na fita de composição nominal Al-12Mn-

2Ce quanto a (a) imagem de campo claro obtida por STEM, (b) padrão de 

difração de elétrons da fase identificada por 1 na imagem, (c) padrão de difração 

de elétrons da fase identificada por 2 na imagem, (d) espectro de EDS da fase 1 

e (e) espectro de EDS da fase 2 75 

Figura 31 Diagrama Ternário com as composições das ligas produzidas, com as 

fases formadas em cada composição e o respectivo valor de dureza Vickers 

(HV0,005) medido. Na composição Al-10Mn-5Ce não foi detectado nenhum teor 

de Al na análise de MET mas um pequeno pico está presente no difratograma 

de DRX (Figura 24) motivo pelo qual Al está entre parênteses 76 

Figura 32 Curvas de porcentagem mássica e porcentagem mássica acumulada 

para cada faixa granulométrica 78 

Figura 33 Micrografias de MEV de elétrons secundários (SE) do pó atomizado 

em diferentes frações granulométricas separadas por peneiramento 79 

Figura 34 Difratogramas de DRX das diferentes frações granulométrcas do pó 

atomizado e peneirado em comparação com o difratograma da fita produzida por 

melt-spinning (a indexação destes difratogramas pode ser consultada em 

comparação com o da fita –Figura 24b) 80 

Figura 35 Micrografias de MEV dos recobrimentos fino (esquerda) e espesso 

(direita) produzidos por aspersão térmica por chama 81 

Figura 36 Imagem produzida por mapeado de EDS em recobrimento produzido 

por aspersão térmica mostrando a presença de partículas de óxido rico em Ce

 82 



 
 

xiii 

 
 

Figura 37 Micrografia de MEV com SE do recobrimento mais grosso produzido 

por aspersão térmica por chama mostrando a porosidade 83 

Figura 38 Difratogramas de DRX do recobrimento na região do topo e base 

(região de interface com substrato) em comapração com o difratograma do pó 

utilizado na sua fabricação, para indexação, comparar com Figura 24b 85 

Figura 39 Micrografia de MEV de um splat do recobrimento produzido por 

aspersão térmica sob uma magnificação maior 86 

Figura 40 Micrografias de MEV das amostras na forma de cilindros produzidas 

com a liga de composição nominal Al-6Mn-4Ce 88 

Figura 41 Posição da liga Al-6Mn-4Ce (triângulo) nos triângulos de 

compatibilidade contendo a fase CFC, microconstituinte eutético Al-Al11Ce3 com 

a fase Al20Mn2Ce (A) e τ (B) 90 

Figura 42 Resultados da análise de MET em amostra cilíndrica de 4mm de 

diâmetro de composição nominal Al-6Mn-4Ce contendo uma imagem de campo 

claro e duas difrações de elétrons comprovando a natureza das fases Al20Mn2Ce 

como a fase esférica e Al11Ce3 como a fase do eutético (juntamente com a fase 

CFC). 91 

Figura 43 Difratogramas de Raios X das amostras da liga de composição nominal 

Al-6Mn-4Ce que foram produzidas neste trabalho – os outros picos não 

indexados são das mesmas 4 fases, não foram indexados para facilitar a 

visualização da substituição da fase formada em função da taxa de resfriamento

 92 

Figura 44 Micrografias ópticas das indentações Vickers feitas nas amostras na 

fomra de cilindros de composição nominal Al-6Mn-4Ce em região composta 

exclusivamente por fase Al20Mn2Ce em matriz eutética (esquerda) e fase τ em 

matriz eutética com fase CFC isolada (direita) 93 

Figura 45 Micrografias de MEV das amostras na forma de cilindros produzidas 

com a liga de composição nominal Al-12Mn-2Ce 94 

Figura 46 Padrões de Difração de Raios X das diferentes amostras das ligas Al-

12Mn-2Ce com a seguinte escala de cores: Preto- ternária meta, amarelo- 

ternária estável, vermelho QC, azul - alumínio 96 



 
 

xiv 

 
 

Figura 47 Micrografia de STEM-BFde cilindro de composição Al-12Mn-2Ce 

mostrando que a fase presente não é um quasicristal 96 

Figura 48 Micrografias de MEV das amostras na forma de cilindros produzidas 

com a liga de composição nominal Al-6Mn-2Ce com 2mm de diâmetro (a, b) e 

8mm (c, d) 97 

Figura 49 Micrografia da amostra com 8mm de espessura mostrando os 

diferentes graus de refino da microestrutura para regiões do cilindro 98 

Figura 50 Valores de dureza médios medidos para as amostras da liga Al-6Mn-

2Ce de diferentes diâmetros a 0,5mm da superfície 99 

Figura 51 Valores do perfil de dureza medidos na secção transversal de uma 

amostra da liga Al-6Mn-2Ce de 8mm de diâmetro 99 

Figura 52 Micrografias de MEV comparando as amostras produzidas com Ce 

(esquerda) e Misch Metal (direita) 102 

Figura 53 Lingotes produzidos no forno arc-melter das composições com Ce 

(esquerda) e Misch Metal (direita) 103 

Figura 54 Termograma de DSC da liga Al-6Mn-4Mm 103 

Figura 55 Curvas de dureza em função de tempo de tratamento térmico nas 

amostras da liga Al-6Mn-2Ce nas temperaturas de 300 e 350°C 105 

Figura 56 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas 

termicamente por tempos de 0 a 48h a 350°C 106 

Figura 57 Difratogramas de DRX das amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas 

termicamente por tempos de 0, 12 e 48h a 350°C 107 

Figura 58 Curvas de dureza reportadas por Gordillo et al. [86] para a liga Al-5Mn-

2Ce mostrando a evolução da fração de cada fase presente em suas amostras 

em função do tempo em tratamentos térmicos a 350°C (esquerda) e curvas de 

dureza em amostras desta composição para diferentes temperaturas de 

tratamento térmico (direita) 108 

Figura 59 Imagens de STEM-BF (direita) e DF (esquerda) das amostras de 

composição Al-6Mn-2Ce tratadas termicament por 0h (1a coluna), 12h (2a 

coluna) e 48h (3a coluna). 110 



 
 

xv 

 
 

Figura 60 Imagens de STEM-BF da matriz da amostra da liga Al-6Mn-2Ce 

tratada termicamente a 350°C por 0h (a), 12h (b), 48h (c) e padrão de difração 

de um dos precipitados, fase Al6Mn no eixo de zona [112] 112 

Figura 61 Imagens de campo claro (BF) da camada de Al6Mn que se forma ao 

redor da fase ternária nas amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas termicamente 

por 12h (esquerda) e 48h (direita) 114 

Figura 62 Imagem de STEM-BF da amostra tratada termicamente a 350°C por 

48h com padrões de difração de 4 diferentes regiões, resumindo as fases 

presentes nesta amostra 115 

Figura 63 SADP de um precipitado e da matriz CFC (a) onde o índice m 

correponde a “matriz” e p a “precipitado”, a reflexão 001 do precipitado está 

presente por difração dupla. Imagem de campo ecuro (DF) usando a reflexão 

002 do precipitado mostrando siversos outros com a mesma orientação (b) 117 

Figura 64 Imagens de BF e DF da matriz ao redor de um precipitado de Al6Mn 

mostrando a existência e localização de discordâncias ao redor do precipitado

 118 

Figura 65 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas 

termicamente por um tempo de 172h a 300°C 118 

Figura 66 Curvas de dureza em função de tempo de tratamento térmico nas 

amostras da liga Al-12Mn-2Ce na temperatura de 350°C 119 

Figura 67 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-12Mn-2Ce tratadas 

termicamente por tempos de 0 a 48h a 350°C 120 

Figura 68 Curva de dureza em função de tempo de tratamento térmico nas 

amostras da liga Al-6Mn-4Ce nas temperatura de 350°C 121 

Figura 69 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-12Mn-2Ce tratadas 

termicamente por tempos de 0 (esquerda) e 48h (direita) a 350°C 122 

Figura 70 Curvas de Tensão de Compressão x Deformação em amostras da liga 

Al-6Mn-2Ce nas condições as cast e nas condições de tratamento térmico que 

confere maior dureza a 300 e 350°C 123 

Figura 71 Curvas de Tensão de Compressão x Deformação em amostras da liga 

Al-6Mn-4Ce nas condições as cast e nas condições de tratamento térmico que 

confere maior dureza a 300 e 350°C 124 



 
 

xvi 

 
 

Figura 72 Curvas de Tensão de Compressão x Deformação em amostras da liga 

Al-6Mn-2Ce nas condição de tratamento térmico que confere maior dureza a 

350°C, mostrando o alto desvio padrão nas medidas 125 

Figura 73 Termogramas das diferentes ligas produzidas para o sistema Al-Mn-

Ce na forma de lingote 127 

Figura 74 Difratogramas da secção transversal das amostras na forma de 

lingotes das ligas Al-Mn-Ce 128 

Figura 75 Micrografias de MEV dos lingotes das ligas (a) Al-12Mn-2Ce, (b,c) Al-

6Mn-2Ce e (d) Al-6Mn-4Ce 129 

Figura 76 Ampliação na região do termograma das amostras de algumas ligas 

onde as reações de solidificação ocorrem 131 

Figura 77 Termograma da amostra da liga Al-30,77Mn-7,69Ce na condição as-

cast 134 

Figura 78 Termogramas das amostras da liga Al-15,38Mn-7,69Ce nas condições 

as-cast e tratada termicamente por 48h a 500, 600 e 700°C 134 

Figura 79 Termogramas das amostras da liga Al-22,08Mn-7,69Ce nas condições 

as-cast e tratada termicamente por 48h a 600 e 700°C 135 

Figura 80 Imagens de MEV-BSE da amostra da liga de composição nominal Al-

30,77Mn-7,69Ce 136 

Figura 81 Imagens de MEV-BSE da amostra da liga de composição nominal Al-

15,38Mn-7,69Ce nas condições as-cast e tratada termicamente a 500, 600 e 

700°C 138 

Figura 82 Imagens de MEV-BSE da amostra da liga de composição nominal Al-

23,08Mn-7,69Ce nas condições as-cast e tratada termicamente a 500, 600 e 

700°C 141 

Figura 83 Difratogramas de Raios-X das amostras da liga de composição 

nominal Al-15,38Mn-7,69Ce nas condições as-cast e tratada termicamente 142 

Figura 84 Ampliação da faixa de Ângulos de Bragg de 35 a 45° nos difratogramas 

de Raios-X das amostras da liga de composição nominal Al-15,38Mn-7,69Ce nas 

condições as-cast e tratada termicamente mostrando o deslocamento dos picos 

para as diferentes condições 143 



 
 

xvii 

 
 

Figura 85 Difratograma de Raios-X das amostras da liga de composição nominal 

Al-30,77Mn-7,69Ce na condição as-cast 144 

Figura 86 Difratogramas de Raios-X das amostras das liga de composição 

nominal Al-15,38Mn-7,69Ce, Al-22,08Mn-7,69Ce e Al-30,77Mn-7,69Ce nas 

condições tratada termicamente por 48hs a 700°C e as-cast, respectivamente

 144 

Figura 87 Projeção das células unitárias das fases de grupo espacial P4/nmm 

(esquerda) e I4/mmm (direita) em relação às direções [001] de ambas. 145 

Figura 88 Padrões de difração de elétrons do eixo de zona [001] da fase τ nas 

ligas Al-30,77Mn-7,69Ce (direita) e Al-15,38-7,69Ce (esquerda), nas condições 

as-cast e tratada termicamente a 700°C por 48h, respectivamente. 147 

Figura 89 Padrões de difração de elétrons do eixo de zona [001] (esquerda) e 

[112] (direita) da fase τ na liga Al-22,08Mn-7,69Ce (direita) na condição tratada 

termicamente a 700°C por 48h 148 

Figura 90 Imagens de campo claro (esquerda) e campo escuro (direita) tiradas 

na condição de dois feixes (two-beam) próximas à condição de Bragg para o 

feixe 220 da fase τ 148 

Figura 91 Extrapolação das posições atômicas dos átomos de Mn a partir da 

tabela 10 para diferentes valores de x na fase τ 150 

Figura 92 Diagrama de fases binário Al-Mn calculado utilizando os dados da base 

de dados COST-507 152 

Figura 93 Diagrama de fases binário Al-Mn calculado utilizando os dados da base 

de dados COST-507 152 

Figura 94 Diagrama de fases binário Al-Mn calculado utilizando os dados da base 

de dados COST-507 juntamente com informações do trabalho de Tang et al. 

[108] 153 

Figura 95 Diagrama de fases ternário calculado para a temperatura de 500°C

 154 

Figura 96 Diagrama de fases ternário calculado para a temperatura de 800°C

 155 

Figura 97 Diagrama de fases ternário calculado para a temperatura de 1100°C

 155 



 
 

xviii 

 
 

Figura 98 Diagrama de fases ternário calculado para a projeção da linha liquidus 

na faixa de 0-50% de Mn e 0-50%Ce 156 

Figura 99 Diagrama de fases ternário calculado para a projeção da linha liquidus 

na faixa de 0-10% de Mn e 0-10%Ce com os campos de solidificação primária 

das diferentes fases indicadas 156 

Figura 100 Comparação entre a solidificação no equilíbrio prevista pela 

simulação do software Thermocalc e a curva de DSC da amostra da liga Al-6Mn-

4Ce 157 

Figura 101 Comparação entre a solidificação no equilíbrio prevista pela 

simulação do software Thermocalc e a curva de DSC da amostra da liga Al-

12Mn-2Ce 159 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 
 

xix 

 
 

ÍNDICE DE TABELAS 

Tabela 1 Desenvolvimento da sequência aperiódica com a=1 e τ como razão de 

ouro .................................................................................................................. 16 

Tabela 2 Valência estimada por Raynor para os metais de transição [62] ...... 25 

Tabela 3 Diferentes quasicristais a base de Al classificados quanto a sua 

simetria, concetração eletrônica e estabilidade [60] ......................................... 26 

Tabela 4 Ligas selecionadas utilizadas na confecção dos lingotes por fundição 

em forno arc-melter .......................................................................................... 47 

Tabela 5 Elementos utilizados na confecção de amostras deste trabalho com 

suas respectivas purezas ................................................................................. 54 

Tabela 6 Composições utilizadas na confecção de fitas e suas respectivas 

temperaturas de vazamento durante sua produção em melt-spinning ............. 55 

Tabela 7 Composições da fase ternária neste trabalho medida por EDS em 

comparação com a de outros trabalhos da literatura que reportaram esta fase 

como um quasicristal e em comparação com a estequiometria da fase Al20Mn2Ce 

(em %at) .......................................................................................................... 74 

Tabela 16 Composição medida por EDS de diferentes regiões do recobrimento 

produzido por aspersão térmica (em %at) ....................................................... 84 

Tabela 11 Composição medida por EDS de diferentes fases em amostra na 

forma de cilindro da liga Al-6Mn-4Ce (em %at) ................................................ 89 

Tabela 12 Composição medida por EDS de diferentes regiões em amostra na 

forma de cilindro da liga Al-12Mn-2Ce (em %at) .............................................. 94 

Tabela 13 Valores de composição medidos do Misch Metal utilizado medidos por 

FRX (em %at) ................................................................................................ 101 

Tabela 14 Medidas de EDS do teor de Mn na matriz das amostras tratadas 

termicamente a 350°C por diferentes tempos (em %at) ................................ 113 

Tabela 15 Composição medida por EDS de diferentes regiões em amostra da 

liga Al-6Mn-2Ce tratada termicamente por 48h a 350°C (em %at) ................ 114 

Tabela 8 Composição medida por EDS de diferentes fases em amostra na forma 

de lingote da liga Al-6Mn-2Ce (em %at) ........................................................ 130 

Tabela 9 Composição medida por EDS de diferentes fases em amostra na forma 

de lingote da liga Al-15,38Mn-7,69Ce (em %at) ............................................. 139 



 
 

xx 

 
 

Tabela 10 Posições atômicas reportadas na literatura [106] de fases isomórficas 

à τ no sistema YbMnAl em diferentes composições ....................................... 149 

Tabela 17 Comparação entre as temperaturas Liquidus medidas e calculadas 

com os respectivos erros ................................................................................ 160 

Tabela 18 Frações e elementos que podem ocupar cada fração na descrição 

utilizada para a fase τ pelo modelo de subredes ............................................ 169 

Tabela 19 Posições atômicas com os respectivos átomos que podem a ocupar 

para a estrutura cristalina de grupo espacial P4/nmm utilizada para modelar a 

fase τ [92] ....................................................................................................... 170 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

 

1. INTRODUÇÃO E JUSTIFICATIVA 

O interesse cada vez maior das indústrias automotiva e principalmente 

aeronáutica em desenvolver ligas leves para substituir componentes feitos de 

aço se justifica pela maior eficiência energética dos combustíveis usados. Isto 

gera tanto uma redução de custos para a empresa operadora dos voos, quanto 

um menor grau de poluição por distância percorrida pela aeronave [1], [2]. Ainda 

existem diversos componentes da aeronave que são feitos de aço, em especial 

componentes que demandam resistência ao desgaste. Neste contexto, uma 

classe de ligas que vem ganhado muita atenção recentemente são ligas leves, 

incluindo àquelas à base de Al, com boa resistência mecânica e principalmente 

ao desgaste. Além disso, algumas aplicações envolvem variações de 

temperatura, portanto é desejável que estas ligas possuam também boa 

estabilidade térmica, já que isto amplia seu campo de aplicações.  

A maior parte das ligas de alumínio disponíveis comercialmente é 

imprópria para este tipo de aplicação [1], [3]. As principais ligas disponíveis [4] 

são as endurecíveis por trabalho a frio que, apesar de serem mais duras do que 

o material no estado recozido, não apresentam resistência ao desgaste superior. 

As ligas endurecíveis por solução sólida apresentam baixa resistência ao 

desgaste, isso porque esta técnica possibilita um nível de endurecimento 

limitado [5]. As ligas endurecíveis por precipitação possuem uma fase de reforço 

formada via precipitação de uma matriz supersaturada e, em geral, possuem 

tamanho e fração volumétrica pequenos. Apesar de serem mais promissoras 

para este tipo de aplicação, por ocasionar aumentos mais significativos de 

dureza, estas são ligas muito instáveis. Assim, para essa classe de ligas de Al, 

qualquer variação na temperatura leva a um crescimento dos precipitados e a 

perda do seu efeito endurecedor. 

Além das três classes de ligas a base de alumínio, tem-se a dos 

compósitos de matriz metálica (CMMs) [6]. Aqui o termo “compósito” não está 

sendo utilizado de acordo com o conceito tradicional, como a união de dois 

materiais dissimilares (como um metal e uma cerâmica). Este termo é aqui 

entendido como a união de uma fase dúctil com outra(s) dura(s), com fração 

volumétrica consideravelmente grande, tipicamente maior que 20%, dispersas 
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em uma matriz CFC rica em alumínio. Na literatura geralmente é utilizado o termo 

“in-situ” para estes “compósitos” formados durante a solidificação ou alguma 

transformação no estado sólido. Essa classe possui boas perspectivas no que 

diz respeito  a inovações em peças da indústria aeronáutica, atendendo os 

requisitos de alta resistência ao desgaste, alta estabilidade térmica e baixa 

densidade. 

Um exemplo para aplicações, que está sendo tratado acima, são os 

componentes internos das aeronaves, como trilhos de flap, tubos de torque e 

ferragens. As peças internas, como painéis e soleiras de portas, são tipicamente 

feitas de aço inoxidável enquanto que os trilhos onde os roletes metálicos 

utilizados para acionar os flaps se movimentam (trilhos de flap) são, em geral, 

feitos de aço inoxidável recoberto com carbetos ou ligas de Ti. Estas duas peças 

não necessitariam de uma grande resistência mecânica global, mas necessitam 

de uma camada superficial dura para resistir à abrasão e poderiam ser 

substituídas por peças de alumínio recobertas com liga dura, de preferência 

também de Al. Já para aplicações como tubos de torque, tubo cuja função é 

transmitir torque para o acionamento de leme e profundores,  ferragens, 

componentes estruturais com a função de suportar outros componentes, que 

também são tipicamente feitos de aços, também há grande interesse na 

substituição destes por ligas de menor densidade. Entretanto, um recobrimento 

não bastaria, a peça deve possuir uma boa combinação de resistência mecânica, 

densidade (resistência mecânica específica) e também ductilidade1. 

Para tanto, é importante a identificação de sistemas a base de Al para a 

produção de recobrimentos e de ligas de alta resistência específica e ao 

desgaste. Considerando que os processos de revestimento mais usados para 

ligas de Al, majoritariamente aspersão térmica, envolvem taxas de resfriamento 

relativamente altas, essas ligas a base de Al devem formar, sob essas condições 

de solidificação, microestruturas que gerem propriedades de alta resistência ao 

desgaste e estabilidade térmica.  

Uma das possibilidades de atendimento aos requisitos acima são as 

composições capazes de formar quasicristais, que em geral geram 

                                            
1 Comunicação pessoal com Engenheiros da Indústria Aeronáutica 
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microestruturas refinadas com excelentes propriedades de resistência ao 

desgaste. Como, por exemplo, as relatadas pela literatura como formadoras de 

fases quasicristalinas: ligas do sistema Mg-Zn-Y [7], Al-Cu-Fe [8] e Al-Mn-Ce [9]. 

A liga Al-Cu-Fe [8] foi testada na fabricação de próteses que, com uma 

microestrutura formada por uma fração volumétrica de 30% de fase 

quasicristalina, resultou em uma resistência ao desgaste 2,3 vezes melhor do 

que uma prótese reforçada com alumina. A liga Al-Mn-Ce [9] apresentou uma 

resistência ao desgaste que superou em cerca de três vezes a da liga A355, uma 

das ligas de maior resistência mecânica e ao desgaste, utilizadas na área de 

fundição de alumínio [2]. 

Dentre as citadas acima, destaca-se as ligas do sistema Al-Mn-Ce, por 

também serem capazes de gerar amostras de altíssima resistência mecânica, 

superando valores de 1GPa sob condições de solidificação rápida [10], [11]. 

Apesar dessa singular característica, a revisão da literatura realizada indica um 

número limitado de estudos sobre o processo de solidificação de ligas desse 

sistema. Dentre as publicações existentes, poucos trabalhos tratam da formação 

de fases quasicristalinas e amorfas sob altas taxas de resfriamento [9], [10], [12], 

[13] e da formação de uma fase com características magnéticas interessantes 

sob baixas taxas de resfriamento[14]. 
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2. OBJETIVOS 

O objetivo do trabalho desenvolvido foi a seleção de composições do 

sistema Al-Mn-Ce, que possuam potencial para serem usadas na fabricação de 

recobrimentos e peças maciças que exijam alta resistência ao desgaste e boa 

estabilidade térmica. Esta seleção foi feita através do estudo do processo de 

solidificação destas ligas sob diferentes taxas de resfriamento.  
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3. REVISÃO DE LITERATURA 

3.1. Ligas Leves à base de Al para Recobrimento Resistente 

ao Desgaste 

3.1.1. Fundamentos de Resistência ao Desgaste 

Ao se atritar dois materiais, certa energia é dissipada na interface. Essa 

energia dissipada na interface por tempo (W) é, aproximadamente [15]: 

𝑊 = 𝜇(𝑵. 𝒗)     1 

Em que 𝜇 é o coeficiente de atrito entre os dois materiais, 𝑁 a força normal 

aplicada e 𝑣 a velocidade relativa entre as duas peças atritadas; esta energia 

pode ser dissipada de algumas maneiras como fratura, deformação plástica, 

elástica e gerando calor. 

Estudar algum tipo de processo de desgaste é, portanto, analisar e 

procurar soluções que amenizem a fratura e a deformação plástica ou, ao 

menos, permitir que esta ocorra somente de forma controlada. Para isso, pode-

se trabalhar com os dois lados da equação mostrada acima. Ao se trabalhar com 

a forma de dissipação da energia, buscam-se meios de tentar mudar o material 

e a geometria das superfícies para que as tensões não atinjam a tensão de 

escoamento ou fratura. Por outro lado, como não se pode mudar 𝑵, pois 

depende do sistema utilizado, e 𝒗 depende do processo, deve-se trabalhar para 

diminuir μ. Isto também depende tanto de fatores intrínsecos ao material usado, 

como extrínsecos, relativos ao projeto, como lubrificação do sistema, por 

exemplo.  

O comportamento de desgaste de determinada peça irá depender 

fortemente das propriedades de sua superfície e será pouco dependente das 

propriedades do resto do corpo. Como as superfícies de ambas as peças tendem 

a apresentar certa rugosidade, isto é, asperezas que fazem com que a superfície 

das peças não seja totalmente plana, ao tocar duas peças, a área de contato 

real é consideravelmente inferior à área de contato aparente, conforme ilustrado 

na Figura 1. 
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Figura 1 Ilustração do contato entre superfícies aparente (a) e real (b,c) [5] 

A principal consequência disto é que localmente a tensão em cada 

aspereza é muito superior à tensão nominal aplicada e, portanto, por mais baixa 

que seja a carga aplicada entre os dois corpos, existe pelo menos alguma 

aspereza onde a tensão é muito alta, superior ao seu limite de escoamento. 

 Utilizando esta idéia, Hertz montou um modelo matemático para calcular 

o perfil de tensão no contato entre peças de diferentes geometrias, com este 

modelo era possível prever qual a tensão necessária para que o contato 

passasse de elástico para plástico. Apesar de ser um modelo simples, o modelo 

de Hertz mostra duas características do contato que são de suma importância: 

o máximo valor da tensão gerada por conta do contato entre os dois corpos não 

está necessáriamente na interface entre ambos. No caso de um contato esfera-

placa, o máximo da tensão na placa está a uma profundidade de 0,47𝑎, em que 

“𝑎” é o raio da área de contato. Outra consequência importante mostrada por 

Hertz é que apesar de a situação ser de compressão entre as duas peças, 

existem regiões nas quais há um esforço de tração; portanto, a tenacidade dos 

materiais também possui certa importância no comportamento de desgaste.  

Greenwood e Williamson [16] usaram as equações de Hertz para um caso 

de múltiplos contatos esféricos com uma distribuição de alturas gaussianas de 

desvio padrão σ, simulando uma superfície com sua rugosidade. Estes definem 

o índice de plasticidade ψ de tal forma que se ψ<1 o contato é elástico e se ψ>1 

o contato é plástico. A equação de ψ é: 

ψ =
𝐸∗

𝐻
√

𝜎

𝑟
 2 

Em que r é o raio médio das asperezas e H a dureza Brinell, E* é o módulo 

complexo do substrato e contra-corpo. A equação acima expressa de maneira 
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sintética o que a superfície de um material precisa ter para garantir que o contato 

que ocorra durante o uso desta peça seja elástico. A equação pode ser dividida 

em duas partes, a razão 𝐸∗ 𝐻⁄  depende exclusivamente dos materiais usados. 

Já a razão 𝜎 𝑟⁄  é caracteristico do projeto da estrutura: depende do sistema 

mecânico, em que cuidado deve ser tomado quanto ao acabamento da 

superfície. 

Na equação acima, pode-se perceber uma vantagem de se trabalhar com 

ligas de Al para resistência ao desgaste. Estas ligas tipicamente possuem baixo 

módulo elátisco o que diminui a razão 𝐸∗ 𝐻⁄ . 

A dureza é utilizada por ser uma propriedade mecânica geralmente 

tomada como proporcional ao limite de escoamento [5] e fácil de ser medida na 

superfície. A principal equação utilizada para desgaste é a equação de Archard: 

𝑄 = 𝐾
𝑊

𝐻
 3 

Em que Q é a taxa de desgaste, H é novamente a dureza do material, W 

a carga total e K é a taxa de desgaste. O maior problema encontrado ao se 

aplicar a equação de Archard é que esta supõe que o meio que será desgastado 

é homogêneo. Isto pode muitas vezes não ser verdade, especialmente em 

materiais compósitos ou em situações de desgaste a três corpos, na qual existe 

um terceiro corpo, por exemplo, areia. A influência da microestrutura do material 

na resistência ao desgaste é algo complexo, já que variações no formato e 

distribuição das fases podem alterar completamente o comportamento esperado 

de uma peça. 

Geralmente a microestrutura da superfície de peças que devem resistir ao 

desgaste é composta por uma matriz metálica (que garante um pouco de 

tenacidade) com partículas duras utilizadas como reforço (que aumentam a 

dureza). Trata-se, portanto, na maioria dos casos de um compósito metal-

cerâmica ou metal-intermetálico. Em situações de desgaste abrasivo a três 

corpos, Colaço e Vilar [17] discutem que se as partículas de reforço são muito 

menores do que o abrasivo e/ou a dureza da fase dispersa é menor do que a da 

matriz, o meio se comporta como homogêneo e o compósito seguiria Archard; a 

perda de material seria inversamente proporcional à dureza. Portanto, de uma 

maneira geral, o refinamento da microestrutura e a presença de grãos esféricos 
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tende a deixar a resposta do material sob desgaste mais similar à condição de 

material homogêneo e, assim, menos problemas de descolamento e quebra da 

fase de reforço tendem a ocorrer. 

 

3.1.2. Recobrimentos Duros para Ligas de Al 

Ligas de Alumínio são muito utilizadas por diversas razões: seus óxidos 

são extremamente abundantes na superfície terrestre e o Al é o terceiro 

elemento mais abundante na crosta terrestre, perdendo apenas para o Si e O 

[1]. Ligas de Al possuem baixa densidade aliada à uma razoável resistência 

mecânica, conferindo à diversas ligas altos valores de resistência mecânica 

específica. Além disso, Al metálico e suas ligas tendem a possuir alta 

condutividade térmica e elétrica, excelente resistência à corrosão (o que o 

confere também uma aparência boa) e boa usinabilidade. 

Pode-se notar que as ligas de Al possuem um nicho de aplicações muito 

grande. Entretanto, estas não são utilizadas com frequência em aplicações que 

necessitam boa resistência ao desgaste, pois a dureza destas tende a ser mais 

baixa do que aços e ligas de outros metais de transição.Este fato tende a gerar 

uma menor resistência ao desgaste, segundo a equação de Archard. Entretanto, 

como estas ligas não possuem a baixa densidade das ligas de Al, existem 

diversas aplicações nas quais as ligas leves se encaixam muito bem, 

principalmente nas indústrias aeronáutica e automotiva, que estão sempre na 

busca por materiais mais leves para consequentemente aumentar na eficiência 

energética dos combustíveis. 

Ligas metálicas em geral têm sua resistência mecânica aumentada por 

algum dos métodos tradicionais [4]: (1) Solução Sólida, (2) Encruamento, (3) 

Precipitação. Existem ligas de Al que podem ser endurecidas pelos métodos 

acima, algumas até mesmo pelos três. Entretanto, nenhum destes métodos é 

particularmente eficiente [1], [3]. Para elevar a resistência ao desgaste destas 

ligas, o uso de solução sólida endurece um pouco a liga, mas sua eficiência é 

limitada. O encruamento, por sua vez, não serve para elevar a resistência ao 

desgaste, uma vez que o processo de desgaste prevê a deformação da 

superfície e, portanto, usar uma superfície já deformada não tráz benefícios 
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adicionais [5]. Por fim, o processo de precipitação é o mais eficiente dentre todos 

os citados, entretanto, devido ao baixo ponto de fusão das ligas de Al, os 

precipitados tendem a ser termicamente instáveis e, como o processo de 

desgaste tende a gerar calor, ligas endurecidas por este método correm o risco 

de perder suas propriedades durante o uso. 

Neste cenário, o uso de ligas de Al reforçadas com partículas duras [6] – 

os compósitos de matriz metálca (CMM) - tende a se sobressair. Estas partículas 

de reforço, que geralmente não são tão eficientes para aumentar a resistência 

mecânica quanto o método de endurecimento por precipitação, são 

extremamente interessantes para aumentar a dureza destas ligas. Neste nicho 

de aplicações, podem ser utilizadas diversas fases de reforço como óxidos [18], 

carbetos [19], [20] e grafite [21] (utilizado por seu efeito como lubrificante). Estes 

compósitos são em geral fabricados por fundição com mistura de fase líquida 

com o material de reforço em pó ou por metalurgia do pó, o que limita a aplicação 

destes materiais a peças maiores (não pode ser utilizado para fabricar 

recobrimentos). Um problema que pode ser encontrado no uso destes materiais 

diz respeito ao modo como a fase de reforço é adicionada de forma artificial. 

Neste caso, a interface e a distribuição destas partículas dificilmente é tão boa 

quanto no caso em que as partículas são formadas naturalmente durante a 

solidificação. 

Assim, também existe um grande interesse no desenvolvimento destas 

ligas em que a fase de reforço se forma durante a solidificação. Estas ligas 

podem ter propriedades melhores, serem mais baratas e mais versáteis. Este 

tipo de material é muitas vezes chamado na literatura de “CMM in-situ”, 

entretanto, a estrutura observada é advinda da solidificação, portanto, esta 

nomenclatura deve ser utilizada com cuidado. Nesta categoria,  encontram-se 

ligas utilizadas a dezenas de anos na indústria automotiva como as ligas Al-Si 

eutéticas e hiper-eutéticas [22], [23]. 

Neste trabalho, realizou-se uma busca na literatura por uma liga que 

gerasse uma microestrutura interessante do ponto de vista de desgaste, 

conforme será explicado na seção 4.1. Para a busca deste sistema, partiu-se de 
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ligas capazes de formar fases quasicristalinas que, conforme será apresentado 

a seguir, apresentam características interessantes para este tipo de aplicação. 

 

3.1.3. Quasicristais 

3.1.3.1. Estrutura dos Quasicristais 

Quasicristais (QCs) são sólidos que possuem simetria rotacional e 

translacional quasiperiódica [24]. Este novo tipo de sólido foi descoberto na 

década de 80 [25] e, apesar de inicialmente levantar certas suspeitas e recusa, 

acabou rendendo, em 2011, o prêmio Nobel de Química ao seu descobridor, Dan 

Shechtman. Muito esforço tem sido despendido na busca de novas ligas capazes 

de formar fases quasicristalinas, além da primeira liga Al-Mn. Até agora, fases 

quasicristalinas foram observadas em mais de 100 sistemas de ligas metálicas 

diferentes; por exemplo, a formação de fases quasicristalinas foi relatada em 

ligas a base de alumínio [26], cobre [27], gálio [26], magnésio [28], [29], níquel 

[30], tântalo [31]–[33], titânio [26], [34], [35], zinco [36]–[38] e zircônio [26], [39]–

[41]. 

Estruturalmente esta nova classe de materiais é muito diferente dos 

outros descobertos até então, justificando o prêmio para Shechtman. Como a 

estrutura cristalina dos quasicristais é diferente da estrutura dos cristais, a 

cristalografia teve que ser readaptada para encorporar este novo tipo de sólido. 

Em cristalografia [42], definem-se dois tipos de simetria presentes em 

qualquer cristal: a simetria rotacional e a translacional. A simetria rotacional 

invoca a invariância translacional, que pode ser matematicamente expressa a 

partir de um conjunto de vetores não colineares (a, b e c em negrito significam 

vetores), que representam uma distância no espaço. Ao multiplicar estes vetores 

por números inteiros n1, n2, e n3 e somar a uma posição inicial (x0,y0,z0), tem-se 

como resultado uma posição (x,y,z) igual à posição inicial. 

(x,y,z) = (x0,y0,z0).(an1,bn2,cn3) = (x0,y0,z0)   4 

Os vetores a, b e c geralmente usados para os cristais são os menores 

possíveis, sendo, portanto, os parâmetros de rede. 

A simetria rotacional já considera a invariância de um objeto ou conjunto 

de objetos sob alguma operação de simetria. Esta operação pode ser de 
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diferentes naturezas como: uma rotação própria ou imprópria, uma operação de 

espelhamento, uma inversão ou uma rotação aliada a uma translação. Para 

exemplificar o caso das rotações, a Figura 2 abaixo pode ser usada. Pela figura, 

pode-se notar que ao rotacionar os esquemas em 2π/n (em que n = 2, 3, 4 ou 6 

- demarcado na figura), com relação ao eixo que sai do papel exatamente no 

lugar em que os símbolos pretos estão, faz com que a figura permaneça 

inalterada. 

 

Figura 2 Operação de rotação permitida pela cristalografia clássica [43]. 

Na cristalografia clássica, somente os eixos de rotação de 2, 3, 4 e 6 

dobras são permitidos; inclusive, é possível provar matematicamente que para 

que uma determinada estrutura de repetição (no caso dos cristais, a célula 

unitária) se repita infinitamente no espaço, somente estes eixos podem estar 

presentes [43]. 

Entretanto, enquanto os cristais possuem tanto simetria translacional 

quanto rotacional, os quasicristais possuem apenas a simetria rotacional. 

Portanto, os quasicristais não podem ser visualizados por meio de células 

unitárias, uma vez que estes não possuem este tipo de estrutura de repetição. 

Ao invés disso, estes são frequentemente representados na forma de 

empilhamentos de clusters, que fundamentalmente são estruturas atômicas com 

simetria rotacional, mas sem qualquer tipo de simetria translacional. Para ter uma 

visualização mais simples da estrutura de um quasicristal, pode-se pensar em 

uma rede de clusters que cresce infinitamente: um cluster inicial de átomos é 
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colocado nas posições definidas pelo próprio cluster (em uma dimensão maior), 

este cluster de clusters é então colocado nas posições atômicas de um cluster 

maior ainda e, assim, cresce infinitamente. Esta respesentação de átomos pode 

ser vista na Figura 3; desta forma, a estrutura formada (o quasicristal) possui a 

simetria rotacional do cluster, mas não possui simetria translacional periódica. 

 

Figura 3 Representação da estrutura de um quasicristal por meio do modelo de clusters 
[24]. 

Apesar de não ser periódica, a simetria translacional dos quasicristais não 

é totalmente ausente de periodicidade. Ao analisar os padrões de difração dos 

quasicristais, como o mostrado na Figura 4a abaixo, pode-se notar que os 

padrões, assim como nos cristais, possuem simetria rotacional. Além disso, 

apesar de não estarem igualmente espaçados como o padrão de difração de um 

cristal (Figura 4b), as reflexões dos quasicristais se encontram em posições 

muito bem definidas. 
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a

 

b

 

Figura 4 Padrões de difração característicos de quasicristais (a) [44] e cristais (b) [45]. 

Como os padrões de difração dos quasicristais apresentam reflexões bem 

definidas, em posições específicas, estes devem possuir algum tipo de ordem 

de longo alcance, uma ordem de longo alcançe “quasiperiódica”. Como estas 

reflexões se encontram em posições muito bem definidas, elas podem ser 

indexadas; isto é fundamental para se caracterizar um novo tipo de quasicristal 

e identificar e comparar os quasicristais existentes. Entretanto, para indexar uma 

reflexão é necessário ter um conjunto de índices que consiga representar aquela 

reflexão sem qualquer tipo de ambiguidade [46]. 

Como os cristais convencionais são periódicos em 3 dimensões, 3 índices 

bastam para indexar as reflexões de cristais. Com relação aos quasicristais, 

como visto, estes não são periódicos em 3 dimensões e, portanto, 3 índices não 

bastam. Um artíficio matemático que pode ser usado para ultrapassar esta 

dificuldade é o uso de dimensões extras, muito conveniente também porque 

serve para melhor compreender o que é a quasiperiodicidade. A equação 4 

utiliza 3 vetores para definir a periodicidade de um certo cristal, pois nosso 

espaço possui 3 dimensões. Assim, esta equação utiliza um par de um vetor (a) 

e um número inteiro (n1) para cada dimensão do espaço. Se o cristal for 

aperiódico ele precisa de pelo menos dois pares de vetor/número inteiro para 

cada dimensão aperiódica. Assim, serão necessários mais que 3 índices para 

indexar qualquer reflexão de uma estrutura aperiódica. Até o momento, não foi 

descoberta nenhuma estrutura que necessitasse mais do que dois índices por 

dimensão, portanto, o máximo de índices que atualmente são usados para 

indexar algum tipo de fase ordenada são 6 (para os quasicristais icosaedrais) 

[47].  
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A necessidade de múltiplos índices para caracterizar uma dimensão 

aperiódica pode ser entendida ao se avaliar uma sequência aperiódica como a 

apresentada na equação abaixo. 

 

𝑋𝑛 = 𝑎(𝑛 + (
1

𝜏
) ⌊

𝑛

𝜏
⌋)     5 

 Na equação acima, τ pode ser tanto a razão de ouro (τ = 1.6180...) quanto 

qualquer outro número irracional, o símbolo ⌊𝑥⌋ representa a função chão do 

número x, isto é, o inteiro mais baixo e mais próximo a x. Ao se escolher um valor 

arbitrário para “a” (por exemplo igual a 1) e adotar a razão de ouro para τ, 

podemos ver que a sequência se desenvolve da forma mostrada na Tabela 1, 

apresentada a seguir. 

Tabela 1 Desenvolvimento da sequência aperiódica com a=1 e τ como razão de ouro 

n 1 2 3 4 5 6 7 8 9 

Xn 1,618 3,236 4,236 5,854 7,472 8,472 10,090 11,090 12,708 

Xn- Xn-1 - 1,618 1 1,618 1,618 1 1,618 1 1,618 

A Tabela 1 mostra que os valores gerados pela série estão sempre espaçados 

em 1 ou em τ, ou seja, os pontos estão sempre espaçados em uma distância 

maior (M) ou menor (m). Como estas distâncias estão relacionadas por um 

número irracional (M=m.τ), é impossível permutá-las e a sequência é 

verdadeiramente aperiódica. De fato, ao analisar novamente o padrão de 

difração apresentado na Figura 4a, pode-se notar que as reflexões que estão em 

uma mesma direção sempre estão espaçadas por uma distância grande ou 

pequena. Deste modo, nota-se que só existem duas distâncias de espaçamento, 

diferentemente do que acontece na estrutura cristalina (fig 3b), na qual só existe 

uma distância de espaçamento. A sequência aperiódica pode ser reescrita de 

uma forma mais geral, englobando outras sequências aperiódicas na forma: 

𝑋𝑛,𝑚 = 𝑛 + 𝜏𝑚 

Com o uso de dois índices (n e m) para uma dimensão, ao invés de 

apenas um, como é feito para dimensões periódicas, é possível encompassar o 

problema de os pontos não serem igualmente espaçados. Assim, conforme 

mencionado, define-se uma estrutura periódica em uma dimensão superior para 

explicar a quasiperiodicidade em 3-D. Existem algumas fases cristalinas 
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intimamente ligadas aos quasicristais denominadas aproximantes. Estas fases 

possuem átomos em posições atômicas similares às da fase quasicristalina, 

dadas por sequência de pontos de rede descritos por uma série, como a 

mostrada acima, mas com τ sendo aproximado por alguma razão racional; as 

razões encontradas são as da série de Fibonacci (1,1,2,3,5,8,13,...): 

1/1,2/1,3/2,5/3,... Estas são as razões encontradas, pois ao se tomar o limite 

desta razão (com os termos da sequência de Fibonacci tendendo ao infinito) a 

razão resulta no número de ouro. Como o número que multiplica m na equação 

acima é racional, a fase é, portanto, cristalina, mas continua a possuir uma 

estrutura atômica muito próxima a do quasicristal, o que inclusive pode ser visto 

no padrão de difração destas fases (Figura 4). Este fato confere à fase o nome 

de aproximante e esta é identificada pela razão utilizada para converter a 

estrutura quasiperiódica em uma periódica. 

 

Figura 5 Padrão de difração de elétrons da fase cristalina μ-Al4Mn (esquerda) e sua 
semelhança com o padrão do quasicristal (direita) [48] 

Existe também uma forma de visualizar a estrutura em dimensão superior 

e, como esta pode ser relacionada com a estrutura de dimensão inferior, esta 

metodologia também é útil para compreender as semelhanças estruturais entre 

os QCs e seus aproximantes. Este modo de visualização é denominado corte e 

projeção. Apesar de sua relevância, a explicação deste tópico não será aqui 

apresentada por não possuir um papel central nas discussões presentes neste 

trabalho.  Para mais informações, a leitura dos capítulos publicados por Mandal 

[46] e Dubois [24] é encorajada, isto porque estes oferecem uma explicação 

adequada e clara deste tópico.  
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 Assim, os quasicristais são estruturas cuja periodicidade ocorre em 

dimensões de ordem maior do que 3. Existem duas classes de quasicristais 

quanto a sua ordem: os quasicristais icosaedrais e os outros (octaedrais, 

decagonais e dodecagonais). Os quasicristais icosaedrais são aperiódicos nas 

suas três dimensões e, portanto, necessitam de 6 índices para serem indexados. 

Por uma questão de conveniência, estas 6 dimensões são divididas em 3 

dimensões do espaço paralelo (o nosso espaço físico) e 3 dimensões do espaço 

perpendicular.  Estes quasicristais foram inicialmente descobertos por 

Shechtman, eles possuem eixos de rotação de 2, 3 e 5 dobras, mas não são os 

únicos que existem. Outra classe de quasicristais existentes quanto à ordem são 

os aperiódicos em 2 dimensões, mas periódicos na terceira. Estes quasicristais 

necessitam, portanto, de 5 índices para serem indexados; esta classe engloba 

todos os outros quasicristais existentes como o octaedral, decagonal e 

dodecaedral que possuem eixos de rotação de 8, 10 e 12 dobras, 

respectivamente. 

 

3.1.3.2. Propriedades dos Quasicristais 

A quasiperiodicidade confere aos QCs propriedades mecânicas, físicas e 

de superfície consideravelmente diferentes dos materiais cristalinos 

convencionais. Isto fez com que, na última década, a pesquisa envolvendo os 

QCs tivesse seu foco alterado de um estudo mais fundamental para estudos 

visando a sua aplicação [12], [49], [50]. Esta mudança de foco se deve 

principalmente às excelentes propriedades mecânicas que são possíveis de 

atingir com compósitos de matriz metálica reforçada com quasicristais [11]. O 

principal foco da pesquisa de ligas com fase de reforço quasicristalina é em 

sistemas nos quais a matriz não possui alta resistência como nos sistemas a 

base de Al [10], [51] e Mg [52]. 

Quasicristais são fases duras por natureza. O mais interessante sobre 

suas propriedades mecânicas é que, assim como no caso dos materiais 

cristalinos, são as suas discordâncias que ditam seu comportamento mecânico: 

sua ductilidade, sua resistência mecânica e o seu encruamento. Diferentemente 

das discordâncias presentes nos cristais, as discordâncias dos QCs possuem 
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um vetor de burgers 6-D com as suas componentes paralelas, gerando um 

campo de deformação elástica e com uma componente perpendicular que gera 

uma deformação de fásons (“phasons”). Um fáson de uma maneira bem simples 

é uma configuração atômica permitida por um quasicristal. A consequência 

prática disto é que ao haver movimento de uma linha de discordância, a 

deformação de fásons faz com que o arranjo atômico local mude, gerando um 

defeito planar por onde a discordância passa [53]. 

Estas características únicas das discordâncias nos quasicristais modelam 

todo o seu comportamento mecânico. Como o movimento das linhas de 

discordância gera estas falhas de fásons que possuem alta energia, as 

discordâncias são imóveis em temperaturas baixas [54]. Em altas temperaturas, 

as discordâncias se tornam móveis e os QCs passam a exibir um comportamento 

dúctil [55], assim um QC possui uma temperatura de transformação frágil-ductil 

[56]. A Figura 6 ilustra curvas de tensão deformação do quasicristal Al-Cu-Fe em 

diferentes temperaturas. 

 

Figura 6 Curvas tensão-deformação do quasicristal do sistema AlCuFe em diferentes 
temperaturas [55] 

  Como a discordância altera permanentemente a região por onde 

ela passa, o movimento de cada uma das discordâncias tende a ir destruindo a 

estrutura do QC. O efeito desta destruição da rede é que os QCs não encruam, 
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muito pelo contrário, sua resistência cai com a deformação plástica (sofrem 

“strain softening”), a Figura 6 indica de maneira clara este comportamento. 

Quanto às propriedades físicas dos QCs, estas tendem a variar muito para 

cada composição [53]. Entretanto, no geral [24] estes possuem alta resistividade 

tanto elétrica, quanto magnética (alta dureza magnética). As propriedades 

elétricas dos QCs estão fortemente associados à sua estabilidade, como será 

discutido na próxima seção. De maneira geral, quanto mais estável e ausente de 

defeitos, maiores são as resistividades da fase quasicristalina. A condutividade 

térmica das fases QCs tende a ser muito baixa quando comparada às fases 

cristalinas, já o coeficiente de expansão térmica varia muito. Esta combinação 

de propriedades faz com que recobrimentos com fase QC, que atuem como 

barreiras térmicas, venham sendo desenvolvidos, isto é possível através da 

seleção cuidadosa de ligas diferentes com coeficientes de expansão similares 

[57]. Na Figura 7 é mostrado um mapa das propriedades de condutividade 

térmica K e do coeficiente de expansão térmica α de algumas ligas 

quasicristalianas em comparação com materiais convencionais. Pode-se notar 

pela figura que alguns quasicristais possuem o coeficiente de expansão muito 

similar ao do aço, mas com condutividades térmicas muito inferiores. Eles são 

alternativas ao material usado atualmente, a zircônia parcialmente estabilizada 

(PSZ), pois geram uma fadiga térmica menor (sem diferença no α). 
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Figura 7 Mapa das propriedades condutividade térmica e coeficiente de expansão térmico de 
ligas quasicristalinas em comparação com materiais tradicionais [57] 

 

A energia de interface dos quasicristais tende a ser muito baixa. Os 

melhores quasicristais possuem energias de superfície somente 20 a 30% 

superiores ao polímero Politetrafluoretileno (PTFE – Teflon®), conhecido por sua 

característica antiaderente. Esta baixa energia de interface confere aos QCs um 

baixo coeficiente de atrito o que é de extrema importância para aplicações que 

visam diminuir o desgaste, como será visto na seção de desgaste.   

Esta alta resistência mecânica em baixas temperaturas aliada ao baixo 

coeficiente de atrito das partículas icosaedrais fazem com que compósito de QCs 

em matrizes dúcteis seja interessante para aumentar a resistência ao desgaste 

de ligas de metais leves [9]. Mais sobre este assunto será explorado na seção 

de desgaste. 

Apesar de serem materiais relativamente novos, já existem algumas 

aplicações de ligas com fases quasicristalinas: no revestimento de frigideiras 

com material quasicristalino do sistema Al-Cu-Fe-Cr, disponível comercialmente, 

em materiais cirúrgicos e laminas de navalha disponíveis no mercado japonês. 

Outro exemplo, porém, especulativo, concerne ao uso dos quasicristais como 

meio de armazenamento reversível de hidrogênio [58], [59]. 
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3.1.3.3. Condições para a Formação de Quasicristais a 

base de Al e sua Estabilidade 

Apesar de sua estrutura atômica única, o comportamento termodinâmico 

dos quasicristais é igual ao de qualquer outra fase cristalina ou amorfa. Pode-se 

calcular uma curva de energia livre, que é função de temperatura e da 

composição para a fase quasicristalina, indicando que quanto menor (mais 

negativo) for o valor da energia livre para determinada temperatura e 

composição, mais estável será a fase naquelas condições. Sabe-se que a 

energia interna (U) de uma fase tem papel fundamental na sua energia livre 

(G=U+PV-ST). Os principais fatores que influenciam a energia interna são 

diferenças de eletronegatividade entre os átomos presentes, diferenças de 

tamanho e a estrutura das bandas eletrônicas  

[60]. 

A maioria dos QCs a base de alumínio se formam com a mistura de pelo 

menos um metal de transição (MT). A Figura 8 abaixo mostra a 

eletronegatividade de vários elementos na escala de Pauling. 

 

Figura 8 Tabela da eletronegatividade de diversos elementos na escala de Pauling2 

  

Já foram encontrados quasicristais de alumínio com os metais de 

transição V, Cr, Mn, Fe e Co [24]. Ao se comparar as diferenças de 

                                            
2 Retirado do software Synergy Creations: http://www.synergycreations.com/ 
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eletronegatividade entre esses elementos, é possível notar que este valor é 

claramente pequeno. Também ao se comparar a diferença de tamanho entre 

esses átomos usando a tabela apresentada na Figura 9, é possível notar que a 

diferença de tamanho também tende a ser pequena. 

 

Figura 9 Tabela com o raio atômico de diversos elementos1 

Assim, como tanto a eletronegatividade quanto os raios atômicos dos 

elementos envolvidos nestas fases são parecidos, a estrutura das bandas 

eletrônicas passa a ter um papel fundamental na estabilidade destas fases. A 

condição de estabilidade dos QCs é muito próxima à situação das fases de 

Hume-Rothery, nas quais a estabilidade das fases de sistemas como Cu-Zn 

pode ser estimada ao se comparar como a superfície de Fermi e a Zona de 

Brillouin interagem [61]. Na Figura 10a pode ser vista a primeira Zona de Brillouin 

de um cristal CFC com a superfície de Fermi um pouco maior do que o 

necessário para tocar o contorno da Zona de Brillouin. As zonas de Brillouin são 

uma visualização tridimensional da estrutura das bandas eletrônicas, geralmente 

representadas em uma dimensão como na Figura 10b. 

Neste tipo de fase, também denominada “fase eletrônica” a razão 

elétron/átomo é a responsável por expandir e contrair a superfície de Fermi. A 

condição mais estável de uma fase de Hume-Rothery é logo após tocar o 

contorno de uma Zona de Brillouin - caso ilustrado na Figura 10a. Nesta 

condição, haverá o maior número possível de elétrons em uma situação de baixa 

energia, pois esta condição representa o pico numa curva de energia dos 
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elétrons por número de estados eletrônicos disponíveis - Figura 10c. Ao se 

traduzir esta curva de estados eletrônicos em uma curva de energia livre, é 

possível montar diagramas de energia livre nas ordenadas por concentração de 

elétrons (e/a) ao invés de composição química no eixo das abscissas - Figura 

10d. Esta curva permite o cálculo de porcentagem de fases pela regra da 

alavanca e também montar o diagrama de fases. 

Cabe notar que uma importante consequência de tudo isso é que as fases 

eletrônicas tendem a formar concentrações e/a de valores muito bem definidos, 

conforme a curva de energia livre da Figura 10d ilustra. 

A 

 

B 

 

c 

 

d 

 

 
Figura 10 (a) Ilustração de contornos da Zona de Brillouin de um cristal CFC com a superfície de 

Fermi em sua condição mais estável, (b) curva de energias permitidas para elétrons em um 
cristal em função do número de onda do elétron, (c) curvas da densidade de estados de energia 

em função da energia dos elétrons para dois cristais diferentes, (d) desenho esquemático de 
curvas de energia livre em função da densidade eletrônica para duas fases α e β [61]. 
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Os compostos de Hume-Rothery clássicos são formados com algum 

metal nobre como Cu ou Au e elementos com os orbitais sp incompletos, 

portanto não englobam os metais de transição. A primeira tentativa de se incluir 

os metais de transição nesta teoria foi feita por Raynor [62] e depois foi 

aperfeiçoada [63] e aplicada aos quasicristais [60]. Por terem orbitais d 

incompletos, os metais de transição “roubam” elétrons da nuvem eletrônica, 

exibindo assim uma densidade eletrônica negativa. A Tabela 2 mostra os valores 

de e/a estimados por Raynor para os metais de transição. 

 

Tabela 2 Valência estimada por Raynor para os metais de transição [62] 

Cr Mn Fe Co Ni 

-4,66 -3,66 -2,66 -1,66 -0,66 

 

Os QCs a base de Al são divididos em dois grandes grupos relativos ao 

tipo de cluster de que a sua estrutura é composta. Quando não há a adição de 

nenhum metal de transição, os sistemas formadores de QCs tendem a formar 

clusters do tipo Frank-Kasper e a razão e/a encontrada nestes QCs varia entre 

2,0 e 2,2. Estes quasicristais são chamados de sp uma vez que somente orbitais 

s e p estão contribuindo com elétrons para a densidade eletrônica do composto. 

Já quando há a adição de metais de transição, ocorre a formação dos QCs em 

densidades eletrônicas de 1,7 a 1,9; são os quasicristais spd que formam 

clusters do tipo Mackay [60]. Isto vale tanto para quasicristais icosaedrais quanto 

para os aperiódicos em 2-D (os mais comuns são os decagonais).  

Assim, os QCs não possuem nada de “único” em relação à sua 

estabilidade, para seu estudo são aplicadas as mesmas regras que já eram 

aplicadas para materiais cristalinos. Assim como estes, existem alguns QCs 

estáveis termodinâmicamente e outros metaestáveis. A Tabela 3 abaixo lista 

alguns QCs a base de Al classificando-os quanto ao seu tipo, sua simetria e sua 

estabilidade. 
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Tabela 3 Diferentes quasicristais a base de Al classificados quanto a sua simetria, concetração 
eletrônica e estabilidade [60] 

 QCs sp – e/a ≈ 2,0 a 2,2  QCs spd – e/a ≈ 1,7 a 1,9 

Metaestável Icosaedrais 

Al-Mg-Zn 

Al-Mg-(Cu,Ag) 

Al-Li-(Au,Zn) 

Icosaedrais 

Al-MT (MT=V,Cr,Mn,…) 

Al-(Mn,Cr)-(Si,Ge) 

 Decagonais 

Al-MT (MT=Mn,Fe,Co,Pd) 

Al-(Cu,Ni,Pd)-MT 

Estável Icosaedrais 

Al-Li-Cu 

 

Icosaedrais 

Al-Cu-MT (MT=Fe,Ru,Os) 

Al-Pd-MT (MT=Mn,Re) 

 

Na tabela acima, pode ser visto que o Mn é comumente encontrado nos 

QCs a base de Al. Por ter sido o primeiro a ser reportado na literatura, há uma 

maior disponibilidade de dados descrevendo sua solidificação se comparado 

com os outros metais de transição. Por isso, foi escolhido como base o sistema 

Al-Mn para um levantamento bibliográfico mais profundo, buscando selecionar 

um sistema e composições promissoras para o estudo apresentado nesta 

dissertação. 

 

3.1.3.4. Sistemas Formadores de QCs derivados do Al-Mn 

O sistema de ligas Al-Mn é de interesse comercial restrito por conta de 

seu diagrama de fases, que está sendo apresentado na Figura 11. Ligas 

comerciais não utilizam mais do que 1%at de Mn, altos teores de Mn leva à 

formação de diversas fases intermetálicas, como pode ser visto abaixo. 
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Figura 11 Diagrama de fases binário Al-Mn [64] 

As ligas de Al de interesse comercial para aplicações estruturais se 

dividem em duas principais classes: 

1 - Ligas de fundição [4]: Estas ligas são em geral utilizadas na 

composição eutética ou próxima a ela, o endurecimento do Al advém da 

microestrutura eutética. Geralmente este tipo de liga é mais dura do que as ligas 

de endurecimento por precipitação, mas são mais frágeis. Exemplos deste tipo 

de sistema são Al-Si e Al-Cu. O sistema Al-Mn não é um bom sistema para 

fundição, isso porque a composição do eutético é muito próxima à do Al. Por ser 

tão próxima à composição de Al puro, raramente uma microestrutura eutética é 

vista, somente em taxas de resfriamento baixas, da ordem de até 5K/s [65]. Em 

geral, a solidificação termina com a formação de Al um pouco supersaturado em 

Mn [66]. Outro problema para fundir este sistema está no grande intervalo de 

solidificação das composições hipereutéticas, isto além de gerar muitos defeitos 

de fundição dificulta muito a mistura de Al e Mn. Isso acontece devido ao fato de 

que a liga pode parecer fundida, mas podem ainda estar presentes alguns 

intermetálicos. 
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2 – Ligas para Trabalho Mecânico: As ligas utilizadas para trabalho 

mecânico necessitam possuir ductilidades maiores. Elas geralmente envolvem 

teores menores de elementos de liga e podem ou não ser endurecíveis por 

precipitação. Nesta classe de ligas, as composições Al-Mn encontram uma 

aplicabilidade restrita: a série de ligas 3000 tem como principal elemento de liga 

o Mn, o teor máximo encontrado nestas ligas é 1,5% em peso, o que equivale a 

cerca de 0,75% atômico, ou seja, o teor de Mn é muito baixo. Estas ligas são 

utilizadas por possuírem resistência à corrosão tão boa quanto o alumínio da 

série 1000, mas com uma resistência à tração cerca de 20% maior, como estas 

ligas não podem ser endurecidas por precipitação já que não há solubilidade de 

Mn em Al, esta são endurecidas por trabalho a frio [67]. 

 Assim, as ligas Al-Mn com teores de Mn superiores a 0,75% (at.) tinham 

muito pouco interesse comercial até a descoberta dos quasicristais. Após a sua 

descoberta [25], muitos pesquisadores começaram a estudar o comportamento 

de solidificação rápida destas ligas [68]–[72]. Sem nenhuma adição de outros 

elementos de liga, ocorre a formação da fase QC icosaedral (a descoberta por 

Schechtman) em ligas com teor de Mn de no mínimo 6-8%at [69] até cerca de 

22% [73], a fase icosaedral tem aproximadamente 14-16%at de Mn. 

Para teores de Mn acima de 16%at a fase icosaedral (ico) é rapidamente 

substituída por outra fase quasicristalina, uma fase decagonal (deca) que possui 

cerca de 22%at de Mn. Esta fase é mais estável que a ico, mas tem cinética de 

nucleação lenta. Entretanto, a fase ico age como nucleante para a fase deca, 

assim para teores de 18-22%at Mn a fase deca é predominante sob resfriamento 

rápido [74]. O que é interessante sobre as ligas deste sistema é que os QCs 

sempre se formam em matriz de alumínio. Às vezes alguma terceira fase pode 

estar presente dependendo da taxa de resfriamento, mas a microestrutura 

resultante costuma conter um teor significativo de Al, o que confere uma 

tenacidade ao material. 

Entretanto, o maior relativo à formação de QCs no sistema Al-Mn são as 

altas taxas de resfriamento necessár ias para que este tipo de estrutura se 

forme. Como somente taxas acima de 105-106 K/s são suficientes [75] para 

formar QCs, sua aplicação comercial é muito restrita. Dessa forma, existem 
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muitos esforços no sentido de adicionar neste sistema elementos de liga que 

favoreçam a formação de fases QCs a taxas de resfriamento menores. 

Por exemplo, para a composição Al-7,4Mn, Schaefer e colaboradores [66] 

observaram que para altíssimas taxas de resfriamento ocorre a formação de uma 

solução sólida na qual todo o Mn entra em solução sólida (supersaturada) na 

matriz CFC. Ao reduzir a taxa de resfriamento um pouco, há a formação de QCs 

em matriz de Al, e depois para taxas mais baixas a formação da fase Al6Mn em 

matriz de solução sólida CFC um pouco supersaturada.  

A adição de diversos elementos de liga foi testada para facilitar a formação 

de QCs no sistema Al-Mn [10], [11], [76]–[80]. Dentre os elementos de liga 

testados, alguns tiveram pouco ou nenhum efeito sobre a formação de QCs 

como o Fe e o Mg [10], [79], outros como o Sr até mesmo dificultaram a formação 

dos QCs [80]. Entretanto, elementos como o Si, Ce e Be facilitaram a formação 

dos QCs possibilitanto a sua formação até mesmo em processos de fundição em 

molde de cobre [10], [81]. Em todos estes sistemas a fase quasicristalina 

formada é metaestável. O sistema Al-Mn que possui uma fase quasicristalina 

estável é o Al-Mn-Pd que se forma na composição, esta liga provavelmente 

encontrará poucas aplicações possíveis dado o alto custo do Pd e sua alta 

concentração na fase quasicristalina. 

O sistema Al-Mn-Si é comumente utilizado para estudos de cristalografia 

dos quasicristais e sua relação com aproximantes, pois nestas ligas o QC se 

decompõe ao ser tratado termicamente, formando um aproximante cúbico. 

Entretanto, a taxa de resfriamento necessária para obter QCs em ligas deste 

sistema também é relativamente alta, não sendo possível observar sua formação 

nem mesmo em fundição em molde de cobre [82]. 

Assim, dentre as ligas derivadas do Al-Mn, as ligas com Be e Ce parecem 

ser as mais promissoras para aplicações comerciais, já que são as únicas que 

aparentam formar QCs com relativa facilidade. 

3.1.3.5. Sistema Al-Mn-Be 

A formação de quasicristais neste sistema foi observada por diversos 

pesquisadores [11], [50], [77], [81], [82]. Apesar de a fase quasicristalina 

continuar sendo metaestável, a taxa de resfriamento necessária para a formação 
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de quasicristais é muito mais baixa, esta cai dos 105-106 K/s mencionados 

anteriormente para cerca de 2,5K/s [50]. A Figura 12 abaixo mostra diferentes 

microestruturas da liga Al-3Mn-7Be solidificadas unidirecionalmente sob taxas 

de resfriamento diferentes. 

 

Figura 12 Micrografias da liga Al-3Mn-7Be solidificada sob diferentes taxas de resfriamento: 
(a) 0,025 K/s; (b) 0,125 K/s; (c) 1,5 K/s; (d) 2,5 K/s; (e) 5,0 K/s e 25 K/s [50]. 

Conforme a figura ilustra, começa a aparecer a fase I (icosaedral) quando 

a taxa de resfriamento ultrapassa 2,5K/s, o que pode ser conseguido 

comercialmente de maneira fácil, onde as taxas de resfriamento geralmente se 

encontram na faixa de 0,1 a 20 K/s [83]. 

Neste sistema, o Be substitui o Al na composição do QC, a composição 

da fase reportada é Be35Mn15Al50. Ao se comparar as estruturas dos QCs com e 

sem Be, encontrou-se que estas são muito parecidas e a mesma razão e/a é 

encontrada – cerca de 1,7 [81]. O Be apesar de não possuir nenhum grau de 

solubilidade no Al no diagrama binário, substitui as posições atômicas do Al no 

QC. Como os QCs são compostos de Hume-Rothery, a valência dos elementos 

é importante, assim como o tamanho atômico. O Be possui a mesma valência 

do Al e do Mn (cerca de 1,5 na escala de Pauling), mas é consideravelmente 

menor que ambos (112pm contra 143pm do Al e 127 do Mn). A constatação da 
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mesma eletronegatividade dos três elementos levantou a questão de qual seria 

o efeito de se adicionar outro elemento com a mesma valência no sistema Al-

Mn, como, por exemplo, Ti que também possui a mesma valência e raio atômico 

similar ao do Al (147pm). Nenhum estudo com este elemento foi encontrado na 

literatura. 

3.1.3.6. Sistema Al-Mn-Ce 

O sistema ternário Al-Mn-Ce foi inicialmente estudado por Inoue e 

colaboradores [11], sua idéia era misturar um sistema formador de ligas amorfas, 

o Al-Ce com um sistema formador de QCs, o Al-Mn. Devido à forte intereção 

entre o Ce e Al, o líquido tende a ficar viscoso e com isso há um refino na 

microestrutura formada uma vez que a difusão é dificultada. Com estas ligas, 

este grupo conseguiu atingir valores de resistência mecânica superiores a 1GPa 

[75], [84]. O grupo de pesquisa de Inoue chegou a montar um mapa de 

composições ilustrando as composições nas quais ocorre a formação de QC, 

fase amorfa e fase α (solução sólida CFC rica em alumínio) para composições 

resfriadas rapidamente (em melt-spinning), este mapa pode ser visto na Figura 

13 abaixo. 

 

Figura 13 Mapa de composições ilustrando as diferentes fases formadas em diferentes 
composições do Al-Mn-Ce sob diferentes taxas de resfriamento [11] 
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Os trabalhos publicados por este grupo confirmaram a presença dos QCs 

por meio de difração de raios X e difração de elétrons em policristais, nenhum 

padrão monocristalino foi apresentado. 

Schurack et al. [10], [51] também estudou este sistema. Este segundo 

grupo, além de fitas de melt-spinning, também preparou cilindros de 3mm de 

espessura por fundição em coquilha de cobre. A microestrutura destas amostras 

pode ser vista na Figura 14a. Pode-se notar que esta além de ser bem 

homogênea é refinada. 

 

 

b 

 

Figura 14 Microestrutura da liga Al-6Mn-2Ce observada por Schurack (a) e os limites de 
escoamento e resistência à compressão das diferentes ligas testadas 

 

O grau de refino da microestrutura gerou altos valores de resistência 

mecânica para os cilindros quando testados em compressão (Figura 13b). Este 

grupo (de Schurack), diferentemente do anterior (de Inoue), não observou a 

formação de fase amorfa em nenhuma composição, nem mesmo nas amostras 

produzidas na forma de fita. Ao variar a composição, o valor do limite de 

escoamento variou muito, o teor de Ce e Mn aumentou, a ductilidade caiu e o 

limite de resistência à compressão se manteve relativamente constante, a não 

ser na amostra Al-6Mn-2Ce cujo valor foi inferior. 

Outro estudo [85] tentou substituir o Ce destas ligas por Mischmetal, Mm 

- uma mistura de Ce-La, que tem custo significativamente inferior, e também 

observou a formação de fases QCs. A microestrutura observada foi muito similar 

à apresentada na Figura 14a. O sucesso desta substituição é de fundamental 

importância para a aplicação comercial destas ligas uma vez que o custo das 
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matérias primas é significativamente reduzido. O limite de resistência das 

amostras com Mm foi mantido alto, por volta de 800MPa para a liga Al-6Mn-

4Mm. Neste estudo, somente difração de raios X foi utilizada para caracterizar 

as fases formadas. 

Dois estudos posteriores aos mencionados, o estudo desenvolvido por 

Gordillo e colaboradores [86] e por Mula et al. [13] não observaram a formação 

de quasicristais nas ligas Al-5Mn-2Ce e Al-6Mn-2Ce, respectivamente. A 

explicação dada por estes autores é que suas composições estavam muito 

próximas ao limite do campo fase CFC e CFC+QC no mapa de Inoue (Figura 

12). Apesar disso, os autores observaram a formação de outras fases e não de 

somente fase CFC. 

Além disso, baseando-se nos princípios de resistência ao desgaste 

apresentados na seção 3.1.1, as microestruturas observadas para as ligas Al-

Mn-Ce atendem às caracteristicas de interesse para ligas resistentes ao 

desgaste: grãos submicrométricos em formato esférico se formam em uma 

matriz dúctil, de fase CFC. Portanto, esta liga além de possuir este tipo de 

microestrutura ideal para várias situações de desgaste, ainda possui alta 

resistência mecânica e alguma ductilidade. Estas características fazem das ligas 

deste sistema excelentes candidatas para recobrimentos resistentes ao 

desgaste. 

 

3.2. Produção de Recobrimentos por Aspersão Térmica 

Esta análise deixa claro que para um material ser resistente ao desgaste 

este deve possuir alta resistência em sua superfície. Assim, considerando os três 

principais tipos de processos de fabricação de reocobrimentos: laser, soldagem 

e aspersão térmica, baseado no trabalho de conclusão de curso realizado pelo 

aluno [15], acredita-se que o melhor processo para a produção de recobrimentos 

deste tipo seja algum dos processos de aspersão térmica, pelas seguintes 

razões: 

1. A taxa de deposição dos métodos de aspersão térmica é em geral 

alta, se comparada às taxas dos outros dois. O uso deste tipo de técnica 

não restringe as dimensões da peça; 
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2. O custo de instalação e manutenção não é tão alto quanto o 

processo por laser; 

3. A taxa de resfriamento tende a ser bem alta. Como as ligas que 

serão usadas para se fabricar o recobrimento não precisam de altíssimas 

taxas de resfriamento, provavelmente a taxa de resfriamento de qualquer 

um dos processos de aspersão será suficiente; 

4. Os processos de aspersão não envolvem fusão do substrato e o 

aporte de calor tende a ser baixo. Isto é muito importante, pois as fases 

que estão sendo formadas são metaestáveis e, portanto, decompõe-se 

em altas temperaturas. Se o processo de fabricação tiver um alto aporte 

de calor, pode haver decomposição da fase na região termicamente 

afetada dependendo da temperatura que esta região chegar; 

5. Nos processos de aspersão geralmente o material se mantém por 

menos tempo fundido do que no processo de soldagem. Isto é importante 

para ligas como a AlMnCe dado a alta tendência de oxidação do Ce; 

6. É muito mais comum se encontrar equipamentos de aspersão 

disponíveis na indústria do que equipamentos de produção de 

recobrimentos por laser. 

Assim, para a produção de uma amostra recoberta deste sistema, o 

processo escolhido foi o processo de aspersão térmica. Este processo de 

produção de recobrimentos será brevemente explicado. 

Aspersão térmica é um processo utilizado para fabricação de 

recobrimentos que utiliza uma fonte de calor para aquecer um material na forma 

de pó ou fio, fundindo-o ou amolecendo-o. Este material é então acelerado até 

velocidades da ordem de 50 a 1000m/s até um substrato, no qual aquele adere 

por deformação, solidificação ou uma combinação de ambas. 

O processo de aspersão térmica é dividido em algumas categorias. A 

divisão convencional é feita com base na fonte de aquecimento. Existem três 

principais classes de fonte de aquecimento: o plasma, o arco elétrico e a chama. 

Em todos os casos haverá sempre um gás que acelera o material aquecido em 

direção a um substrato. Este material deve atingir o substrato na forma de 

partículas pequenas, sólidas ou líquidas, dependendo do processo, e o resultado 
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deve ser uma estrutura lamelar advinda da deformação destas pequenas 

partículas. Se as partículas estavam líquidas devem sofrer altíssimas taxas de 

resfriamento, da ordem de 106K/s, porém se estiverem sólidas, devem sofrer 

grandes deformações a altas taxas. No substrato, estas partículas geralmente 

possuem dimensões da ordem de 1 a 20 µm e os grãos dentro de cada gota 

solidificada usualmente atingem dimensões da ordem de 250 a 500nm. A Figura 

15 apresentada abaixo aloca os principais processos de aspersão térmica 

levando em consideração o valor destas duas principais variáveis de 

processamento que cada processo consegue atingir. 

 

Figura 15 Diagrama esquemático alocando os diferentes processos de aspersão em função das 
velocidades das partículas e da temperatura do gás [87] 

A microestrutura dos recobrimentos produzidos por aspersão térmica é 

constituída por quatro elementos: splats, poros, partículas de óxido e partículas 

não fundidas. Geralmente, o constituinte mais desejado são as gotas que 

chegaram líquidas e se espalharam pelo substrato solidificando a altas taxas de 

resfriamento, denominados splats. Algumas partículas podem solidificar ainda 

no ar, durante o seu percurso antes de atingir o substrato, ou ainda, podem não 

fundir se forem grandes ou se houver uma distribuição de aquecimento muito 

heterogênea. Estas partículas chegarão ao substrato no formato esférico e se 

deformarão um pouco. Além de seu formato, essas partículas podem gerar 
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porosidade devido à sua baixa capacidade de deformar. Portanto, sempre 

haverá porosidade nos recobrimentos de aspersão térmica, sendo que sua 

porcentagem varia entre 0 e 10% dependendo do processo escolhido. Por fim, 

dificilmente não haverá a formação de óxidos uma vez que as partículas a altas 

temperaturas estão quase sempre em contato com os gases atmosféricos, o que 

quase sempre resulta na ocorrência de um teor de inclusões no recobrimento. A 

forma e o teor de cada um destes constituintes irão variar de processo para 

processo, a Figura 16 abaixo representa esquematicamente um processo 

genérico de aspersão térmica. 

 

Figura 16 Esquematização da microestrutura resultante de um processo de aspersão térmica 
[87] 

Assim, considerando as opções de processos de aspersão térmica 

disponíveis, descarta-se o processo de aspersão por plasma porque, além de 

não ser necessário o aquecimento do material até temperaturas tão altas, isto 

pode até não ser desejável por conta da tendência de oxidação do Ce (se não 

for feito em atmosfera controlada o que seria muito caro) e a alta pressão de 

vapor do Mn em altas temperaturas podendo levar a voltarização e perda deste 

elemento.  

O processo de aspersão por arco voltaico também é desencorajado por 

necessitar de arames e não de pó para realizar a aspersão. Isto é um 

complicador para o processo uma vez que uma etapa de extrusão a quente seria 
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necessária com os pós produzidos, levando a uma alteração na microestrutura 

e nas fases presentes [86]. Além disso, geraria um arame não muito dúctil, o que 

seria um problema na hora de transportar e bobinar este material. 

Assim, os processos indicados para a produção deste recobrimento são 

aspersão térmica por chama e HVOF. Entre esses dois o HVOF tende a gerar 

melhores resultados uma vez que a alta velocidade das partículas produz 

recobrimentos menos porosos, com menor grau de oxidação e com 

microestruturas mais refinadas, por conta de sua maior taxa de resfriamento. A 

taxa de resfriamento do processo de aspersão por chama também é alta (da 

ordem de milhares de graus por segundo) e o custo deste último processo é 

menor.  

 

3.3. Simulação Termodinâmica pelo Método CALPHAD 

Os diagramas de fases são ferramentas essenciais para os Engenheiros 

de Materiais: no estudo de qualquer processamento de um material, ou seja, ao 

submetê-lo a alguma condição de temperatura e estado de tensão, sempre se 

deseja ou que ocorra algum processo de transformação de fase ou que não haja 

nenhuma. Em ambos os casos é essencial conhecer quais as condições de 

temperatura, pressão e/ou composição que levaria o material a mudar de fase, 

seja para que esta ocorra ou não! 

Em geral, para a determinação experimental de um diagrama de fases 

binário, o número de experimentos necessário é da ordem de dezenas a 

centenas de experimentos, dependendo da complexidade do sistema. Ao 

adicionar três ou mais elementos é fácil perceber como o número de 

experimentos aumenta exponencialmente. Assim, a determinação experimental 

de diagramas de fases torna-se inviável para sistemas multicomponentes. Neste 

cenário, na década de 1960, Larry Kaufman desenvolveu o método CALPHAD 

(Computer CALculation of PHAse Diagrams), este método permite associar de 

maneira simples a cada fase presente em um sistema uma equação de energia 

livre. Um computador então calcula para todas as fases possíveis de serem 

formadas pelos elementos presentes, qual é a combinação de fases e suas 
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frações cuja mistura gere o menor valor de energia livre, ou seja, minimizando a 

energia livre global.  

Embora a relação conceitual entre diagramas de fases e curvas de 

energia livre seja conhecida a mais de um século, até a criação do método 

CALPHAD elas eram dificilmente empregadas quantitativamente no cálculo de 

diagramas de fases. Assim, este método permitiu não só reduzir o número de 

experimentos para se determinar um diagrama de fases, mas permitiu também 

incluir fases metaestáveis nos cálculos e consequentemente diagramas de 

equilíbrio (ou no caso “metaequilíbrio”). O método CALPHAD se aproveita de 

uma consequência da segunda lei da Termodinâmica: na medida em que mais 

elementos são adicionados ao sistema, a entropia configuracional faz com que 

seja menos provável a formação de novos compostos – justificando o fato de 

fases metálicas compostas por quatro ou mais elementos serem muito raros; 

assim, as interações mais fortes entre os constituintes de um sistema são as 

binárias ou no máximo ternárias.  

Por uma questão de espaço, nesta revisão não será incluído uma revisão 

detalhada sobre termodinâmica clássica, uma das bases do CALPHAD. Dessa 

forma, somente serão lembrados pontos chaves para o desenvolvimento dos 

modelos de compostos que serão tratados a seguir e usados no decorrer do 

trabalho. Estes pontos serão introduzidos juntamente com os modelos de fases 

apresentados a seguir. 

Antes de apresentar os modelos é importante lembrar que, assim como 

acontece com o resultado de qualquer processo de simulação a base de dados, 

neste caso, as equações introduzidas são tão importantes quanto o método de 

cálculo. Se as equações representarem a realidade de uma forma muito 

imprecisa, o método apresentará um resultado mesmo assim, uma vez que o 

método não faz nada além de calcular o que lhe for designado. 

Neste trabalho, todos os cálculos foram feitos com o software 

Thermocalc®. Os potenciais termodinâmicos que serão aqui tratados são 

somente temperatura e potenciais químicos, outros, como pressão, não serão 

tratados, apesar de o método também poder englobá-los. A revisão sobre os 
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modelos da representação termodinâmica de compostos metálicos a seguir foi 

feita com base nos textos de dois autores sobre o método CALPHAD [88], [89]. 

 

3.3.1. Modelo de Composto Estequiométrico 

Um composto estequiométrico é aquele que só existe em uma 

composição química específica. Assim, só está definido um valor para este tipo 

de composto para cada temperatura, sempre em sua exata composição 

estequiométrica. 

Portanto, para este tipo de composto, a equação é simples, dependendo 

apenas temperatura. Usualmente a representação de um composto 

estequiométrico α qualquer é feita através de uma equação com a forma abaixo: 

𝐺(𝑇) − 𝐻𝑆𝐸𝑅 = 𝑎 + 𝑏 ∗ 𝑇 + 𝑐 ∗ 𝑇 ∗ ln(𝑇) + ∑𝑑𝑛𝑇𝑛

𝑛

2

 6 

 

podendo ter quantos coeficientes quanto se queira. De uma maneira geral, os 

compostos intermetálicos não usam mais que três coeficientes, isto costuma ser 

suficiente para representar sua curva de energia livre. O termo HSER representa 

uma normalização da energia livre pela entalpia ponderada das fases de 

referência dos elementos puros. Isto é necessário para se livrar do problema de 

se definir um zero para as funções termodinâmicas – SER é um acrônimo para 

Standard Element Reference ou Estado de Referência do Elemento. O HSER 

nada mais é do que a média ponderada da entalpia de uma fase de referência 

de cada constituinte, no caso do Al, por exemplo, esta fase geralmente é a fase 

A1 (CFC). 

Algumas bases de dados estão normalizadas pela energia livre e não pela 

entalpia, neste caso, as definições acima são iguais, mas a entalpia é substituída 

por G. O termo de referência é chamado de GSER ou GHSER e representa a média 

ponderada da energia livre das fases de referência. A base de dados também 

pode ter como referência o Cp das fases de referência, mas este caso é 

raramente visto. 

Das relações termodinâmicas básicas que relacionam suas funções de 

estado, pode-se chegar a partir das equações acima nas equações de outras 
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funções de estado e propriedades termodinâmicas como H, S e Cp. Esta 

correlação pode ser vista abaixo, as equações também estão em relação ao 

SER. 

𝑆 = −𝑏 − 𝑐 − 𝑐𝑙𝑛(𝑇) − ∑𝑛 ∗ 𝑑𝑛 ∗ 𝑇𝑛−1

𝑛

2

 7 

𝐻 = 𝑎 − 𝑐𝑇 − 𝑐𝑙𝑛(𝑇) − ∑(𝑛 − 1) ∗ 𝑑𝑛 ∗ 𝑇𝑛

𝑛

2

 8 

𝐶𝑝 = −𝑐 − ∑𝑛 ∗ (𝑛 − 1) ∗ 𝑑𝑛 ∗ 𝑇𝑛−1

𝑛

2

 9 

 

3.3.2. Modelo de Fases com Solução Sólida Completa 

Ao se considerar que determinada fase pode possuir solubilidade de outro 

elemento isso significa que é possível que esta fase  exista para qualquer 

composição. Fases que sempre adotam esse modelo são a fase líquida e 

diversas fases simples como fases A1, A2(CCC), A3(HCP). Geralmente essas 

fases são definidas para todos os elementos metálicos puros, mesmo para os 

que estas não são estáveis em nenhuma temperatura. Isto reforça o conceito 

importante discutido anteriormente sobre a força do método CALPHAD: não é 

porque uma fase está definida para certa composição e temperatura (i.e. existe 

um valor de energia livre para ela) que necessariamente esta tenha que ser 

estável ou ao menos que seja possível fabricá-la experimentalmente. 

Assim, para incluir a possibilidade de solução sólida na equação de uma 

fase no Thermocalc, deve-se considerar a influência que esta mudança 

composicional causa na curva de energia livre. Para facilitar o raciocínio, a 

discussão será feita para um sistema binário, mas a ideia é a mesma para 

sistemas com mais componentes. Num sistema deste tipo, pode-se pensar nos 

dois extremos composicionais como dois compostos estequiométricos (dois 

elementos puros), cada qual com sua equação de composto estequiométrico, 

conforme descrito na seção anterior. Valores intermediários são influenciados 

por ambos os extremos e, portanto, podem ser estimados pela média ponderada 

pela fração daquele elemento de ambas as curvas isoladas. Este termo é 
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denominado Energia Livre de Referência, pois “normaliza” a equação de acordo 

com o valor de seus extremos, sua fórmula é bem simples: 

𝐺𝑅𝐸𝐹 = ∑𝑥𝑖𝐺𝑖
𝑜

𝑖

 
 

10 

 

Em que 𝑥𝑖 é a fração atômica do elemento i e 𝐺𝑖
𝑜 é a curva de energia livre 

da fase puramente composta por i. 

Este termo não considera as interações que ocorrem ao misturar dois 

elementos diferentes numa fase: esta adição aumenta o número de 

microestados possíveis para aquela fase (i.e. a quantidade diferente de maneiras 

como esta pode se estruturar) até atingir um máximo na mistura de 50% de cada 

elemento, (novamente pensando num sistema binário) e depois volta a cair. Este 

aumento no número de microestados estabiliza a mistura, aumentando a sua 

entropia, é chamado de entropia configuracional, pois altera as possíveis 

configurações do sistema. Este aumento na estabilidade é traduzido como a 

soma de um termo junto à equação da energia livre da fase denominado de 

energia livre de mistura ideal: 

𝐺𝑚𝑖𝑠
𝑖𝑑𝑒𝑎𝑙 = −𝑇 ∗ 𝑆𝑚𝑖𝑠

𝑖𝑑𝑒𝑎𝑙 = 𝑅𝑇 ∑𝑥𝑖ln⁡(𝑥𝑖)

𝑖

 11  

 A equação da entropia ideal de mistura pode ser demonstrada através da 

termodinâmica estatística. 

Também deve ser considerado, ao misturar átomos de diferentes 

elementos, se estes interagem de forma diferente da qual interagem com átomos 

similares a si próprios. Esta interação é de natureza entrópica: ao interagirem de 

uma forma diferente com os átomos diferentes isso resulta em atração 

preferencial entre átomos diferentes (entalpia de mistura negativa) ou repulsiva 

(entalpia de mistura positiva). Esta contribuição entrópica para o termo de 

mistura é colocado num terceiro e último termo para a energia total da fase, 

denominado energia livre de excesso de mistura,⁡𝐺𝑚𝑖𝑠
𝑥𝑠 . Este termo não é tão bem 

definido quanto os anteriores, existem alguns modelos para calculá-lo, como os 

modelos de solução regular e sub-regular, ao invés de apresenta-los de maneira 
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isolada. É mais interessante apresentar a equação de Redlich-Kister que 

engloba ambos os modelos: 

𝐺𝑚𝑖𝑠
𝑥𝑠 = ∑∑𝑥𝑖𝑥𝑗 ∑𝛺𝑖𝑗

𝑣 (𝑥𝑖 − 𝑥𝑗)
𝑣

𝑣𝑗>𝑖𝑖

 12  

Em que i e j são elementos que compõe o sistema e v é a ordem do 

polinômio de Ridlich-Kister. O termo de ordem zero é referente à solução regular 

e o de ordem um referente ao modelo sub-regular. Os termos 𝛺𝑖𝑗
𝑣  podem ser 

dependentes da temperatura uma vez que a força das ligações químicas também 

podem ser dependentes de T, podendo ser, portanto, um polinômio dependente 

da temperatura. 

Assim, pode-se notar que o termo da energia livre de excesso de mistura 

pode possuir muitos coeficientes, entretanto, um menor número de conficientes 

é preferível. Em geral, convenciona-se que o polinômio de Redlich-Kister não 

deve possuir v>1, muitos termos para o coeficiente Ω também são indesejáveis. 

O termo da energia livre de excesso de mistura pode englobar outros fatores 

além do componente entálpico, termos como entropia de excesso, proveniente, 

por exemplo, da diferença de tamanho dos átomos. Como estes termos em geral 

não são calculados a parte, estes entram de forma empírica no termo 𝐺𝑚𝑖𝑠
𝑥𝑠 .                         

É interessante notar que apesar de poder haver muitos componentes no 

sistema, a equação apresentada acima sempre considera as interações dois a 

dois. Esta é uma simplificação matemática no método que a segunda lei da 

Termodinâmica possibilita (conforme havia sido descrito no início deste 

subcapítulo). Para calcular este termo em condições com mais de dois 

elementos, o método CALPHAD considera que a interação ternária pode ser 

extrapolada das binárias. Para fazer esta extrapolação existem três principais 

modelos, os quais serão apresentados somente através do método gráfico, 

Figura 17. 
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Figura 17 Modelos de extrapolação da energia livre de excesso de mistura de (a) Muggianu, (b) 
Kohler e (c) Topp [89] 

 

A ilustração acima mostra claramente o princípio de cada um dos três 

métodos, ou seja, como cada um utiliza as energias de mistura dos binários para 

calcular a dos ternários. O modelo de Muggianu é o mais utilizado por ser o que 

representa melhor a realidade na maioria dos casos. Já o modelo de Kohler é 

preferível para alguns casos específicos nos quais o comportamento de soluções 

diluídas é muito particular (como Cr-Ni). O modelo de Toop, por sua vez, é 

assimétrico por considerar a influência de dois binários de uma forma distinta do 

terceiro. Este último modelo somente é usado quando dois diagramas são 

similares entre si e um terceiro é muito diferente. Este modelo geralmente não é 

usado para metais, encontrando mais aplicações nas cerâmicas. 

Desta forma, temos que para compostos com solução sólida total a 

seguinte equação geral (para a extrapolação de Muggianu): 

𝐺𝑚 = ∑𝑥𝑖𝐺𝑖
𝑜

𝑖

+ 𝑅𝑇 ∑𝑥𝑖ln⁡(𝑥𝑖)

𝑖

+ ∑∑𝑥𝑖𝑥𝑗 ∑𝛺𝑖𝑗
𝑣 (𝑥𝑖 − 𝑥𝑗)

𝑣

𝑣𝑗>𝑖𝑖

 13  

 

3.3.3. Modelo de Fases com Solução Sólida Parcial - 

Subredes  

O modelo de subredes é muito similar ao modelo de solução sólida 

completa, a sua única diferença é considerar que a solução sólida não se 

estende por toda a composição da fase. A ideia de como o modelo é 

desenvolvido é muito similar ao caso anterior, a equação da energia livre da fase 

é dividida em três termos. O primeiro é o termo de referência, que normaliza a 

energia livre da fase pelas equações das composições nos extremos; o segundo 
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termo trata da energia livre ideal de mistura, proveniente da entropia 

configuracional e o terceiro termo de excesso, que engloba principalmente o 

termo entálpico da mistura. Aqui só será apresentado o resultado de como é a 

expressão para a energia livre de compostos deste tipo: 

𝐺𝑚 = ∑𝑃𝐼0(𝑌)𝐺𝐼0
𝑜

𝐼0

+ 𝑅𝑇 ∑𝑁𝑠

𝑠

∑𝑦𝑖
𝑠ln⁡(𝑦𝑖

𝑠)

𝑖

+ ∑ ∑𝑃𝐼𝑍(𝑌)𝐿𝐼𝑍

𝐼𝑍𝑍>0

  14 

Como pode ser visto, o formato da equação é similar, mas os termos são 

diferentes. Na equação acima, 𝑖 representa o número de elementos no sistema 

e 𝑠 representa o número total de subredes diferentes. Dentro de uma subrede, o 

termo 𝑦𝑖
𝑠 é a fração de ocupação do elemento 𝑖 especificamente na subrede 𝑠.  

O termo 𝐼, diferentemente dos anteriores, não é necessáriamente um 

número, ele serve para selecionar uma combinação de um elemento de cada 

subrede. Para entender como encontrar o coeficiente 𝑃𝐼0(𝑌) é necessário 

apresentar a matriz Y, das frações de todos os c elementos em todas as l 

subredes: 

𝑌 =

[
 
 
 
 
 
𝑦1

1 𝑦2
1 𝑦3

1

𝑦1
2 𝑦2

2 𝑦3
2

𝑦1
3 𝑦2

3 𝑦3
3

∙ ∙ 𝑦𝑐
1

⁡ ⁡ 𝑦𝑐
2

⁡⁡⁡⁡ ⁡⁡⁡⁡ ∙
∙ ⁡⁡⁡ ⁡⁡⁡⁡
∙ ⁡ ⁡⁡
𝑦1

𝑙 ∙ ∙

⁡⁡⁡⁡ ⁡⁡⁡⁡ ∙
⁡ ⁡ ∙
∙ ∙ 𝑦𝑐

𝑙 ]
 
 
 
 
 

 

Nesta matriz, cada linha representa uma subrede e cada coluna um 

componente. Portanto, para este caso existirão no máximo 𝑐 ∗ 𝑙 valores de 𝐼. 

Podem haver menos termos, uma vez que alguns componentes podem não 

entrar em certas subredes, mas não mais do que isso. Assim, o termo 𝑃𝐼0(𝑌) 

representa o produto das frações de cada componente de 𝐼 em sua respectiva 

subrede. 

Um exemplo facilita o entendimento do uso do coeficiente 𝑃𝐼0(𝑌), 

utilizando uma fase composta por duas subredes (A,B)1(C,D)1. Sendo assim, a 

matriz Y e o termo de referência da equação desta fase ficam: 

𝑌 = [𝑦𝐴
1 𝑦𝐵

1

0 0

0 0
𝑦𝐶

2 𝑦𝐷
2] 

𝐺𝑟𝑒𝑓 = ∑𝑃𝐼0(𝑌)𝐺𝐼0
𝑜

𝐼0

= 𝑦𝐴
1𝑦𝐶

2𝐺𝐴𝐶
𝑜 + 𝑦𝐴

1𝑦𝐷
2𝐺𝐴𝐷

𝑜 + 𝑦𝐵
1𝑦𝐷

2𝐺𝐵𝐷
𝑜 + 𝑦𝐵

1𝑦𝐷
2𝐺𝐵𝐷

𝑜   15 
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É possível perceber que o termo acima nada mais é do que uma média 

ponderada das energias livres da fase nos extremos de composição, que são 

quatro para este caso. 

No segundo termo, o da energia livre ideal de mistura, todos os termos 

são bem autoexplicativos, a não ser o 𝑁𝑠, que representa o número total de sítios 

na subrede s. 

O último termo, referente ao termo de excesso inclui a letra Z, que tem 

que ser maior que 0. Este considera novamente o termo da energia livre de 

excesso, e o valor de Z é a quantidade de elementos fora da subrede que 

interage com esta. Para o nosso exemplo da subrede citada anteriormente, o 

termo Z=1 ficaria: 

𝐺𝑚𝑖𝑠
𝑥𝑠 = 𝑦𝐴

1𝑦𝐵
1𝑦𝐶

2𝐿𝐴,𝐵:𝐶
0 + 𝑦𝐴

1𝑦𝐵
1𝑦𝐷

2𝐿𝐴,𝐵:𝐷
0 + 𝑦𝐶

2𝑦𝐷
2𝑦𝐴

1𝐿𝐶,𝐷:𝐴
0 + 𝑦𝐶

2𝑦𝐷
2𝑦𝐵

1𝐿𝐶,𝐷:𝐵
0  16  

Mas, novamente, o termo L também pode ser expandido para mais 

coeficientes. É interessante, considerando as fases que serão tratadas neste 

trabalho, mostrar o caso aplicado deste modelo de subredes para um composto 

linear (line compound), que possui a forma (A,B,C,...)u(Z)v. Este tipo de fase é 

constante em relação a um elemento e varia sua concentração em relação aos 

demais. Para este caso, a equação de energia livre é simplificada conforme pode 

ser visto abaixo: 

𝐺𝑚 = ∑𝑦𝑖
1 ∗ 𝐺𝑖:𝑧

𝑜

𝑖

+ 𝑅𝑇𝑢 ∑𝑦𝑖
1ln⁡(𝑦𝑖

1)

𝑖

+ ∑∑𝑦𝑖
1𝑦𝑗

1 ∑𝐿𝑖𝑗
𝑣 (𝑦𝑖

1 − 𝑦𝑗
1)𝑣

𝑣𝑗>𝑖𝑖

  17 

 Assim, para uma função deste tipo, deve-se somente determinar a 

equação de cada endpoint, ou seja, a energia livre do composto quando cada 

elemento ocupa totalmente a rede 1 e também para cada par de elementos que 

interagem, o(s) coeficiente(s) do termo da energia livre de excesso.  
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4. MATERIAIS E MÉTODOS 

4.1. Materiais 

Dentre os dois sistemas considerados, Al-Mn-Ce e Al-Mn-Be, o primeiro 

foi escolhido para o presente trabalho por conta da toxidade do Be presente no 

segundo sistema. Apesar de promissor, o sistema Al-Mn-Be possui este grande 

complicador que com certeza irá impor resistência à sua aplicação em escala 

industrial. Por outro lado, a possibilidade de uso de "Mischmetal" 3 em 

substituição ao elemento Ce  no sistema Al-Mn-Ce abre uma perspectiva 

interessante de redução de custo em sua aplicação em escala industrial. A 

seleção das composições de estudo foi concentrada na porção rica em Al do 

diagrama ternário, limitado  na faixa de composições de até 8% de Ce e até 30% 

de Mn (em %at). 

Foram selecionadas oito composições no sistema Al-Mn-Ce, uma 

composição no sistema Al-Mn e uma no sistema Al-Mn-Ti. As composições que 

foram selecionadas estão apresentadas abaixo na Tabela 4.  

Tabela 4 Ligas selecionadas utilizadas na confecção dos lingotes por fundição em forno arc-
melter 

Composição (%at) 

Al-Mn-Ce 

Composição (%at) 

τ-Al-Mn-Ce 

Composição (%at) 

Outros sistemas 

Al-6Mn-2Ce Al-30,77Mn-7,69Ce Al-10Mn 

Al-8Mn-4Ce Al-23,08Mn-7,69Ce Al-10Mn-4Ti 

Al-6Mn-4Ce* Al-15,38Mn-7,69Ce  

Al-10Mn-5Ce   

Al-12Mn-2Ce   

 

A composição marcada com um asterisco (*) na tabela acima também foi 

produzida com mischmetal ao invés de Ce. 

As composições do sistema Al-Mn-Ce da primeira coluna da Tabela 4 

foram selecionadas com o objetivo de entender a soldificação rápida e lenta de 

toda a região rica em Al do sistema Al-Mn-Ce. Essas cinco composições estão 

                                            
3Mm, uma mistura de elementos de transição interna (família dos elementos Lantanídeos 

ou Lantanóides na tabela periódica), normalmente composta por Ce (Cério), associado a La 
(Lantânio), Nd (Neodímio), Pr (Praseodímio) e outros, nas proporções em que ocorrem 
naturalmente nos minérios. 

https://pt.wikipedia.org/wiki/C%C3%A9rio
https://pt.wikipedia.org/wiki/Lant%C3%A2nio
https://pt.wikipedia.org/wiki/Neod%C3%ADmio
https://pt.wikipedia.org/wiki/Praseod%C3%ADmio
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indicadas no corte isotérmico do diagrama ternário [90] a 500°C na Figura 18 

abaixo marcadas com triângulos.  

 

Figura 18 Porção do corte isotérmico a 500°C do diagrama ternário do sistema Al-Mn-Ce com 
as composições produzidas para o estudo da solidificação estão marcadas com triângulos [90], 

as composições marcadas com cículos foram utilizadas para o estudo da fase τ 

 

Como pode ser visto na Figura 18 acima, as ligas escolhidas para o estudo 

da solidificação deste sistema (marcadas com um triângulo) cobrem boa parte 

da região rica em Al do sistema ternário. A maioria das composições se encontra 

na região de equilíbrio entre as fases Al, Al8Mn4Ce (τ) e Al11Ce3, uma na região 

de equilíbrio entre Al, Al8Mn4Ce e Al6Mn, e uma composição na região de 

equilíbrio binário entre a fase ternária e Al. 

O diagrama de fases ilustrado acima foi produzido no ano de 1963 [91] de 

forma totalmente experimental. Este considera a fase τ como possuindo 

solubilidade tanto de Al e Mn quanto de Ce o que não seria muito comum devido 
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à grande diferença entre tamanho e eletronegatividade entre Al e Ce. O mais 

esperado, e reportado em trabalhos mais recentes em fases isomórficas a esta 

em outros sistemas [92], é que esta fase seja um composto de linha, sem 

nenhuma solubilidade de Ce. Outro fator que questiona a precisão do diagrama 

mostrado acima é o fato de já ter sido reportado experimentalmente a formação 

da fase Al10Mn2Ce[14], que, conforme será discutido mais para frente neste 

trabalho, pode ser considerada também como a fase τ. Portanto, o campo de 

solução sólida da fase τ ilustrado no diagrama acima é muito pequeno e deveria 

se estender para maiores teores de Al. Por essa razão, para o estudo com 

comportamento da fase τ foram selecionadas para o presente estudo as 

composições da segunda coluna; estas composições foram escolhidas para a 

produção de amostras contendo o maior teor possível da fase τ com as 

composições Al8Mn4Ce, Al9Mn3Ce e Al10Mn2Ce, respectivamente. Cabe 

ressaltar que a notação usada para estas ligas foi diferente, pois estas 

representam composições que devem gerar estruturas monofásicas, justificando 

o uso da notação de subescritos, pois se tratam de fases com estas 

composições. Essas composições estão indicadas na Figura 18.b por círculos. 

A liga Al-10Mn-4Ti, indicada na terceira coluna na Tabela 4, teve a sua 

composição escolhida com base na razão e/a (e=eletronegatividade; a=diâmetro 

atomico), de acordo com a relação dos quasicristais serem compostos de Hume-

Rothery,  discutida na seção de revisão bibliográfica. . Como a valência do Ti 

(seu e/a) em compostos metálicos é 4 [93], a composição foi escolhida para estar 

em uma região próxima à de fase quasicristalina um pouco mais perto da região 

rica em Al. O Ti foi escolhido em especial, pois sua eletronegatividade é similar 

à do Be, que ajuda muito na formação de QCs. Além disso, sua entalpia de 

mistura com o Al é muito negativa, assim como o Ce, fazendo com que o líquido 

fique muito mais viscoso. Com a escolha deste elemento, a intenção era refinar 

o máximo posível a microestrutura, assim como acontece com as ligas com Ce. 

A liga binária Al-Mn, indicada na terceira coluna na Tabela 4, teve a sua 

composição escolhida para validar os procedimentos de processamento usados 

no presente estudo, ou seja, a fim de comparar os resultados do presente estudo 

para essa liga binária com os resultados reportados pela literatura.  
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4.2. Métodos 

O fluxograma apresentado na Figura 19 apresenta a estratégia 

experimental seguida para as ligas do sistema Al-Mn-Ce no desenvolvimento do 

presente trabalho.  

Todas as amostras produzidas neste trabalho, com exceção do material 

utilizado para fabricar o recobrimento, foram obtidas a partir do processamento 

de lingotes produzidos no forno a arco. Por isso, o fluxograma da Figura 19 tem 

o seu início pela etapa de produção de lingotes por arco elétrico. Outra forma de 

apresentar a estratégia do estudo realizado é com base nos processos de 

fabricação e com a respectiva taxa de resfriamento associada. Nesse caso, 

haverão três faixas de taxas de resfriamento: Altas, Baixas e Intermediárias.  
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Figura 19 Fluxograma apresentando a estratégia experimental seguida para as ligas do 
sistema Al-Mn-Ce no desenvolvimento do presente trabalho 
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 Estudo da Solidificação sob Altas Taxas de Resfriamento – 

Esta parte do estudo compreendeu as amostras produzidas na forma de 

fitas e um recobrimento produzido por aspersão térmica. Nesta parte do 

estudo, o principal objetivo foi identificar as fases formadas sob altas taxas 

de resfriamento para diferentes composições de Al-Mn-Ce. Portanto, esta 

etapa teve como principal ferramenta o uso do microscópio eletrônico de 

transmissão (MET). 

 Estudo da Solidificação sob Baixas Taxas de Resfriamento –  

Esta parte do estudo compreendeu principalmente os lingotes produzidos 

das ligas ricas em Al do sistema Al-Mn-Ce, tanto na condição bruta de 

solidificação (as-cast) quanto na condição tratada termicamente. Tinha-se 

como objetivo a identificação do comportamento de solidificação sob 

taxas de resfriamento lenta deste sistema: identificação das fases 

formadas e suas características, as reações ternárias que ocorrem 

durante a solidificação e quais as suas temperaturas e a elaboração de 

um diagrama de fases pelo Método CALPHAD, a partir destas 

informações. A relevância desta etapa reside no fato de que, como será 

discutido adiante, o único diagrama de fases disponível na literatura é 

impreciso e limitado para uma temperatura. As principais ferramentas 

utilizadas foram as análises de calorimetria diferencial de varredura e o 

software Thermocalc. 

 Estudo da Solidificação sob Taxas Intermediárias de 

Resfriamento – Esta parte do estudo compreendeu as amostras 

solidificadas em coquilha de cobre na forma de cilindros, tanto na 

condição as-cast (como fundidas) quanto na condição tratada 

termicamente. O principal objetivo desta etapa foi a identificação de como 

ocorre a transição entre as estruturas de alta e baixa taxa de resfriamento, 

Além disso, objetivou-se identificar composições que formam 

microestruturas interessantes para a confecção tanto para ligas de alta 

resistência mecânica quanto para recobrimentos. Foi contemplado 

também o estudo da estabilidade térmica das microestruturas 

metaestáveis formadas, estudo esse importante para ter uma primeira 
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avaliação sobre as perspectivas de aplicação destas ligas na produção de 

peças que exigem essa qualidade. Aqui, as principais ferramentas de 

análise foram as caracterizações por MEV e DRX bem como os ensaios 

mecânicos de dureza e compressão. 

Considerando que o estudo com a liga binária Al-Mn foi realizado para 

validar os procedimentos de processamento usados no presente estudo, 

comparando os resultados deste para essa liga binária com os resultados 

reportados pela literatura, fitas dessa liga foram produzidas e caracterizadas. O 

estudo das fitas Al-Mn-Ti foi feito para se testar uma nova composição quanto à 

sua capacidade de formar quasicristais, por isso, uma composição na região em 

que seria possível a formação de QCs foi produzida e caracterizada. 

Além disso, este estudo também incluiu a análise explorativa da influência 

do uso de Mischmetal (Mm) em substituição ao Ce em ligas Al-Mn-Ce na 

microestruutra de amostras fundidas em coquilhas na forma de cilindros e em 

lingotes bruta de fusão em arco elétrico. Esse estudo teve como objetivo avaliar 

as perspectivas do uso de Mm em substituição ao Ce na produção de pós 

atomizados, que foi a matéria prima para a produção de revestimento. 

 

4.2.1. Produção de Lingotes e Amostras 

As ligas selecionadas foram preparadas a partir de matérias primas de 

alta pureza conforme mostrado na Tabela 5. Em uma primeira etapa, as 

amostras foram fundidas na forma de lingotes em forno a arco elétrico. 

O forno é da marca Edmund Bühler, modelo AM, com eletrodo não 

consumível de tungstênio e base de cobre com refrigeração por água. A 

disposição dos elementos dentro do forno foi feita de modo a evitar ao máximo 

a perda de massa. Após a correta vedação do sistema, iniciou-se o processo de 

lavagem, efetuado no mínimo três vezes com vácuo igual a 8x10-3 mbar e  

injeção de argônio (600 mbar). Na última lavagem, injetou-se argônio na câmara 

até se obter uma pressão de (800 mbar) e, então, o lingote foi preparado e 

fundido três vezes com o intuito de homogeneizar a composição do mesmo. 
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Tabela 5 Elementos utilizados na confecção de amostras deste trabalho com suas respectivas 
purezas 

Elemento Marca Pureza 

Manganês Alfa Aesar 99,9% 

Cério Alfa Aesar 99% 

Alumínio Alfa Aesar 99,999% 

Misch Metal Alfa Aesar 99,2%4 

Titânio Alfa Aesar 99,99 

 

A perda de massa em todos os casos foi inferior a 0,5%. Particularmente, 

no caso dos lingotes utilizados para o estudo da fase τ, devido aos elevados 

teores elevado de Ce e Mn, a fragilidade da liga dificultou muito a fusão. Esta 

fragilidade é decorrente do choque térmico causado pelo aquecimento rápido 

dos lingotes, o que fazia com que pedaços da liga se desprendessem com 

relativa facilidade. Nestes lingotes, a perda de massa foi maior, mas sempre 

inferior a 2%. Como este desprendimento sempre ocorreu nas refusões, quando 

já havia uma considerável fração de elementos misturados (o que fragilizou a 

liga devido à fomração de intermetálicos), a variação de composição global foi 

pequena, como pôde ser visto nos resultados. Lingotes de cerca de 5 a 7g destas 

ligas foram produzidos. 

Para a produção de fitas solidificadas rapidamente pelo processo de 

"melt-spinning", a temperatura liquidus de cada liga foi determinada por análise 

térmica de uma amostra do lingote utilizando a calorimetria diferencial de 

varredura. Baseado nessas informações, a temperatura de vazamento de cada 

uma das ligas utilizadas para a produção de fitas foi estabelecida como da ordem 

de 100°C acima da temperatura liquidus, e estão apresentados na Tabela 6.  

 

 

 

                                            
4 Corresponde ao teor de Lantanídeos, Ce, La, Pr e Nd 
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Tabela 6 Composições utilizadas na confecção de fitas e suas respectivas temperaturas de 
vazamento durante sua produção em melt-spinning 

Composição (%at) 

Al-Mn-Ce 

Temperatura de 

vazamento (°C) 

Composição (%at) 

Outros sistemas 

Temperatura de 

vazamento (°C) 

Al-6Mn-2Ce 1030 Al-10Mn 1050 

Al-8Mn-4Ce 1080 Al-10Mn-4Ti 1030 

Al-6Mn-4Ce* 1050   

Al-10Mn-5Ce 1100   

Al-12Mn-2Ce 1100   

 

Fitas de todas as composições foram preparadas por fundição por 

indução em cadinhos de vidro de sílica recobertos com nitreto de boro e vazadas 

por injeção sobre a superfície de uma roda de cobre maciça, formando assim 

uma fita solidificada rapidamente. Esse processo é conhecido como a técnica de 

"melt-spinning" e foi utilizado o equipamento fabricado pela empresa Edmund 

Bühler. Para esta última etapa, foram utilizados uma roda de 20cm de diâmetro, 

uma frequência de 60Hz e uma pressão de injeção de 200mbar. A temperatura 

de vazamento das ligas foi sempre cerca de 100°C acima da sua temperatura 

liquidus. Esta temperatura foi determinada por calorimetria diferencial de 

varredura (DSC) em ensaios a aquecimento constante a 10°C/min em 

fragmentos de 5mg do lingote em equipamento da Netzsch modelo 404. As 

temperaturas de vazamento também podem ser vistas na Tabela 4. Através 

desse processo foram produzidas fitas com cerca de 5 mm de largura e 20 - 30 

micra de espessura. Foram utilizadas cargas de aproximadamente 4g para a 

produção de fitas. 

Amostras maciças na forma de cilindros escalonados de 2, 4, 6, 8 e 10mm 

de espessura foram produzidas de algumas das composições para estudo da 

solidificação sob taxas de resfriamento mais baixas, a geometria do molde usado 

pode ser vista no desenho esquemático da Figura 20. Apesar de o molde possuir 

também um cilindro de 12mm de espessura, ele não foi preenchida até esta 

altura do molde. Foram utilizadas cargas de cerca de 6 a 8g na produção dos 

cilindros escalonados. 
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Figura 20 Desenho esquemático da coquilha escolhida para a confecção das amostras 
solidificadas por coquilhamento em molde de cobre 

 

Estas amostras foram produzidas por fundição em forno de fusão por 

plasma e vazamento por sucção, modelo Discovery da marca EDG. Neste 

equipamento, o metal é fundido por arco elétrico – plasma e succionado para 

dentro de molde metálico de cobre. A pressão de sucção é resultado da diferença 

de pressão entre a câmara de fusão (que é alta por haver injeção de Argônio) e 

a câmara que contém o molde metálico que é mantida em uma pressão muito 

inferior durante a fusão, através de uma bomba mecânica de vácuo. O nome 

desse sistema de funcionamento é o empurra-puxa (push-pull) e em geral resulta 

em um bom preenchimento da coquilha. 

Esta última técnica também foi utilizada para a confecção de amostras 

para outros dois estudos feitos neste trabalho. O primeiro visava garantir que a 

microestrutura das amostras com misch metal (Mm) seria similar às produzidas 

com Ce. Para este estudo foi utilizado o mesmo molde e o comportamento de 

solidificação de ligas com Mm e Ce de mesma composição foram estudados.  

Também foi analisada a estabilidade térmica das microestruturas 

formadas. Para isto, foram utilizadas amostras solidificadas em moldes 
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cilíndricos de 3mm de espessura, produzidas no forno Discovery, o 

procedimento experimental do tratamento térmico será descrito mais adiante. 

 

4.2.2. Produção de Recobrimento por Aspersão Térmica 

A produção de amostras com recobrimento por aspersão térmica foi 

incluída no trabalho como um estudo preliminar de viabilidade de processamento 

de um revestimento com a liga selecionada e cujo processo de solidificação foi 

extensivamente estudado. 

Para a produção do recobrimento por aspersão térmica foi selecionada 

apenas uma liga dentre as estudadas. A composição escolhida foi a Al-6Mn-4Ce 

tendo sido produzida com Mm em substituição ao  Ce, portanto, a composição 

produzida foi Al-6Mn-4Mm. O MischMetal utilizado foi caracterizado por 

fluorescência de Raios X (FRX) para se conhecer a fração do total de Ce, foi 

considerado que o restante era La, as razões fornecidas pela análise de FRX 

foram utilizadas no cálculo de conversão da composição acima para 

porcentagem em peso da seguinte forma: a fração medida de Ce foi 71,8% e de 

LA de 24,9%, considerou-se que somente havia estes dois elementos presentes 

no Mm mas a razão entre ambos foi mantida, resultando em teores de 74% de 

Ce e 26% de La. Esta foi a composição do Mm utilizada no cálculo da 

porcentagem em peso.  

A produção do lingote da liga Al-6Mn-4Mm foi feita em duas etapas. Esse 

procedimento foi feito devido ao fato da fusão de uma mistura de altos teores de 

Mn com Al ser dificultada pelas ocorrências de diversas reações peritéticas 

previstas pelo diagrama de equilibrio nas composições ricas em Al. Essas 

reações fazem com que a temperatura liquidus aumente muito rápido quando se 

inicia a fusão dos elementos Mn e Al, o que dificulta a mistura dos elementos. 

Assim foi preparado primeiramente uma pré-liga de composição Al-12Mn. Esta 

pré-liga foi fundida em forno de indução ao ar e vazado, em um molde de grafite 

de formato retangular com dimensões de 3,5 x 3,0 de lado e 50 cm de 

comprimento. Em uma segunda etapa, este lingote foi cortado e com adição de 

Al em quantidade adequada, foi refundido em forno de indução a vácuo (VIM). 

Quando esta liga binária estava no estado líquido, a esta foi adicionado o 
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Mischmetal, Mm, em quantidade adequada. A liga Al-6Mn-4Mm, assim 

preparada foi vazada no mesmo molde de grafite. Toda esta segunda etapa foi 

feita no vácuo para evitar a oxidação do Mm que é muito reativo com oxigênio. 

O lingote produzido tinha cerca de 2,5 kg. 

O lingote foi então cortado e usado para a produção de pó por atomização 

a vácuo. Este processo foi feito com cadinho de grafite, bico de atomização de 

nitreto de boro com 2,5mm de diâmetro, gás de atomização argônio, pressão na 

câmara de fusão de 0,25bar, pressão de atomização de 25bar e temperatura de 

atomização 950°C. O equipamento utilizado foi o Hermiga da marca PSI, a carga 

foi de 1,5 kg.  

Os pós produzidos foram peneirados nas seguintes faixas 

granulométricas: < 20m; 20-53m; 53-106m; 106-250m e >250m. Estes 

foram caracterizados segundo a sua morfologia por MEV e estrutura por DRX.   

Para a produção do recobrimento com os pós produzidos foram 

confeccionados substratos com chapas comercial de alumínio da série 5000 (liga 

Al-Mg), especificamente Al 5052 (composição nominal Al-2,5%Mg-0,25Cr em 

peso). Dois substratos foram cortados na forma de quadrados de 10cmx10cm e 

espessura de 4mm. Esta liga possui a melhor combinação de resistência 

mecânica, resistência à corrosão e dutilidade, possuindo propriedades 

mecânicas intermediárias entre as das ligas da série 3XXX (Al-Mn) e as ligas 

endurecíveis por precipitação (Al-Cu, Al-Mg-Si e Al-Zn-Mg, séries 2XXX, 6XXX 

e 7XXX respectivamente). As superficies dos substratos foram jateados com 

areia e a rugosidade superficial foi medida.  

Com uma mistura de pós na faixa granulométrica de 53-106 micra foi feita 

a deposição do pó pela técnica de aspersão por chama (também chamado de 

Flame Spray ou LVOF – Low Velocity Oxygen Fuel) sobre os substratos 

preparados. O processamento foi realizado na empresa OGRAMAC- Engenharia 

de Superfície, cuja fábrica está localizada em Santo Antonio de Posse, SP. O 

recobrimento foi feito a uma distância de 100mm com uma razão 

acetileno/oxigênio de 2,14. 
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Foram produzidos duas amostras, uma com recobrimento fino, da ordem 

de 200 micra de espessura e outra com recobrimento mais espesso, da ordem 

de 2mm de espessura.  

Esta foi a técnica de produção de recobrimentos escolhida por ser mais 

barata que a HVOF e por se acreditar que a taxa de resfriamento imposta por 

este processo será mais que suficiente para se produzir a microestrutura 

desejada. 

 

4.2.3. Tratamentos Térmicos  

Conforme foi apresentado no fluxograma da Figura 18, foram feitos 

tratamentos térmicos em dois casos: (1) para avaliar a estabilidade térmica das 

ligas com microestruturas de interesse para aplicações, como ligas de alta 

resistência ao desgaste. Estes tratamentos térmicos foram feitos nas 

temperaturas de 300 e 350°C; (2) nas amostras das ligas de composições Al(10-

x) Mn(2+x)Ce com x=0, 1 e 2, composições que deveriam ser, segundo o diagrama 

de equilibrio, monofásicas se apresentaram multi-fases (como será mostrado no 

Capítulo Resultados), certamente devido ocorrência  da partição de soluto 

durante a solidificação. Assim, foram feitos tratamentos térmicos nessas 

amostras com o intuito de chegar o mais próximo possível do equilíbrio 

termodinâmico; os tratamentos feitos foram nas temperaturas de 500, 600 e 

700°C. No caso das amostras tratadas termicamente a 700°C, foram utilizadas 

as amostras tratadas a 600°C como ponto de partida uma vez que estas 

amostras já não continham nenhuma fase que se funde a temperaturas inferiores 

a 700°C (verificado por análise térmica em DSC) evitando assim a formação de 

fase líquida nos tratamentos térmicos. 

Os tratamentos térmicos foram feitos em fornos tipo mufla, com câmara 

de dimensões cilíndricas de cerca de 30 cm de diâmetro por 30cm de altura com 

aquecimento por resistência elétrica ao ar. Em todos os casos o forno foi 

aquecido previamente até a temperatura especificada e só então as amostras 

foram colocadas dentro do forno. As amostras tratadas em temperaturas 

superiores a 500°C ficaram suspensas na camara do forno sendo presas por um 

fio de aço carbono; a região de contato entre o aço e as amostras foram, após 
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tratamento térmico, lixadas, bem como a camada de óxido superficial formada 

durante o processo. As amostras tratadas em temperaturas inferiores a 350°C 

foram enroladas em papel alumínio; nenhum efeito de oxidação pode ser notado 

nestas amostras tratadas em temperaturas mais baixas.  

 

4.3. Caracterização das Amostras 

4.3.1. Microestrutural 

As amostras na forma de fita e maciças foram analisadas por Microscopia 

Eletrônica de Varredura (MEV), Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) e 

Difração de Raios X (DRX).  

As amostras analisadas por MEV tiveram seu preparo metalográfico 

realizado por embutimento a frio em resina de poliéster, corte perpendicular ao 

eixo longitudinal das amostras maciças e paralelo no caso das fitas, seguido de 

lixamento e polimento com alumina de granulometria de 1μm em politriz rotativa. 

Foi feito o caminho de contato entre as amostras e o porta amostra com tinta de 

prata coloidal. As amostras também foram recobertas com ouro para evitar 

carregamento da resina. A maioria das imagens foram tiradas com 15 a 25kV de 

voltagem em microscópios eletrônicos de varredura do Laboratório de 

Caracterização Microsestrutral (LCE) do DEMa – UFSCar. Os microscópios 

utilizados neste trabalho foram o Philips XL30 e FEI Magellan, ambos com 

canhão de emissão de campo (Field Emission Gun – FEG) equipado com um 

detector de espectroscopia de energia dispersiva (EDS). 

As amostras analisadas por MET foram preparadas por eletropolimento 

utilizando uma solução de 20% HNO3 em metanol a -20°C com uma tensão de 

20V. No caso das amostras maciças, houve anteriormente uma etapa de corte e 

lixamento até a espessura de 100μm em lixa 600mesh. A análise das amostras 

foi feita em microscópios do LCE, no Philips CM-120, que opera em uma tensão 

de 120kV e no FEI Tecnai que opera a 200kV e é equipado com detector de 

EDS, filtro de energia (Energy Filtered Transmission Electron Microscopy - 

EFTEM), modo varredura (Scanning Transmission Electron Microscopy - STEM) 

e espectrômetro de energia perdida pelos elétrons (Electron Energy Loss 

Spectroscopy - EELS). As medições de composição feitas por EDS foram, na 
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maioria dos casos, executadas em três diferentes regiões da amostra e o valor 

apresentado aqui é uma média das três medidas, de modo que quando foi feita 

esta média o valor do desvio padrão é apresentado na sequência. 

As análises de difração de raios X foram também feitas no LCE em um 

equipamento da Siemens que opera com energia de Cu-Kα. Na maioria dos 

casos a análise foi feita para os ângulos de Bragg (2θ) de 10 a 70°. A indexação 

dos padrões de Raios X foi feita através do uso do software “X'Pert HighScore 

Plus” com o uso de bases de dados construídas a partir de arquivos cif – 

crystallography information files, obtidos de fichas da base de dados ICSD5. 

Como ainda não existem arquivos cif para quasicristais, a indexação de 

quasicristais por difração foi feita basicamente por comparação com padrões de 

difração, tanto de elétrons quanto de raios-X, publicados na literatura. 

Para as análises de imagem executadas neste trabalho, foram tiradas no 

caso de microscopia ótica um total de 10 fotos da região de interesse, e 5 fotos 

no caso de microscopia eletrônica. A análise de imagens própriamente dita foi 

feita utilizando o software Image J, os valores em % em área foram medidos de 

todas as fotos tiradas e os valores da média e desvio padrão são apresentados 

no trabalho. 

 

4.3.2. Análises Térmicas 

Os lingotes das composições estudadas foram analisados termicamente 

em um calorímetro diferencial de varredura (Differential Scanning Calorimetry - 

DSC). Uma fatia de cada lingote foi cortada perpendicularmente ao seu eixo 

longitudinal e com um alicate e uma lixa as amostras foram adaptadas ao 

tamanho do cadinho – quando possível na forma de discos de 4mm de diâmetro 

– para melhorar ao máximo a área de contato entre o cadinho e a amostra. As 

análises foram feitas sob fluxo constante de Argônio em taxas de aquecimento 

de 10°C/min até 1300°C. O equipamento utilizado foi da marca Netzsch, modelo 

404 em cadinhos de alumina com taxas de aquecimento de 10°C/min. 

 

                                            
5 Serviço disponível via portal da CAPES, endereço eletrônico da base de dados é 

http://www2.fiz-karlsruhe.de/icsd_web.html 
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4.3.3. Ensaios Mecânicos 

Medidas de Microdureza Vickers foram feitas em todas as amostras 

analisadas. As condições, entretanto, não foram as mesmas para todas as 

amostras. Para as fitas foram utilizadas cargas muito baixas de 5g, devido à 

pequena espessura das amostras, enquanto que para as amostras de maior 

volume foi utilizada a carga de 500g, para aumentar a precisão da medida. As 

medidas de microdureza das fitas foram feitas na condição “as-spun” para evitar 

reduzir ainda mais a espessura por conta de remoção de material durante o 

lixamento e polimento. Nas amostras maciças, os valores de microdureza 

Vickers foram medidos em amostras embutidas em resina de poliéster, estas 

foram então lixadas e polidas em alumina de granulometria de 1 mícron. Todas 

as medidas (a não ser que indicado o contrário) foram feitas a uma profundidade 

de 0,5mm da superfície em direção ao centro das amostras. 

Em amostras selecionadas foram feitos ensaios de compressão. Estes 

ensaios foram feitos em amostras na forma de cilindros de 3mm de espessura 

por 6±0,2mm de altura. O diâmetro das amostras não variou, já que a espessura 

do molde de cobre foi utilizada em sua confecção. Todos os ensaios foram feitos 

a temperatura ambiente com uma taxa de deformação de 1mm/min, deformadas 

até a fratura. Os ensaios foram feitos em máquinas INSTRON.  

 

4.4. Cálculos para confecção de novo diagrama ternário Al-

Mn-Ce usando software “Termocalc” e inclusão da fase τ - Al(10-

x)Mn(2+x)Ce (0<x<2) 

Para melhor interpretar os resultados da solidificação das ligas estudadas 

neste trabalho, as informações do canto rico em Al do diagrama ternário Al-Mn-

Ce foram necessárias. Entretanto, na literatura temos somente um único 

diagrama disponível, feito experimentalmente para a temperatura de 500°C, 

baseado em um trabalho de 1991 [90]. Assim, foi incluído no presente trabalho 

um estudo para a elaboração de um diagrama de equilibrio Al-Mn-Ce que 

contemplasse a inclusão da fase Al(10-x) Mn(2+x)Ce (será aqui chamada de τ), bem 

como acertasse os parâmetros da fase líquida para incluir a interação entre Mn 
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e Ce uma vez que a base de dados utilizada continha somente os parâmetros 

de interação com Al, a base de dados aberta COST507[94]. 

A parte de inclusão dos parâmetros de interação entre Mn e Ce foi feito 

utilizando trabalhos da literatura que avaliaram o binário Mn-Ce, de forma que 

os parâmetros obtidos nestes estudos foram incluídos na base de dados 

COST507 e o binário Mn-Ce foi simulado. Como se atestou que o diagrama era 

consistente com o diagrama de fases e as informações experimentais contidas 

nos binários da literatura, esta parte do trabalho não necessitou nenhuma 

comprovação experimental. 

Para incluir a fase τ, foi necessário incluir uma parte experimental em 

conjunto com cálculos termodinâmicos, cujos princípios foram descritos no 

Capítulo 3.3 anterior. Os cálculos para o caso específico deste trabalho, 

utilizando os resultados experimentais, podem ser encontrados no apêndice. A 

parte experimental envolveu a confecção em forno a arco elétrico (mesmo 

procedimento utilizado para a confecção dos lingotes das outras ligas) de dois 

lingotes com as ligas de composição Al-15,38Mn-7,69Ce e Al-30,77Mn-7,69Ce 

(%at). Estas composições foram projetadas para serem compostas 

exclusivamente das fases Al10Mn2Ce e Al8Mn4Ce, os extremos de composição 

nos quais a fase τ deve existir. Apesar da composição intermediária, Al-23,08Mn-

7,69Ce, ter sido produzida, esta foi utilizada apenas no estudo experimental da 

fase τ e não no cálculo de sua equação de energia livre, por conta da perda de 

Ce que houve durante a sua fabricação, como será discutido mais adiante (no 

Capitulo 5.5). 

Estes lingotes foram analisados por DRX, MEV, MET e DSC. Entretanto, 

como se observou a presença de outras fases juntamente com a fase τ na 

composição com mais Al (como será visto na seção de resultados), foram feitos 

tratamentos térmicos – descritos no sub-capitulo 4.4 anterior - nesta liga para 

chegar na microestrutura monofásica desejada inicialmente. Os lingotes das 

amostras monofásicas foram então analisados por DSC sob aquecimento 

constante de 10°C/min para determinar a temperatura liquidus, solidus e entalpia 

de fusão, parâmetros utilizados no cálculo das curvas de energia livre da fase τ. 
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O procedimento utilizado para o cálculo da curva de energia livre está 

descrito com detalhes no apêndice, de forma que aqui este será descrito o 

procedimento de uma forma bem sucinta. 

A curva de energia livre da fase τ foi calculada a partir da determinação 

das equações de energia livre dos dois endpoints, ou seja, da equação da 

energia livre de Gibbs da fase τ com as composições Al10Mn2Ce e Al8Mn4Ce. 

Para as composições intermediárias utilizou-se somente um modelo de solução 

regular com um coeficiente independente da temperatura. A equação dos 

endpoints e do modelo de entropia de mistura de excesso só levou em 

consideração medidas experimentais, mas contou com algumas aproximações, 

todas descritas no apêndice. 
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5. RESULTADOS E DISCUSSÃO 

5.1. Solidificação Rápida 

5.1.1. Fitas do sistema Al-Mn e Al-Mn-Ti 

As micrografias de MET de campo claro da liga binária Al-10Mn está 

mostrada na Figura 21a. Nela podem ser vistas fases esféricas em uma matriz 

de Al. A natureza da matriz e das fases dispersas foram confirmadas por difração 

de elétrons. Um padrão de difração da fase dispersa (3-fold ou [110-100]) está 

sendo mostrado junto com a Figura 21a, confirmando a natureza quasicristalina 

das fases dispersas. O padrão de DRX (Figura 21b) mostra que, além das fases 

Al- CFC e quasicristalina icosaedral (QCI), a fase Al4Mn também está presente. 

 
Figura 21 Micrografia de MET de campo claro da matriz de Al com quasicristais dispersos com 

o padrão de difração de elétrons 3-fold (a) e padrão de DRX mostrando a presença das fases Al, 
Al4Mn e QCI (b) 

Esta microestrutura e fases presentes estão de acordo com o esperado 

na literatura [74]. Esta liga foi produzida com o intuito de compará-la com a liga 

Al-Mn-Ti e se certificar que as condições experimentais nas quais esta e as 

outras ligas seriam produzidas estavam adequadas.  

O termograma do lingote usado para fabricar a fita está apresentado na 

Figura 22 abaixo. Nele podem ser observadas as temperaturas características 

de transformação das fases cristalinas estáveis. Os dois picos que podem ser 

observados na figura são das reações exotérmicas peritética (L + Al4Mn -> 

Al6Mn) em 721,5°C e eutética (L -> Al + Al4Mn) em 658,8°C. Estas temperaturas 

estão de acordo com as previstas no diagrama de fases binário Al-Mn (Figura 

11): 656°C para a reação eutética e 721°C para a peritética. 
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Figura 22 Termograma de DSC do lingote da liga binária Al-Mn 

A fita solidificada rápidamente da liga Al-10Mn-4Ti foi também analisada 

por MET, não sendo foi detectada a formação da fase quasicristalina icosaedral. 

Na Figura 23 está apresentada uma micrografia de MEV da secção transversal 

da fita juntamente com os difratogramas de raios-X. No difratograma da fita 

puderam ser identificados picos relativos às fases Al, Al3Ti e Al6Mn; outros picos 

estão presentes, mas não puderam ser indexados de forma consistente. 

A 

 

B 

 
Figura 23 Micrografia de MEV da fita com Ti (a) e seu respectivo padrão de difração de raios-X 

(b) 
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A fase identificada com um ponto de interrogação no padrão de difração 

de raios X (Figura 23b) tem a posição e intensidade de seus picos de difração 

de raios-X muito perto dos picos da fase quasicristalina do sistema Al-Mn [75]. 

Como não foi encontrado nenhum quasicristal na análise de MET (não mostrado 

aqui), é muito provável que estes picos venham de alguma fase aproximante 

(denominada aqui “fase A”) do quasicristal. Assim, aparentemente a formação 

desta fase é favorecida em relação à formação do quasicristal ao se adicionar 

Ti. 

 

5.1.2. Fitas do sistema Al-Mn-Ce – Resfriamento Rápido 

As diferentes ligas com adição de Ce exibiram padrões de difração 

similares aos reportados na literatura. Assim, inicialmente se imaginou que todas 

as ligas apresentaram quasicristais. Algumas das fitas foram analisadas no MEV 

e as microestruturas se mostraram muito similares, de forma que o que variou 

na maioria dos casos foi o teor de Al, que na micrografia apresentada na Figura 

24a pode ser identificada como a fase escura.  Na Figura 24b estão 

apresentados os difratogramas de DRX de todas as ligas produzidas com Ce. 

Nos padrões de difração da Figura 24b, todos os picos não indexados também 

foram encontrados nos trabalhos de Inoue e Eckert [10], [11] e foi por eles 

indexado como sendo oriundos da fase quasicristalina; estes não foram 

indexados na figura abaixo para facilitar a visualização dos difratogramas. 
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a 

 

b 

 
Figura 24 Micrografia de MEV da liga Al-6Mn-4Ce com padrão de difração do eixo 5-fold da 

fase quasicristalina (a) e difratogramas das fitas produzidas do sistema Al-Mn-Ce 

 

 Entretanto, ao se analisar as fitas por MET, constatou-se que na 

maioria dos casos a fase presente que estava em equilíbrio com Al não era uma 

fase quasicristalina, mas uma fase cristalina ternária. Na Figura 25 estão 

micrografias de todas as fitas produzidas. Todas as imagens são de campo claro 

(CC), exceto a 25b que é de campo claro de STEM. Como pode ser visto nos 

difratogramas da Figura 24b, todas as composições têm padrões de difração de 

raios-X muito parecidos. A razão de Al e a fase que inicialmente pensou-se ser 

quasicristalina mudam muito de liga para liga e, conforme esperado, para 

maiores teores de Ce e Mn. O teor de fase Al (com pouca ou nenhuma solução 

sólida de Mn e Ce) caiu muito, chegando até praticamente a desaparecer na liga 

Al-10Mn-5Ce. Nesta liga e também na Al-6Mn-4Ce houve a formação de outras 

fases, além das duas mencionadas anteriormente. No caso da primeira liga 

houve também a formação da fase estável Al8Mn4Ce, enquanto que na segunda 

houve a formação da fase binária Al11Ce3. 
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a

 
b  

c

 

d

 

e  

Figura 25 Micrografias de campo claro (a,c,d,e) e campo claro STEM (b) das ligas: Al-6Mn-2Ce 
(a), Al-6Mn-4Ce (b), Al-12Mn-2Ce (c), Al-8Mn-4Ce (d) e Al-10Mn-5Ce (e) 

 

Nas figuras acima, pode-se ver que há a presença de uma fase maclada 

em todas as amostras. No caso das ligas apresentadas nas figuras 25a e 25d, 

somente esta fase maclada e Al foram encontrados, nas outras ligas outra fase 

estava em equilíbrio com estas duas. Nas amostras apresentadas nas figuras 

25b e 25e, a fase encontrada estava de acordo com a fase indexada pela 
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difração de raios-X, ou seja, as fases encontradas foram Al11Ce3 e Al8Mn4Ce, 

respectivamente. Já na outra amostra, Al-12Mn-2Ce (Figura 25c), encontrou-se 

também quasicristais, como será discutido mais adiante. 

A fase maclada que inicialmente pensou-se ser quasicristal, pode ser 

indexada como sendo uma fase comumente encontrada em ligas Al-MT-TR, em 

que MT representa algum metal de transição e TR, algum terra rara. Entretanto, 

esta fase somente foi reportada para o sistema Al-Mn-Ce em um trabalho 

publicado recentemente na literatura [86]. Esta fase é metaestável neste 

sistema, é cúbica (grupo espacial Fd-3m, a=14,49A) e tem composição 

Al20Mn2Ce. Os padrões de difração de elétrons mostrados abaixo foram tirados 

desta fase na liga Al-6Mn-2Ce. 

a  
b  

c  

Figura 26 Padrões de difração da fase maclada tirados da liga de composição Al-6Mn-2Ce nos 
eixos de zona [001], [101] e [111] 

 

 Nos padrões de difração mostrados acima, as reflexões 200 presentes 

nos padrões {001} e {101} estão presentes por difração dupla. No caso do padrão 

{001}, trata-se provavelmente de um efeito da zona de Laue de primeira ordem 
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(First Order Laue Zone – FOLZ) uma vez que as reflexões da ordem zero (Zero 

Order Laue Zone – ZOLZ) não fornecem caminho para que esta reflexão esteja 

presente, mas a FOLZ sim, explicando a baixa intensidade destas reflexões. Este 

efeito de difração dupla da FOLZ já foi reportada em outros sistemas [95]. É 

improvável que o grupo espacial desta fase esteja errado uma vez que existem 

centenas de fases isomorfas a esta, algumas destas muito bem estudadas na 

literatura. Além disso, o padrão de difração destas ligas bate de forma muito 

precisa com o padrão que pode ser calculado ao utilizar esta estrutura cristalina, 

como pode ser visto na Figura 27 abaixo, no difratograma da liga Al-8Mn-4Ce. 

 

Figura 27 Difratograma da liga Al-8Mn-4Ce com os principais picos indexados 

 

Ao comparar os padrões de difração obtidos neste trabalho com os 

obtidos por Schurack [10] e Inoue [12], pode-se observar que os padrões de 

difração de raios-X são muito semelhantes, como pode ser visto nas figuras 28 

e 29 abaixo, respectivamente. 
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Figura 28 Comparação dos difratogramas das amostras na forma de fita das ligas Al-12Mn-2Ce 
(a) e Al-6Mn-2Ce (b), reportadas por Schurack [10] (1) com as produzidas neste trabalho (2) 

 

Na Figura 28 acima, estão apresentados os resultados das ligas Al-12Mn-

2Ce (marcado com a letra a) e Al-6Mn-2Ce (marcado com a letra b), comparando 

os difratogramas apresentados por Schurack [10] (marcado com o número 1) e 

os obtidos neste trabalho (marcados com o número 2). Como pode ser visto, os 

difratogramas são muito semelhantes, o que é um forte indício de que as fases 

presentes em ambos os casos sejam as mesmas. Os difratogramas obtidos 

neste trabalho tiveram sua escala convertido de Cu-Ka para Co-Ka para que a 

comparação da Figura 28 pudesse ser realizada. 
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a b  

Figura 29 Comparações entre os resultados obtidos por Inoue [12] e neste trabalho quanto aos 
(a)Padrões de difração de raios X da liga Al-6Mn-2Ce e (b) o padrão de dfração de elétrons 

policristalino, no qual o deste trabalho é o da esquerda   

 

Na Figura 29 acima, pode-se ver a comparação entre o difratograma 

apresentado por Inoue [12] e o obtido neste trabalho (desta vez ambos na escala 

de radiação Cu-Ka). Pode-se ver que novamente a maioria dos picos são 

coincidentes. Os dois picos próximos a 20° não podem ser vistos no difratograma 

apresentado por Inoue et al., entretanto, neste mesmo trabalho publicado por 

eles também foi apresentado o padrão de difração de elétrons de uma região 

policristalina. Indexando este padrão é possível ver os dois anéis referentes a 

estes dois picos (marcados com os números 1 e 2), sendo novamente um indício 

de que as fases presentes nesta amostra e nas caracterizadas neste trabalho 

são as mesmas. Assim, apesar do gráfico reportado por eles ser interrompido 

logo antes do pico a 20°, o padrão de difração de elétrons desta liga acusa a 

presença destes picos. 

Outro resultado apresentado nestes dois trabalhos que reforça esta ideia 

de que a fase formada é uma fase cristalina, a Al20Mn2Ce, e não uma fase 

quasicristalina são as análises de EDS. Na Tabela 7, apresentada abaixo, está 

a medida das composições químicas da fase ternária através de EDS nos dois 

trabalhos da litertura, do valor encontrado neste trabalho e o valor teórico para a 

fase Al20Mn2Ce. 
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Tabela 7 Composições da fase ternária neste trabalho medida por EDS em comparação com a 
de outros trabalhos da literatura que reportaram esta fase como um quasicristal e em 

comparação com a estequiometria da fase Al20Mn2Ce (em %at) 

 Al Mn Ce 

Este Trabalho 87,2 8,3 4,6 

Schurack 87,7 7,94 4,36 

Inoue 87,8 7,9 4,3 

Al20Mn2Ce 86,96 8,69 4,35 

 

Como pode ser visto na tabela acima, as composições das fases 

reportadas em ambos os artigos e neste trabalho possuem composições muito 

próximas à da fase ternária Al20Mn2Ce. Além disso, esta composição leva a uma 

razão e/a de 2,5 para ambos os casos (considerando a valência do Ce como 4 

[96] e a do Mn como -3,66 [60], [77]), este valor está muito longe do 1,7 

característicos dos quasicristais spd do tipo Mackay, típicos dos sistemas que 

contém metais de transição [60]. 

Nos difratogramas da Figura 24b, pode-se notar um pico de difração 

próximo a 50° que não está presente com a mesma intensidade relativa nem nos 

difratogramas da liga Al-6Mn-2Ce (Figura 24b) e nem em nenhuma outra 

amostra produzida neste trabalho (Figura 24 – pico em 44° na escala de radiação 

Cu-Ka). A presença desta reflexão “extra” pode ser vista tanto no padrão 

publicado por Schurack et al. [10]  quanto no caracterizado neste trabalho. Este 

pico está em uma posição próxima ao das fases quasicristalinas icosaedrais de 

vários sistemas, como o Al-Mn, Al-Mn-Fe e Al-Mn-Be [10]. Estas amostras, 

conforme mencionado anteriormente, foram as únicas que apresentaram 

também quasicristais quando analisadas por microscopia eletrônica de 

transição. Na Figura 30c abaixo, a microestrutura desta amostra pode ser vista. 

As fases no formato de flores são os quasicristais enquanto que as mais 

esféricas são a fase ternária metaestável. 
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B

 

C 

 

D  E  

Figura 30 Resultados da análise de MET na fita de composição nominal Al-12Mn-2Ce quanto a 
(a) imagem de campo claro obtida por STEM, (b) padrão de difração de elétrons da fase 

identificada por 1 na imagem, (c) padrão de difração de elétrons da fase identificada por 2 na 
imagem, (d) espectro de EDS da fase 1 e (e) espectro de EDS da fase 2 

 

Na Figura 30, também estão apresentados os espectros de EDS da fase 

ternária (4e) e quasicristalina (4f). Como pode ser visto, na fase quasicristalina 

não pode ser detectado nenhum teor de Ce, todo o Ce está concentrado na fase 

ternária. Isto é uma clara evidência de que o Ce não possui nenhum efeito 

facilitador na formação da fase quasicristalina como havia sido proposto na 

literatura. Diferentemente, os resultados do presente estudo comprova que o seu 
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papel é o de formar uma fase ternária metaestável, sob altas taxas de 

resfriamento. 

Foi medida a dureza Vickers de todas as fitas produzidas. As composições 

e cada respectivo valor de dureza Vickers foram plotadas em um diagrama 

ternário; este diagrama pode ser visto na Figura 31 apresentada abaixo. 

 
Figura 31 Diagrama Ternário com as composições das ligas produzidas, com as fases formadas 
em cada composição e o respectivo valor de dureza Vickers (HV0,005) medido. Na composição 

Al-10Mn-5Ce não foi detectado nenhum teor de Al na análise de MET mas um pequeno pico 
está presente no difratograma de DRX (Figura 24) motivo pelo qual Al está entre parênteses 

 

As medidas de dureza apresentaram altos desvios-padrão, 

provavelmente por conta da baixa carga necessária para gerar indentações 

pequenas (5gf), uma vez que a espessura das amostras foi da ordem de 20 a 30 

micra (vide Figura  23), aumentar a carga levaria a erros de medida. Pela figura, 

pode-se observar que ao aumentar o teor de Ce e Mn, a dureza das amostras 

aumenta e, além disso, aumentar ambos também aumenta significativamente a 

dureza das amostras. Como foi mostrado na Figura 31, a amostra de maior 

dureza não possuia teores significativos da fase Al, explicando assim sua alta 

dureza. Ambas as amostras com maiores teores de Ce e Mn (Al-8Mn-4Ce e Al-

10Mn-5Ce) se mostraram excessivamente frágeis. Estas quebraram-se 
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facilmente na manipulação, chegando até mesmo a quebrar quando uma força 

de 20gf foi aplicada no durômetro. Entretanto, as outras três, em especial a com 

menor teor de Al e Ce puderam ser manipuladas facilmente. Isto fornece um 

indício da tenacidade destas amostras, as duas amostras mais frágeis 

dificilmente poderão ser aplicadas tanto para a produção de amostras bulk 

quanto para revestimentos por conta desta enorme fragilidade. 

Na Figura 31, também pode ser visto como a fase ternária Al20Mn2Ce 

domina a região rica em Al uma vez que foi encontrada em todas as amostras 

produzidas. As outras fases presentes dependem da composição: ao aumentar 

o teor de Mn, a fase quasicristalina aparece, ao aumentar o teor de Ce, a fase 

Al11Ce3 começa a aparecer e ao aumentar o teor de ambos, a fase ternária 

estável τ aparece. 

 

5.1.3. Processamento de Amostras com Recobrimento 

por Aspersão Térmica 

Este subcapítulo apresenta os resultados da caracterização do pó e do 

recobrimento produzidos a partir da liga Al-6Mn-4Mm. Essa etapa foi incluída no 

trabalho como um estudo preliminar de viabilidade de processamento de um 

revestimento com a liga selecionada e cujo processo de solidificação foi 

extensivamente estudado. A subtituição de Ce por Mm foi testada e é 

apresentada mais adiante na seção 5.2.3.  

 

5.1.3.1. Caracterização dos Pós Produzidos por 

Atomização 

A distribuição de fração granulométrica de cada faixa por porcentagem 

em massa de cada faixa obtida para o pó produzido pode ser visto na Figura 84 

abaixo. Na figura, também está incluso o d50, diâmetro mássico médio, que para 

a distribuição de tamanho de partículas do pó produzido vale 143,3 micra.  
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Figura 32 Curvas de porcentagem mássica e porcentagem mássica acumulada para cada faixa 
granulométrica 

 

Os pós produzidos por Atomização foram separados em peneira 

ultrassônica e as diferentes granulometrias foram caracterizadas por MEV e 

DRX. A Figura 85 abaixo ilustra as diferentes faixas granulométricas observadas 

por MEV. 
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Figura 33 Micrografias de MEV de elétrons secundários (SE) do pó atomizado em diferentes 

frações granulométricas separadas por peneiramento 

A caracterização dos pós foi restrita as faixas de <20m, 20-53m e 53-

106m por ser esse intervalo de granulometria que foi usado no processamento 

do recobrimento. Como pode ser visto pela figura acima, a morfologia do pó é 
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esférica, o que é típico de pós atomizados a gás e adequado como matéria prima 

para o processamento por aspersão térmica pela sua boa escoabilidade. Para a 

faixa granulométria maior, um maior número de "satélites" (pequenas particulas 

"agregadas" na superfície de partículas maiores) pode ser observado, mas em 

número reduzido.  A Figura 86 abaixo compara difratogramas de raios-X de 

diferentes faixas granulométricas com o da fita produzida por Melt Spinning. 

10 20 30 40 50 60 70

20-53m

<20m
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2

53-106m

 

Figura 34 Difratogramas de DRX das diferentes frações granulométrcas do pó atomizado e 
peneirado em comparação com o difratograma da fita produzida por melt-spinning (a 

indexação destes difratogramas pode ser consultada em comparação com o da fita –Figura 
24b) 

Como pode ser visto pela figura acima, os pós atomizados apresentaram 

as mesmas fases da fita, as fases Al, Al11Ce3 e Al20Mn2Ce, conforme esperado, 

em todas as faixas granulométricas. 

 

5.1.3.2. Caracterização das Amostras com Recobrimento 

Produzido por Aspersão Térmica – Aspersão por Chama 

Foram produzidas uma amostra com recobrimento fino, da ordem de 200 

micra de espessura e outra amostra com recobrimento mais espesso, de 2mm 

de espessura. A microestrutura de ambas está apresentada na Figura 87. Como 

os dois recobrimentos, tanto o fino quanto o espesso, foram feitos por passes 

sequenciais de depósito de material, as características do ambos são 

praticamente iguais. A diferença entre os dois aparecerá provavelmente se forem 



81 
 

 

testados quanto à sua resistência ao desgaste, o mais grosso obviamente terá 

mais material resistente ao desgaste, além disso, provavelmente será mais frágil 

e se descolará mais facilmente [97]. Por causa disso, as medidas de porosidade 

e teor de óxido foram feitos somente no mais espesso por possuir uma área 

maior. 

   

Figura 35 Micrografias de MEV dos recobrimentos fino (esquerda) e espesso (direita) 
produzidos por aspersão térmica por chama 

 

A microestrutura dos recobrimentos foi bem mais heterogênea do que as 

amostras produzidas por fundição em molde de cobre e por melt-spinning. Esta 

apresenta características típicas de recobrimentos produzidos por aspersão 

térmica, como porosidade e inclusões de óxido. A Figura 88 abaixo ilustra um 

mapeamento de EDS da microestrutura do recobrimento. Nesta figura, é 

possível ver como as regiões mais claras são de fato inclusões de óxido rico em 

Ce, os outros elementos terra raras foram considerados juntamente com o Ce. 
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Figura 36 Imagem produzida por mapeado de EDS em recobrimento produzido por aspersão 
térmica mostrando a presença de partículas de óxido rico em Ce 

 

As figuras abaixo foram obtidas por microscopia óptica para melhor 

apresentar a porosidade das amostras. A porosidade total medida foi de 12% 

(para ambos os recobrimentos), valor dentro do considerado normal para o 

processo de aspersão por chama [1]. Utilizando as imagens feitas com elétrons 

retroespalhados também foi calculada a fração em área de óxidos no 

recobrimento, o valor medido para a fração de óxidos foi de 6,4±0,8%. 
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Figura 37 Micrografia de MEV com SE do recobrimento mais grosso produzido por aspersão 
térmica por chama mostrando a porosidade 

 

A dureza do recobrimento foi medida de duas formas. Primeiro foram 

feitas medidas dentro de um “splat” utilizando uma carga baixa (50g). Estas 

indentações ficaram totalmente contidas dentro de um splat e tiveram uma 

dureza de 381,8±26,3. Estas medidas foram feitas tanto no recobrimento mais 

espesso quanto no mais fino. No recobrimento mais espesso foram feitas 

também medidas usando cargas maiores. Para estas medidas, evitou-se o 

contato em regiões de poros grandes, mas poros pequenos foram amostrados 

junto com o material do recobrimento, para estas indentações o valor médio da 

dureza medida foi de 289,9±32,8.  

A composição química média do material metálico do recobrimento e das 

inclusões de óxido foram medidas e comparada com a composição média do pó 

utilizado para a confecção do recobrimento, a média e desvio padrão dos valores 

medidos em três regiões distintas podem ser vistos na Tabela 16. O oxigênio 

somente foi quantificado nas inclusões de óxido, pois somente foi possível ver 

um pico de energia deste elemento nesta fase e, por isso, ele foi removido da 

quantificação das fases metálicas. 
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Tabela 8 Composição medida por EDS de diferentes regiões do recobrimento produzido por 
aspersão térmica (em %at) 

 Al Mn Ce O 

Pó 88,7±0,5 9,2±0,4 2,2±0,1 - 

Metal do Recobrimento 90,0±0,4 7,8±0,5 2,2±0,2 - 

Óxido 38,7±2,2 0,1±0,1 5,3±0,8 56,0±2,8 

  

É importante ressaltar que foi medido apenas o teor de Ce, mas nestes 

recobrimentos o metal terra rara utilizado foi Misch Metal, que contém outros 

metais terra rara. Utilizando a fração de Ce medida por FRX, pode-se estimar 

que o teor total de terras raras no pó e no metal de recobrimento é da ordem de  

3,2, um valor muito mais próximo aos 4% adicionados. É possível perceber pela 

tabela acima que os óxidos, apesar de serem mais ricos em Ce do que o metal 

do recobrimento, ainda são mais ricos em alumínio do que em Ce. Isso explica 

não ter havido um decréscimo significativo de Ce na composição do pó para o 

metal do recobrimento. A maior diferença entre a composição medida antes e 

depois da produção do recobrimento está no teor de Mn que decaiu 

significativamente. É possível que esta queda seja explicada pela alta tendência 

à volatilização do Mn. Nesse sentido, como a tocha da asperção por chama 

chega a temperaturas da ordem de 3000°C [87], parte do Mn pode ter se 

volatilizado. A composição medida tanto para o pó quanto para o recobrimento 

é muito mais rica em Mn do que esperado (foi colocado 6%), esta diferença entre 

valor medido e adicionado pode ser devido ao fato do Mn ser o elemento com 

menor tendência à oxidação e, portanto, foi o mais “protegido” durante a 

fabricação do lingote e a atomização. Além disso,  a diferença pode ser também 

devido ao fato do EDS ser uma análise semiquantitativa. Como não foi utilizado 

nenhum padrão de Al, Mn e Ce, o resultado medido não é totalmente preciso. 

Foram feitas difrações de raios-X para caracterizar as fases formadas no 

recobrimento, pela figura abaixo (90), que compara os difratogramas do pó 

utilizado para produzir o recobrimento com os difratogramas da base do 

recobrimento e do topo. É possível perceber que ambos são muito similares, o 

que era esperado, uma vez que cada passe de aspersão não deve introduzir 

uma quantidade grande de calor ao subtrato não havendo assim razões para 
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que haja alteração nas fases formadas ao comparar as últimas camadas a se 

formarem com as primeiras. Além disso, é possível perceber que as fases são 

muito similares às formadas no pó utilizado para a sua fabricação, o que também 

era esperado, uma vez que as análises da seção anterior mostraram que, para 

esta composição, desde amostras solidificadas muito rapidamente até amostras 

solidificadas em taxas intermediárias (em molde de cobre) levam à formação de 

uma microestrutura composta de Al20Mn2Ce, Al11Ce3 e Al (CFC). Como as taxas 

de resfriamento tanto do processo de atomização quanto do processo de 

aspersão geralmente se encontram nessa faixa, era esperado que a mesma 

microestrutura se formasse. 

10 20 30 40 50 60 70

 Pó 53-106um

 Topo Recobrimento

2

 Base Recobrimento

 

Figura 38 Difratogramas de DRX do recobrimento na região do topo e base (região de interface 
com substrato) em comapração com o difratograma do pó utilizado na sua fabricação, para 

indexação, comparar com Figura 24b 

 

A Figura 39 abaixo ilustra a microestrutura dentro de um splat solidificado 

por aspersão por chama. 
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Figura 39 Micrografia de MEV de um splat do recobrimento produzido por aspersão térmica 
sob uma magnificação maior 

 

Pode-se perceber, pela micrografia acima, a semelhança da 

microestrutura de um splat com a microestrutura da fita de mesma composição 

(Figura 24). Assim, fica claro que a taxa de resfriamento imposta pelo processo 

de Aspersão por Chama é mais que suficiente para a formação da microestrutura 

composta majoritariamente de fase metaestável. 

O recobrimento produzido por aspersão por chama ficou com uma 

porosidade relativamente alta e com uma quantidade de inclusões de óxido 

considerável (6,4±0,8%). Esta combinação de porosidade alta com inclusões de 

óxido fori responsável por diminuir a dureza global do recobrimento em cerca de 

100HV em comparação com a dureza da fase metaestável. Desta forma, o 

recobrimento ficou constituído de uma matriz metálica dura com concentradores 

de tensão e vazios. Assim, o recobrimento produzido, se testado em desgaste 

provavelmente teria um desempenho razoável, mas ainda há muito espaço para 

melhoras. O uso de uma técnica que reduza a quantidade de porosidade (como 

HVOF) e/ou mudanças nos parâmetros de processo, como alteração na razão 

gás/combustível da tocha para criar uma atmosfera mais redutora 

(consequentemente reduzindo a oxidação), com certeza melhoraria ainda mais 

a microestrutura do recobrimento. Como o principal escopo deste trabalho não é 

estudar a influência do processamento nestes recobrimentos, as informações 
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tiradas dos resultados das análises feitas no recobrimento de aspersão por 

chama bastam para as principais análises desejadas a priori: 

 A taxa de resfriamento imposta por processos de Aspersão 

Térmica foi suficiente para a formação da fase metaestável e sua 

microestrutura ficou extremamente refinada, similar à observada na fita 

produzida por melt-spinning; 

 Assim, se o recobrimento desejado necessitar certa ductilidade, é 

necessário aumentar ainda mais o teor de Al para favorecer uma 

formação de um maior teor de fase CFC; 

 Se o recobrimento puder ser bem fino, aumentar o teor de Mn e/ou 

Ce é uma alternativa viável para aumentar a dureza do recobrimento 

conforme visto pelo diagrama de dureza das fitas (Figura. 31), sendo que 

aumentar o teor de Ce é mais eficiente, mas mais caro e provavelmente 

aumentará a quantidade de óxido nas amostras. 

 

5.2. Solidificação Intermediária e Estabilidade Térmica 

5.2.1. Amostras na forma de cilindros escalonados do 

sistema Al-Mn-Ce – Resfriamento Intermediário 

Algumas das composições que foram preparadas na forma de fita foram 

selecionadas para preparar amostras na forma de cilindros escalonados, com o 

intuito de estudar da influência da taxa de resfriamento nas microestruturas 

formadas. As composições escolhidas para este estudo foram as Al-6Mn-2Ce, 

Al-6Mn-4Ce e Al-12Mn-2Ce. O principal motivo de se ter escolhido as duas 

primeiras composições é por serem as mais promissoras para serem usadas 

como composições com boa resistência mecânica por conta de suas altas 

durezas, sem serem aparentemente muito frágeis. Já o principal motivo para se 

escolher a composição Al-12Mn-2Ce foi investigar se a fase icosaedral também 

se formaria em uma amostra produzida com uma taxa de resfriamento inferior.  

A microestrutura da liga Al-6Mn-4Ce era composta de basicamente duas 

regiões em todos os cilindros (de qualquer espessura). A região mais 

comumente encontrada nas bordas das amostras e em maior quantidade nas 

amostras mais finas era composta por uma fina dispersão de fases de morfologia 
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próxima à equiaxial com uma matriz eutética. Esta microestrutura está 

caracterizada na Figura 51. A fase equiaxial se trata da fase Al20Mn2Ce, o que 

foi confirmado posteriormente por análise de MET, como será mostrado mais 

adiante. Já a matriz se trata de um eutético Al com Al11Ce3 como também será 

mostrado através da análise de MET.  

  

 
 

  

 

Figura 40 Micrografias de MEV das amostras na forma de cilindros produzidas com a liga de 
composição nominal Al-6Mn-4Ce 
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Regiões mais centrais dos cilindros apresentaram grandes dendritas, cujo 

tamanho aumenta com a espessura do cilindro escalonado analisado. A região 

interdendrítica era composta majoritariamente por uma matriz eutética e fase 

CFC isolada. Ao redor da dendrita pode ser vista uma região em que a fase 

Al20Mn2Ce volta a aparecer, mas agora em conjunto com CFC e com o 

microconstituinte eutético. 

As dendritas grandes se tratam da fase τ que aparece sob taxas de 

resfriamento inferiores, já que o teor desta fase aumentou com a espessura das 

amostras e a proximidade com o centro dos cilindros. Assim, conforme será 

observado na seção de resfriamento lento, a fase τ que é a estável vai 

dominando a microestrutura conforme a taxa de resfriamento do sistema vai 

abaixando. A formação de fase CFC isolada pode ser explicada ao visulizar a 

posição desta liga em relação aos triângulos de compatibilidade com as fases τ 

e Al20Mn2Ce. Para isto, a composição de ambas as fases foram medidas por 

EDS, estes valores estão apresentados na Tabela 11. 

 Tabela 9 Composição medida por EDS de diferentes fases em amostra na forma de cilindro da 
liga Al-6Mn-4Ce (em %at) 

 Al Mn Ce 

Fase dendrítica 77,2 15,2 7,6 

Fase metaestável 87,2 8,3 4,6 

A composição medida e apresentada na tabela acima é condizente com 

as composições estequiométricas Al20Mn2Ce e Al10Mn2Ce (composição limite da 

fase τ). Ao colocar estas composições em conjunto com a da liga Al-6Mn-4Ce 

em um diagrama ternário, e ao traçar o triângulo de compatibilidade entre as 

fases CFC, Al20Mn2Ce ou Al10Mn2Ce e com o eutético do Al-Ce, vemos o que 

está apresentado na Figura 41. 
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Figura 41 Posição da liga Al-6Mn-4Ce (triângulo) nos triângulos de compatibilidade contendo a 
fase CFC, microconstituinte eutético Al-Al11Ce3 com a fase Al20Mn2Ce (A) e τ (B) 

 

Conforme visto na Figura 41A, a liga Al-6Mn-4Ce se encontra exatamente 

na linha entre a fase Al20Mn2Ce e o microconstituinte eutético, para esta liga, 

praticamente só estes dois componentes poderão ser vistos. Entretanto, se a 

fase ternária presente for a fase τ, conforme pode ser visto na Figura 41B, a liga 

Al-6Mn-4Ce se encontra no meio do triângulo de compatiilidade e, com isso, é 

esperada a formação tanto do microconstituinte quanto de fase CFC, conforme 

visto nas micrografias da Figura 51. 

Outro fato importante de se ressaltado é que algumas dendritas não 

apresentaram regiões adjacentes com enriquecimento significativo de Al, como 

pode ser visto na Figura 51. A região adjacente à dendrita apresenta a 

microestrutura de fase metaestável em matriz eutética, sem Al isolado. Este tipo 

de microestrutura apareceu ao redor de dendritas pequenas (vide dendrita 

menor de ~50 micra identificada na figura), nas quais a partição de Al não foi 

muito grande em termos absolutos, não havendo muito enriquecimento de Al nos 

arredores para alterar a microestrutura. Nestes casos, provavelmente o eutético 

do arredor “absorveu” este excesso de Al, o que poderia ocorrer por conta da 

taxa de resfriamento possibilitar alguma flexibilidade de formação do eutético. 

É interessante comparar a morfologia de ambas as fases ternárias: 

enquanto que a fase τ cresce na forma de dendritas extremamente ramificadas, 

isso não acontece com a fase Al20Mn2Ce. Esta última cresce de forma facetada. 

Isto é extremamente relevante para analisar o quão fácil a fase pode crescer: 
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Fases facetadas têm taxas de crescimento extremamente baixas em 

comparação com fases de crescimento dendrítico [4]. A fase metaestável por 

outro lado, possui uma alta taxa de nucleação, o que evidentemente a fase 

estável não possui, dada a heterogeneidade na formação das dendritas. 

Portanto, dificilmente a microestrutura de uma amostra contendo a fase estável 

será tão boa para propriedades mecânicas quanto a da fase metaestável. 

A amostra solidificada em cilindro de 4mm de espessura foi analisada por 

MET para confirmar a natureza das fases formadas. A região na qual a amostra 

apresentou área fina não coincidiu com a nenhuma região que continha 

dendritas. Dessa forma, apenas a natureza da fase mestaestável e do eutético 

puderam ser confirmados. A Figura 42 ilustra a microestrutura visualisada por 

MET e os padrões de difração da fase metaestável e de uma lamela de eutético 

da fase Al11Ce3. 

 

 

 

 

[201] da fase 

Al11Ce3 

 

[101] da 

metaestável 

Figura 42 Resultados da análise de MET em amostra cilíndrica de 4mm de diâmetro de 
composição nominal Al-6Mn-4Ce contendo uma imagem de campo claro e duas difrações de 
elétrons comprovando a natureza das fases Al20Mn2Ce como a fase esférica e Al11Ce3 como a 

fase do eutético (juntamente com a fase CFC). 

Ao avaliar estas amostras por DRX e comparar com os resultados da fita 

e do lingote (cuja microestrutura será descrita em detalhes na seção 5.3), 

conforme pode ser visto na Figura 42, fica claro que ao aumentar a taxa de 
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resfriamento, a formação da fase Al20Mn2Ce é favorecida em relação à formação 

da fase τ. Tanto o Al como a fase Al11Ce3 se formam sob qualquer taxa de 

resfriamento estudada. As linhas coloridas da Figura 42 foram incluídas como 

para facilitar a visualização da formação das fases mencionadas. Este resultado 

confirma o que foi visualizado nas análises de microscopia. 

 

Figura 43 Difratogramas de Raios X das amostras da liga de composição nominal Al-6Mn-4Ce 
que foram produzidas neste trabalho – os outros picos não indexados são das mesmas 4 fases, 
não foram indexados para facilitar a visualização da substituição da fase formada em função 

da taxa de resfriamento 

 

A dureza desta liga foi medida tanto nas regiões adjacentes às dendritas 

quanto na região composta de fase ternária metaestável e eutético. Como é 

possível visualizar pela marca das indentações em ambas as regiões (Figura 55) 

com a mesma carga. A região adjacente à dendrita é não só menos dura 

(indentação maior) como mais frágil, o que pode ser visto pelas trincas que se 

formam atravessando os braços da dendrita. Os resultados de dureza dessa liga 

serão apresentados na seção de tratamentos térmicos. 
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Figura 44 Micrografias ópticas das indentações Vickers feitas nas amostras na fomra de 
cilindros de composição nominal Al-6Mn-4Ce em região composta exclusivamente por fase 
Al20Mn2Ce em matriz eutética (esquerda) e fase τ em matriz eutética com fase CFC isolada 

(direita) 

 

As microestruturas das amostras de composição Al-12Mn-2Ce 

apresentaram efeito similar de aumentar a fração da fase estável em prol da 

metaestável ao se reduzir a taxa de resfriamento. Entretanto, as microestruturas 

e outras fases presentes foram diferentes. Ao invés de uma matriz eutética, as 

regiões resfriadas rapidamente continham uma mistura de Al e fase intermetálica 

do sistema binário Al-Mn. A fase presente variou com a taxa de resfriamento 

(espessura e posição em relação ao centro do cilindro). Na Figura 45, podem ser 

vistas diferentes microestruturas encontradas nos cilindros desta liga. 
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Figura 45 Micrografias de MEV das amostras na forma de cilindros produzidas com a liga de 
composição nominal Al-12Mn-2Ce 

 

A análise de EDS feita nas diferentes fases conforme identificado na 

Figura 45 pode ser vista na Tabela 12 abaixo. 

Tabela 10 Composição medida por EDS de diferentes regiões em amostra na forma de cilindro 
da liga Al-12Mn-2Ce (em %at) 

Região Al Mn Ce 

1 81,1 18,5 0,4 

2 89,4 10,4 0,3 

3 86,2 9,3 4,6 

4 96,5 2,3 1,2 

5 79,5 15,3 5,2 

Conforme pode ser visto pela análise de MEV, a fase com Ce que se 

forma sob altas taxas de resfriamento continua a ser a fase metaestável 

Al20Mn2Ce, enquanto que ao reduzir a taxa de resfriamento, grandes dendritas 

da fase estável Al10Mn2Ce começam a dominar. A fase que se forma junto com 
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Al e com alguma das fases ternárias muito provavelmente é do binário Al-Mn, já 

que, como pode ser visto na análise de EDS, o teor de Ce nestas fases é muito 

baixo. Tanto pela imagem quanto pela análise de EDS, é possível perceber que 

existem duas fases presentes ricas em Mn, uma envolvendo a outra, a fase 

exterior é mais pobre em Mn que a interior. Este tipo de microestrutura é muito 

característico de reação peritética, o sistema Al-Mn apresenta várias reações 

peritéticas entre as quais, esta provavelmente se trata da formação da fase 

Al6Mn em prol da Al4Mn, conforme discutido na seção anterior. As análises de 

EDS confirmam que esta é a reação ocorrendo, isso porque a composição 

medida da fase interior, que se formou primeiro é próxima à da fase Al4Mn que 

se forma em temperaturas mais altas. A fase Al6Mn se forma consumindo esta 

primeira, formando a microestrutura que pode ser vista nas figuras acima. A 

composição medida é um pouco mais rica em Al do que a composição 

estequiométrica prevê, provavelmente por conta da fina espessura da lamela 

levar a imprecisões na medida quantitativa. Entretanto, a comparação qualitativa 

aliada aos resultados apresentados na seção anterior fornecem fortes indícios 

de que esta é a reação que está a ocorrer. 

Os padrões de difração de raios X ilustrados na Figura 46 confirmam 

novamente a formação da fase tenrária estável em detrimento da metaestável 

na medida em que a taxa de resfriamento diminui. 
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Figura 46 Padrões de Difração de Raios X das diferentes amostras das ligas Al-12Mn-2Ce com a 
seguinte escala de cores: Preto- ternária meta, amarelo- ternária estável, vermelho QC, azul - 

alumínio 

 

Foi feita uma análise de MET no cilindro de 4mm de espessura para 

confirmar que a fase binária Al-Mn presente nestas amostras não era um 

quasicristal. Como pode ser visto pela Figura 47 abaixo, o padrão de difração de 

elétrons dessa fase não é aperiódico, trata-se da fase Al4Mn. 

 

Figura 47 Micrografia de STEM-BFde cilindro de composição Al-12Mn-2Ce mostrando que a 
fase presente não é um quasicristal 
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As microestruturas das amostras de composição Al-6Mn-2Ce podem ser 

vistas através das micrografias de MEV ilustradas na Figura 48 abaixo. 

A  B  

C  D  

Figura 48 Micrografias de MEV das amostras na forma de cilindros produzidas com a liga de 
composição nominal Al-6Mn-2Ce com 2mm de diâmetro (a, b) e 8mm (c, d)  

 

Como pode ser visto pela Figura 48 acima, todos os cilindros analisados 

(até 8mm de espessura) eram compostos por uma fase ternária dispersa em 

uma matriz de alumínio. Não pode ser encontrada nenhuma dendrita da fase 

estável em nenhuma das amostras. O principal efeito que pode ser visto ao 

analisar cilindros mais espessos foi o de menor refino da microestrutura para 

menores taxas de resfriamento, como pode ser visto ao se comparar as 

microestruturas apresentadas nas figuras 48b e 489d, ambas nas regiões 

centrais dos cilindros. Em um mesmo cilindro, pode ser observada a presença 

de diferentes graus de refino da microestrutura para diferentes distâncias em 

relação ao centro da amostra, como ilustrado através da micrografia geral da 
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amostra de 8mm, na Figura 49. Nas figuras acima, fica clara a natureza facetada 

da fase Al20Mn2Ce.  

 

Figura 49 Micrografia da amostra com 8mm de espessura mostrando os diferentes graus de 
refino da microestrutura para regiões do cilindro 

 

Como pode ser visto, não há a presença de nenhuma dendrita da fase 

ternária estável (estaria muito mais clara devido ao maior peso atômico médio), 

mas as fases na região central estão em tamanhos muito menores do que nas 

bordas. 

Para verificar o efeito da taxa de resfriamento (e consequentemente o 

grau de refino dos intermetálicos) na dureza, foram feitas análises comparativas 

entre as amostras de diversos diâmetros e uma análise do perfil de dureza na 

amostra de 8mm de diâmetro. Para a comparação das amostras de diferentes 

diâmetros, as indentações foram todas feitas a uma distância de 0,5mm da 

borda, com carga aplicada de 500g por 15s. A Figura 50 ilustra graficamente os 

valores de dureza das amostras em função do diâmetro. 
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Figura 50 Valores de dureza médios medidos para as amostras da liga Al-6Mn-2Ce de 
diferentes diâmetros a 0,5mm da superfície 

 

A Figura 51 ilustra graficamente o perfil de dureza da amostra de 8mm. 
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Figura 51 Valores do perfil de dureza medidos na secção transversal de uma amostra da liga Al-
6Mn-2Ce de 8mm de diâmetro 
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Pelas figuras apresentadas acima fica claro que a taxa de resfriamento 

tem pouco efeito na dureza das amostras. Apesar do gráfico apresentado na 

Figura 50 apresentar uma leve tendência de diminuição da dureza conforme a 

espessura das amostras diminui, pode-se notar que este efeito é muito pequeno 

e que até mesmo as barras de erro das medidas chegam a se interceptar. O 

perfil de dureza medido na secção tranversal da amostra de 8mm também 

mostra que o desvio padrão das medidas é maior do que as variações por conta 

de refino da microestrutura. Este perfil de dureza também mostra como os 

valores variam mais no centro do que nas bordas, exatamente onde existe uma 

grande quantidade de defeitos de solidificação, como pode ser visto na Figura 

49. 

 Ao comparar as três amostras analisadas aqui, observou-se que as mais 

promissoras para a produção de amostras com boa resistência mecânica são as 

de composição nominal Al-6Mn-2Ce e Al-6Mn-4Ce. A liga Al-12Mn-2Ce 

apresentou uma fração de fase CFC muito pequena o que faz com que esta liga 

seja extremamente frágil, quebrando-se facilmente ao ser manuseada. Em todos 

os casos, observou-se a formação da fase ternaria Al20Mn2Ce em maiores taxas 

de resfriamento e esta foi sendo gradualmente substituída pela fase Al8Mn4Ce, 

na medida em que a taxa de resfriamento é reduzida. A liga Al-6Mn-2Ce se 

mostrou a menos sensível à variação da taxa de resfriamento, no cilindro de 

8mm de espessura não pode ser encontrado nenhuma dendrita da fase estável. 

Assim, esta liga é provavelmente a mais fácil de ser conformada sem o 

aparecimento da fase estável que, conforme mostrado pelas indentações é 

indesejável, pois além de reduzir a dureza da amostra, também aumenta sua 

fragilidade.   

 

5.2.2. Amostras com Misch Metal ao invés de Ce 

Para que estas ligas possuam alguma perspectiva de serem aplicadas 

comercialmente, alternativas mais baratas comparado ao uso de Ce devem ser 

investigadas dado o alto preço desta matéria prima. Conforme explicado, Misch 

Metal (Mm) é uma mistura de terras raras, em especial Ce e La que possui custo 

significativamente inferior ao do Ce puro. Esta mistura é comumente utilizada em 
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processos de aciaria de desoxidação e, portanto, possui uma rede de 

fornecimento global muito bem estabelecida. Como o Ce e La são metais com 

propriedades muito similares e esta mistura já foi utilizada por Jun et al. em um 

trabalho anterior [85], gerando uma microestrutura similar à reportada na seção 

anterior para a liga Al-6Mn-4Ce, foi testada a conformação de cilindros 

escalonados com Misch Metal na composição Al-6Mn-4Ce e as microestruturas 

e temperaturas de transformação de fases foram comparadas. 

Foi feita uma análise de fluorescência de raios-X (FRX) para estimar a 

composição do Misch-Metal usado. O resultado pode ser visto na Tabela 13 

abaixo. 

Tabela 11 Valores de composição medidos do Misch Metal utilizado medidos por FRX (em %at) 

 Ce La Si Nd Pr Outros Total 

Medida FRX 71,83 24,87 0,53 - - 2,79 100 

Os valores medidos apontam que o Misch Metal usado é relativamente 

puro e rico em Ce. Para os cálculos de conversão de % atômica em peso para a 

preparação dos lingotes, foi utilizada a proporção 74% Ce com 26% de La 

(medidas foram normalizadas pelo teor de Ce e La). 

Na Figura 52 abaixo, estão comparadas as microestruturas formadas nos 

cilindros de 2mm e 4mm de espessura das amostras com Ce e Mm. 
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Figura 52 Micrografias de MEV comparando as amostras produzidas com Ce (esquerda) e 
Misch Metal (direita) 

Conforme pode ser visto nas micrografias acima, as microestruturas 

formadas foram muito similares. Em ambos os casos, algumas regiões 

compostas por fase ternária metaestável em matriz eutética foram encontrados, 

dendritas da fase estável também puderam ser encontradas nas regiões de 

menor taxa de resfriamento. A microestrutura dos lingotes também foi similar, de 

forma que em ambos os casos, dendritas de fase ternária puderam ser vistas em 

matriz eutética e um pouco de fase CFC, como pode ser visto na Figura 53 

abaixo. Os resutlados completos da caracterização dos lingotes desta liga com 

Ce serão apresentados na seção 5.3.1. 
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Figura 53 Lingotes produzidos no forno arc-melter das composições com Ce (esquerda) e Misch 
Metal (direita) 

 

O termograma da liga produzida com Misch Metal pode ser visto na Figura 

54 abaixo. O difratograma é muito similar ao da liga com Ce (seção 5.3.1), a 

temperatura da reação invariante desta liga (L + τ > Al + Al11Ce3) é de 438°C, 

aproximadamente 2°C inferior ao medido da liga com Ce. Já a temperatura 

liquidus aparentemente se manteve a mesma (915°C) em ambas as amostras. 

Considerando a proximidade das temperaturas medidas, é possível afirmar que 

estes são muito similares.   
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Figura 54 Termograma de DSC da liga Al-6Mn-4Mm 

Todos os resultados aqui apresentados forneceram indícios de que a 

substituição de Ce por Mm não tem praticamente nenhuma influência no 

comportamento de solidificação de ligas com a composição Al-6Mn-4Ce e que o 
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Mm pode ser usado como alternativa economicamente mais viável para a 

produção desta liga. Justificando o uso de Mm na produção do recobrimento 

apresentado na seção 5.1.3. 

 

5.2.3. Estabilidade térmica das Microestruturas Formadas 

5.2.3.1. Curvas de Dureza e Características 

Microestruturais Decorrentes da Decomposição da 

Microestrutura de Solidificação 

As ligas de composição nominal Al-6Mn-2Ce, Al-6Mn-4Ce e Al-12Mn-2Ce 

foram também estudadas quanto a estabilidade térmica das microestruturas 

formadas. A temperatura utilizada para o estudo foi 350°C, baseado no estudo 

feito por Gordillo et al. [86], no qual uma liga de composição similar à primeira, 

Al-5Mn-2Ce, foi produzida por extrusão a quente de um pó atomizado, a liga Al-

6Mn-2Ce também teve sua estabilidade térmica estudada na temperatura de 

300°C. Conforme mencionado anteriormente, as amostras produzidas neste 

trabalho para estudo da estabilidade térmica foram produzidas por 

coquilhamento em molde de cobre em barras cilíndricas de 3mm de diâmetro. 

A dureza das amostras da composição Al-6Mn-2Ce foi medida em função 

do tempo de tratamento térmico, a curva ilustrada na Figura 55 abaixo revela a 

variação da dureza com o tempo de tratamento nas temperaturas de 300 e 

350°C. 
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Figura 55 Curvas de dureza em função de tempo de tratamento térmico nas amostras da liga 

Al-6Mn-2Ce nas temperaturas de 300 e 350°C 

 

As curvas de dureza da liga Al-6Mn-2Ce revelam um aumento de dureza 

nas primeiras horas de tratamento térmico e, depois de um máximo, em 

aproximadamente 15hs para as amostras tratadas a 350°C, a dureza começa a 

cair. Neste ponto de máximo, a liga tem a dureza aumentada em 

aproximadamente 50HV, 33% da dureza inicial da amostra, um valor 

consideravelmente alto para ligas de alumínio. Este comportamento foi diferente 

do resultado obtido por Gordillo e colaboradores [86] para seus diferentes 

tratamentos térmicos, no qual a dureza subiu monotonicamente com o tempo de 

tratamento térmico. A curva obtida neste trabalho é muito similar a curvas de 

amostras que sofrem endurecimento por precipitação, as análises de 

microscopia foram feitas para explicar este comportamento encontrado. 

As micrografias das amostras da liga de composição nominal Al-6Mn-2Ce 

tratadas a 350°C podem ser vistas na Figura 56 para todos os tempos utilizados 

no tratamento térmico.  
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Figura 56 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas termicamente por 
tempos de 0 a 48h a 350°C 
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Conforme pode ser visto na figura acima, a microestrutura das amostras 

desta composição aparentemente pouco sofreu com a temperatura. Uma fase 

de maior peso atômico (mais clara) foi surgindo ao redor da fase ternária 

metaestável, mas mesmo após 48hs a 350°C sua fração volumétrica continuou 

a ser relativamente baixa. Ao redor dos grãos da fase metaestável começa a 

aparecer uma fina camada de peso atômico intermediário, como pode ser visto 

na região indicada pelas setas na micrografia da amostra tratada por 48hs. Na 

tentativa de se caracterizar a fase formada e sua fração volumétrica, análises de 

DRX foram feitas nestas amostras para os tempos de 0, 12 e 48hs, conforme 

pode ser visualizado na Figura 57 abaixo.  
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Figura 57 Difratogramas de DRX das amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas termicamente por 

tempos de 0, 12 e 48h a 350°C 

 

Os três padrões são muito similares, entretanto, reflexões com 

intensidades relativas baixas começam a aparecer na posição das reflexões 

referentes à fase Al11Ce3 e Al6Mn, conforme pode ser visto na figura. As reflexões 

das fases inicialmente presentes, a fase ternária metaestável Al20Mn2Ce e a fase 

Al-alfa, continuam presentes nas amostras tratadas até 48hs, seus picos não 

foram indexados somente na amostra sem tratamento térmico para destacar a 

presença das fases que apareceram com o tratamento térmico. 
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Diferentemente do caso da liga estudada por Gordillo et al. [86], a fase 

ternária metaestável se manteve presente nas amostras após várias horas de 

tratamento térmico a 350°C. A composição das ligas deste trabalho e da 

literatura não é muito diferente, consequentemente isto não deve ser  a causa 

da diferença de resultados encontrados. Este trabalho de Gordillo envolveu uma 

etapa de processamento termomecânico, que é a extrusão do pó a 310°C com 

uma quantidade considerável de deformação (foi utilizada uma razão de 12:1). 

Uma vez que no presente trabalho foram produzidas amostras por solidificação, 

não houve nenhum passo de deformação. Assim, as amostras eram inicialmente 

diferentes, enquanto que nas ligas produzidas neste trabalho apenas as duas 

fases mencionadas estavam presentes nas amostras. No caso do estudo de 

Gordillo, nas amostras, as fases Al6Mn, Al12Mn e Al11Ce3 também estavam 

presentes e a microestrutura e dispersão destas fases também era diferente. No 

trabalho deste grupo, foram publicadas as duas curvas apresentadas na Figura 

58 abaixo. 

  

 

Figura 58 Curvas de dureza reportadas por Gordillo et al. [86] para a liga Al-5Mn-2Ce 
mostrando a evolução da fração de cada fase presente em suas amostras em função do tempo 

em tratamentos térmicos a 350°C (esquerda) e curvas de dureza em amostras desta 
composição para diferentes temperaturas de tratamento térmico (direita) 

 

Como pode ser visto nas curvas acima, a fração da fase Al12Mn subiu 

muito com o tempo e após 40 horas de tratamento térmico, dominava a amostra. 

Esta mudança microestrutural gerou uma grande variação na dureza, como pode 

ser visto na Figura 58b. Os resultados sugerem que na condição de equilíbrio, a 
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350°C, as fases que estariam em equilíbrio são a Al12Mn, Al11Ce3 e Al. Estas três 

fases formam um triângulo de compatibilidade no qual a composição Al-6Mn-

2Ce também está inclusa, ou seja, para ambas as ligas as fases em equilíbrio 

devem ser as mesmas para esta temperatura. Entretanto, como os resultados 

deste trabalho mostraram, o desenvolvimento microestrutural para as amostras 

coquilhadas foi completamente diferente. Para esclarecer todas estas diferenças 

encontradas entre os dois trabalhos, foram feitas análise no MET das amostras 

tratadas por 12 e 48hs a 350°C, além da amostra sem tratamento térmico. A 

Figura 59 ilustra as micrografias gerais de STEM campo claro e escuro (detector 

anelar) das amostras nas três condições. 
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Figura 59 Imagens de STEM-BF (direita) e DF (esquerda) das amostras de composição Al-6Mn-
2Ce tratadas termicament por 0h (1a coluna), 12h (2a coluna) e 48h (3a coluna). 
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Pela figura acima, pode-se ver que a amostra inicialmente é composta 

somente pela fase ternária metaestável e uma matriz de Al. A natureza de ambas 

as fases foi confirmada por difração de elétrons e EDS (não mostrado aqui). 

Diferente do visualizado em MEV, as amostras tratadas por 12 e 48 horas 

exibiram microestruturas muito diferentes sob as maiores magnificações do 

MET. As matrizes apresentam fases nanométricas precipitadas, além disso, 

nestas amostras também podem ser vistos grãos da fase Al20Mn2Ce, e dentro 

deles a fase de maior peso atômico, presente nas micrografias de MEV, seu 

tamanho e formato muda consideravelmente da amostra tratada por 12 e 48hs. 

Na Figura 60, as matrizes das três amostras podem ser vistas sob uma maior 

magnificação. Um padrão de nanodifração indexado como o eixo de zona [112] 

da fase Al6Mn tirado de um dos precipitados da amostra tratada por 48hs 

também pode ser visto. 
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Figura 60 Imagens de STEM-BF da matriz da amostra da liga Al-6Mn-2Ce tratada 
termicamente a 350°C por 0h (a), 12h (b), 48h (c) e padrão de difração de um dos precipitados, 

fase Al6Mn no eixo de zona [112]  

 

Conforme a imagem revela, diversos grãos da fase Al6Mn estão presentes 

na matriz de Al. Na amostra tratada por 12hs eles estão em tamanho muito 

menor, mas estão presentes em grande quantidade, conforme pode ser visto nas 

regiões indicadas. Esta fase se apresenta na morfologia de placas com 

diferentes orientações e suas dimensões são relativamente grandes na amostra 
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tratada por 48.  A quantidade de Mn foi medida na matriz das três condições por 

EDS, o resultado da quantificação está apresentado na Tabela 14. 

Tabela 12 Medidas de EDS do teor de Mn na matriz das amostras tratadas termicamente a 
350°C por diferentes tempos (em %at) 

Amostra 0hs 12hs 48hs 

Teor de Mn na Matriz(%at) 1,6 0,9 0,0 

 

A presença desta fase na matriz de Al explica a curva de dureza mostrada 

no início desta seção (Figura 66). O que esta havendo é o endurecimento das 

amostras por precipitação da fase intermetálica Al6Mn. Inicialmente existe uma 

quantidade de Mn retido em solução sólida metaestável na fase CFC, na 

condição de 12hs de tratamento térmico uma certa quantidade de Mn já formou 

precipitados nanométricos de Al6Mn, mas ainda existe uma quantidade de Mn 

detectável na matriz. Na amostra tratada por 48hs, os precipitados já estão 

grandes, uma vez que como a curva de dureza revela, as amostras já estão em 

uma condição superenvelhecida e não pode ser detectado nenhum teor residual 

de Mn na matriz. O Mn fica retido metaestavelmente na fase por conta da 

relativamente alta taxa de resfriamento imposta durante a solidificação, e com o 

tratamento térmico ocorre a precipitação da fase intermetálica endurecendo a 

amostra nas primeiras horas de tratamento térmico. Enquanto os precipitados 

estão finos, na medida em que vão crescendo, sua eficiência como agente 

endurecedor cai e a dureza da amostra volta a cair. 

Ao examinar sob uma maior magnificação a interface entre a fase 

metaestável e a matriz de Al com os precipitados, pode-se perceber que existe 

uma camada de outra fase as separando. Nas micrografias de campo claro 

apresentadas na Figura 61 isto fica claro. No canto direito superior pode ser visto 

o padrão de difração indexado correspondente ao eixo de zona [311] da fase 

Al6Mn. 
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Figura 61 Imagens de campo claro (BF) da camada de Al6Mn que se forma ao redor da fase 
ternária nas amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas termicamente por 12h (esquerda) e 48h 

(direita) 

 

Ao comparar a espessura da fase Al6Mn nas duas amostras, pode-se ver 

que a espessura na amostra tratada por 12hs é cerca de 100 micra enquanto 

que na amostra tratada por 48hs a espessura é da ordem de 150 micra. Esta 

medida serve de indício para mostrar que rapidamente é formada uma “capa” da 

fase Al6Mn envolvendo a fase Al20Mn2Ce. Depois de formada, sua espessura 

não sofre uma grande variação com o tempo por necessitar que difusão de Al e 

Mn ocorra através desta. Portanto, a fase metaestável provavelmente irá 

continuar presente na amostra mesmo em amostras tratados por tempos muito 

mais longos a 350°C.  

Na tabela abaixo estão apresentados os valores da quantificação dos 

espectros de EDS das fases analisadas na amostra tratada por 48hs. 

Tabela 13 Composição medida por EDS de diferentes regiões em amostra da liga Al-6Mn-2Ce 
tratada termicamente por 48h a 350°C (em %at) 

 Matriz Fase “Borda” Precipitados Fase de Maior Peso Atômico 

Al 100 88,11 91,60 77,46 

Mn - 11,88 8,40 3,89 

Ce - - - 18,63 

 

A fase de maior peso atômico vista nas micrografias de MEV (Figura 56), 

cuja composição química aproximada foi apresentada na tabela como fase 

“Enrugada” por conta de sua morfologia, também foi caracterizada por difração 



115 
 

 

de elétrons. Com esta análise, confirmou-se a sua natureza como sendo a fase 

Al11Ce3, fase que também estava presente no difratograma de raios-X desta 

amostra. A Figura 62 abaixo mostra um “resumo” de todas as fases identificadas 

nesta amostra, além da matriz de Al, com respectivos padrões de difração de 

cada uma delas. 

 

Figura 62 Imagem de STEM-BF da amostra tratada termicamente a 350°C por 48h com 
padrões de difração de 4 diferentes regiões, resumindo as fases presentes nesta amostra 

 

Assim, a reação que ocorre nestas ligas para a decomposição da fase 

metaestável é: 

3𝐴𝑙20𝑀𝑛2𝐶𝑒 → 6𝐴𝑙6𝑀𝑛 + 𝐴𝑙11𝐶𝑒3 + 13𝐴𝑙   18 

Enquanto que a reação proposta no trabalho de Gordillo e colaboradores 

[86] foi: 

3𝐴𝑙20𝑀𝑛2𝐶𝑒 + 23𝐴𝑙 → 6𝐴𝑙12𝑀𝑛 + 𝐴𝑙11𝐶𝑒3   19 

Ao comparar as duas equações, a principal diferença é a fase binária Al-

Mn formada. Enquanto que neste trabalho a fase Al6Mn se formou, no trabalho 

da literatura houve a formação da fase Al12Mn. Termodinamicamente, a 

formação da fase Al12Mn deve ser esperada uma vez que no diagrama binário 

esta é a fase estável abaixo de 511°C [98]. Como não há nenhum teor de Ce 

detectável nem na matriz de Al e nem nas fases binárias Al-Mn, a sua presença 

não deve interferir a estabilidade das fases Al6Mn e Al12Mn. Entretanto, conforme 
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reportado por Schaefer et al. [99], a formação da fase Al12Mn é muito difícil a 

partir da reação peritetóide envolvendo Al e Al6Mn; a 400°C a reação entre estas 

duas fases demorou mais de 24 horas para começar e mais de 1000 horas para 

se completar no binário Al-Mn. 

A etapa de processamento termomecânico a 310°C realizada por Gordillo 

levou a formação de grãos da fase Al12Mn. Assim, esta fase apareceu nestas 

amostras quando aquecidas a uma temperatura relativamente baixa (comparada 

aos 350-400°C usados neste trabalho e no de Schaefer), mas que contou com 

uma etapa de deformação mecânica. Pelas micrografias publicadas por Gordillo 

esta fase se apresentou em uma forma muito refinada (grãos de 50nm). Dado 

que esta fase não se formou neste trabalho mesmo após 48hs a 350°C, acredita-

se que a formação desta fase no trabalho de Gordillo só foi possível, pois houve 

uma etapa de deformação a quente. Esta etapa, por nuclear finos grãos da fase 

estável, “quebrou” a barreira de nucleação da fase Al12Mn acelerando muito a 

transformação peritetóide e consequentemente aumentou o teor da fase Al12Mn 

em tempos muito menores. No trabalho publicado por eles não há nenhum 

indício de que a fase Al12Mn se forme lacrando a fase ternária metaestável, o 

que foi o motivo encontrado neste trabalho para reter a fase ternária metaestável 

por tanto tempo. 

Neste trabalho, inicialmente não havia nenhuma fase binária presente nas 

amostras. As fases Al6Mn e Al11Ce3 apareceram após algumas horas de 

tratamento térmico; A Al6Mn apareceu em duas morfologias diferentes: na forma 

de precipitados na fase Al-alfa e na interface entre a fase ternária e o Al-alfa. Em 

ambos os casos, essa fase se formou ao invés da Al12Mn, provavelmente por 

uma questão cinética, por esta fase ser de mais fácil formação. 

A natureza dos precipitados finos de Al6Mn na matriz de Al foi investigada 

mais a fundo por MET. Nenhuma relação de orientação simples foi encontrada 

entre os precipitados e a matriz. Entretanto, fica claro pela Figura 63a que o eixo 

de zona [110] de um precipitado Al6Mn é quase paralelo ao eixo de zona <211> 

da matriz de Al, isto é, ele está a aproximadamente 3.5° de diferença, próximo 

ao eixo de zona [7 6 12]. Como pode ser visto, os planos 111 do Al CFC são 

praticamente paralelos aos planos 001 do precipitado Al6Mn. O plano de hábito 



117 
 

 

dos precipitados foi determinado como sendo o {111} da matriz CFC. A imagem 

de campo escuro mostrada na Figura 63b foi obtida utilizando a reflexão 002 do 

precipitado e confirma que um grupo de precipitados compartilham a mesma 

relação de orientação com a matriz. 

a b  

Figura 63 SADP de um precipitado e da matriz CFC (a) onde o índice m correponde a “matriz” e 
p a “precipitado”, a reflexão 001 do precipitado está presente por difração dupla. Imagem de 

campo ecuro (DF) usando a reflexão 002 do precipitado mostrando siversos outros com a 
mesma orientação (b) 

 

Esta relação de orientação entre os precipitados de Al6Mn e a matriz de 

Al foi estudada por diversos outros pesquisadores [100]–[102] e aparentemente 

há muita controvesa em suas publicações. Todos eles tratam da precipitação 

deste intermetálico na matriz de Al, entretanto, as ligas que cada um estuda é 

diferente uma das outras e da produzida neste trabalho. A relação de orientação 

mostrada na figura acima não pode ser explicada por nenhuma das publicadas 

anteriormente na literatura e uma análise mais aprofundada sobre a cristalografia 

da precipitação nestas ligas é necessária para esclarecer esta discrepância. Por 

outro lado, o plano de hábito identificado nestes estudos anteriores está de 

acordo com o identificado neste estudo [100]. 

A matriz ao redor dos precipitados também foi analisada e observou-se 

uma concentração significativa de discordâncias próximas aos vértices das 

placas dos precipitados, exatamente na região onde se espera encontrar 

maiores tensões em precipitados deste formato (Figura 64).  

1-11m

 

022m 
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a b  

Figura 64 Imagens de BF e DF da matriz ao redor de um precipitado de Al6Mn mostrando a 
existência e localização de discordâncias ao redor do precipitado 

 

As amostras tratadas termicamente a 300°C também foram 

caracterizadas, mas somente por MEV, já que o principal intuito de sua produção 

era a fabricação de amostras na forma de cilindros para os ensaios de 

compressão, que serão apresentados na próxima seção. Assim, aqui só será 

apresentada a micrografia da amostra tratada por 172 horas a 300°C, na Figura 

65 abaixo. 

  

Figura 65 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-6Mn-2Ce tratadas termicamente por 
um tempo de 172h a 300°C 

 Na figura acima, pode-se perceber a quantidade bem pequena de 

pontos claros, da fase Al11Ce3, presentes na microestrutura desta amostra, 

sugerindo que muito pouco da fase Al20Mn2Ce se decompôs. 

O estudo da estabilidade térmica das outras duas composições foi menos 

detalhado. Começando pela liga de composição nominal Al-12Mn-2Ce: amostras 

desta liga, como mostrado nas seção sobre as amostras coquilhadas,  são 

consideravelmente mais heterogêneas do que as outras duas. A curva de dureza 
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destas amostras apresentada na Figura 66 expressa bem esta heterogeneidade 

por meio do alto desvio padrão das medidas. 
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Figura 66 Curvas de dureza em função de tempo de tratamento térmico nas amostras da liga 
Al-12Mn-2Ce na temperatura de 350°C 

 

O alto desvio padrão impossibilita a determinação exata da curva de 

dureza, somente deixa a impressão de que a dureza aumenta com o tempo de 

tratamento térmico. As amostras desta composição possuem altos valores de 

dureza, comparáveis a aços temperados e revenidos. Entretanto, as amostras 

desta liga são extremamente frágeis, as amostras facilmente se quebram com 

manuseio e corte. Isto ocorre, pois as amostras desta composição possuem 

teores muito baixos de Al, que confere ductilidade à liga; as micrografias de MEV 

das amostras apresentadas na Figura 67 ilustram o quanto este teor de Al (fase 

preta) é baixo. 
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0h  6h  

12h  24h  

48h  

Figura 67 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-12Mn-2Ce tratadas termicamente por 
tempos de 0 a 48h a 350°C 

 

Nas imagens acima, pode ser visto que o desenvolvimento da 

microestrutura é similar ao ocorrido nas amostras da composição Al-6Mn-2Ce, a 

fase ternária metaestável vai sendo gradualmente consumida com o tratamento 
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térmico. Ocorre a formação de uma fase de alto peso atômico, provavelmente a 

Al11Ce3 novamente.  

Por fim, a composição Al-6Mn-4Ce também teve sua estabilidade térmica 

estudada. Diferentemente do caso anterior, esta liga conta com uma quantidade 

significativamente grande de Al CFC, principalmente compondo a sua matriz 

eutética. Nestas ligas, o comportamento mecânico de dureza em função do 

tempo de tratamento térmico pode ser visto na Figura 68 abaixo. 
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Figura 68 Curva de dureza em função de tempo de tratamento térmico nas amostras da liga Al-
6Mn-4Ce nas temperatura de 350°C 

  

Conforme pode ser visto na curva acima, as amostras desta liga 

apresentaram um comportamento similar ao da liga Al-6Mn-2Ce, com um 

endurecimento até um máximo de 15h e depois uma perda na dureza, lembrando 

também uma curva de endurecimento por precipitação. As micrografias de MEV 

destas amostras revelaram um comportamento muito similar ao das duas ligas 

anteriores: a decomposição da fase ternária é relativamente lenta na 

temperatura de 350°C, esta fase continua a ser predominante mesmo após 48h 
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nesta temperatura. O formato da curva mostrada acima sugere que nesta liga 

também há endurecimento por precipitação, o que é possível uma vez que esta 

liga apresenta fase CFC como matriz e, assim como para a liga Al-6Mn-2Ce, 

também pode se formar supersaturada em Mn. A Figura 69 abaixo mostra a 

microestrutura das amostras desta liga após 12 e 48h nesta temperatura. 

         

Figura 69 Micrografias de MEV das amostras da liga Al-12Mn-2Ce tratadas termicamente por 
tempos de 0 (esquerda) e 48h (direita) a 350°C 

É interessante notar que es ta liga, mesmo com uma quan tidade s ignificativa de Al e m sua 

 

É interessante notar que esta liga, mesmo com uma quantidade 

significativa de fase Al CFC em sua microestrutura, consegue atingir uma dureza 

superior a 300HV. Isto motiva a fabricação de cilindros desta composição, bem 

como da composição Al-6Mn-2Ce para ensaios de compressão, que serão 

apresentados na próxima seção. 

 

5.2.3.2. Ensaios de Compressão nas Amostras Tratadas 

Termicamente 

Foram feitos ensaios de compressão nas amostras de composição 

nominal Al-6Mn-2Ce e Al-6Mn-4Ce. De 3 a 5 amostras de cada liga em cada 

condição foram produzidas e testadas. Verificou-se que os resultados 

apresentaram um alto desvio padrão, especialmente as amostras da liga Al-6Mn-

4, isto será analisado mais adiante. Na Figura 70, podem ser vistos exemplos de 

curvas típicas de tensão-deformação para cada uma das três condições nas 

quais as amostras da liga Al-6Mn-2Ce foram submetidas. 
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Figura 70 Curvas de Tensão de Compressão x Deformação em amostras da liga Al-6Mn-2Ce nas 
condições as cast e nas condições de tratamento térmico que confere maior dureza a 300 e 

350°C 

 

Como pode ser visto nas curvas acima, o tratamento térmico de 

precipitação foi efetivo nestas ligas para aumentar o limite de escoamento das 

mesmas. O valor do limite de escoamento subiu de cerca de 350Mpa, para as 

amostras não tratadas, para cerca de 480Mpa, para as amostras tratadas (limite 

de escoamento a 0,5%). A diferença entre as duas amostras tratadas 

termicamente é pequena, ambas possuem praticamente o mesmo limite de 

escoamento. Entretanto, fica claro pela figura acima que as amostras tratadas 

termicamente se fraturam em elongações muito menores. Há uma perda 

significativa de ductilidade ao se realizar o tratamento térmico de precipitação. A 

liga sem tratamento térmico chega a um valor de limite de resistência à 

compressão de quase 800Mpa, enquanto que as tratadas termicamente não 

chegam nem a 700MPa. 

Curvas típicas de tensão deformação das amostras da liga Al-6Mn-4Ce 

podem ser vistas na Figura 71. 
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Figura 71 Curvas de Tensão de Compressão x Deformação em amostras da liga Al-6Mn-4Ce nas 
condições as cast e nas condições de tratamento térmico que confere maior dureza a 300 e 

350°C 

 

As curvas de tensão deformação da liga Al-6Mn-4Ce mostram que esta 

liga possui um limite de resistência bem superior à da liga Al-6Mn-2Ce. Este 

aumento no limite de escoamento pode ser explicado pela matriz eutética, que 

conferia uma dureza maior a estas ligas, como foi visto na seção passada. 

Diferentemente do caso anterior, os tratamentos térmicos aparentemente não 

elevaram o limite de escoamento, seu valor se manteve constante ou até mesmo 

diminuiu um pouco. O tratamento térmico também não possuiu nenhum efeito 

muito grande na ductilidade destas amostras, apesar de parecer que uma 

amostra (a tratada termicamente a 350°C) foi muito mais dúctil que as outras, 

este efeito deixa de ser notado ao se analisar todas as amostras, e não só uma 

de cada condição como feito acima. Isto ocorre, pois, como mencionado 

anteriormente, amostras desta liga apresentaram um altíssimo desvio padrão. 
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As curvas de tensão-deformação das três amostras desta liga tratada 

termicamente a 300°C estão apresentadas na Figura 72 a seguir. 
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Figura 72 Curvas de Tensão de Compressão x Deformação em amostras da liga Al-6Mn-2Ce nas 
condição de tratamento térmico que confere maior dureza a 350°C, mostrando o alto desvio 

padrão nas medidas 

 

As três amostras produzidas desta liga nesta condição de tratamento 

térmico tiverem respostas diferentes. Esta liga nesta condição foi a que 

apresentou a maior dispersão dentre todas as analisadas e, por isso, está sendo 

mostrada aqui. Acredita-se que a principal razão de haver uma dispersão tão 

grande nos resultados está na grande quantidade de defeitos de solidificação 

que se formaram no interior destas amostras. Por vezes, ao se preparar as 

amostras para os ensaio de microscopia, era possível encontrar defeitos (em 

geral poros) de até 1mm de diâmetro. Em algumas das amostras fraturadas (a 

amostra marcada com o número 3 na Figura 72 por exemplo), os defeitos eram 

visíveis a olho nu, após a fratura. Os defeitos de solidificação provavelmente 

poderiam ser minimizados através de uma melhor confecação do molde de cobre 
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utilizado. Durante a confecção das amostras, notou-se a formação de grandes 

defeitos sempre nas mesmas regiões do molde. Apesar destas regiões terem 

sido descartadas, outras regiões poderiam contar com a formação de defeitos 

internos, difíceis de serem detectados sem nenhuma análise própria. 

Este alto desvio padrão no resultado dos ensaios nas amostras da liga Al-

6Mn-4Ce não permitiu tirar muitas conclusões sobre o comportamento mecânico 

destas amostras, a não ser que se tratam de ligas de altíssima resistência 

mecânica, com limites de escoamento próximos a 800MPa. Entretanto, uma 

noção mais precisa da ductilidade destas amostras na ausência de defeitos, bem 

como o efeito do tratamento térmico nestas ligas não pôde ser feita de forma 

estatísticamente precisa. Entretanto, com base no observado, ficou claro que: 

 O tratamento térmico serviu para aumentar o limite de escoamento 

das amostras da liga Al-6Mn-2Ce, a custo de sua ductilidade; 

 As amostras de ambas as ligas apresentaram, de uma maneira 

geral, altos limites de escoamento, chegando a valores da ordem de 

450Mpa para as amostras da liga Al-6Mn-2Ce e 800Mpa para as amostras 

da liga Al-6Mn-4Ce; 

 O processo de produção destas amostras levou a uma alta 

concentração de defeitos de solidificação, que deve ser otimizado através 

de uma melhor seleção de parâmetros de processamento/geometria do 

molde. 

5.3. Solidificação Lenta 

5.3.1. Lingotes das composições na região rica em Al  

Este tipo de amostra foi escolhido para o estudo de taxas mais lentas de 

resfriamento, apesar de não possuir uma taxa tão baixa de resfriamento como 

vários processos comerciais, como solidificação em molde de areia. O motivo 

desta escolha foi devido ao grande intervalo de solidificação destas ligas tender 

a gerar altos graus de macrosegregação para amostras solidificadas sob taxas 

de resfriamento muito baixas.  Para os fins de entendimento da solidificação do 

sistema Al-Mn-Ce, a taxa de resfriamento imposta a estas amostras foi 

suficientemente baixa uma vez que gerou apenas fases estáveis. 
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Os termogramas de DSC dos lingotes das composições preparadas estão 

apresentados na Figura 73 abaixo. 
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Figura 73 Termogramas das diferentes ligas produzidas para o sistema Al-Mn-Ce na forma de 
lingote 

 

Para melhor interpretar os termogramas mostrados acima, foram feitas 

análises microestruturais para correlacionar as fases formadas com os picos 

vistos acima. 

Os lingotes das composições Al-6Mn-2Ce, Al-6Mn-4Ce, Al-10Mn-5Ce e 

Al- 12Mn-2Ce foram analisados por DRX. Os difratogramas indexados podem 

ser vistos na Figura 74 abaixo. 
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Figura 74 Difratogramas da secção transversal das amostras na forma de lingotes das ligas Al-
Mn-Ce 

 

Como pode ser visto acima, a fase ternária que apareceu em todas as 

amostras resfriadas rapidamente (Al20Mn2Ce) não apareceu em nenhum dos 

lingotes analisados por DRX, ao invés desta, a fase ternária estável τ-Al10-

xMn2+xCe apareceu em todas as amostras. As outras fases que apareceram 

dependeram da composição: a liga mais rica em Ce apresentou a fase Al11Ce3 

enquanto que a rica em Mn uma mistura das fases Al6Mn e Al4Mn. A liga rica 

em ambos os elementos não apresentou picos de difração intensos de nenhuma 

outra fase a não ser Al e Al8Mn4Ce. Isto comprova a natureza metaestável da 

fase Al20Mn2Ce que só se forma sob altas taxas de resfriamento. Como foi 

mostrado, existe uma taxa de resfriamento necessária para a formação desta 

fase que varia com a composição da liga. 

Os lingotes das composições Al-6Mn-2Ce, Al-6Mn-4Ce e Al-12Mn-2Ce 

foram analisadas por MEV para analisar a estrutura bruta de fusão. Estas 

composições foram escolhidas baseadas nos termogramas que foram 

apresentados na Figura 73. As micrografias de MEV das regiões centrais dos 

lingotes destas três composições podem ser vistas na Figura 75 abaixo. 
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Figura 75 Micrografias de MEV dos lingotes das ligas (a) Al-12Mn-2Ce, (b,c) Al-6Mn-2Ce e (d) 
Al-6Mn-4Ce 

 

É possível distinguir claramente nas amostras acima a presença de pelo 

menos cinco diferentes fases. Da escura para a mais clara, estas fases são: 

matriz rica em Al (preta), fase Al4Mn no formato hexagonal, fase Al6Mn no 

formato de bastões na composição Al-6Mn-2Ce, Al11Ce3 no microconstituinte 

eutético presente apenas na liga Al-6Mn-2Ce e Al-6Mn-4Ce (Figura 75.b e c) e 

fase τ no formato dendrítico. 

Existem duas fases comumente chamadas de Al4Mn, a fase μ (Al4,12Mn) 

e a fase λ (Al4,354Mn1,006). Apesar de estequiometricamente diferentes, ambas as 

fases são estruturalmente muito similares. Ambas são fases aproximantes do 

quasicristal do sistema Al-Mn binário [48], no diagrama binário Al-Mn pode ser 

visto que, para uma liga mais rica em Al do que a composição de ambas as 

fases, a fase λ se forma abaixo de 703°C, o que é muito próximo à temperatura 
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na qual a reação peritética Al4Mn(λ) + L → Al6Mn ocorre, estes fatores fizeram 

com que ambas as fases fossem consideradas uma só por muitos anos. Assim, 

como a fase λ-Al4Mn aparece somente em uma temperatura muito próxima à sua 

decomposição durante a solidificação de ligas com menos que 20% de Mn e 

como estas fases não aceitam solubilidade de Ce, não há motivos para acreditar 

que a fase lambda seja a fase que surja durante os primeiros estágios da 

solidificação. Assim, a temperatura das reações identificadas a seguir devem se 

tratar da temperatura de decomposição da fase μ. 

Na amostra Al-6Mn-2Ce a microestrutura era principalmente constituída 

pelas fases na forma de bastões, entretanto em algumas regiões os grãos 

hexagonais podiam ser vistos (Figura 75C). No lingote da composição Al-6Mn-

4Ce, a matriz era praticamente toda composta pelo microconstituinte eutético, 

com algumas dendritas de fase CFC (região escura). Já nas amostras de Al-

12Mn-2Ce, somente as fases hexagonais foram encontradas com as dendritas 

da fase ternária e matriz de Al. Um pouco de microconstituinte eutético foi 

encontrado em algumas regiões isoladas da amostra (não mostrado aqui). Estas 

regiões ligeiramente diferentes encontradas nos lingotes provavelmente são 

consequência da solidificação não ser controlada levando a taxas de 

resfriamento diferentes em pontos diferentes e, consequentemente, a diferentes 

graus de partição de soluto em diferentes regiões. 

As fases mencionadas acima eram esperadas pela análise de DRX e 

foram confirmadas através de análise de EDS, conforme mostrado na Tabela 8 

abaixo. Não foi incluída a fase Al11Ce3 na tabela devido ao grau de refino das 

lamelas impossibilitar a análise na fase isolada. Entretanto, acredita-se que esta 

fase seja de fato a Al11Ce3 devido à similaridade microestrutural com a fase 

presente nas ligas solidificadas em coquilha de cobre que será apresentado na 

próxima seção, cuja natureza foi confirmada por difração de elétrons (em MET).  

 

 

 

Tabela 14 Composição medida por EDS de diferentes fases em amostra na forma de lingote da 
liga Al-6Mn-2Ce (em %at) 

 Al Mn Ce 
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Escura (hexagonal) 78,5 21,4 0,1 

Clara (dendrita) 72,0 19,1 8,9 

Preta (matriz) 98,6 1,2 0,2 

Pela análise de EDS, pode-se notar que não há nenhuma solubilidade 

detectável de Ce no intermetálico Al4Mn, todo o Ce se concentra nas dendritas 

de fase τ. 

Ao analisar mais cuidadosamente os termogramas das composições Al-

6Mn-2Ce, Al-12Mn-2Ce e Al-6Mn-4Ce (reapresentados na Figura 76 abaixo), 

pode-se notar que ambas as composições com 2% de Ce apresentam um pico 

endotérmico em aproximadamente 714°C referente à reação peritética L + Al4Mn 

-> Al6Mn + τ. A fase ternária foi incluída entre parêntesis pois teoricamente deve 

estar presente (uma vez que existe um teor de Ce na liga), mas como a 

temperatura da reação é muito próxima à do binário (721°C – Figura 11), o ponto 

referente a esta reação no diagrama ternário deve ser muito próximo ao binário, 

consequentemente o teor desta fase envolvido na reação provavelmente é muito 

pequeno. 
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Figura 76 Ampliação na região do termograma das amostras de algumas ligas onde as reações 
de solidificação ocorrem 
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Além da reação peritética mencionada, pode-se também visualizar nos 

termogramas dois outros picos, praticamente superpostos para a liga Al-6Mn-

2Ce, um em 646°C, mais intenso, e outro a 640°C, menos intenso, ambos 

endotérmicos. Ao se consultar os diagramas binários Al-Mn e Al-Ce (Figura 11 e 

[103]), estas temperaturas estão entre as temperaturas do eutético Al-Mn e do 

Al-Ce. Isto significa que provavelmente se tratam de reações ternárias de 

natureza peritética, com a linha de equilíbrio univariante do diagrama ternário 

decaindo monotônicamente a partir do Al-Mn até o Al-Ce. Como o único 

diagrama ternário publicado prevê equilíbrio entre Al, Al6Mn e τ em uma região 

e Al, Al11Ce3 e Al8Mn4Ce em outra, os campos de cristalização primária destas 

fases devem interceptar. Assim, a reação de maior temperatura deve representar 

o ponto de equilíbrio invariante entre líquido, Al, Al6Mn e τ enquanto que o de 

menor temperatura entre Al, Al11Ce3 e τ novamente, pois o eutético Al-Ce tem 

temperatura inferior.  

Assim, o pico nos termogramas em 646°C provavelmente está associado 

à reação: 

L + Al6Mn > Al + τ      20 

Enquanto que o primeiro pico, em temperatura inferior (640°C), 

provavelmente está associado à reação: 

L + (τ) > Al + Al11Ce3     21 

Novamente, como a temperatura está próxima à das reações binárias, 

provavelmente o ponto do equilíbrio invariante está também muito próximo às 

dos binários, levando a microestruturas próximas às formadas no binário (ex. 

microconstituinte eutético Al-Al11Ce3). Um dado importante que comprova que 

estas reações são de fato ternárias e não puramente binárias é comparar estas 

temperaturas aqui discutidas com as apresentadas na Figura 11 para o binário 

Al-Mn. Nesta, podemos ver que ambas as temperaturas, tanto a reação de 

formação do Al quanto a reação de formação da fase Al4Mn ocorrem em 657 e 

721°C, respectivamente; temperaturas significativamente superiores às 

encontradas aqui, com adições de Ce (646 e 714 °C, respectivamente). 
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Estes resultados da solidificação lenta destas amostras serão 

reanalizados mais adiante, após a confecção de um novo diagrama de equilíbrio 

de fases incluindo a fase τ. 

 

5.3.2. Lingotes da região da fase τ-Al10-xMn2+xCe 

Foram feitas análises de MEV, DRX, DSC e MET nos lingotes nas 

condições: (1) as-cast do forno a arco e após tratamento térmico de 48h nas 

temperaturas de (2) 500°C, (3) 600°C e (4) 700°C. As amostras tratadas a 700°C 

foram as mesmas tratadas a 600°C, pois desejou-se evitar o aparecimento de 

fase líquida nestas amostras e o tratamento térmico a 600°C eliminou todas as 

fases de ponto de fusão inferior a 700°C, conforme será mostrado. Os 

tratamentos térmicos somente foram feitos nas ligas mais ricas em Al, uma vez 

que na mais rica em Mn, praticamente só a fase Al8Mn4Ce pode ser indentificada 

nas análises de MEV, DRX e MET. 

Após o corte das amostras para análise pelas diferentes técnicas 

mencionadas acima, identificou-se que a amostra da liga Al9Mn3Ce continha em 

seu interior um pedaço de Ce não misturado, provavelmente fruto da baixa 

corrente utilizada para minimizar a perda de material. A análise destes lingotes 

foi feita, entretanto, isto gerou alguns problemas, pois a composição deixou de 

estar no campo de formação exclusivamente da fase τ, mas ainda assim gerou 

resultados interessantes (principalmente na seção de MET). Assim, os seus 

resultados não foram utilizados na confecção do diagrama de fases mas serão 

apresentados aqui por se tratar de uma amostra rica na fase τ com uma 

composição intermediária à ambos endpoints. 

Na Figura 77 está apresentada a curva de DSC da amostra de 

composição Al8Mn4Ce.  
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Figura 77 Termograma da amostra da liga Al-30,77Mn-7,69Ce na condição as-cast 

 

Como pode ser visto pela curva de DSC apresentada acima, a amostra 

aparentemente é por uma fase, que se funde congruente (devido à pequena 

largura do pico de fusão) a uma temperatura por volta de 1174°C. Um pequeno 

pico pode ser visto por volta de 1100°C e deve se tratar de outra fase que surge 

no final da solidificação. Nas figuras 78 e 79 a seguir são apresentados os 

termogramas das outras duas amostras. 

600 800 1000 1200

 

as-cast

700°C

600°C

500°C

Temperatura (°C)

 

Figura 78 Termogramas das amostras da liga Al-15,38Mn-7,69Ce nas condições as-cast e 
tratada termicamente por 48h a 500, 600 e 700°C 
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Os termogramas mostrados na Figura 78 mostram que a microestrutura 

inicial da amostra da liga Al-15,38Mn-7,69Ce na condição as-cast apresenta 

claramente uma reação exotérmica em baixas temperaturas, exatamente a 

640°C. Esta temperatura foi identificada como sendo a da reação eutética entre 

as fases CFC e Al11Ce3, portanto, essa amostra deve conter este 

microconstituinte eutético. Este pico some nos tratamentos térmicos realizado na 

temperatura de 600°C, esta foi a razão de se utilizar esta amostra no tratamento 

térmico de 700°C, para evitar a formação de fase líquida. O outro pico 

exotérmico, que é mais acentuado na amostra tratada termicamente a 600°C, 

em cerca de 900°C, é provavelmente referente à fase binária Al-Mn que se forma 

no tratamento térmico, conforme será mostrado mais adiante. Este pico, apesar 

de menos intenso, também pode ser visto na amostra tratada termicamente a 

700°C, pois um pouco desta fase ainda estava presente nesta amostra. Nesta 

última amostra, o termograma é, dentre todos, o mais próximo ao esperado para 

uma amostra monofásica que funde incongruente (um pico largo e assimétrico 

de fusão). 
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Figura 79 Termogramas das amostras da liga Al-22,08Mn-7,69Ce nas condições as-cast e 
tratada termicamente por 48h a 600 e 700°C 
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No termograma acima, é possível perceber que nenhum termograma 

aparenta ser de uma amostra monofásica. De fato, como esta amostra teve um 

problema durante seu processamento e perdeu Ce que deveria estar em sua 

composição, nunca chegaria a ser monofásica. Entretanto, este termograma é 

mostrado, pois nesta amostra a fase majoritária é a τ, e sua composição, como 

será mostrado, é intermediária entre as outras duas produzidas. A temperatura 

liquidus desta amostra é intermediária às duas outras mostradas acima: sua 

temperatura liquidus é claramente maior do que a da liga com 15,38% de Mn e 

menor do que a da liga com 30,77% de Mn. Este é mais um argumento que ajuda 

a comprovar que a fase formada nesta liga possui composição intermediária de 

Al e Mn em relação às outras duas. 

Na Figura 80 estão apresentadas as micrografias de MEV da amostra Al-

30.77Mn-7,69Ce em sua condição as cast. 

 

Figura 80 Imagens de MEV-BSE da amostra da liga de composição nominal Al-30,77Mn-7,69Ce 

 

As imagens mostradas acima são condizentes com o termograma de DSC 

apresentado anteriormente. É possível ver, além de poros, uma microestrutura 

composta principalmente por dendritas de uma fase, além de traços de duas 

outras fases, uma de maior peso atômico e outra de menor peso atômico na 

região interdendrítica, esta última provavelmente se trata de uma fase binária Al-

Mn. Além disso, é possível notar que a própria fase τ apresenta uma diferença 

de contraste de seu centro para sua borda. Como esta fase é um composto linear 

de alto teor de Mn, que funde congruente, até um teor mais baixo, que possui 

temperatura liquidus bem menor, é esperado que esta fase, ao se formar 

segregue Al, e ao acontecer isso, o centro da dendrita deve se formar com um 
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teor maior de Mn e este teor deve cair até o final da dendrita. Lembrando que 

quanto mais clara estiver a região, maior é o peso atômico médio dos átomos ali 

presentes. Assim sendo, é possível explicar a diferença de contraste observada 

na fase τ, com centros mais ricos em Mn (mais claros e de maior peso atômico 

médio) e bordas mais ricas em Al (o contrário). Apesar de este fenômeno ser 

atípico em compostos que fundem congruentes, a aparição das fases de menor 

peso atômico na região interdendrítica sugere que houve um pouco de partição 

de soluto, provavelmente advinda da perda de material, que provavelmente foi 

maior de Mn do que dos outros elementos, dada a sua maior fragilidade. 

Na Figura 81 a seguir estão apresentadas as micrografias de MEV da liga 

Al10Mn2Ce nas condições as cast e tratada termicamente. 

As 

cast 

  

500°C 

  

600°C 
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700°C 

  

Figura 81 Imagens de MEV-BSE da amostra da liga de composição nominal Al-15,38Mn-7,69Ce 
nas condições as-cast e tratada termicamente a 500, 600 e 700°C 

 

A amostra na condição as-cast mostra a formação de diversas fases nesta 

amostra, o que está de acordo com a grande quantidade de picos observados 

no termograma desta liga. Esta microestrutura é basicamente composta por 

dendritas da fase τ coexistindo com dendritas da fase Al11Ce3 (identificada por 

EDS). E na região interdendrítica, pode-se observar a formação de uma 

microestrutura eutética das fases CFC e Al11Ce3. A composição química das 

dendritas da fase τ foram medidas por EDS em diferentes regiões, a composição 

média foi de (67,4±1,9)Al-(23,6±1,8)Mn-(9,0±0,3)Ce (%at). 

Neste ponto, é importante fazer uma consideração sobre a composição 

das fases. A presença de uma matriz com Al e da fase Al11Ce3 fazem com que 

fora da fase τ exista um excesso de Al e Ce (balanço de composição). Como não 

há nenhuma fase rica em Mn fora da fase τ, todo o excesso de Mn gerado pela 

existência destas outras fases está em solução sólida dentro das dendritas de τ. 

Como pode ser visto, o teor de Mn nesta fase é muito alto, bem acima dos 

15,38% que estariam presentes se a microestrutura fosse monofásica, o que 

novamente, deve estar distribuído heterogeneamente dentro da dendrita: o 

centro mais rico em Mn e as bordas em Al. Assim, como espera-se que no 

equilíbrio a fase τ seja a única presente nesta amostra, uma grande quantidade 

de Mn vai ter que difundir pela fase τ para reagir com as fases CFC e Al11Ce3.  

O tratamento térmico a 500°C aparenta engrossar as dendritas da fase τ 

o que sugere que esta fase é estável nesta temperatura e, além disso, este 

tratamento térmico tem muito pouco efeito na microestrutura. Ele também 

modifica o formato do microconstituinte eutético cujas placas de Al11Ce3 passam 
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a possuir uma morfologia esférica (vide Figura 81). Assim, claramente muito mais 

tempo teria que ser dado para estas amostras, nesta temperatura, para que elas 

atinjam o equilíbrio.  

O tratamento térmico a 600°C, diferentemente do anterior, modifica a 

microestrutura consideravelmente. Nestas amostras, há o aparecimento de 

precipitados dentro da fase τ, além disso, toda a fase CFC desaparece e a 

microestrutura final contém somente as seguintes três fases: o precipitado de 

baixo peso atômico, a fase τ e uma fase de maior peso atômico no contorno de 

grão. As composições destas fases foram identificadas por EDS, estes 

resultados estão apresentados na tabela abaixo. 

Tabela 15 Composição medida por EDS de diferentes fases em amostra na forma de lingote da 
liga Al-15,38Mn-7,69Ce (em %at) 

 τ Fase Branca Precipitado Geral 

Al 73,6±0,6 74,4±0,2 75,8±1,6 74,7±0,2 

Mn 17,8±0,9 1,3±1,8 17,0±2,7 16,7±0,1 

Ce 8,6±0,4 24,4±1,7 7,13±1,4 8,5±0,1 

   

A tabela acima revela que o teor de Mn na fase τ diminuiu 

consideravelmente do valor inicial (23,6%), isto era esperado uma vez que sua 

fração está aumentando. Além disso, fica claro que a fase clara continua sendo 

a fase Al11Ce3, que se formou inicialmente. É difícil determinar de qual fase se 

trata o precipitado somente pela análise de EDS,  uma vez que este precipitado 

é nanométrico em pelo menos uma de suas dimensões, fazendo com que a 

contribuição da matriz seja muito maior do que a do próprio precipitado, 

praticamente inutilizando a medida. Entretanto, pelo seu contraste é possível 

afirmar que se trata de uma fase binária do sistema Al-Mn pelas seguintes 

razões: (1) a presença da fase Al11Ce3 gera um excesso de Ce no sistema, que 

tem que ser balanceado pela formação de fases com Al e Mn, (2) o precipitado 

possui menor peso atômico do que a matriz, como qualquer fase com Ce 

aumentaria o peso atômico em relação ao da matriz e não existe nenhuma outra 

fase ternária entre a fase τ e o binário Al-Mn, esta fase tem que ser binária. 

Para a análise que está sendo feita, importa que a fase que se forma no 

interior da τ é do binário Al-Mn. A razão é que esta microestrutura vista nesta 
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amostra claramente é uma microestrutura de transição entre a microestrutura de 

solidificação, que conta com os diversos constituintes descritos anteriormente, e 

a estável, que é composta 100% pela fase τ de composição Al10Mn2Ce. Esta 

microestrutura é de transição, pois como pode ser observado na imagem de 

MEV, os precipitados nunca estão em contato direto com a fase Al11Ce, sempre 

existe uma região de fase τ entre eles. Isto é decorrente de não haver equilíbrio 

entre estas fases, se houvesse elas poderiam estar em contato, pois o potencial 

químico dos diferentes elementos nas três fases teria que ser o mesmo. A 

formação de uma camada de fase τ sugere que está havendo difusão e, portanto, 

diferença de potencial químico. Houve a precipitação da fase binária dentro da 

fase τ, pois esta estava supersaturada em Mn, conforme mais tempo for dado a 

esta amostra nesta temperatura a reação deveria se completar eliminando 

ambos os precipitados e a fase Al11Ce3. 

Esta previsão é o que ocorre na amostra tratada termicamente a 700°C: 

pode-se visualizar pelas micrografias que os precipitados praticamente 

desaparecem, bem como a fase Al11Ce3 e a microestrutura final da amostra é 

praticamente monofásica (a maioria das regiões escuras é porosidade). Foi feita 

novamente uma análise de EDS na fase τ e sua composição química, após este 

tratamento térmico a 700°C, é de (74,6± 0,2)Al-(16,8±0,1)Mn(8,6±0,1)Ce. O teor 

de Mn ainda é superior ao esperado para este endpoint, deveria ser da ordem 

de 15,4, esta diferença provavelmente ocorreu por perdas de Ce por conta de 

oxidação (alguns precipitados Al-Mn podem ser vistos na Figura 81 - faltou um 

pouco de Ce para reagir com eles) uma vez que este elemento oxida facilmente 

e estes tratamentos térmicos foram feitos ao ar. 

Na Figura 82 a seguir estão apresentadas as micrografias de MEV da liga 

Al9Mn3Ce nas condções as cast e tratada termicamente. 
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Figura 82 Imagens de MEV-BSE da amostra da liga de composição nominal Al-23,08Mn-7,69Ce 
nas condições as-cast e tratada termicamente a 500, 600 e 700°C 
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A interpretação da evolução microestrutural destas amostras pode ser 

feita de forma similar às das amostras da liga anterior. Entretanto, como neste 

caso havia muito Ce a menos, por conta da perda durante a fusão explicada 

anteriormente, muitos precipitados Al-Mn ficaram sem reagir na microestrutura 

final. 

A seguir serão apresentados os difratogramas de DRX das três amostras 

da fase τ produzidas para este estudo. Os difratogramas de todas as amostras 

tratadas de composição Al-15,38Mn-7,69Ce podem ser vistos na Figura 83 

abaixo. 
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Figura 83 Difratogramas de Raios-X das amostras da liga de composição nominal Al-15,38Mn-
7,69Ce nas condições as-cast e tratada termicamente 

 

Pela figura acima, fica claro que os picos não provenientes da fase τ vão 

desaparecendo na medida em que a temperatura do tratamento térmico 

aumenta. Na última amostra, praticamente somente os picos referentes à fase τ 

podem ser vistos. Na medida em que a temperatura de tratamento térmico 

aumenta, também é possível perceber uma mudança no parâmetro de rede da 
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fase τ, este fenômeno pode ser visto abaixo na Figura 84. Esta observação 

confirma a teoria elaborada acima de que com o tratamento térmico o teor de Mn 

na fase τ vai mudando: como o Mn é menor do que o Al na medida em que o 

tratamento térmico retira Mn da fase, seu parâmetro de rede aumenta, 

deslocando os picos de DRX para menores valores de 2θ. 
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Figura 84 Ampliação da faixa de Ângulos de Bragg de 35 a 45° nos difratogramas de Raios-X 
das amostras da liga de composição nominal Al-15,38Mn-7,69Ce nas condições as-cast e 
tratada termicamente mostrando o deslocamento dos picos para as diferentes condições 

 

Na Figura 85 abaixo está apresentado o difratograma da amostra Al-

30.77Mn-7,69Ce, os picos identificados no difratograma apresentado abaixo 

correspondem todos aos esperados para a fase Al8Mn4Ce de grupo espacial 

I4/mmm. 
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Figura 85 Difratograma de Raios-X das amostras da liga de composição nominal Al-30,77Mn-
7,69Ce na condição as-cast  

 

Ao comparar os difratogramas das três ligas, pode-se observar o mesmo 

efeito reportado anteriormente de deslocar os picos para menores 2θ, na medida 

em que o teor de Al aumenta na composição da liga. Este efeito pode ser 

observado na Figura 86 abaixo. 
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Figura 86 Difratogramas de Raios-X das amostras das liga de composição nominal Al-15,38Mn-
7,69Ce, Al-22,08Mn-7,69Ce e Al-30,77Mn-7,69Ce nas condições tratada termicamente por 

48hs a 700°C e as-cast, respectivamente 
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Conforme explicado anteriormente, existe certa abiguidade na literatura 

quanto ao grupo espacial desta fase, alguns trabalhos publicados consideram 

que os dois endpoints dessa fase são fases distintas [104], ambas tetragonais, 

uma de grupo espacial I4/mmm (Al8Mn4Ce) e a outra P4/nmm (Al10Mn2Ce). 

Entretanto, outros trabalhos reportam ambas como uma fase só, como por 

exemplo, pode ser visto no diagrama de fases publicado anteriormente [91], 

[105], este caráter monofásico também pode ser percebido nos resultados 

apresentado até aqui, pelo menos em um nível microscópico não há nenhuma 

evidência de que existam duas fases τ. Além destes resultados, outros trabalhos 

que analisam com composições intermediárias, entre as duas, reportam a 

formação de solução sólida, mas às vezes com um grupo espacial e às vezes 

com outro [14], [95]. 

Ambas as fases I4/mmm e P4/nmm são muito parecidas, ambas são 

derivadas da estrutura cristalina Th13Mn, suas células unitárias projetadas na 

direção [001], podem ser vistas na Figura 87 abaixo. 

 

Figura 87 Projeção das células unitárias das fases de grupo espacial P4/nmm (esquerda) e 
I4/mmm (direita) em relação às direções [001] de ambas. 

 

É possível perceber pelas retas pretas traçadas sobre a estrutura da fase 

P4/nmm como ambas as células unitárias estão relacionadas: por uma rotação 

de 45° de forma que o parâmetro de rede “c” de ambas as estruturas é o mesmo, 

mas os parâmetros “a” e “b” são diferentes por um fator de √2 (a estrutura 

I4/mmm é menor). Além desta mudança de seleção de eixos, o que por si só não 

geraria nenhuma alteração nos padrões de difração de ambas as fases (e nem 

de grupo espacial), existe um pequeno deslocamento de átomos, enquanto que 
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na estrutura da fase I4/mmm os dois átomos indicados como sendo de Mn estão 

perfeitamente alinhados, na outra estrutura eles deixam de estar alinhados. 

Na figura acima, a fase I4/mmm está sendo representada pela 

composição Al8Mn4Ce, enquanto que a fase P4/nmm está sendo representada 

pela composição Al10Mn2Ce, mas pela disposição dos átomos fica fácil perceber 

quais átomos teriam que ser trocados para fazer a fase P4/nmm com a 

composição Al8Mn4Ce. O contrário, entretanto, não é possível, ao se substituir a 

metade dos átomos de estrutura Al8Mn4Ce da posição necessária (8i), todos 

teriam que ser substituídos, a não ser que a substituição seja feita de forma 

aleatória (2 átomos ocupando a mesma posição de Wyckoff com um fator de 

ocupação de 0,5). 

Ambos os grupos espaciais possuem reflexões muito similares, 

entretanto, como a fase P4/nmm pode ser vista como uma superestrutura da 

I4/mmm, ela apresenta algumas reflexões extras. No difratograma de raios-X, 

estas reflexões extras são de intensidade muito baixas e se misturam ao ruído 

da análise. Mas por difração de elétrons a sua presença ou ausência pode ser 

identificada com uma facilidade maior. 

 Foi feita análise do grupo espacial da fase, por difração de elétrons, no 

microscópio eletrônico de transmissão dos lingotes das três ligas, na condição 

tratada termicamente a 600°C. A análise busca determinar se a fase é contínua 

ou não, ou seja, se o que era observado na literatura como uma fase era de fato 

uma mistura de ambas as fases, com grupos espaciais distintos. Estas amostras 

foram preparadas através de moagem e a fração fina do pó foi colocada em uma 

grade de cobre com um filme nanométrico de carbono amorfo, pois estas 

amostras eram além de muito frágeis, porosas. Nesta etapa, também se analisou 

um lingote da liga Al-6Mn-2Ce para verificar a composição química e grupo 

espacial desta fase que se formou nestes lingotes mais ricos em Al. 

A análise de difração de elétrons nas amostras de extremos de 

composição mostrou que a fase do extremo rico em Al parece possuir o grupo 

espacial P4/nmm, enquanto que a fase do extremo rico em Mn parece ter o outro 

grupo espacial, I4/mmm. Os padrões de difração de elétrons de ambas as ligas 

no eixo de zona [001] pode ser visto na Figura 88 abaixo. 
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Figura 88 Padrões de difração de elétrons do eixo de zona [001] da fase τ nas ligas Al-30,77Mn-
7,69Ce (direita) e Al-15,38-7,69Ce (esquerda), nas condições as-cast e tratada termicamente a 

700°C por 48h, respectivamente. 

 

Como é possível ver pelos padrões de ambas as ligas alinhados acima, a 

fase no extremo rico em Al apresenta a reflexão extra na metade da distância do 

espaçamento (200)I4/mmm, que corresponde à reflexão (110)P4/nmm. Esta reflexão 

claramente não está presente no extremo rico em Mn, o que é esperado para 

uma fase com grupo espacial I4/mmm. Em ambos os casos acima, a fase era 

claramente contínua, ou seja, as dendritas eram monofásicas, não possuindo em 

seu interior nenhuma outra fase. Além disso, estas não possuiam nenhum tipo 

de contorno de anti-fase, o que poderia se esperar se houvesse uma 

transformação de um grupo desses grupos espaciais para o outro 

(transformação em que há mudança de grupo espacial mas não de grupo pontual 

[43]).  

Assim, fica claro que o resultado da amostra de teor de Mn intermediário 

é crucial para o resultado da análise, apesar desta amostra ter um teor menor de 

Ce do que deveria, a fase τ se formou com um teor intermediário de Al e Mn, que 

é o que nos interessa. 

O padrão de difração de elétrons da fase τ presente nesta amostra de teor 

de Al intermediário tratada termicamente a 600°C no eixo de zona [001] e [112] 

podem ser vistos na Figura 89. 
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Figura 89 Padrões de difração de elétrons do eixo de zona [001] (esquerda) e [112] (direita) da 
fase τ na liga Al-22,08Mn-7,69Ce (direita) na condição tratada termicamente a 700°C por 48h 

 

Em ambas as figuras mostradas acima, é possível notar que existe a 

reflexão, mas a sua intensidade é muito pequena, muito menor em relação às 

outras do que no caso da fase com composição Al10Mn2Ce. Neste caso, 

novamente os grãos dessa fase se mostraram contínuos, como pode ser visto 

na imagem de campo claro e escuro abaixo, tirado com a reflexão 220, nas quais 

apenas discordâncias podem ser vistas. 

 

Figura 90 Imagens de campo claro (esquerda) e campo escuro (direita) tiradas na condição de 
dois feixes (two-beam) próximas à condição de Bragg para o feixe 220 da fase τ 

  

Os resultados acima apontam que, apesar de pertencer ainda ao grupo 

espacial P4/nmm, a intensidade mais fraca da reflexão indica que a estrutura 

está mais próxima à da outra fase. Ao analisar os trabalhos publicados na 

literatura nos quais a posição dos átomos na fase P4/nmm foi medida em função 

da composição química nos sistemas YbMnAl e GdMnAl [92], [106], observou-
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se que a magnitude do deslocamento mencionado dos átomos diminui a medida 

em que o teor de Mn aumenta nestas fases, a tabela abaixo é um exemplo. 

Tabela 16 Posições atômicas reportadas na literatura [106] de fases isomórficas à τ no sistema 
YbMnAl em diferentes composições 

 

Pode-se perceber pela tabela acima, prestando atenção especialmente 

na posição do Mn, que na medida em que o teor de Al diminui a sua posição se 

aproxima gradualmente da posição esperada para a outra fase, a de grupo 

espacial I4/mmm. Os dados da posição y e z dos átomos de Mn nesta liga podem 

ser extrapolados através de um ajuste linear para se chegar em qual seria sua 

posição para a fase YbMn2+xAl10-x com x=2. A Figura 91 abaixo mostra esta 

extrapolação. 
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Figura 91 Extrapolação das posições atômicas dos átomos de Mn a partir da tabela 10 para 
diferentes valores de x na fase τ 

  

Nos ajustes lineares mostrados acima, o primeiro converge para perto de 

0,5 (valor dos átomos sobrepostos) e o segundo converge para um valor menor, 

este segundo possui um erro associado maior. Em ambos os casos, o valor do 

deslocamento varia na direção da posição em que os átomos estariam alinhados, 

correspondendo ao grupo espacial I4/mmm. 

 Os resultados obtidos neste trabalho e esta interpretação dada a 

outros trabalhos da literatura sugerem que a fase τ é contínua, sua composição 

química varia continuamente entre seus dois endpoints. O deslocamento entre 

os átomos vai aumentando conforme o teor de Al aumenta em sua composição. 

Provavelmente o que acontece é similar ao fenômeno que ocorre com as 

martensitas do aço: a martensita tem sua tetragonalidade aumentada conforme 

o teor de carbono aumenta, se este teor fosse extrapolado para zero levaria à 

fase CCC, cuja “tetragonalidade” é zero. Assim, neste trabalho a fase τ será 

tratada e simulada como monofásica (única). 

 

5.3.3. Simulação do canto rico em Al do diagrama Ternário 

Al-Mn-Ce 

5.3.3.1. Diagramas de Fases Calculados 

Conforme descrito no apêndice e na seção de procedimento experimental, 

foram incluídas na base de dados COST507 [107] os parâmetros de interação 

na fase líquida de Mn e Ce [108] bem como calculada experimentalmente uma 

equação para a fase τ (Al(10-x)Mn(2+x)Ce, 0<x<2). Todas as equações 
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apresentadas aqui estão descritas em relação à energia livre das fases de 

referência para cada um dos elementos puros (GHSERs), a fase A1 (CFC) é a 

fase de referência para Al e Ce e a fase A12 é a de referência para o Mn. 

O parâmetro de interação Mn-Ce introduzido na fase líquida, bem como 

em outras fases binárias (usadas para o cálculo do binário Mn-Ce) utilizados no 

cálculo em conjunto com a base de dados COST507 estão apresentados abaixo. 

A fase δ corresponde à fase A2 (CCC), a fase γ corresponde à fase A1 (CFC) e 

a fase β corresponde à fase A13, que não é uma fase existente para Ce puro, 

portanto, para esta fase também foi necessário definir este endpoint. 

𝐿⁡
0

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝐿𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑𝑜 = −15584,7 − 5,30258. 𝑇 22 

𝐿⁡
1

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝐿𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑𝑜 = −2736,1 23 

𝐿⁡
2

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝐿𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑𝑜 = −1532,3 24 

𝐿⁡
0

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝛿 = 23607,2 25 

𝐿⁡
1

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝛿 = −2250,0 26 

𝐿⁡
0

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝛾

= 29193,0 27 

𝐿⁡
1

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝛾

= 2006,6 28 

𝐺𝛽𝐶𝑒 = 2500 29 

𝐿⁡
0

𝑀𝑛,𝐶𝑒
𝛽

= 13261,4 + 13,54757. 𝑇 30 

Antes de apresentar a equação da fase τ e os diagramas ternários, os 

binários calculados para os três sistemas são apresentados abaixo nas figuras 

92 a 94. A intenção de apresentar os binários é também de evitar colocar as 

fases binárias no diagrama ternário para não sobrecarregar a imagem devido à 

grande quantidade de fases binárias presentes. 
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Figura 92 Diagrama de fases binário Al-Mn calculado utilizando os dados da base de dados 
COST-507 

 

 

Figura 93 Diagrama de fases binário Al-Mn calculado utilizando os dados da base de dados 
COST-507 
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Figura 94 Diagrama de fases binário Al-Mn calculado utilizando os dados da base de dados 
COST-507 juntamente com informações do trabalho de Tang et al. [108] 

 

Convém observar que no binário Al-Mn, a base de dados utilizada não faz 

distinção entre as duas fases comumente chamadas de Al4Mn, as fases μ 

(Al4,12Mn) e λ (Al4,354Mn1,006). Conforme explicado anteriormente, estas fases são 

estruturalmente muito parecidas e possuem praticamente a mesma composição 

(a composição Al4Mn é uma aproximação). Como nos resultados de solidificação 

obtidos neste trabalho para os lingotes não foi feito nenhum esforço específico 

no sentido de diferenciar ambas as fases, aqui também se manteve a descrição 

simplificada, de ambas as fases como sendo uma só. 

O diagrama Al-Ce reporta a temperatura da reação eutética 𝐿 → 𝐴𝑙11𝐶𝑒3 +

𝐴𝑙 como sendo 620°C. Entretanto, na literatura em diversos diagramas de fases 

reportados, esta temperatura é de 640°C [103], [109], [110]. Este erro é 

provavelmente decorrente do assessment do sistema feito por Kang (que não 

envolveu nenhuma parte experimental) et al. em 2008 [111], que descreveu 

equações de energia livre para as fases do Al-Ce e em seu trabalho, contrariando 

os anteriores, colocou a temperatura do eutético em 620°. Este erro de 20°C 
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gera uma diferença na temperatura do eutético ternário como será discutido mais 

adiante, entretanto, preferiu-se não alterar a base de dados neste primeiro 

trabalho de incluir a fase τ. 

As equações calculadas a partir dos resultados experimentais obtidos 

neste trabalho para a fase τ são as apresentadas abaixo. Esta fase é a de maior 

importância para as estruturas de solidificação deste trabalho que se formam em 

taxas de resfriamento mais lenta.  

𝐺𝐴𝑙8𝑀𝑛4𝐶𝑒 = −42175,6 + 100,4. 𝑇 − 12,0. 𝑇. ln⁡(𝑇)   31 

𝐺𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒 = −36083,0 + 19,93. 𝑇 − 0,97. 𝑇. ln(𝑇)   32 

𝐿𝑀𝑛,𝐴𝑙
0 = 272       33 

A seguir, nas Figuras 95 a 97 podem ser vistas secções isotérmicas do 

diagrama ternário nas temperaturas de 500, 800 e 1100°C. É importante lembrar 

que existem outras fases no sistema ternário Al-Mn-Ce, neste trabalho somente 

a fase τ foi incluída, esta fase é a fase ternária mais rica em Al e, portanto, os 

diagramas apresentados abaixo, apesar de ilustrarem que a totalidade de 

composições do ternário não é válida para composições superiores à da fase τ, 

ou seja, teores da ordem de 35% at de Mn e 8% at de Ce. 

 

Figura 95 Diagrama de fases ternário calculado para a temperatura de 500°C 
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Figura 96 Diagrama de fases ternário calculado para a temperatura de 800°C 

 

Figura 97 Diagrama de fases ternário calculado para a temperatura de 1100°C 

 

O diagrama de fases da projeção da linha liquidus também foi calculado 

e está sendo mostrado nas Figuras 98 e 99 abaixo. 
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Figura 98 Diagrama de fases ternário calculado para a projeção da linha liquidus na faixa de 0-
50% de Mn e 0-50%Ce 

 

Figura 99 Diagrama de fases ternário calculado para a projeção da linha liquidus na faixa de 0-
10% de Mn e 0-10%Ce com os campos de solidificação primária das diferentes fases indicadas 
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5.3.3.2. Comparação do Diagrama de Fases Calculado 

com os Resultados Experimentais dos Outros Lingotes 

O diagrama ternário calculado neste trabalho pode ser testado ao 

reanalisar os resultados da solidificação dos lingotes (apresentados na seção 

3.1.3). Lá foi apresentado o comportamento de solidificação dos lingotes 

ternários ricos em Al, e, portanto, exatamente da região que o diagrama 

construído pretende cobrir. O programa Thermocalc permite o cálculo das fases 

formadas durante o resfriamento, esta curva pode ser comparada com o 

termograma de DSC. Nas curvas e análises a seguir a fase Al12Mn foi 

desabilitada dos cálculos. Conforme explicado, esta fase se forma através de 

uma reação peritetóide que demora muitas horas e como esta parte trata de um 

estudo de solidificação, e não de tratamento térmico, esta fase foi eliminada, pois 

não aparece nos termogramas de DSC (por ser uma reação que não chega a 

acontecer nas taxas de resfriamento utilizadas aqui). Na Figura 100 abaixo 

podemos ver como a curva de DSC da liga Al-6Mn-4Ce se compara com o 

termograma de DSC. 

 

Figura 100 Comparação entre a solidificação no equilíbrio prevista pela simulação do software 
Thermocalc e a curva de DSC da amostra da liga Al-6Mn-4Ce 
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Como pode ser visto, a solidificação calculada pelo Thermocalc prevê a 

formação de τ primário, no final da solidificação deve aparecer um pouco de Al 

primário e a solidificação deve terminar no eutético. Esta foi exatamente a 

descrição da solidificação feita: a microestrutura final era composta por τ primário 

com um pouco de Al e eutético Al-Al11Ce3. 

Pela curva, é possível perceber que a temperatura do eutético medida e 

a calculada diferem em cerca de 20°C, esta diferença entre as temperaturas é 

decorrente de um erro na base de dados, provavelmente proveniente do trabalho 

de Kang [111], mencionado anteriormente, o valor medido do eutético em todas 

as ligas deste trabalho foi 640°C, exatamente a temperatura esperada para o 

eutético binário entre as fases binárias Al-Al11Ce3. O erro decorrente desta 

diferença é da ordem de 2%, considerando a temperatura em Kelvin. Pelo 

diagrama da projeção das linhas liquidus, pode ser visto que o eutético ternário 

está praticamente na mesma posição do que o binário, o eutético ternário existe 

no diagrama calculado, mas na prática é muito equivalente o fim da solidificação 

ocorrer no eutético binário, conforme também havia sido especulado na seção 

anterior.  

O mesmo procedimento pode ser feito para se entender a solidificação de 

todas as outras ligas. A comparação entre a solidificação calculada e 

determinada experimentalmente para a liga Al-12Mn-2Ce pode ser vista abaixo 

na Figura 101. 



159 
 

 

 

Figura 101 Comparação entre a solidificação no equilíbrio prevista pela simulação do software 
Thermocalc e a curva de DSC da amostra da liga Al-12Mn-2Ce 

 

Para esta liga, pode-se ver que a solidificação calculada prevê a formação 

de τ primário seguido quase que imediatamente pela formação de um pouco de 

Al11Mn4, esta fase, poucos graus abaixo de começar a se formar, já é 

rapidamente substituída pela fase Al4Mn. A solidificação prossegue com a 

formação conjunta de τ e Al4Mn. A 699°C ocorre a reação peritética Al4Mn + 

Líquido > Al6Mn + τ e a solidificação termina na reação Al6Mn + Líquido > Al 

(CFC) + τ (pode ser visto pela redução do teor de Al6Mn e aumento de τ). O 

comportamento de solidificação descrito na seção anterior para o lingote dessa 

composição é muito semelhante, os passos da solidificação descritos haviam 

sido praticamente os mesmos. A não ser as pequenas diferenças nas 

temperaturas medidas, que são sempre menores que 2%, duas diferenças 

podem ser notadas. A primeira diz respeito à formação de Al11Mn4 como fase 

secundária nos primeiros estágios de solidificação; é difícil saber se na amostra 
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produzida experimentalmente essa reação ocorre ou não, claramente dá para 

notar um pico exotérmico a cerca de 885°C. Pode ser que, pela intensidade deste 

pico, este seja referente à reação peritética que decompõe a fase Al11Mn4. Mais 

experimentos teriam que ser feitos para determinar com exatidão se esta reação 

está ou não ocorrendo nesta amostra, pois como se trata de uma pequena 

quantidade desta fase rica em Mn em uma temperatura muito alta, é bem 

provável que a reação venha a se completar, ou pelo menos chegar muito perto 

disso. A segunda diferença que pode ser notada é o pequeno pico à esquerda 

do pico de formação da fase Al CFC, este pico corresponde ao eutético, que leva 

à formação da fase Al11Ce3. Esta reação não deveria acontecer nesta amostra, 

entretanto, como ocorrem pelo menos duas reações peritéticas durante a 

solidificação, reações que dificilmente se completam totalmente (como foi 

observado nas micrografias da seção referente a estas amostras), é razoável 

esperar que sempre haja um pouco de líquido que termine sua solidificação no 

eutético.  

Esta análise pode ser feita para a solidificação das outras ligas produzidas 

neste trabalho,mas não será feita aqui por uma questão de espaço. As duas ligas 

aqui apresentadas são os dois extremos de composição: mais rica em Mn e 

pobre em Ce e o contrário. Ao invés disso, é interessante comparar para as cinco 

ligas produzidas neste campo rico em Al as temperaturas liquidus medidas 

experimentalmente com os valores calculados para estas composições. O 

resultado está apresentado na Tabela 17 abaixo. 

Tabela 17 Comparação entre as temperaturas Liquidus medidas e calculadas com os 
respectivos erros  

Composição da 

Liga 
T Liquidus Medida (°C) 

T Liquidus Calculada 

(°C) 

Erro (%) 

Al-6Mn-2Ce 853 850 0,3 

Al-6Mn-4Ce 910 901 0,8 

Al-12Mn-2Ce 954 932 1,8 

Al-8Mn-4Ce 956 931 2,1 

Al-10Mn-5Ce 987 976 0,9 
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Como pode ser visto na tabela acima, os valores medidos e calculados 

são muito próximos para todas as composições. Pode-se notar que os valores 

medido e calculado se aproximam para as composições mais ricas em Al, o 

maior erro é o da liga Al-8Mn-4Ce que é de 2,1%. 

Os resultados apresentados acima sugerem que as curvas de energia 

livre calculadas neste trabalho geram previsões bastante realísticas da 

solidificação das ligas do sistema Al-Mn-Ce no canto rico em Al, com as curvas 

de energia livre apresentadas acima. A maior diferença entre as temperaturas 

de reação calculadas e medidas foi de 2,1%. Talvez uma descrição um pouco 

mais detalhada do termo de energia livre de excesso de mistura melhore ainda 

mais os resultados obtidos. 
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6. CONCLUSÕES 

O sistema Al-Mn-Ce é um sistema muito promissor para a confecção de 

ligas tanto de alta resistência mecânica específica quanto para a produção de 

recobrimentos de alta dureza e baixa densidade e estabilidade térmica. Neste 

trabalho, a solidificação de ligas deste sistema de composições ricas em Al foram 

estudadas sob taxas de resfriamento altas, intermediárias e baixas. 

Sobre as ligas solidificadas sob as taxas de resfriamento mais altas, pode-

se concluir: 

 As informações sobre a solidificação rápida das fitas permitiu uma 

reinterpretação dos resultados disponíveis na literatura. A fase que se 

forma com maior facilidade em ligas deste sistema sob altas taxas de 

resfriamento não é uma fase quasicristalina, e sim a fase Al20Mn2Ce, uma 

fase cristalina metaestável; 

 A fase quasicristalina pode se formar em ligas com baixo teor de 

Ce e altos teores de Mn, é a fase Al-Mn binária quasicristalina; 

 O efeito primário da adição de Ce em ligas binária Al-Mn é possilitar 

a formação desta fase cristalina metaestável e não da fase quasicristalina, 

conforme havia sido reportado por diversos autores; 

 A microestrutura das fitas pode ser reproduzida de forma bastante 

similar em recobrimentos produzidos por aspersão por chama; 

 Os recobrimentos podem ter sua composição ajustada de acordo 

com a aplicação de interesse: altos teores de Mn e Ce são preferíveis em 

situações que um recobrimento mais duro é desejável, mesmo que seja 

mais frágil; 

Sobre as ligas solidificadas sob taxas de resfriamento intermediárias, 

pode-se concluir: 

 A fase cristalina metaestável Al20Mn2Ce se forma com relativa 

facilidade em ligas deste sistema em amostras coquilhadas; 

 Esta fase apresenta um crescimento facetado, o que diminui a sua 

velocidade de crescimento; 
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 Conforme a taxa de resfriamento destas ligas é reduzida, a fase 

Al20Mn2Ce vai sendo gradualmente substituída pela fase ternária estável 

τ de composição Al10-xMn2+xCe(0<x<2); 

 O aparecimento da fase τ ocorre mais facilmente (em taxas de 

resfriamento maiores) quanto maior o teor tanto de Mn quanto de Ce; 

 A fase τ possui um crescimento dendritico muito rápido e taxa de 

nucleção baixa. Assim, dendritas desta fase tendem a chegar a 

dimensões de centenas de microns com relativa facilidade; 

Sobre a estabilidade térmica das ligas produzidas com altos teores de Al, 

pode-se concluir: 

 A fase Al20Mn2Ce é relativamente estável termicamente, sendo 

capaz de suportar diversas horas em temperaturas acima de 300°C sem 

se decompor totalmente; 

 A decomposição desta fase gera uma camada protetora de fase 

Al6Mn que diminui a taxa de reação entre a fase ternária e a matriz com 

Al; 

 A liga de composição Al-6Mn-2Ce consegue aumentar 

significativamente sua dureza e limite de escoamento através de 

endurecimento por precipitação. 

Sobre as ligas solidificadas sob taxas de resfriamento mais baixas, pode-

se concluir: 

 A fase τ se forma de maneira contínua por toda a faixa de 

composições Al10-xMn2+xCe (0<x<2), não havendo nenhuma reação de 

ordenamento ou de transição de grupo espacial detectada; 

 Foi proposto que para esta fase deste sistema, o grupo espacial da 

fase seja considerado como P4/nmm, independente da composição; 

 As temperaturas das reações invariantes ternárias deste sistema 

foram determinadas; 

 Tanto o modelo da fase τ quanto as temperaturas invariantes 

ternárias foram utilizadas para a confecção de um diagrama ternário 

através da descrição inédita da fase τ pelo método CALPHAD; 
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 O diagrama ternário produzido descreve bem a solidificação de 

todas as ligas produzidas neste trabalho tanto na questão microestrutural 

quanto em seu comportamento térmico. 

Assim, as análises feitas neste trabalho deram uma contribuição no 

sentido de aplicar o sistema Al-Mn-Ce em ligas comerciais, mostrando a sua 

versatilidade, capaz de formar ligas para aplicações estuturais (resistentes e 

tenazes) ou ideais para recobrimentos (duras). Mostrou-se também que estas 

microestruturas são estáveis termicamente. A solidificação de composições ricas 

em Al foi mais bem compreendida tanto a baixas taxas de resfriamento quanto a 

taxas altas. 

Assim, através das conclusões acima, a presente dissertação traz 

contribuição identificando composições do sistema Al-Mn-Ce, com potencial 

para ser usado na fabricação de recobrimentos e peças maciças que exijam alta 

resistência ao desgaste e a estabilidade térmica. Também a solidificação destas 

ligas selecionadas foram caracterizadas sob condições de altas, intermediárias 

e baixas taxas de resfriamento, que se constituem conhecimentos fundamentais 

e necessarios para dar suporte às suas possíveis aplicações futuras. Também 

uma avaliação das propriedades mecânicas dessas composições indicam boas 

perspectivas na sua aplicação para revestimentos e peças maciças. 

Particularmente, com pós atomizados da composição Al-6Mn-4Ce, o estudo 

preliminar realizado indica a viabilidade do processamento de revestimento com 

as características procuradas.  
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7. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

O trabalho presente deixa algumas sugestões para trabalhos futuros: 

 Realizar um assessment do canto rico em Al do ternário Al-Mn-Ce 

incluindo a distinção entre as fases Al4Mn μ e λ, bem como uma descrição 

mais detalhada do termo de energia de mistura de excesso da fase τ; 

 Inclusão de mais fases ternárias além da τ no diagrama ternário Al-

Mn-Ce; 

 Estudar o comportamento de precipitação da liga Al-6Mn-2Ce para 

selecionar a melhor a condição de temperatura e tempo, visando otimizar 

a resistência mecânica destas ligas; 

 Estudar a adição de outros metais de transição em substituição do 

Mn para os quais a fase Al20MT2Ce (MT – metal de transição) seja estável 

como V e Cr; 

 Otimizar o processamento destas ligas, seja por melhorar a 

geometria dos moldes de Cu, otimizando os parâmetros de 

processamento, ou até mesmo selecionar outra rota de processamento 

para diminuir a quantidade de defeitos de solidificação nas amostras. 
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8. APÊNDICE  

8.1. Cálculo das Curvas de Energia Livre da Fase τ-Al10-

XMn2+xCe 

O cálculo das curvas de energia livre da fase τ foi feito em diferentes 

etapas e se baseou totalmente em dados experimentais, estes resultados estão 

apresentados na seção de resultados. Conforme discutido na seção de 

resultados, que apresentou as análises e discussão sobre a fase τ, espera-se 

que esta fase exista entre as composições Al10Mn2Ce e Al8Mn4Ce (advindo das 

ligas Al-15,38Mn-7,69Ce e Al-30,77Mn-7,69Ce, respectivamente). Ou seja, ela 

admite uma certa solubilidade limitada de Al e Mn e, portanto, deve ser modelada 

como um composto linear. Para isto, como a solubilidade é limitada o modelo 

ideal é o de subredes. A fase τ, portanto, foi modelada como constituída de 4 

subredes, apresentadas na Tabela 18 abaixo. 

Tabela 18 Frações e elementos que podem ocupar cada fração na descrição utilizada para a 
fase τ pelo modelo de subredes 

u (fração que a 

subrede ocupa) 

Elementos que podem 

ocupar esta subrede 

0,6155 Al 

0,1538 Mn 

0,0769 Ce 

0,1538 Al, Mn 

  

Estes valores de fração de ocupação se justificam pelas posições de 

Wyckoff do Al e Mn na fase τ [14], conforme discutido. A fase possui o grupo 

espacial P4/nmm com as posições de Wyckoff ocupadas conforme descrito na 

Tabela 19. 
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Tabela 19 Posições atômicas com os respectivos átomos que podem a ocupar para a estrutura 
cristalina de grupo espacial P4/nmm utilizada para modelar a fase τ [92] 

 

  

Assim, pode-se notar que somente uma posição de Wyckoff é 

compartilhada, que corresponde a um total de 8 átomos por célula unitária que 

possui um total de 52 átomos. Portanto, a subrede que aceita solução sólida é 

de 15,38% do total de átomos. Apesar de haver mais átomos de Ce e Al em mais 

de uma posição de Wyckoff, não há necessidade de atribuir mais que uma 

subrede a estes elementos, uma vez que estas posições estão ocupadas 

exclusivamente por estes elementos. 

Para modelar esta fase como um composto linear, a primeira etapa 

consistiu em encontrar a curva do endpoint Al8Mn4Ce, que apresenta fusão 

congruente. A segunda etapa foi determinar a equação do segundo endpoint, de 

composição Al10Mn2Ce, que funde incongruente. A terceira e última etapa 

constituiu-se em calcular um coeficiente para o termo de energia livre de mistura 

de excesso. 

 

8.1.1. Cálculo da curva de Energia Livre do endpoint 

Al8Mn4Ce 

 Para este primeiro cálculo foi utilizado as seguintes informações 

experimentais: (1) ponto de fusão da fase desta composição e (2) entalpia de 

fusão. Como se observou que esta função estava gerando uma fase que deixava 

de ser estável em baixas temperaturas, acrescentou-se mais uma condição, uma 

vez que a fase foi observada como sendo estável a 500°C (ou pelo menos não 

Posição de Wyckoff Átomo que a ocupa 

2c Ce 

2a Ce 

8i Mn 

8i Mn,Al 

8j Al 

8j Al 

8h Al 

8g Al 
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apresentou sinais de decomposição após 48h nesta temperatura), esta condição 

também foi escolhida: (3) esta fase tem que ser estável a 500°C (773K). As 

informações (1) e (2) foram retiradas do termograma que foi apresentado na 

Figura 36. O valor medido para a temperatura de fusão desta liga foi 1174°C 

(1457K) e da entalpia de fusão foi 16,31 kJ/mol. Estas informações bem como a 

(3) foram utilizadas para se encontrar uma curva de energia livre do tipo 𝐺(𝑇) =

𝐴 + 𝐵𝑇 + 𝑐𝑇𝑙𝑛(𝑇), em relação ao estado padrão dos elementos puros. Como 

existem 3 informações experimentais e 3 incógnitas, uma solução única pode ser 

encontrada para os coeficientes A, B e C. 

Assim, a informação (1) pode ser reescrita da forma: 

𝐺𝜏(1457) = 𝐴 + 1457. 𝐵 + 1457. ln(1457) . 𝐶 + 𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙8𝑀𝑛4𝐶𝑒
1457   34 

𝐺𝑙𝑖𝑞(1457) = −104754     35 

𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙8𝑀𝑛4𝐶𝑒
1457 =

8

13
𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙

1457 +
4

13
𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝑀𝑛

1457 +
1

13
𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐶𝑒

1457 =

−81225  36 

Onde o valor das GHSER e do Gliq(1457) foram calculados utilizando as 

equações da base de dados COST507. Portanto, juntando as equações acima, 

temos que: 

𝐴 + 1457. 𝐵 + 10612. 𝐶 = −23529    37 

A informação (2) foi traduzida em equação de uma forma um pouco 

diferente. A entalpia da fase τ a 1457K deve ser 12,747kJ/mol, já que a entalpia 

calculada da fase líquida nesta temperatura é 29,057kJ/mol e o 

ΔHfusão=16,31kJ/mol. Apesar de, conforme explicado na revisão bibliográfica, 

haver uma forma direta de converter a curva de energia livre em curva de 

entalpia, 𝐻 = 𝐴 − 𝐶𝑇, como as contas envolvem transformar o termo das 

GHSER, ao utilizar o valor da entalpia “absoluta”, estas equações se tornam 

complicadas dado o tamanho das equações GHSER. Assim a forma mais rápida 

de completar essa equação é simular curvas de uma fase estequiométrica de 

composição Al8Mn4Ce com uma curva do tipo G=a+GHSERs e encontrar (por 

tentativa e erro) o A que faz com que esta fase, a 1457K tenha uma entalpia de 

12,747kJ/mol. Este valor deve então ser igualado ao termo A-C.T. O valor 

encontrado para a foi -24725 kJ/mol. Assim, a segunda equação determinada 

experimentalmente foi: 
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𝐴 − 1457𝐶 = −24725     38 

A terceira informação experimental não pode ser utilizada para gerar uma 

igualdade. Como esta informação é apenas de que a fase τ é estável a 773K, 

pode-se somente afirmar que sua energia livre é menor que certo valor. Esta 

inequação foi utilizada como se fosse uma igualdade e observou-se que isso foi 

suficiente para fazer com que a fase fosse estável em baixas temperaturas. 

Utilizando a simulação termodinâmica do sistema sem a fase τ na composição 

deste endpoint, encontrou-se que o sistema em equilíbrio possui uma energia 

livre de -54662kJ/mol. Como a fase τ é estável nessa temperatura, então a 

energia livre desta fase tem que ser menor que esse valor nesta temperatura. 

𝐺𝜏(773) = 𝐴 + 773. 𝐵 + 773. ln(773) . 𝐶 + 𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙8𝑀𝑛4𝐶𝑒
773 < 54662  39 

𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙8𝑀𝑛4𝐶𝑒
773 = −31790     40 

Assim, 

𝐴 + 773. 𝐵 + 5140. 𝐶 < −26132       41 

Com isso, chega-se no seguinte sistema linear: 

{
𝐴 + 1457. 𝐵 + 10612. 𝐶 = −23529
𝐴 + 773. 𝐵 + 5140. 𝐶 < −26132

𝐴 − 1457𝐶 = −24725
    42 

O que, considerando a inequação como uma equação pode ser resolvida 

para os seguintes valores de A, B e C; 

{
𝐴 = −42175,6

𝐵 = 100,4
𝐶 = 12,0

      43 

 

8.1.2. Cálculo da curva de Energia Livre do endpoint 

Al10Mn2Ce 

Para realizar o cálculo da energia livre do segundo endpoint da fase τ, o 

de composição Al10Mn2Ce, que não apresenta fusão congruente, foram também 

utilizadas três informações experimentais: (1) a temperatura solidus desta liga – 

obtido da Figura 37 e (2 e 3) a temperatura medida das reações peritéticas 

𝐴𝑙4𝑀𝑛 + 𝐿 → 𝜏 + 𝐴𝑙6𝑀𝑛 e 𝐴𝑙6𝑀𝑛 + 𝐿 → 𝜏 + 𝐴1(𝑓𝑐𝑐), respectivamente. Assim, 

novamente três coeficientes foram determinados com base nestas informações. 
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A informação (1) novamente gera uma inequação, uma vez que como não 

há como saber qual é a composição da fase líquida em equilíbrio com o sólido 

nesta composição, não há como determinar o valor exato da energia livre desta 

fase nesta temperatura. Ao invés disso, é possível determinar um valor máximo 

para a energia livre, que é o valor da energia livre da fase líquida nesta 

composição e temperatura (1253K), isso porque a fase líquida seria a estável 

nestas condições na ausência da fase τ. Assim, esta condição nos gera as 

seguintes equações e inequações. 

𝐺𝑙𝑖𝑞(1253) = −83760      44 

−83760 > 𝐴 + 𝐵. 1253 + 𝐶. 1253. 𝑙𝑛(1253) + 𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒
1253   45 

𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒
1253 = −63975         46 

𝐴 + 1253. 𝐵 + 8938. 𝐶 < −19785     47 

Utilizando a informação (2) foi possível estabelecer uma igualdade. Como 

na temperatura de 714°C (987K) se sabe que a reação 𝐴𝑙4𝑀𝑛 + 𝐿 → 𝜏 + 𝐴𝑙6𝑀𝑛 

ocorre, é possível calcular o valor da energia livre da fase τ nesta temperatura 

utilizando o potencial químico das outras três fases em equilíbrio. Para isto é 

necessário conhecer o potencial químico das três fases para uma composição 

global na qual as três estejam em equilíbrio a 987K. O problema é que, ao simular 

um campo onde somente estas três fases estão presentes, é possível verificar 

que não há equilíbrio entre elas para nenhuma composição nesta temperatura. 

O problema é provavelmente experimental: conforme explicado na seção de 

resultados e discussão, a fase Al4Mn na verdade são duas, a μ e a λ. Na base 

de dados utilizada, ambas são consideradas como uma só, mas ao avaliar o 

binário calculado para o Al-Mn (Figura 91), verifica-se que esta fase se forma na 

temperatura em que a fase λ se forma, enquanto que a temperatura medida 

neste trabalho é da ordem da temperatura em que a fase μ se forma. Isto pode 

inclusive ser verificado na curva de DSC de aquecimento da liga binária Al-Mn 

(Figura 91), esta fase inicia sua decomposição a 720°C, a temperatura de 

decomposição da fase μ. Assim, para não alterar a base de dados, o que foi feito 

foi, conforme observado experimentalmente, reduzir a temperatura da reação 

peritética ternária em 6°C em relação à reação peritética binária, assim, 

considerou-se que esta reação ocorre a 699°C (972K) ao invés de 714°C. Nesta 
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nova temperatura, foi possível encontrar uma faixa de composições na qual as 

fases Al4Mn, líquido e Al6Mn estão em equilíbrio. Neste campo, temos os 

seguintes pontenciais químicos para os três elementos do sistema: 

{

𝐺̅𝐴𝑙(972) = −40973

𝐺̅𝑀𝑛(972) = −113160

𝐺̅𝐶𝑒(972) = −238070

      48 

Assim, como a fase τ está em equilíbrio com as outras nesta temperatura, 

o valor de sua energia livre pode ser calculada nesta temperatura utilzando os 

potenciais químicos acima, considerando que nesta reação a fase τ que entra na 

reação tenha a composição Al10Mn2Ce, o que é razoável uma vez que a 

composição desta reação peritética é pobre em Mn e,  portanto (como mostrado 

nos resultados), o equilíbrio entre as três outras fases deve ocorrer com a 

composição mais pobre em Mn da fase τ, ou pelo menos com alguma outra muito 

próxima a ela. Desta forma, 

𝐺𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒(972) =
10

13
. (−40973) +

2

13
. (−113160) +

1

13
(−238070) =

−67240 49 

𝐴 + 𝐵. 972 + 𝐶. 972. ln(972) + 𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒
972 = −67240  51 

𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒
972 = −44179           52 

𝐴 + 979. 𝐵 + 6686,7. 𝐶 = −23061    53 

A informação (3) foi utilizada de forma similar à (2). Entretanto, desta vez 

não houve o problema ocorrido anteriormente de não haver equilíbrio entre as 

fases na temperatura medida, uma vez que a fase Al6Mn não apresenta os 

complicadores da fase Al4Mn descritos. Assim, a 646°C (919K), temos os 

seguintes potenciais químicos para as três fases A1, Al6Mn e líquido em 

equilíbrio: 

{

𝐺̅𝐴𝑙(919) = −37043

𝐺̅𝑀𝑛(919) = −116768

𝐺̅𝐶𝑒(919) = −235664

     54 

𝐺𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒(919) =
10

13
. (−37043) +

2

13
. (−116768) +

1

13
(−235664) =

−63795 55 

𝐴 + 𝐵. 919 + 𝐶. 919. ln(919) + 𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒
919 = −63795  56 

𝐺𝐻𝑆𝐸𝑅𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒
919 = −40734        57 
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𝐴 + 919. 𝐵 + 6270,6. 𝐶 = −23853    58 

Com estas três senteças, é possível montar o seguinte sistema linear: 

{
𝐴 + 1253. 𝐵 + 8938. 𝐶 < −19785
𝐴 + 979. 𝐵 + 6686,7. 𝐶 = −23061
𝐴 + 919𝐵 + 6270,6. 𝐶 = −23853

    59 

Que pode ser resolvido para os seguintes coeficientes: 

{
𝐴 = −36083
𝐵 = 19,93
𝐶 = −0,97

          60 

 

8.1.3. Termo de Energia Livre de Mistura de Excesso 

Para acertar o coeficiente de energia livre de mistura de excesso, 

adicionou-se somente um novo coeficiente. Este coeficiente veio da 

determinação experimental da temperatura liquidus da liga Al10Mn2Ce, pela 

Figura 36 é por volta de 1075°C. Assim, utilizou-se a aproximação de que na 

isopleta de 7,69% de Ce (o teor de Ce nesta fase) tanto a linha liquidus quanto 

a solidus são retas no intervalo de existência da fase τ. Isto foi necessário 

somente para estimar uma composição da fase τ que estaria em equilíbrio com 

o líquido nesta temperatura. Usando esta aproximação, a composição é de cerca 

de 3,01% de Mn. Assim, para esta temperatura é possível saber a energia livre 

da fase τ com composição Al8,99Mn3,01Ce via cálculo de potencial químico 

(obtidos da fase líquida): 

{

𝐺̅𝐴𝑙(1348) = −37043

𝐺̅𝑀𝑛(1348) = −116768

𝐺̅𝐶𝑒(1348) = −235664

     61 

𝐺𝐴𝑙8,99𝑀𝑛3,01𝐶𝑒(1348) = −94002      62 

Mas, conforme visto na seção de revisão bibliográfica, 

𝐺𝜏(𝑇) = 𝐺𝑟𝑒𝑓(𝑇) + 𝐺𝑖𝑑𝑒𝑎𝑙(𝑇) + 𝐺𝑥𝑠(𝑇)    63 

𝐺𝑟𝑒𝑓(𝑇) = 𝑦𝐴𝑙
𝐴 . 𝐺𝐴𝑙10𝑀𝑛2𝐶𝑒(𝑇) + 𝑦𝑀𝑛

𝐴 𝐺𝐴𝑙8𝑀𝑛4𝐶𝑒(𝑇)    64 

𝐺𝑖𝑑𝑒𝑎𝑙(𝑇) = 𝑅. 𝑇. 𝑢. [𝑦𝐴𝑙
𝐴 ln(𝑦𝐴𝑙

𝐴 ) + 𝑦𝑀𝑛
𝐴 𝑙𝑛(𝑦𝑀𝑛

𝐴 )]    65 

𝐺𝑥𝑠(𝑇) = 𝑦𝐴𝑙
𝐴 . 𝑦𝑀𝑛

𝐴 . 𝐿𝑀𝑛,𝐴𝑙
0      66 

𝐿𝑀𝑛,𝐴𝑙
0 = 𝐾      67 
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Onde 𝑦𝑀𝑛
𝐴  e 𝑦𝐴𝑙

𝐴  são os valores da fração de ocupação de Al e Mn na 

subrede 𝐴, a única existente e u é a fração atômica que a subrede 𝐴 ocupa do 

total, o que correponde a 0,1538. Como somente dispoe-se de uma informação 

experimental, somente um coeficiente foi calculado, por isso o coeficiente mais 

simples foi escolhido: um termo constante (K) do polinômio de Redlich-Kiester 

de ordem zero. Desta forma, temos: 

𝐺𝑟𝑒𝑓(𝑇) = 0,5 ∗ (−89819) + 0,5(−95914) = −92867     68 

𝐺𝑖𝑑𝑒𝑎𝑙(𝑇) = 8,31 ∗ 1348 ∗ 0,1538 ∗ [2 ∗ 0,5 ln(0,5)] = −1194   69 

𝐺𝑥𝑠(𝑇) = 0,5 ∗ 0,5 ∗ 𝐾 = 0,25 ∗ 𝐾     70 

Então, como 

𝐺𝑥𝑠(𝑇) = 𝐺𝜏(𝑇) − 𝐺𝑟𝑒𝑓(𝑇) − 𝐺𝑖𝑑𝑒𝑎𝑙          71 

0,25 ∗ 𝐾 = −94002 + 92867 + 1194 = 68   72 

𝐾 = 272.      73 
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