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RESUMO

A necessidade de materiais com baixa densidade, alta resisténcia
mecanica e facilidade de processamento tém levado ao desenvolvimento de
novos materiais € novas técnicas de processamento. Recente literatura reporta
0 sucesso na fabricagdo de materiais de grande volume do tipo compdésito Al +
Quasicristal + Aly3Tig através de extrusdo de pds atomizados contendo fases
quasicristalinas icosaedral, onde a fase quasicristalina comporta-se como
reforco numa matriz de aluminio. O objetivo da dissertagao foi avaliar a
perspectiva de producdo de amostras de grande volume, com dimensdes de
centimetros, de compésitos constituidos de matriz de aluminio envolvendo
fases quasicristalinas Al-Fe-Cr-Ti e fases intermetalicas através do método de
conformagao por spray. A liga AlgsFesCrpTiz (% at.) foi conformada por spray
usando nitrogénio como gas de atomizagao e um substrato de cobre. Para fins
de entendimento da variacdo microestrutural da liga com variagdo da taxa de
resfriamento, a liga foi fundida em coquilha na forma de cunha e as taxas de
resfriamento estimadas pela simulacgo MAGMASOFT®. As amostras foram
caracterizadas usando-se microscopia eletrbnica de varredura (MEV),
microscopia eletrénica de transmissdo (MET), difratometria de raios-X (DRX),
calorimetria diferencial de varredura (DSC), medidas de microdureza Vickers e
teste de compressado a temperatura ambiente. A microestrutura desejada de
particulas quasicristalinas embebidas em matriz de Al-a exige uma alta taxa de
resfriamento, tendo sido formada: i) na regido da cunha com espessura de
90um onde a taxa de resfriamento estimado foi de 10°K/s; ii) na regido fina (10
mm) periférica do depdsito correspondente a regido periférica do cone de
atomizacdo onde a deposicao processou com alta fragdo volumétrica de
particulas ja totalmente solidificadas. O processo de conformacgéo por spray €
um promissor candidato para a obtengdo de amostras de grande volume com
fases quasicristalinas em matriz de Al-a. No entanto, para utilizar este potencial

€ necessaria uma razao gas-metal superior a utilizada.
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PROCESSING AND CHARACTERIZATION OF RAPIDLY SOLIDIFIED
AI93Fe3Cr2Ti2 ALLOY

ABSTRACT

The necessity to use materials presenting low density, high tensile
strength and easy processing ability have led to the development of news
materials and news processing techniques. More recently we can find in the
literature, successful reports concerning the developing of bulk nanocrystalline
composite alloys presenting a microstructure composed of Al + Quasicrystal +
Al23Tig phases, obtained by extrusion of atomized powder. The goal of our work
was to evaluate the perspective in obtaining bulk quasicrystalline composite, in
centimeters scale, by spray deposition process. The AlgsFesCr,Ti; alloy was
processed by spray forming using nitrogen as atomizer gas onto a cooper
substrate. To understand the influence of the cooling rate on the microstructure,
the alloy was cast into an edge shaped cooper mould and the cooling rate has
been estimated by using MAGMASOFT software. The samples were then
characterized by the use of scanning (SEM) and transmission electron
microscopy (TEM), X-ray diffraction (XRD), differential scanning calorimetry
(DSC), Vickers microhardness measurements and also compressive tests at
room temperature. The desired microstructure composed of quasicrystalline
particles embedded in Al matrix has been formed only under the higher cooling
rate: i) in 90um thick region of the edge mould sample, where a cooling rate of
10° K/s has been estimated:; ii) in the thinner (10mm) region of the spray formed
deposit corresponding the peripherical area of the atomization cone. The results
indicate that the spray forming is a promising process to produce bulk
quasicrystalline composite alloys. However, to fully explore this potential the
gas-metal ratio must be higher than that used in the present work, to maintain
all the deposit at the same condition as observed at the peripherical region of

the atomization cone.
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1 INTRODUCAO

A crescente necessidade de materiais de baixa densidade, de relativa
alta resisténcia mecanica, de alta resisténcia a corrosdo e facilidade de
processamento, principalmente na industria aeroespacial e automotiva tém
conduzido ao desenvolvimento de novos materiais e a utilizacdo de novas
técnicas de processamento que exploram condigbes de processamento “fora-
do-equilibrio”, ou seja, microestruturas formadas por fases metaestaveis e/ou
morfologias ndo convencionais. Atualmente existe um grande interesse no
desenvolvimento de novas ligas com base em Al que apresentem propriedades
superiores as das ligas comerciais ja existentes.

Entre os novos materiais metalicos produzidos pela solidificagcao rapida
estdo os que apresentam em sua microestrutura as fases quasicristalinas (QC),
que se destacam por exibirem propriedades mecanicas semelhantes as dos
compostos intermetalicos e materiais ceramicos. Essas ligas caracterizam-se
por serem extremamente frageis em temperatura ambiente, porém, ducteis em
altas temperaturas. Devido a suas exclusivas caracteristicas, tais como
propriedades superficiais com baixa aderéncia, elevada dureza, baixo
coeficiente de atrito, elevada resisténcia ao desgaste e baixa condutividade
térmica, apresentam-se como candidatos potenciais para serem aplicados
industrialmente.

As propriedades unicas dos quasicristais certamente os colocam como
promissores para o0 desenvolvimento de novos materiais para aplicagdes
industriais, nas areas de: i) revestimento superficial, ii) compdsitos reforgados
com nanoparticulas quasicristalinas, e, iii) armazenagem de hidrogénio.
Exemplos mais importantes dessas aplicacbes sao observados no
revestimento de frigideiras com material quasicristalino do sistema Al-Cu-Fe-Cr,
disponivel comercialmente [1], em compdsitos de grande volume (bulk) onde
precipitados nanométricos de quasicristais do tipo icosaedral reforcam a matriz
Al-a (sistema AI-Mn-Ce), em materiais cirurgicos e laminas de navalha
disponiveis no mercado japonés [2]. Outro exemplo, porém ainda especulativo,

concerne ao uso dos quasicristais como médio de armazenamento reversivel



de hidrogénio, sendo os mais promissores 0s quasicristais a base de zircénio
[3].

Recentemente varios estudos referentes a ligas de aluminio que
apresentam, em sua microestrutura, particulas nanométricas de fases
quasicristalinas embebidas em uma matriz de Al-a tém sido desenvolvidos.

Galano [4] reporta a produgao de fitas de algumas dezenas de microns
de espessura pelo processo de “melt-spinning” para a liga AlgsFesCraZ; (at %)
(com Z=Ti, V, Nb, Ta) e para a liga ternaria Algz(FesCrz)7, onde ambas as ligas
apresentaram uma microestrutura consistindo de particulas esféricas
icosaedrais embebidas em uma matriz de Al-a. Ao quarto elemento da liga (Z=
Ti, V, Nb, Ta) é atribuido o significante refinamento no tamanho das particulas
icosaedrais e também o aumento da estabilidade térmica da liga. Essa
estabilidade, ou seja, a fase icosaedral, sofrendo decomposicbes para
particulas cristalinas, a temperaturas mais altas.

Pos da liga AlgsFesCryTip foram obtidos por atomizagcédo a gas [5] e
extrudados para a obtengdo de compdsitos de grande volume. Tal compésito
constituido pelas fases Al + fase icosaedral + AlxsTig, apresentou elevada
resisténcia, sendo, 650MPa em temperatura ambiente, 510MPa em 200°C e
360MPa em 300°C [5]. Esses valores excedem as metas requeridas na
industria aeroespacial, que sdo de 400MPa em 200°C e de 350MPa em 300°C,
para ligas a base de aluminio, do tipo 7075 T6, obtido de forma convencional.

Conformacéo por spray € um processo moderno que, apesar de nao
apresentar taxas de resfriamento tdo elevadas (10" — 10° K/s) como as de
processos tradicionais de solidificagdo rapida como “melt-spinning” (10° - 10°
K/s), tem a vantagem de produzir depdsitos volumosos, com dimensdes de
centimetros, superiores aos dos processos convencionais de solidificacdo
rapida. Esse processo consiste na atomizagao de um fluxo de metal liquido por
gas inerte ejetado a alta velocidade, o que produz um “spray” de gotas de
ampla distribuicdo granulométrica, que sao impulsionadas a altas velocidades
de encontro a um substrato, gerando um depdsito quase totalmente denso.

Considerando esses fatos, o objetivo do projeto foi avaliar a

perspectiva de produgao de amostras de grande volume (dimensées de



centimetros) de compésitos constituidos de matriz de aluminio
envolvendo fases quasicristalinas Al-Fe-Cr-Ti e fases intermetalicas,
através do método de conformagao por spray para obten¢ao de depdsitos

densos.






2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 Ligas de Aluminio Solidificadas Rapidamente

A partir dos anos 70, um grande numero de estudos foi desenvolvido na
aplicagao da solidificagao rapida em ligas a base de aluminio. Os processos
utilizados foram o coquilhamento por impacto (“‘gun technique”) e o “melt-
spinning”, em que as ligas fundidas sédo resfriadas em taxas de resfriamento
superiores a 10" K/s e de 10°-10° K/s, respectivamente. Além das alteracdes
morfologicas e de supressado de formacédo de fases de equilibrio observadas
como resultantes das taxas altissimas impostas ao metal fundido, as de maior
impacto foram as relativas a formacdo de fase amorfa e de reforgos
nanocristalinos em matriz de aluminio.

A relacao entre microestrutura e propriedade mecanica é observada de
forma esquematica na figura 2.1. A primeira possibilidade é a formacao de uma
microestrutura monofasica de fase amorfa. Nesse caso, os atomos da liga
estdo, a temperatura ambiente, com a configuracdo do estado fundido
“congelado”, nao apresentando nenhuma ordenagao atémica de longo alcance.
As trés outras possibilidades de microestruturas s&o alcangadas pela
cristalizagao controlada da estrutura amorfa através de tratamento térmico.

A segunda possibilidade de microestrutura, mostrada na figura 2.1, é
uma matriz amorfa com cerca de 20 — 40% fragao volumétrica de cristais de Al-
o em tamanhos nanométricos (3-50 nm) denominados de “nanocristalinos”. A
formagdo dos cristais € conseguida por meio de um cuidadoso tratamento
térmico de precipitacédo realizado na liga com estrutura totalmente amorfa. As
particulas nanométricas de Al funcionam como barreiras para as bandas de
cisalhamento, fazendo que a resisténcia mecanica aumente, por exemplo, de
1.100 MPa (100% amorfo) para 1.560 MPa (amorfo e nanocristais) em liga Al-
Ni-Ce-Fe. As primeiras ligas estudadas com possibilidade de formar fases
amorfas junto a fases cristalinas corresponderam aos sistemas Al-Si, Al-Ge, Al-
Cu, AI-Ni, Al-Cr e Al-Pd [6] por solidificacao rapida através da técnica de
conquilhamento por impacto. No inicio da década de 80, foram produzidas fitas
totalmente amorfas nos sistemas Al-Fe-B [7], Al-Co-B [7], Al-Fe-Si [8], Al-Fe-Ge



[8] e Al-Mn-Si [9], porém extremamente frageis quando dobradas em 180°. Na
mesma década, foram produzidas fitas amorfas numa ampla faixa de
composigdes nos sistemas Al-Si-X (X = Cr, Mn, Fe, Co ou Ni) e Al-Ge-Y (Y =
Mn, Fe, Co ou Ni), algumas apresentando uma boa ductilidade quando
dobradas em 180° [6]. Baseados nessas pesquisas, outros sistemas também
foram estudados; Al-Y-M e Al-La-M (M = Fe, Co, Ni ou Cu) [10], Al-Ce-M (M =
Nb, Fe, Co, Ni ou Cu) [11], Al-Cu-M (M = Zr, Hf, V ou Mo), apresentando boa
ductilidade ao dobramento e resisténcia a tracdo superior a o = 980 Mpa.
Adigbes de outros elementos (Zr, V, Nb, Cr, Mn, Fe, Co, Ni e Cu) nos sistemas
Al-Ni-Y e AI-Ni-Ce foram realizadas com a finalidade de procurar maior
estabilidade térmica e melhores propriedades mecanicas [12]. As ligas amorfas
normalmente se tornam extremamente frageis quando cristalizadas. Essa
perda da ductilidade é uma grande desvantagem das ligas amorfas a base de
Al quando se considera a aplicabilidade desses materiais [13]

A terceira possibilidade, mostrada na figura 2.1, € uma microestrutura
constituida por reforcos de particulas icosaedrais de tamanho nanométrico
embebidas em matriz de Al, denominadas de “nanoquasicristalinas”. Essas
novas ligas apresentam resisténcia mecéanica que diminui lentamente com
aumento da temperatura, mantendo, porém, valores altos em relagao as ligas
comerciais. As fases icosaedrais sdao denominadas de quasicristalinas que,
apresentando eixo de simetria rotacional de cinco lados, ndo revelam simetria
translacional. As altas resisténcias mecanicas e alta ductilidade dessas ligas
tém sido atribuidas a alta densidade de defeitos dentro da fase icosaedral, o
que conduz a uma configuracdo atdbmica de curto alcance semelhante a
estrutura amorfa.

A quarta possibilidade de microestrutura, mostrada na figura 2.1, é
formada por compostos intermetalicos em dimensdes em torno de 50 nm
distribuidos numa matriz de Al-a em tamanhos nanométricos (100 — 200 nm)

resultantes de tratamento térmico de cristalizacdo de uma estrutura amorfa.
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Figura 2.1. Microestruturas esquematicas contendo fases amorfas,
nanoquasicristalinas e nanocristalinas. As propriedades mecéanicas
apresentadas sao para fitas com espessuras em torno de 25-75um

solidificadas rapidamente pelo processo “melt-spinning” [14].

Ligas apresentando microestruturas com reforgos nanocristalinos em
matriz de aluminio, que podem ser conseguidos, através de solidificacédo rapida
e moagem de alta energia, sdao chamadas de nanoestruturadas. Esses
materiais caracterizam-se por apresentar uma microestrutura bastante afastada
do equilibrio termodinamico, podendo assim ser classificados como materiais
com estrutura fora do equilibrio. Os materiais nanocristalinos podem conter

fases cristalinas, quasicristalinas ou mesmo amorfas [15].



A partir do final do século XX, tem sido dada muita atengao a estruturas
nao periddicas tais como amorfos e fases icosaedrais. Resultados
experimentais mostraram que a resisténcia a tracdo de ligas a base de
aluminio pode chegar a 1200 MPa [12, 16] para particulas nanocristalinas
dentro de uma matriz amorfa. Além disso, € observado que altas resisténcias
mecénicas excedendo 1000MPa sdo conseguidas pela formagado de uma fase
amorfa na microestrutura [17] de fitas produzidas por “melt-spinning”. No
entanto, para aplicagdes praticas foram desenvolvidas outras ligas a base de
aluminio com alta resisténcia na forma de amostras de grande volume. Nesse
sentido, foram produzidas ligas nanocristalinas de grande volume com mistura
de fases intermetdlicas, embebidas em matriz de aluminio, através da
cristalizacao de fases amorfas a base de aluminio [18]. Essas ligas exibiram
alta resisténcia mecanica entre 700-1000 MPa e tém sido comercializadas com

o nome comercial GIGAS [19].

2.2 Ligas Quasicristalinas

Os materiais quasicristalinos foram descobertos em 1984 [20]. O nome
“‘quasi’ refere-se ao fato de que os quasicristais em muitos aspectos se
parecem aos cristais convencionais, porém diferenciam-se em um unico
aspecto importante. Eles ndo sao constituidos por uma simples célula unitaria
que se repete periodicamente no espaco; sao reconhecidos como solidos bem-
ordenados com propriedades simétricas incomuns e se apresentam de forma a
ocupar um lugar intermediario entre as fases cristalinas peridédicas e as fases
nao-cristalinas (amorfas). Geralmente os quasicristais apresentam eixos de
simetria rotacional de cinco, oito, dez e doze lados, ou na forma de fases do
tipo: icosaedral, octagonal, decagonal e dodecagonal, diferentes dos cristais
[21].

Os quasicristais podem ser classificados como estaveis e metaestaveis.
Os metaestaveis sofrem transformacéo irreversivel para cristais regulares sob
aquecimento. Ja os estaveis pertencem a um diagrama de fase de equilibrio e

podem ser crescidos desde o estado liquido através de técnicas de



solidificacdo convencional, e interessam especialmente por apresentarem
equilibrio termodinamico e serem reversiveis sob suas condi¢des de formacéo.
Isso implica que eles podem ser preparados por técnicas de metalurgia
convencional, dai seu baixo custo de processamento [22, 23].

Ligas como; Al-Li-Cu-Mg [9], e ligas dos sistemas Al-M-TM-Ln (M =V,
Cr, Mn; TM=Ti, Fe, Co, Ni, Cu; e Ln = metais lantanideos) [17, 24, 8], contendo
concentragbes de Al na faixa de 92 a 95 (% at.), produzem uma Unica
nanoestrutura que consiste em particulas quasicristalinas icosaedrais com
morfologia esferoidal, rodeadas por uma fase Al-a. O tamanho da fase
icosaedral foi observado na faixa de 50 a 200nm com uma fragao de volume de
aproximadamente 60%. A microestrutura mista é formada numa unica etapa de
solidificacdo. Neste caso, a fase icosaedral forma como a fase primaria desde a
fase liquida, seguida, pela formagdo da fase Al-a, a partir do liquido
remanescente. Os primeiros quasicristais de tamanho nanomeétrico,
homogeneamente distribuidos, usados como reforco na matriz de aluminio
foram obtidos na liga Al-Li-Cu-Mg [25]. Outros intentos em fortalecer ligas a
base de aluminio com fases nanoquasicristalinas foram reportados em 1992,
em fitas da liga Al-Mn-Ce produzidas por “melt-spinning” [26] com resisténcias
a tragdo superior a 1GPa. Amostras de grande volume contendo
nanoparticulas de fases quasicristalinas em matriz de aluminio foram obtidas
no sistema Al-M-TM-Ln, através de métodos de metalurgia do pd, em que os
pos sao sintetizados por atomizacdo e compactados usando pressao e
extrusdo a quente [27, 28]. Sao identificados trés tipos, tal como observado na
tabela 2.1. Essas ligas exibiram boa combinagédo de alta resisténcia a tragao,
alta deformacao, alta resisténcia a fadiga e alta resisténcia em elevadas
temperaturas [29].

De acordo com Grimm [30], as primeiras amostras quasicristalinas foram
encontradas em solidificagéo rapida de ligas binarias, com fases icosaedral e
decagonal em sistemas AI-Mn e Ni-Cr e caracterizaram-se por serem
metaestaveis. No entanto, um importante avanco foi dado em 1987, quando
Tsai et al. [31] pesquisaram quasicristais estaveis do sistema Al-Cu-Fe até sua

temperatura de fusdo. Isso permitiu o processamento por técnicas
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convencionais, tal como fundicdo por gravidade. Os primeiros quasicristais
termodinamicamente estaveis foram encontrados em ligas a base de aluminio,
compondo sistemas ternarios e quaternarios: Al-Cu-Li, Al-Cu-Fe, Al-Pd-Mn, Al-
Pd-Re, e AI-Mn-Cr-Cu, que apresentaram fases quasicristalinas do tipo

icosaedral altamente ordenados e com diferentes graus de perfei¢ao [30].

Tabela 2.1. Caracteristicas e propriedades mecéanicas de ligas com fases

quasicristalinas, produzidas por metalurgia de po. [27].

Tipo Sistema Microestrutur Resisténcia | Deformacao
a a fratura ()
(o)
Ligas de alta Al-Cr-Ce-M, | Al+quasicristal | 600-800 MPa 5-10 %
resisténcia Al-Mn-Ce
Ligas de alta Al-Mn-Cu-M | Al+quasicristal | 500-600 MPa 12-30%
ductilidade Al-Cr-Cu-M
Ligas Al-Fe-Cr- | Al+quasicristal 350 MPa --
resistentes em Ti +Al23Tig (em 300
altas °C)
temperaturas
Os primeiros quasicristais termodinamicamente estaveis foram

encontrados em ligas a base de aluminio, compondo sistemas ternarios e
quaternarios: Al-Cu-Li, Al-Cu-Fe, Al-Pd-Mn, Al-Pd-Re, e AI-Mn-Cr-Cu, que
apresentaram fases quasicristalinas do tipo icosaedral altamente ordenados e
com diferentes graus de perfei¢ao [30].

Em temperatura ambiente ou intermediaria, os quasicristais geralmente
Em

aproximadamente 60% de sua temperatura de fusdo - tornam-se ducteis [30].

sdo duros e extremamente frageis. temperaturas superiores -
Nesse regime, a curva de tensdo-deformacgéo é caracterizada por uma queda
do escoamento em aproximadamente 1% de deformacéo plastica [32]. Foi
observada, também, deformagao superior de até 20%, em que os quasicristais
aparentemente mostram perda de resisténcia melhor que endurecimento por
trabalho [32]. Uma explicagéo para tal comportamento € a movimentagao de

discordéancias, observada no sistema Al-Pd-Mn [33, 17].
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Segundo Shechtman [26], as fases quasicristalinas do tipo icosaedral
podem conter discordancias, porém o movimento das linhas de discordancia na
rede cristalografica, sem ordem de longo alcance € muito dificil em temperatura
ambiente devido a que conduziria a destruicdo de rede quasiperiddica.
Consequientemente, as ligas icosaédricas tém sido reportadas por exibir alta
dureza, elevado modulo de Young e baixo coeficiente de expanséao térmica [32]
em temperatura ambiente e elevadas temperaturas, e nenhuma apreciavel
deformacédo plastica € reconhecida em temperatura ambiente e temperaturas
moderadas [34].

Recentemente, ligas a base de aluminio preparadas por extrusdo de
poés-atomizados: AlgsMnsCeCo4, Algs 5CrsCe1Coq 5 € AlgsMnsCo, contendo fase
icosaedral como a principal fase constituinte [18] tém sido reportadas por
exibirem alta resisténcia a tracdo e grande deformacgao plastica de: 830 Mpa e
6%, 770 MPa e 5,2% e 720 MPa e 6.4%, respectivamente. De acordo com
Inoue [29], tal comportamento se deve a dispersdo homogénea de
nanoparticulas de fase icoaedral embebidas dentro de uma matriz de aluminio,
livre de contornos de grdo. Além disso, € sugerido que a particula icosaedral
exibe alta densidade de defeito “phason” linear [35] induzida pelo resfriamento
rapido. Consequentemente, a obtencdo de alta resisténcia e alta ductilidade
em ligas com base icosaedral tem sido sugerida como resultado da
combinagao dos seguintes fatores: i) dispersdo homogénea de nanoparticulas
da fase icosaedral menor que 100nm, ii) introdugdo de uma alta densidade de
defeitos dentro da fase icosaedral conduzindo a uma configuragdo atémica de
curto alcance, semelhante a estrutura amorfa, iii) desvio da composi¢cao da
fase icosaedral para o lado rico em Al, e iv) formacédo de uma matriz de Al sem

contornos de gréao.

2.3 Sistema Al-Fe-Cr-Ti

Atualmente, pesquisas de novos materiais promissores para aplicacoes
estruturais foram desenvolvidas por Inoue e Kimura [34], no sistema

quaternario  Al-Fe-Cr-Ti, através de métodos convencionais, mais
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especificamente por extrusdao de pds. A escolha do sistema foi baseada na
baixa difusividade atomica dos elementos Fe, Cr e Ti em Al. Estes elementos
de liga apresentam baixa solubilidade em Al, o que é observado nos diagramas
de fase binario dos sistemas Al-Cr (figura 2.2), Al-Fe (figura 2.3), e Al-Ti (figura
2.4). Inicialmente, o sistema Al-Fe-Cr-Ti, na composicdo estequiométrica
Algs 2Fe7 oCrs 3Tiz 5, (%at.), foi processado por “melt-spinning” e apresentou uma
fase quasicristalina tipo icosaedral rica em aluminio. Essa fase quasicristalina
apresentou uma morfologia esferoidalequiaxial com tamanhos que variaram de
50 até 250 nm e revelaram alta densidade de defeitos. Tal fase caracterizou-se
por ser metaestavel termodinamicamente e decompde-se para as fases
cristalinas: Al + Al13Cr, + AlosTig + Ali3Fe4 na faixa de temperatura de 577 a 647
°C por aquecimento continuo em taxa de 40 °C/min [34]. No entanto, quando
comparada as ligas quasicristalinas: Algs7Mnq43 [26], Algs5Crias [36] € AlgsV14
[37], que apresentaram decomposi¢ao icosaedral para fases cristalinas em:
427, 407 e 447°C, respectivamente, a liga quasicristalina de composigao
AlgsoFeroCrs3Tizs (%at.) apresentou-se termicamente estavel para altas
temperaturas. E sugerido que a maior estabilidade térmica se deve a baixa
difusividade dos elementos Ti, Fe e Cr no Al [38] e a suas altas temperaturas
de fusdo. Tal comportamento mostrou a possibilidade de usar novas
composic¢oes visando a formacgao da fase icosaedral como reforco numa matriz
de aluminio.

Por outro lado, Inoue e Kimura [34] baseados na liga binaria
quasicristalina do sistema AI-Cr desenvolveram outra liga de composigéo
AlgsFesCr,Tiz, na qual a fase icosaedral € formada com 6 a 16 (% at.) de cromo
[36]. Sugerem que a base icosaedral Al-Cr contém “cluster” de titanio no liquido
super-resfriado devido a baixissima difusividade atdbmica do titanio no liquido,
em ligas a base de aluminio. A nova liga, AlgsFesCraTiz, que contém a fase
quasicristalina, Algs oFe7 oCrs 3Tiz 5, foi confirmada por padrdes de difragao e por
espectroscopia por difragcdo de raios-X (EDX) [10]. De acordo com Inoue e
Kimura [34], a dissolugao simultdnea dos elementos de Fe, Cr e Ti dentro da
fase icosaedral e da fase Al-a suprime o crescimento de grdos das duas fases,

quando submetida a longos tempos de recozimento. Da mesma forma, em
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amostras obtidas por extrusao da liga Al-Fe-Cr-Ti, o composto Al3Tig na forma
de precipitados com tamanhos de 10 a 60 nm, foi encontrado disperso
homogeneamente na matriz de aluminio e, também, pode atuar como meio
efetivo contra o crescimento dos graos da fase icosaedral e da matriz de
aluminio. Essas caracteristicas fazem da nova liga, promissora para materiais
resistentes a elevadas temperaturas, atribuiveis a uma combinagdo de
supressao de crescimento da fase icosaedral e a dificuldade de deformacao
plastica da fase Al.

A obtengdo de compdsitos de grande volume [10, 34], por rota
convencional (extrusao), permitiu processar pds obtidos por atomizagdo a gas
da liga AlgsFesCryTio. A microestrutura dos pés foi constituida pelas fases Al +
fase icosaedral. E indica, também, que, a medida que aumenta o tamanho do
po, gradativamente aumenta o composto Aly;Tig € diminui a formacao da fase
icosaedral. Levando-se em consideragao tais observacdes, foram extrudados
pos na fragdo de 26 um em temperatura de 400°C a uma razdo de extrusdo de
10, produzindo-se lingotes de 8mm de didmetro, constituidos das fases: Al +
fase icosaedral + Aly3Tig. O tamanho das particulas e a fracdo de volume da
fase icosaedral foram de 300nm e 45%, respectivamente. A fase icosaedral
manteve seu tamanho médio de 300nm. O compdsito de grande volume obtido
por extrusdo a base da fase icosaedral exibiu elevada resisténcia em altas
temperaturas, sendo 510 MPa em 200°C, 360 MPa em 300°C, e 650 MPa em
temperatura ambiente. A resisténcia em elevada temperatura excede os niveis
exigidos na industria aeroespacial, que € de 400 MPa em 200°C e de 350 MPa
em 300°C, para ligas a base de aluminio (7075-T6). A resisténcia a elevadas
temperaturas e a resisténcia ao desgaste permaneceram quase inalteraveis,
mesmos apods recozimento em 300°C por 1000 horas. Esses resultados
encorajam a realizagdo de novas rotas de processamento, tais como a

conformagéo por spray.
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Figura 2.2. Diagrama de fase do sistema binario Al-Cr [39].

Figura 2.3. Diagrama de fase do sistema binario Al-Fe [39].
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Figura 2.4. Diagrama de fase do sistema binario Al-Ti [39]

2.4 Conformacgao por Spray, CS

A conformacao por spray (CS) € um processo inovador de fundi¢cao e
apresenta caracteristicas de solidificacdo rapida ou semi-rapida de um liquido
metalico; através do qual se podem obter materiais com microestrutura “fora-
do-equilibrio”. Esse processo, também denominado de fundigdo por spray, é a
atomizagao de um fluxo de metal liquido através da injecdo de um gas inerte,
que gera uma variada gama de tamanhos de gotas denominadas spray. Elas
sao impelidas velozmente de encontro a um substrato metalico ou ceramico,
gerando um depdsito [38, 40]. As gotas liquidas, ao serem submetidas a altas
taxas de resfriamento, solidificam-se gradativamente, relativa ao seu tamanho.
Desta maneira, passam a coexistir no spray gotas liquidas, parcialmente
solidificadas e particulas sélidas. Com a presenga do substrato, a trajetéria do
spray é interrompida, gerando um depdsito coerente e quase que totalmente
denso [36, 38]. Pelo movimento continuo do substrato em relacdo ao

atomizador enquanto a atomizacao prossegue, podem ser geradas pré-formas,
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tubos ou fitas dependendo da movimentacao imposta ao substrato. As taxas de
resfriamento no processo sdo da ordem de 10°-10° K/s [40].

Conforme se diminui o tamanho de particula, ha um aumento da sua
area superficial, consequentemente, uma maior troca de calor com o gas de
atomizacgao. Logo, quanto menor o tamanho de particula, maior sera a taxa de
resfriamento a qual ela sera submetida durante a etapa de atomizagéo.

Enquanto que na etapa de atomizacdo estima-se que a taxa de
resfriamento varia de 10%-10° K/s, na etapa de formacdo do depdsito ha uma
diminuicao brusca da taxa de resfriamento para cerca de 1 K/s [41]. Isso ocorre
porque a transferéncia de calor na etapa de atomizagdo € muito maior, devido
a grande quantidade de gas em relacédo a quantidade de metal existente no
spray de atomizagao. Ja no depdsito em formagao, a troca de calor € um pouco
maior com o substrato apenas nos instantes iniciais da deposi¢cdo, pois,
conforme a temperatura do substrato aumenta igualando a temperatura do
depdsito em formacao, a troca de calor é ditada pelo depdsito como um todo
com o ambiente externo.

O processo envolve estagios sequenciais de atomizacdo da liga e
deposigdo em um substrato (metalico ou ceramico). A liga metalica é fundida
em um forno a indugao, localizado no topo da camara de deposicdo e escoa
através de um bocal de vazamento na base do cadinho, posicionado
verticalmente. Na zona de atomizacgao, o jato de metal liquido encontra o gas
de atomizacdo em alta velocidade lancado de uma série de orificios
concéntricos localizados no bocal do atomizador, onde é transformado em um

“spray” de finas goticulas.

Esse processo apresenta como vantagens as seguintes caracteristicas:

(i) Microestrutura refinada. A microestrutura caracteristica de um
depdsito tipicamente consiste em gréos equiaxiais refinados (10-100um),
geralmente com baixo nivel de segregacdo de soluto, dispersoides de
intermetalicos bastante finos (0.5-15um), precipitados secundarios e
constituintes eutéticos [40]. Dependendo da liga, sdo observadas a formagéo
de solugbes solidas supersaturadas e fases metaestaveis. Em alguns casos, a

microestrutura formada, que consiste em gréos finos e com baixa segregacao,
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possibilita a realizacdo de tratamentos térmicos de homogeneizagdo com
tempos menores ou mesmo desnecessarios, e permite processamentos
termomecanicos que seriam impossiveis com fundidos convencionais.

(i) Possibilidade de obter pecas volumosas de geometria simples. O
processo CS reduz as numerosas operagdes envolvidas na metalurgia do po,
MP, que séo, produgéo do po, peneiramento, encapsulamento, desgaseificagao
e consolidacdo. No CS, o processamento ocorre em uma unica etapa enquanto
a microestrutura é similar aquela da MP. Os problemas associados a
manipulacdo dos pos da MP, tais como combustdo ou contaminacédo por
oxidagdo superficial, a qual inibe a ligagdo das particulas durante a
consolidacao, sao também evitados.

(iii) Possibilidade de obter compédsitos de matriz metalica, CMM. A
introducdo de particulas de material cerdmico no fluxo de gas durante a
atomizagao produz um depdsito CMM com as particulas homogeneamente
distribuidas na matriz metalica.

(iv) Flexibilidade. O processo CS permite a manufatura de um largo
espectro de materiais, alguns de dificil processamento por outros métodos
convencionais, incluindo ligas de Al, Pb, Cu, Mg, Ni, Ti, Co e agos.

As principais desvantagens do processo CS sédo [38, 40]: (i) Porosidade
(os depdsitos sempre contém porosidade, sendo, usualmente, consolidados
por extrusdo, laminagcdo a frio ou a quente ou por prensagem isostatica a
quente); (ii) “overspray” (a eficiéncia de deposicdo - metal atomizado/metal
depositado - fica na faixa de 60-80%). O material do “overspray” é formado por
particulas que nao atingem o depdsito e que, devido ao seu tamanho reduzido,
afastam-se radialmente do centro do spray em direcdo a periferia; e também
por particulas solidas, que atingem o substrato e ricocheteiam, saindo dele.
Esse material pode ser usado como matéria-prima para o processo tradicional
metalurgia do po.

Diversos sdo os parametros de processo que devem ser controlados:
temperatura de vazamento, distancia do bocal de atomizagao e substrato, tipo
de bocal de atomizagdo, pressdo do gas e vazdo do metal liquido. Um

parametro muito importante € o G/M (razdo gas-metal), pois este esta
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diretamente ligado ao mecanismo de resfriamento e ao diametro resultante das
gotas depositadas. O didmetro massico médio das gotas é inversamente
proporcional a velocidade do gas e a raiz quadrada da G/M, em que G ¢é o fluxo
de massa do gas (kg/h) e M o fluxo de massa do metal fundido (kg/h) [42]. A
razao G/M também controla o jogo de trocas térmicas entre o fundido e os
extratores de calor, que sdo o gas atomizante e o substrato. Quanto maior for a
G/M, maior sera a velocidade das gotas e, portanto, maior sera a perda de
calor por convecgao para o gas de atomizagado. Durante a solidificagcdo do
depdsito, a condugao de calor pelo substrato € uma fungao da temperatura do
substrato e também o fator predominante nos estagios iniciais, enquanto que o
resfriamento pelo gas permanece relativamente constante durante o processo.
A morfologia esférica que as gotas assumem durante o v6o deve-se a tensao
superficial do liquido. Um desvio do formato esférico pode ocorrer devido a
formacédo de oxido na superficie, ocasionada pela inibicado parcial da tensao
superficial [38, 42].

Para altos valores da relagdo G/M, grande fragdo volumétrica das
particulas solidas choca-se com o substrato, pois a temperatura do depositado
€ baixa e insuficiente para refundir e espalhar o metal liquido por entre as
particulas esféricas ja depositadas, resultando em uma ma compactacgao,
gerando porosidade de formato irregular. Com a diminuicdo excessiva dessa
relacdo G/M, reduz-se muito a taxa de solidificacdo, resultando numa grande
fracédo de particulas liquidas durante o v6o, que, ao chocar-se com o substrato,
refundirdo parte do depdsito ja solidificado permitindo, entre outras
consequéncias, o aprisionamento (“entrappment”) do gas no depositado,
criando poros esféricos [41]. Os menores niveis de porosidade sdo obtidos
para relacées G/M entre estes dois extremos.

Uma revisdo atual da literatura mostra que parcela significativa das
pesquisas apresenta um elevado interesse no desenvolvimento de novos
materiais do tipo compédsito matriz metalica (CMM), reforgado por nano-
particulas quasicristalinas, devido aos resultados promissores que tém sido
apresentados por certas composi¢cdes formando depdsitos de alta resisténcia

mecanica [34, 25]. Neste caso, o processo CS, por envolver altas taxas de
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resfriamento e ter como produto depédsitos volumosos (da ordem de
quilogramas de liga), abre interessantes perspectivas para processamento de
ligas metaestaveis, quasi-cristalinas e amorfas.

Dentro de todas as referéncias estudadas, ndo ha nenhum registro da
obtencao de depdsito denso de uma liga de aluminio com microestrutura que
apresenta fases quasicristalina obtido através do processo de conformagao por
spray. Portanto, torna-se importante um estudo mais detalhado da formagao ou
nao de fases quasicristalinas em uma matriz de aluminio cristalino através do
processo de conformacao por spray, para a obtencdo de amostras de grande

volume, com dimensodes de centimetros.
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3 MATERIAIS E METODOS

A liga estudada corresponde ao sistema Al-Fe-Cr-Ti, mais
especificamente a liga de composicao AlgsFesCr,Ti; em porcentagem atémica.

Na preparagao da liga AlgsFesCr,Ti, foram utilizados elementos metalicos
de elevada pureza, Al-99,7%, Fe-99,9%, Cr-99,997%, Ti-99,99%. A adi¢do dos
elementos de liga Fe, Cr e Ti se deve a baixa solubilidade solida desses

elementos em Al, e a seus elevados pontos de fusio.

3.1 Processamento em Forno a Arco

Para a preparagéo da liga AlgsFesCr,Tiz, foram utilizados os elementos
metalicos de elevada pureza, como mencionados anteriormente. Inicialmente,
esses metais puros foram decapados com solugdes quimicas a fim de remover
oxidos superficiais. Para decapar Fe, foi utilizado HCI (10% em volume em
agua); para Cr, Ti e para Al, foi utilizado HF (2% volume em agua). Uma vez
secados, os metais puros foram pesados em balanca analitica com 03 casas
decimais.

Para a preparacao da liga, foi utilizado um forno a arco voltaico (Arc-
Melter, Hechingen D72329) equipado com eletrodo n&o consumivel de
tungsténio; atmosfera inerte controlada por vacuo, capaz de atingir 10 bar;
injecdo de argdnio de alta pureza; e cadinho de cobre refrigerado por agua.
Antes da fusdo, foram realizadas quatro lavagens com argbnio. Além da
lavagem do camara do forno a arco, foi ainda utilizado um “getter” de Ti, por
possuir alto ponto de fusdo, e grande potencial de oxidagao a fim de eliminar o
maximo possivel, o oxigénio remanescente da camara de fusdo. O “getter” era
fundido antes da fusao da liga.

Cada lingote foi refundido quatro vezes para garantir uma completa
homogeneizagédo dos elementos da liga. A perda de massa de cada lingote de
12g foi em média 0,2-0,3% em massa. O forno a arco utilizado na preparagao
da liga é mostrado na figura 3.1a e botdes de liga recém fundidos sé&o

mostrados nas figuras 3.1b e 3.1c.
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Figura 3.1. (a) Forno a arco para elaboracéo de ligas e (b) e (c) cadinho de

cobre com botdes liga recém fundidos.

3.2 Fundi¢cao em Coquilha em Forma de Cunha

A fundicdo em coquilha na forma de cunha €& uma técnica de
conformagao bastante importante referente a obtengdo de diferentes taxas de
resfriamento em diferentes espessuras que sdo relacionadas a evolugao
microestrutural de uma liga. Técnica que servira como ferramenta de apoio no
processo de conformacgao por spray da liga AlgsFesCraTis.

O molde para a obtengao dos corpos de prova em forma de cunha é
realizado em material de cobre com formato de paralelepipedo. Ele apresenta
uma cavidade em forma de cunha para ser preenchida com metal liquido e
possui um sistema de circulagdo de agua. O molde de coquilha de cobre
refrigerado a agua com fluxo de aproximadamente 19,3 I/min é adaptado no
interior da camara do equipamento de “melt-spinning” utilizado para
coquilhamento de fitas metalicas. A fixacdo do sistema se da na parte lateral da

camara, e a abertura do molde de coquilha para preenchimento com metal
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liquido coincide com o bico do cadinho de quartzo. As dimensdes da cavidade

s&o observadas na figura 3.2.

Local de injecdo do
metal liquido

4,5 m

50mm

(a) (b) k %l

1Nmm

Figura 3.2. Desenho esquematico: a) molde de cobre com cavidade em forma

de cunha, b) dimensdes da cunha.

Para a obtengdo de amostras de cunha solidificadas rapidamente em
coquilha de cobre, foram retiradas entre 3,0 a 4,0 gramas dos lingotes obtidos
em forno a arco. As amostras do lingote, apds limpas, foram colocadas no
interior do cadinho de quartzo, e este foi colocado no sistema de deslocamento
vertical. Depois de conseguida a pressao desejada, as ligas sao rapidamente
fundidas por indugdo no cadinho e ejetadas rapidamente para preencher a
cavidade do molde. A pressao de ejecao utilizada foi de 200 mbar, utilizando-se
uma pressao de 200 mbar no interior da camara e uma pressao de 400 mbar
na extremidade superior do cadinho. A abertura na ponta dos cadinhos foi de
aproximadamente 1,5 mm. O controle da temperatura é realizado através de
um pirdbmetro otico digital pertencente ao préprio equipamento de “melt-
spinning”. Esse controle ndo é muito facil, pois a temperatura sobe muito
rapidamente. Antes da fusdo e ejecdo da liga foram realizadas trés purgas,
alternando vacuo turbomolecular até uma pressao final na cémara de

aproximadamente 10* mbar e o preenchimento com argbnio ultrapuro
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(99,998%). A temperatura de vazamento da liga foi de 1250°C, com um
superaquecimento do metal de 300°C. A temperatura de vazamento foi
realizada com um maior superaquecimento do metal neste processo do que no
processo de conformagao por spray, pelo fato da dificuldade em controlar
precisamente a temperatura neste processo.

A figura 3.3 mostra o equipamento de “Melt-Spinning” com a adaptagao

do molde em coquilha de cobre refrigerada com agua.

Figura 3.3. Adaptagao do sistema de fundicdo em coquilha de cobre em forma

de cunha em equipamento de “Melt-Spinning”.

3.3 Conformacao por Spray — Obten¢ao do Depésito

A pré-liga foi fundida por aquecimento indutivo em cadinho de grafite
disposto em um forno de fabricagcdo Inductotherm, modelo VIP Power-Trach,
com uma fonte de energia de 50 kVA de poténcia e frequéncia de 3,2 kHz,
alojado ao lado da camara de atomizagao do equipamento de Conformagao por
Spray existente no Laboratério de Fundigcdo do Departamento de Engenharia
de Materiais (figura 3.4b), que incorpora, além desta camara, o “tundish” com

bocal de vazamento, o bocal atomizador, dispositivo de fixagdo e movimento do
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substrato, ciclone coletor de pds e equipamento pneumatico para suprimento e
controle de gas (figura 3.4a).

O primeiro elemento fundido foi o aluminio, previamente decapado.
Quando este atingiu a fusdo completa, foram adicionados os botdes da pré-liga
AlgsFes 4CrasTiss (74,48A1-11,64Fe-7,22Cr-6,66Ti, % em peso) preparados em
forno a arco e depois, completado a carga, de novo, com aluminio, para obter a
composicao; AlgsFesCr,Tiz (% at.).

Apods a fusao da liga, retirou-se a escéria e monitorou-se a temperatura
do banho antes do vazamento através de um pirdbmetro, que permite a leitura
numa faixa de temperatura de 200-1800°C. A temperatura de fusdo da liga
situou-se em torno de 950°C e foi superaquecida a 1150°C, no momento em
que foi vazada para o cadinho de grafite (“tundish”) disposto no topo da
camara, e, por ultimo, vazada a 1115°C, através do bocal atomizador. Antes do
vazamento, o “tundish” foi pré-aquecido proximo a 1000°C por meio de uma
chama de gas butano para evitar queda de temperatura no metal liquido a ser

atomizado.

O vazamento do metal fundido do “tundish” para a camara de
atomizagdo deu-se através do bocal vazamento de quartzo, com 6mm de
diametro, localizado na base do "tundish”. A sua fungao é a formagao de um
fluxo cilindrico constante de metal liquido. Nesta etapa, o fluxo de metal
proveniente do “tundish” foi desintegrado em um spray cénico de pequenas
gotas, pelo gas nitrogénio (N2), a pressao de 1,0 MPa. O bocal atomizador que
foi utilizado neste trabalho possui 10 furos de 2mm de didmetro dispostos em
um circulo, formando um angulo de 20° com o fluxo de metal liquido; € do tipo
convergente-divergente, capaz de gerar velocidades de gas supersbnicas. A
combinagao entre o bocal de atomizagdo com a pressao utilizada gerou uma
taxa de fluxo massico de gas de 0,7 kg/s. Os parametros utilizados para o
processamento de CS da liga AlgsFesCryTi, encontram-se na tabela 3.1. O
suprimento de gas para a atomizagdo e o seu controle foram feitos por um
equipamento pneumatico abastecido por quatro cilindros de alta pressao, que

possui uma valvula redutora de pressao de entrada de 20 MPa para 1,5 MPa
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(pressdo maxima de projeto suportada pelo equipamento), permitindo uma

vazao de até 30 m®/min.

Metal Cadinho com
Liguido aquecimento
por indugio
+—
“Tundish”
\ Fluxo de g
= ocal de
vazament
Céamara de
atomizacio " .
i
P6 Atomizado :
"Over-Spray" & r

Substrato
Metalico

(a)

Figura 3.4. (a) Desenho esquematico do processo de conformagao por

spray, e (b) foto do equipamento de Conformacéao por Spray.

Tabela 3.1. Parédmetros utilizados durante o processamento da liga por

conformacéo por spray.

Parametros do Processo AlgsFesCroTip
Taxa de Fluxo de Gas - N, (kg/s) 0,7
Taxa de Fluxo de Metal (kg/s) 0.025
Razdo Gas Metal - G/IM 28
Distancia de V6o (mm) 500
Carga Atomizada (kg) 2,0
Temperatura de Vazamento (°C) 1115

Com a finalidade de aumentar a taxa de resfriamento do depdsito, a

distancia do bocal de atomizacdo ao substrato foi aumentada de 350mm
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para 500mm. O eixo do apoio do substrato foi deslocado em 6cm do centro
do eixo do bocal de atomizagédo para gerar um depdsito com a forma nao-
gaussiana. Além disso, foi utilizado gas nitrogénio para aumentar a taxa de

resfriamento no spray.

3.4 Caracterizagao Microestrutural

3.4.1 Prepacao Metalografica

A caracterizagdo microestrutural foi realizada em amostras no estado
bruto de fusdo, em amostras obtidas por fusdo a arco, solidificadas
rapidamente (fundicdo em coquilha) e em amostras do depdsito, obtido por
conformacgao por spray. As amostras foram secionadas em cortadeira Isomet
de alta velocidade, com disco de corte diamantado e agua como refrigeragao.
Posteriormente, elas foram submetidas a microscopia o6ptica, eletrbnica de
varredura, microanalise por EDS e difracdo de Raios-X. A caracterizagao
microestrutural envolveu técnicas adequadas de metalografia para preparagao
das amostras, seguindo estes passos:

a) Embutimento das amostras em resina de cura a frio;

b) Lixamento mecanico das amostras na sequéncia de granas de 180,

240, 320, 400, 600, 1200 e 2000;

c) Polimento com pasta de diamante de 6,0 um, 1,0 e 0,25 um;

d) Ataque quimico com solugdo composta de 0.5 ml de HF e 99.5 ml de

agua destilada, para observagao em microscopia optica.

3.4.2 Microscopia Optica e Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

A microscopia optica € de utilizagao simples, rapida, e permite a analise
de grandes areas. Durante a analise das amostras empregou-se o0 microscopio
optico de luz refletida. Neste caso, a penetragao da luz € muito pequena. Por

meio desses microscépios, podem-se observar: contornos de grdao e de
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subgrao, superficie anisotropica que varia em relagcdo as orientagdes
cristalograficas de cada gréo.

No presente trabalho, empregou-se um microscépio Optico da marca
Olympus, modelo BX60M com aumento de 50 a 1000X e com luz refletida.
Acoplado a ele, existe um sistema de tratamento de imagens (Image-Pro Plus),
através do qual foi possivel a identificacdo da fragcao de porosidade do depdsito
obtido do processo de conformagédo por spray e a aquisicdo de imagens. As
analises por MO néo revelaram informacao substancial no estudo das fases da
liga AlgsFesCr,Tis.

O microscopio eletrébnico de varredura (MEV) apresenta excelente
profundidade de foco, permite a analise de superficies regulares e irregulares,
como superficies de fratura. O seu principio é baseado nas possiveis
interagcdes que ocorrem entre o elétron e a matéria durante a incidéncia de um
feixe de elétrons. Cada um desses eventos produz informacdo sobre a
amostra. A detecgdo dos raios-X gerados pela amostra no microscépio é
utilizada para identificar e quantificar os elementos presentes. Para esse caso
utilizou-se um microscopio Zeiss, modelo DSM 940-A, equipado com
microanalise por dispersao de raios-X, EDX (Link Analytical NA 10/55S). A
identificacdo de fases para a liga AlgsFesCr,Ti, foi realizada por elétrons

secundarios misturada com elétrons retroespalhados.

3.4.3 Microscopia Eletronica de Transmissao (MET)

Para a preparacao das amostras foi utilizado um polidor iénico Bal-Tec
RES 010. Amostras foram lixadas até se atingir uma espessura de 50 pm.
Posteriormente sao cortados discos com 3mm de didmetro e levados ao
afinador iGnico, até se obter uma amostra com area fina o suficiente para que o
feixe de elétrons do microscépio eletrobnico de transmissdo atravesse a
amostra.

O estado estrutural das amostras obtidas em forma de cunha no
processo de fundicdo em coquilha e das amostras retiradas do depdsito obtido

do processo de conformagdo por spray foi investigado utilizando-se um
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microscopio eletrénico de transmissdo CM120 Philips. A voltagem de
aceleracao utilizada na operacdo do equipamento foi de 120kV. O porta-

amostra utilizado foi do tipo inclinag&o biaxial (“double-tilt holders”).

3.4.4 Difragado de Raios-X (DRX)

No presente trabalho, para a analise por difracdo foi usado material
policristalino polido até grana 1,0 um. A finalidade da analise foi a de identificar
as fases presentes na liga AlgsFesCr,Tiy. Foi utilizado um difratdmetro da marca
Siemens, modelo D5005 com radiagédo Cu-Ka (A=1,5418A) e varredura de
20/min, de 20° a 90°.

Fases cristalinas, presentes nas amostras, foram identificadas
utilizando—se fichas cristalograficas do banco de dados “Joint Committee on
Powder Diffraction Standards” (JCPDS). Algumas identificacbes também foram
feitas por comparacao dos difratogramas obtidos com dados apresentados na
literatura. As amostras do processo de fundicdo em coquilha na forma de
cunha, do processo de solidificagdo rapida, conformagéo por spray, tanto do
depdsito como também do pd do “overspray” foram analisadas seguindo os

mesmos parametros de difragao.

3.4.5 Calorimetria Diferencial de Varredura (DSC)

A calorimetria diferencial de varredura (DSC) é um método de analise
térmica que registra qualquer mudanga de entalpia ou de calor exotérmico
ou endotérmico causada pelas mudangas quimicas, estruturais ou por
transformacdes de fase ocorridas em uma substancia em funcdo da
temperatura. Neste caso, os sinais registrados s&o proporcionais a medidas

de taxas de fluxos de calor.

No presente trabalho, a amostra da liga AlgsFesCr,Ti, com formato
cilindrico e peso de aproximadamente 60 mg, foi colocada em cadinho de

alumina. O material de referéncia e a amostra foram acondicionados na
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camara de aquecimento do analisador térmico de forma simétrica com
respeito ao forno. O equipamento usado é da Netzsch, modelo DSC 404. As
taxas de aquecimento e de resfriamento foram ambas de 20°C/min, sob

atmosfera de argénio ultrapuro com fluxo de 150 ml/min.

Além da caracterizagao microestrutural do depdsito e do lingote em
forma de cunha, também foram caracterizadas as particulas de po
“overspray”. Para isso, foi realizado a coleta do overspray e posterior
peneiramento das particulas de pds, para obtencao da distribuicdo das
particulas em fungao da faixa de tamanho delas. O p6 do “overspray” foi
peneirado e classificado em faixas de tamanho diferentes, sendo utilizado o
peneirador ATM Sonic Sifter com peneiras inoxidaveis com aberturas de 15

a 45um e um equipamento de ultra-som com peneiras de 45 a 250um.

3.5 Caracterizagao Mecanica

3.5.1 Microdureza Vickers

A medida de microdureza ou dureza fornece informagdo sobre a
resisténcia em relacdo a deformacgao plastica, ao desgaste, ao corte, ao risco
ou a penetracdo de um material em outro. Medidas de microdureza sao
consideradas quando se empregam cargas menores que 1kgf, e as impressdes
sao microscopicas. Para realizar as medidas de microdureza, € empregado um
penetrador de diamante que é praticamente indeformavel.

As medidas de microdureza foram realizadas na temperatura ambiente,
com a ajuda de um microscépio 6ptico usado para a analise microscépica,
utilizando-se uma carga de 0,200kgf. Essas medidas foram realizadas em um
durdbmetro Stiefelmayer, equipado com cargas que vao de 0,50 até 10,0kgf.
Foram realizadas segundo a norma ASTM E 384-89, porém com tempo de
impressao de 20 segundos. A microdureza Vickers (HV) foi determinada

utilizando a equacgao:
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1.854,4Q

2 =
a

HV = kgf/mnt

[{pee i)

sendo, Q a carga em gramas-forga, e “a” o comprimento das diagonais em um.

3.5.2 Ensaio de Compressao

O ensaio de compressao a frio foi realizado seguindo a norma ASTM, E
9-77, em amostras obtidas de conformagdo por spray. Esse teste tem por
finalidade determinar algumas propriedades do material, tais como: limite de
resisténcia, limite de escoamento, tensdo de ruptura, tensdo maxima etc. O
equipamento utilizado foi uma maquina de ensaios mecanicos Instron modelo
5500R, com capacidade de carga de 25000kg. As amostras foram retiradas de
diferentes regides com aparentemente diferentes taxas de resfriamento, ou
seja, da regiao periférica do depdsito, da regido central e de uma regiao situada
entre essas duas. As amostras foram preparadas em formato de
paralelepipedos, com base quadrada de 4mm e comprimento de 8mm,
seguindo a norma. O formato de cilindros também ¢é sugerido nessa norma
utilizada, porém, por questdes de facilidade o formato de paralelepipedo foi o
escolhido. A aplicagcao da forga de compressao foi realizada ao longo secgéo

com 8mm. A velocidade de deformacao no ensaio foi de Tmm/min.
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 Determinacgao da temperatura de fusao da liga AlgsFe;Cr,Ti;

As amostras da liga AlgsFesCryTi; obtidas em forno a arco foram
submetidas inicialmente a um ensaio de DSC para verificar a temperatura de
fusado da liga. A partir dessa temperatura, determina-se a minima temperatura a
que a liga deve ser submetida para que todas as fases cristalinas presentes
sejam fundidas.

Esta etapa € de grande importancia, pois determina a que temperatura a
liga deve ser superaquecida no processo de conformagado por spray como
também no processo de fundicdo em coquilha na forma de cunha. Os
parametros de processamento dos dois processos devem ser cuidadosamente
selecionados de modo a garantir que nao existam fases cristalinas nao-
dissolvidas em meio ao material liquido, pois a presenga delas atuaria como
sitios heterogéneos de nucleagao. A temperatura de fusdo da liga AlgsFesCr,Ti,
é de 965°C.

Para o processo de fundicdo em coquilha na forma de cunha e para o
processo de conformacao por spray, a temperatura de aquecimento a que se
deveria submeter a liga durante a fusdo em ambos os processos foi
determinada como sendo um valor de superaquecimento de 150°C acima da
Tiquidus liga, 0 que garante que todas as fases cristalinas serdo fundidas.

As amostras obtidas em forno a arco (no estado bruto de fusao)
solidificam sem nenhum controle de resfriamento, ou seja, a solidificacdo
ocorre em condi¢cdes de nao equilibrio e de forma isotropica e aleatoria, ndo
existindo dire¢ao de crescimento preferencial sob a microestrutura da liga.

A figura 4.1 mostra microestruturas tipicas de amostras do estado bruto
de fusao do forno a arco. Varias fases com diferentes morfologias sao vistas na
microestrutura. As fases com tonalidade cinza apresentam morfologia
dendritica e fases arredondadas tipo esferoidal. A composicdo estequiométrica
dessas fases € préoxima de AlsTi(Cr) (morfologia dendritica, Fig. 4.1c) e
Aly22Crq 7Fe(Ti) ou Al73Cr(Fe,Ti) (morfologia tipo esferoidal, Figs, 4.1a-b),

respectivamente. Tais fases corresponderiam as fases em equilibrio AlzTi e
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Al;Cr, que correspondem a reacdes peritéticas: L + Al,Ti = Al;Ti (no diagrama
de fases binario Al-Ti) e L + Al1Cr > Al;Cr (no diagrama Al-Cr). Outra fase
que apresenta tonalidade cinza claro € observada com morfologia hexagonal, e
no corte transversal apresenta-se em forma de plaqueta retangular. Ela revela
uma composigao estequiométrica préxima a Alg 1Feq 4Cr(Ti) ou Als 7Feq(Cr,Ti)q,
e na condigdo de equilibrio corresponderia a fase congruente AlsFe, (Al >
AlsFey, no diagrama de fases binario Al-Fe). Por ultimo a fase clara com forma
alongada do tipo plaqueta corresponde a composigdo estequiométrica

Alz sFe(Cr), que corresponde a fase AlsFe na condigao de equilibrio.

Figura 4.1. Microestruturas tipicas correspondentes a amostras brutas de fusao
obtidas em forno a arco.

As composigdes quimicas das fases obtidas por meio de analises de

EDX sao observadas na tabela 4.1.
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Tabela 4.1. Analise da composi¢cdao quimica por EDX (MEV) das fases

presentes na liga AlgsFesCr2Tiz (% at.).

Cinza Cinza
dendrita Hexagon. Clara
Elemento Cinza Esferic. | AlysTi(Cr) | Alg1Feq14Cr(Ti)| AlpgFe(Cr) | Matriz
A|12,2CF177F ~Eq = A|3Ti ~Eq = A|5F62 ~Eq = AI3Fe
% at. % at. % at. % at. % at.
Al K 81,07 65,95 76,54 69,39 96,54
TiK 1,12 30,51 0,72 2,35 1,57
CrK 11,16 2,98 9,47 3,57 0,97
Fe K 6,65 0,55 13,28 24,69 0,92
100,0 100,0 100,0 100,0 100,0

4.2 Amostras do lingote em forma de cunha

4.2.1 Simulagao da solidificagdo da cunha no processo de fundigcao em

coquilha refrigerada

Para um estudo mais detalhado do comportamento da liga sob diversas
condicdes de resfriamento, como as que ocorrem no processo de fundicdo em
coquilha na forma de cunha, foi realizado pela equipe de simulagdo do nosso
grupo de pesquisa, uma simulagdo do processo de solidificagdo da liga
utilizando-se MAGMASOFT®', MAGMA GmbH, Aachen, Alemanha.

A simulagédo foi realizada usando parametros da liga, como Tsjiqus ©
Tiiquidus, € Um coeficiente de interface (H) que mais se aproximava das taxas de
resfriamentos ja alcancadas nesse processo de solidificagao rapida, ou seja,
um valor que da a dimensao da troca de calor entre as paredes do molde e o
metal fundido. Primeiramente foi construido (desenhado) um molde com
cavidade na forma de cunha, com dimensdes extrapoladas que simulam as

condigdes de um molde de cobre refrigerado a agua. A cunha propriamente

! http://www.magmasoft.de
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dita é formada por uma malha de um milhdo de pontos, para melhor
aproximacao das dimensdes reais da cunha, como mostra a figura 4.1. Essa
simulacao fornece a taxa de resfriamento e o tempo de solidificagdo ao longo
de todo o lingote em forma de cunha, figura 4.3. Nota-se que a taxa de
resfriamento alcangcada na ponta do lingote em forma de cunha (regido mais
fina) € da ordem de 10° °C/s, taxa essa, que é proxima as atingidas em fitas
coquilhadas por “melt-spinning”, necessaria para a formacdo de fase
quasicristalina na amostra solidificada rapidamente. A figura 4.4 mostra um
grafico da temperatura versus tempo gerado a partir de determinadas posi¢des
ao longo da cunha (figura 4.5), no processo de solidificagédo, ou seja, a taxa de

resfriamento que ocorre nessas posi¢coes predeterminadas.

L

Figura 4.2 Desenho esquematico da malha da cunha construido com um
milhdo de pontos.

Note-se que, na espessura mais fina do lingote em forma de cunha, o
tempo para solidificacdo € préximo a 0,02 segundos, e conseqlientemente a
taxa de resfriamento alcanca valores da ordem de 10° °C/s, que ddo maior
chance para que ocorra a formacédo de fases quasicristalinas no processo de

solidificagcao da liga.
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COOLRATE SOLTIME
[Cis ] [s]
139000 0.173
129753 0.162
120507 0.150
111260 0.139
102013 0.128
92766 0.116
83519 0.105
74273 0.093
65026 0.082
L5779 0.071
46532 0.059
37285 0.048
28038 0.037
18792 B8 0.025
| 0.014
9545 )

Figura 4.3. Desenhos mostrando valores simulados da (a) taxa de resfriamento
e (b) do tempo de solidificacdo da liga AlgsFesCr,Ti; no processo de fundicédo

em coquilha na forma de cunha.

o0

19
33

Figura 4.4. Desenho esquematico da secgao transversal da cunha mostrando
as posi¢oes onde foram simulados dados térmicos de resfriamento (distancias

em mm).
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Figura 4.5. Simulagao de curvas de resfriamento mostrando a temperatura em

funcao do tempo em diferentes espessuras da cunha (figura 4.4).

4.2.2 Microestruturas de amostras obtidas em Fundigcao em Coquilha em

Forma de Cunha - Solidificagao Rapida

Nas figuras 4.6a, 4.6b, 4.6c, sdo observadas diferentes micrografias que
ocorrem nas regides 4, 2 e 1 da cunha da figura 4.5, respectivamente. Foi
observada, na regido 1, espessura mais fina da cunha (aproximadamente
90um), uma microestrutura muito refinada. As fases do tipo esferoidal presente
nesta regido apresentam tamanhos inferiores a 0,5um (500 nm), ou seja, na
ordem de submicrons, como observado na figura 4.6c. Com aumento da
espessura da cunha (regido 2), para aproximadamente 400um, observa-se
uma microestrutura com morfologia quase semelhante a da regiao 1, porém as
fases apresentam morfologia tipo esferoidal e exibem tamanhos maiores que

1um (figura 4.6b). Aumentando ainda mais a espessura da cunha, tal como na
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regidao 4 (figura 4.6a) a microestrutura torna-se, também, mais grosseira
desaparecendo, assim, as fases do tipo esferoidal e aparecendo em seu lugar
outras fases com diferentes morfologias que correspondem a fases
intermetalicas, inclusive com presenca de estruturas eutéticas. O tamanho das
fases intermetélicas € superior a 4um. A diferenga no tamanho microestrutural
basicamente se deve as diferengas na taxa de resfriamento. Quando
comparado essas regibes com as taxas de resfriamento simuladas,
correspondem a aproximadamente 3,4x10° K/s na regiao 4, 2,3x10* K/s na
regido 2, e 1x10° K/s na regido 1. Indicando, que & medida que aumenta a
espessura ao longo do comprimento da cunha, a microestrutura torna-se mais
grosseira, e contrariamente, a taxa de resfriamento diminui com aumento da

espessura da cunha.

Morfologia Esferoidal

Figura 4.6. Microestruturas da cunha: a) Regiao 4, b) Regido 2, e c) Regiao 1.
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4.2.3 Difragao de Raios-X (DRX)

A seguir, sdo apresentados diferentes padroes de difragcdo de amostras
de diferentes regides do lingote em forma de cunha, processadas por fundigéo
em coquilha. Observa-se que os picos mais intensos correspondem a matriz de
Al-a, os quais foram identificados. Ja os picos menos intensos correspondem
as fases cristalinas intermetalicas e quasicristalinas indicando a presenca de
uma menor fragdo de volume destas fases na liga AlgsFesCraTiy.

Analises de DRX foram realizadas em diferentes regides da cunha
(figura 4.6) e sao mostrados nas figuras 4.7 e 4.8.

Na figura 4.7, o padrdao de DRX da regido mais fina (regiao 1, figura 4.5)
da cunha mostra a presenca de picos denominados por Q, e que
possivelmente correspondam a fases quasicristalinas. Esses picos nos
respectivos angulos 26, quando comparados com a literatura [4] correspondem
a fases quasicristalinas que estdo acompanhadas com presenca da fase
intermetalica Al;Ti. Os picos que correspondem as fases quasicristalinas
desaparecem a medida que a espessura da cunha aumenta, tal como é
mostrado nos padrdes de DRX da figura 4.8. Em substituicdo a eles, em
amostras de maior espessura da cunha aparecem outras fases intermediarias
que correspondem a fases intermetalicas, cujos angulos e planos

correspondem as fases Al;Ti, Al13Crz, AlgsCrq4 do banco de dados JCPDS.
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Al Fundicao Coquilhada em Forma de Cunha
Regiao fina da cunha

Al - aluminio
Q - fase quasicristalina

Al

intensidade (u.a)

Al

regiao 1

20 (graus)

Figura 4.7. Difratograma da ponta da cunha, regido 1 (figura 4.4)

- Amostra Processada por Fundigao
Coquilhada em Forma de Cunha
X ALTi
Al [ A|13Cl'2
u A|86cr14

i X n regizo 4
W——
W—

Intensidade (u.a)

regiao 3

X o M regiao 2
Eannanns Trrrrrrorrt Trrrrrrorrt Trrrrrrorrt Trrrrrrrrs
40 50 60 70 80
20 (graus)

Figura 4.8. Padroes de DRX de amostras de diferentes regides 2, 3, 4, e 5

(figura 4.4) da cunha.
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4.2.4 Analise Térmica (DSC)

A figura 4.9 mostra curvas de aquecimento de DSC com taxa de 20
K/min, realizadas para as posi¢cdes 1, 2, 3, 4 e 5, indicadas na figura 4.4.
Nessas curvas, observa-se que o inicio da transformacgao de soélido para liquido
ocorre em temperatura proxima a 650°C. As transformagbes seguintes
possivelmente correspondam a transformacbes peritéticas de fases
intermetalicas, tais como da fase Al;Ti. A presenca dessas reagdes esta de
acordo com o que € apresentado por Inoue e Kimura [34], indicando que a faixa
de decomposicao da fase icosaedral para fases cristalinas Al + Al13Crp + Aly3Tig
+ Alj3Fes ocorre entre 577 e 647°C para o processamento da liga
Algs 2Fe7 0Crs 3Tiz 5 por melt-spinning. No entanto, em um outro trabalho [50], na
liga AlgsFesCr,Tiy, primeiramente ocorre a precipitacdo da fase Al13Cr, desde a
matriz Al que se encontra em solucdo solida supersaturada na temperatura de
430°C, e seguidamente, ocorre a decomposigdo da fase quasicristalina em

cristalina, por volta de 500°C .

Curvas de aquecimento
120 =

90 4 - T

regiao 5

604 regiao 4

sinal do DSC

regido 3
30 4

regido 2
: T . 7 : . . , . , .
0 200 400 600 800 1000

Temperatura (°C)

Figura 4.9. Termogramas das regides 1, 2, 3, 4 e 5 (Fig. 4.4) da amostra em

forma de cunha.
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4.2.5 Microscopia Eletronica de Transmissao (MET)

Diante da possibilidade da existéncia de fases quasicristalinas
embebidas em matriz de Al-a, a anélise de caracterizacido estrutural utilizando
microscopia eletrbnica de transmissao (MET) foi realizada em amostras obtidas
das regides mais finas da cunha, ou seja na regiao 1 da figura 4.4.

A figura 4.10a mostra uma imagem de campo claro, onde s&o
observados agregados de fases quasicristalinas, com dimensdées menores que
200nm, que envolvem um centro escuro e se dispersam na matriz de Al-a. O
padrao de difragdo da area selecionada é mostrado pela figura 4.10b,
confirmando a presenca da fase quasicristalina. Esse padrao de difragdo é
visto de um angulo em que se observa um eixo de simetria duplo, confirmando
a presenca de fases quasicristalinas. Outras pesquisas também mostram o
mesmo padrdo de area selecionada [51] com eixo de simetria dupla em fase
quasicristalina icosaedral. Sugerindo a formagéao de fases quasi-cristalinas na
regido mais fina da cunha (espessura 90 um), em taxa de resfriamento proximo
a 1x10° K/s que é proximo as obtidas em fitas coquilhadas processadas em

“melt-spinning” onde sao alcangadas taxas superiores a 108 Kis.

Figura 4.10. (a) Imagem de campo claro - MET, (b) padréo de difracéo de area

selecionada mostrando uma simetria de eixo duplo.
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Uma sintese dos resultados obtidos do processo de fundicdo em
coquilha em forma de cunha revela que a diferenca na taxa de resfriamento ao
longo da cunha mostra uma evolugdo da microestrutura a medida que se
diminui a espessura da cunha e consequentemente aumenta-se a taxa de
resfriamento. Na regido 1, com taxa de resfriamento de 1x10° K/s se tém uma
microestrutura muito refinada, com fases do tipo esferoidal com tamanhos
inferiores a 0,5um, Na regido 2, com taxa de resfriamento de 2,3x10* K/s se
tém uma microestrutura com morfologia tipo esferoidal e exibem tamanhos
maiores que 1um .Na regido 4, com taxa de resfriamento de 3,4x10° K/s a
microestrutura é mais grosseira com fases intermetalicas com tamanho

superior a 4um.

4.3 P6 do “overspray”

4.3.1 Distribuigao granulométrica

A maior concentragao de particulas com tamanho menor € associada a
decorréncia da forca de arraste (impulso) exercida pelo gas de atomizagéo
sobre essas particulas, fazendo com que elas se concentrem
preferencialmente na periferia do cone de atomizacgao.

As particulas do p6 “overspray” ao final de conformacao por spray foram
coletadas e seguidamente peneiradas em diferentes faixas de malhas. Sendo
que a maior concentracdo de particulas foi na faixa +45 a —-75um, e
possivelmente tenha sido influenciada pela pressdo maxima permissivel
utilizada no equipamento de conformagéao por spray, o que induziu a obter uma
maxima razdo massica gas-metal (G/M) para o presente experimento. Altos
valores G/M conduzem a formagao de particulas com tamanhos menores [42].
A distribuicdo do tamanho de particulas (DTP) foi medida através das %massa
das respectivas faixas granulométricas obtidas, e podem ser vistas na figura
4.11.
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Distribuicdao granulométrica
% cumulativa

>250 <250 <180 <150 <106 <75 <45 <30 <20 <15

Faixa granulométrica (um)

Figura 4.11. Distribuicdo Granulométrica e Porcentagem cumulativa do pé do

“overspray”.

4.3.2 Difragado de Raios-X (DRX)

As particulas de p6 com diferentes distribuigdes granulométricas foram
submetidas a analises de difracdo de raios-X, e os padrboes de difracdo sio
observados na figura 4.12. Observa-se na faixa de —-15um a maior
concentragdo de particulas aparentemente quasicristalinas junto a fase Al. A
partir de particulas de pés com tamanhos superiores a 30um, a presenga de
fases intermetalicas foi acentuada, onde particulas de pé com tamanhos
inferiores a 30um solidificaram com altas taxas de resfriamento, suficientes
para inibir o crescimento de fases quasicristalinas. Particulas com tamanhos
superiores a 30um solidificaram com baixas taxas de resfriamento, permitindo a
formacao de fases intermetalicas. A presenca de fases quasicristalinas, porém,

nao foram confirmados por microscopia eletrénica de transmissao por nao fazer
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parte do objetivo principal do projeto e principalmente porque varios trabalhos
reportados na literatura ja confirmam a presenga de fases quasicristalinas nos
pos, obtidos através de atomizagado. Os picos mais intensos nas particulas com
tamanhos de -75um e nas particulas de -106um seréo discutidos no subitem
4.3.3 e correspondem a maior fragao de particulas na forma de plaquetas que

sao formadas por fases intermetalicas.

Al ® AlgoCrag
Al:Fe
Al U520
X Qq -15um
X 0 -30um
kgl
-45.um

20 (graus)

Figura 4.12. Padréao de difragdo de particulas do “overspray” com distribuicdo

de tamanho de -106um, -75um, -45um, -30um, -15um.

4.3.3 Microestrutura das particulas

Uma analise da morfologia das particulas do “overspray” e da
microestrutura apresentada por essas particulas foi realizada por microscopia
eletrénica de varredura (MEV) no microscopio Philips FEG modelo XL 30.

Na figura 4.13a é observada particulas de pds que correspondem a faixa
granulométrica inferior a 30 um. Nessa figura sdo observados dois tipos de

morfologia, uma mostrando grdos quasicristalinos com tamanhos inferiores a
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0,5 uym (particula A e ampliada na figura 4.13b) e a outra mostrando agregados
quasicristalinos com tamanhos préximos 1 um (particula B e ampliada na figura
4.13c), indicando que particulas da mesma faixa granulométrica, e portanto
submetidas a taxas de resfriamento similares, tiveram diferentes processos de
solidificacdo (super-resfriamento térmico, nucleagdo, taxas de crescimento
diferentes). A presenca de fases quasicristalinas foi confirmada (figura 4.12)
por DRX.

F—— 10um

UFSCar - DEMa - LCE - FEG

o

- {2 s <3
SpotMagn  Det. WD BExp F———4 &um 3pot Magn  Bet WD EBxp H———1 2um
40 160008 BSE 127 1 UFSCar ~DEMa- LCE - FEGE (C) 1.0 IWA E 127 1 UESCar- DEMa~- LCE - FEG

L

Figura 4.13. (a) Particulas representativas de pos que correspondem a faixa de
tamanho de particulas inferior a 30 um, (b) ampliagdo da particula A, e (c)

ampliacédo da particula B.

A figura 4.14 mostra uma particula de pd que corresponde a faixa
granulométrica de +45 a —75 pym. Nessa micrografia € observado que as fases
com morfologia tipo esferoidal apresentam um tamanho de aproximadamente
2,5um, superior as observadas na figura 4.13c. Também, é observada
presenca de fase intermetalica, AlsFe, isolada na forma de plaqueta. A

presenca desta fase e o engrossamento da microestrutura, possivelmente
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sejam relacionados a diminuicdo da taxa de resfriamento em relagdo as

particulas de menor tamanho como as observadas na figura 4.14.

Fase intermetalica

(a) Spot Magn  Det WD Exp F————— 20um m;péfinagn “Det WD Bp F———— 5ym

10 2000x BSE 120 1 UFSCar - DEMa - LCE - FEG .0 8000x BSE 120 1 UFSCar -~DEMa - LCE - FEG

Figura 4.14. (a) Particula representativa de pds que correspondem a faixa de
tamanho de particulas de +45 a —75 uym, e (b) ampliagdo mostrando gréaos

esféricos e fase intermetalica.

Na figura 4.15 sao observadas particulas de pds que correspondem a
faixa de tamanhos entre +75 e —106 ym. Na ampliagcdo da figura 4.15a, as
fases claras com morfologia esferoidal apresentam tamanhos proximos a 5um
e sao superiores as particulas observadas nas figuras 4.13 e 4.14. Esse
engrossamento microestrutural, também, indica que estas particulas
solidificaram com menores taxas de resfriamento que anteriores particulas de
menor tamanho. Por outro lado, na figura 4.15a, a morfologia esferoidal das
fases claras mostra claramente que houve uma aparente aglomeracéao de fases
de menor tamanho em torno de um centro. Segundo a literatura, tal centro
pode corresponder a fases quasicristalinas que por sua vez atuam como
nucleos ou sitios cataliticos de fases metaestaveis na tendéncia de formar
fases intermetalicas cristalinas. A presenca de particulas com formato de
plaquetas corresponde a fase AlsTi, formada a partir do liquido e que adquire
esta forma pelo impacto das gotas liquidas com a parede da camara do
equipamento de conformagédo por spray. No peneiramento essas particulas
acabam passando pela peneira mesmo estando em tamanhos superiores

devido ao seu formato.
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Figura 4.15. (a) Particulas representativas de pos que correspondem a faixa de

tamanhos entre; +75 e =106 um, e (b) ampliagdo mostrando agregado de fases

na forma esferoidal.

A figura 4.16 mostra particulas de pds que correspondem a faixa de
tamanhos superior a +106 pym. Observam-se nesta figura, assim como nas
particulas com tamanhos inferiores a 106um, particulas de pés com formato
tipo plaquetas diferentes das esféricas. Porém estas particulas ndo esféricas
geralmente sado constituidas por uma fase intermetalica alongada com
aparéncia de morfologia dendritica de Al;Ti, que corresponde ao pico no angulo
20 entre 47° e 48°. Na ampliagdo da figura 4.16a, também s&o observadas
fases claras diferente das esferoidais no contorno da interface de 2 particulas
embebidas dentro de uma particula maior, indicando a aparente formagao de
fases metaestaveis intermetalicas. Por outro lado, a presenga de particulas
menores embebidas em particulas grandes, pode ser associada, ao impacto de
gotas solidificadas (de menor diametro) em gotas de maior tamanho que
apresentam maior fragdo liquida, ou, a existéncia de grandes turbuléncias
durante os estagios de atomizacao da liga. Nao entanto, o calor fornecido pela
particula de maior didmetro para as de menor diametro, nao foi suficiente para
alterar a microestrutura refinada das particulas menores.

De forma geral pode-se dizer que a medida que aumenta o tamanho das
particulas de pd, a fracdo de volume da fase quasicristalinas é reduzida
gradativamente, aumentando a quantidade de fases intermetalicas.
Comportamento que é associado ao modo de como as particulas solidificam

durante a atomizagdo. Gotas com didmetros menores geralmente sdo as
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primeiras a solidificar. Pois durante a atomizagéo as gotas mais finas no cone
do spray sao facilmente arrastadas pelo fluxo de gas para a periferia, 0 que
induz a ter um maior contato com o meio atomizador e refrigerante que é o gas.
Isso induz a um resfriamento muito rapido das gotas finas quando comparadas
as gotas grossas que solidificam com baixas taxas de resfriamento. Neste
caso, é sugerido que altas taxas de resfriamento favorecem a formagao de

fases quasicristalinas, o que é obtido em particulas com didmetro menor.

LA -

(a) ipotMaan Dot Wi Exp ey A = Spo K = 20w -
10 Bole . USE 1211 UFSGar- DEMa - Lo _ L0 16 UFSCar—PEMa - LCE=FEG

Figura 4.16. (a) Particulas representativas de pds que correspondem a faixa de
tamanhos superior a +106 um, e (b) ampliagdo mostrando contorno de 2

particulas de diametro menor embebidas por outra de maior diametro.

4.4 Deposito da Conformacgao por Spray

O depdsito obtido € mostrado na figura 4.17. O formato do material
depositado, apos processamento por conformagéo por “spray” foi devido a que
0 eixo central entre o bocal atomizador e o substrato receptor foi deslocado em
6 cm, o que sugere que outras modificagdes junto com a movimentagado do
substrato durante o processamento podem levar a formagdo de ampla
variedade de formas geométricas, visando a reducdo de formacdo de

“overspray” e de ndo aderéncia de particulas a superficie de deposicédo. A
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Figura 4.17. Foto do depdsito apds deposigao por Conformagao por Spray.

Seccao Transversal

| | |
5 4 2
Figura 4.18. Desenho esquematico da secgdo transversal do depdsito,

indicando as posigdes de analises de dureza e de porosidade.
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4.4.1 Microestruturas

A figura 4.19a mostra a microestrutura tipica observada na regiao central
do depdsito, posicéo 4 da figura 4.18. A microestrutura consiste em fases AlgFe
e AlsFe embebidas numa matriz de Al-a junto a fases que possivelmente
correspondam a precursores quasicristalinos em decomposicdo para fases
cristalinas. A formacao dessas fases possivelmente esteja relacionada com um
resfriamento mais lento que da periferia do deposito. As figuras 4.19b-d,
posicdo 1 da figura 4.18, mostram diferentes morfologias da regido periférica
do depdsito e consistem em uma microestrutura altamente refinada com fases
embebidas em uma matriz de Al-a. Esta regido da periferia exibe uma menor
compactagao, maior fracdo de porosidade de aproximadamente 19,1%,
superior a regidao central (posi¢cao 4) com 13,16% de porosidade. A porosidade
esta relacionada com o mais rapido resfriamento e com a maior fracdo de
particulas sdélidas que sao depositadas na periferia do depdsito. Neste caso, o
resfriamento rapido da periferia do depdsito, espessura de aproximadamente
10mm, é devido a extragdo térmica através; do gas de atomizagdo, do
substrato e do préprio depdsito. A presenca de tamanhos de fases na ordem de
800 nm (figura 4.19d) sugere que estas fases sejam agregados quasicristalinos
embebidos em uma matriz de Al-a. Porém, as fases com tamanho médio de
800 nm (Fig. 4.19d), com aparente morfologia esferoidal estdo rodeadas de
pequenas particulas com tamanho inferior a 100nm. A presenca delas
possivelmente seja devida a precipitacdo de fases intermetdlicas desde a
solugdo solida da matriz de Al-a resultado da troca térmica entre o “spray” que
chega a superficie depositada e o proprio material ja depositado [52], o que
pode conduzir o depdsito a uma taxa de solidificacdo muito lenta, dando
condigcdes para que aconteca aquecimento do material depositado e por
consequéncia, precipitagdo de fases cristalinas desde uma solugado soélida
supersaturada, tal como acontece no depdsito de CS. A preservacado das
particulas esféricas e a presengca de agregados quasicristalinos na regiao
periférica do depdsito (Fig. 4.19b) sugerem que a quantidade de calor gerado
no depdsito ndo é suficientemente alta para alterar a morfologia desses

agregados. Isso indica que a temperatura alcangada na regiao periférica foi
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inferior a temperatura de decomposi¢ao da fase quasicristalina. A presenca de
bragos dendriticos, como €& visto na microestrutura da figura 4.19c,
possivelmente corresponda a formacédo de fases cristalinas desde um nucleo
quasicristalino com eixo de simetria duplo ou a formagédo diretamente do

liquido.

X L - ';

Spot Magn  Det WD |—_| 20 pm

.0
.

Spot Magn  Det WD ———— 1 (G

Figura 4.19. Microestruturas tipicas observadas no depdsito de conformagéao

por spray; (a) regido central, e (b-d) regiao periférica.

A figura 4.20 mostra a superficie no interior de um poro presente na
posicao 1 (Fig. 4.18) da regidao periférica do depdsito. Observa-se grande
quantidade de particulas com variedade de tamanhos e de morfologias. As
particulas esféricas depositadas apresentam tamanhos entre 5um e 50um. A
presenca desta porosidade possivelmente seja devida a grande fragdo solida
presente durante a formagao do depdsito e consequentemente, ndo se teve re-
fusdo das particulas sdlidas, assim como nao se teve suficiente fragao liquida
para preencher os intersticios ou vazios entre as particulas do spray
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depositadas, resultando em menor compactacao das particulas, e portanto, em

porosidade.

Det WD ————— 50um

S /d
AccY  Spot Magn
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Figura 4.20. Micrografia mostrando a superficie no interior de um poro

corresponde a regiéo 1 (figura 4.18).

A microestrutura da regido 1 do depésito é semelhante a regido 2 da
amostra em forma de cunha, onde se observa uma fase metaestavel
Al sFe(Cr), uma fase cinza alongada AlsTi, e outras fases com morfologia tipo
esferoidal, que possivelmente sejam fases quasicristalinas em decomposicéao.
A faixa de tamanhos de particulas que mais se aproxima da microestrutura da

regido 1 do depdsito e da regido 2 da cunha € a inferior a 20um.

4.4.2 Difragao de Raios-X (DRX)

A seguir, sao apresentados diferentes padrdes de difracdo de amostras
do depdsito obtidos por CS. A figura 4.21 mostra os padrées de DRX das
regides 1, 2, 3 e 4. As fases indexadas a partir do banco de dados JCPDS para
0s padroes de Raios-X observados nas quatro regides, para determinados
valores do angulo 20, coincidem com os dados reportados por Kimura [5].
Sugerindo que as fases icosaedrais do sistema Al-Fe-Cr podem apresentar
uma variada faixa de composi¢des. As fases indexadas quando comparadas
com o banco de dados JCPDS, sédo; as fases intermetdlicas, AlsTi, AlsFe e

Al13Cry, e a fase Al-a em maior quantidade. A proporg¢ao de fases intermetalicas
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da regido central, posicdes 2, 3, e 4 foi maior que da periferia (posicao 1). Isso
€ relacionado com a taxa de resfriamento sendo maior na periferia que da
regido central do deposito, tal como foi indicado. Entretanto, os agregados
quasicristalinos presentes na periferia (fases esféricas, observadas na figura
4.19d) ndo sao observados na regiao central, o que sugere, que devido a
grande fragao liquida do depdsito e a pouca perda de calor por parte da regido
central do depdsito, ddo condicbes para que ocorra, decomposi¢cao dos
agregados quasicristalinos para as fases cristalinas. A presenga de picos mais
largos e com menor intensidade na regido 1 revela que essa regiao apresenta
um maior refinamento da microestrutura se comparada com as demais regides

do depdsito obtido.

Al x AL,Ti, m Al Fe
I Quasicristais
o Alsocrzo

] Al Al Al-a

Al

" x ol regiao 4

regiao 3

] e °m regiao 2 1

regiao 1

I " ,..f\”,,,,
A

30 40 50 60
20 (graus)
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Figura 4.21. Padrbes de difragdo de raios-X das regides 1, 2, 3 e 4 do depdsito

do processo de conformagao por spray.
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4.4.3 Porosidade do depésito

A porosidade do depdsito foi medida com um sistema de tratamento de
imagens chamado (Image-Pro Plus) acoplado ao microscépio Optico da marca
Olympus, modelo BX60M com aumento de 50 a 1000X e com luz refletida.

Tanto a dureza quanto os valores das propriedades mecanicas extraidas
do ensaio de compressao devem levar em consideragao a porosidade existente
no depodsito. Nota-se na figura 4.22 que a regidao 1 e a 4 sdo as com maior

porcentagem de porosidade.

210%

1316%

1
5

_| 2

2.95% 574%

Figura 4.22. Porcentagem de porosidade nas seis regides analisadas do

depdsito obtido do processo de conformagao por spray.

Os efeitos prejudiciais da porosidade podem ser minimizados através de
processamentos posteriores a deposicdo, como por exemplo, extrusao,
laminacédo a quente ou a frio e também prensagem isostatica. A presencga de
porosidade com formato irregular indica que uma grande fragdo volumétrica
das particulas sélidas choca-se com o substrato, pois a temperatura delas é
baixa e insuficiente para refundir e escoar o metal liquido por entre as
particulas esféricas ja depositadas, resultando em uma ma compactacgao [42],
isto ocorre com uma relagdo G/M alta. Se essa relagao for muito pequena, a
taxa de solidificacdo diminui muito, gerando grande fragdo de particulas
liquidas, que, ao chocar-se com o substrato, refundirdo parte do depdsito ja

solidificado permitindo, entre outras consequéncias, o aprisionamento do gas
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no depositado, criando poros esféricos, como mostrado na figura 4.23. Para
evitar niveis indesejaveis de porosidade a relagdo G/M deve ser bem

estabelecida, sendo que a melhor relacao fica situada entre os dois extremos.

v\ Porb [egula/
Poro esféYico : :

AccV  SpotMagn Det WD F— 50pm
0 kY 40 400x B 0 - DEMg - ar —
Figura 4.23. Microestrutura da regido 4 do depdsito mostrando tanto

porosidade irregular como também porosidade esférica.

4.5 Caracterizagdo Mecanica
4.5.1 Microdureza

Ensaios de microdureza foram realizados nas amostras obtidas em forno
arco, nas amostras em forma de cunha e também em amostras referentes ao
depdsito obtido pelo processso de conformagdo por spray. Os ensaios foram
realizados seguindo a norma E 384 “Standard Test Method for Microhardness
of Materials”. A figura 4.24 mostra um grafico dos valores de microdureza
realizados ao longo de toda a cunha. As medidas da microdureza foram
realizadas no centro da segao transversal ao longo de toda a cunha. Os valores
de microdureza Vickers medidos ao longo da sec¢ao transversal da amostra em
forma de cunha s3o altos, 129,1kgf/mm?, na regido mais fina, posicdo 1 (figura
4.5). A média dos valores de microdureza de amostras retiradas do depdsito
obtido do processo de conformagao por spray é 103,4kgf/mm2, porém a
periferia do depdsito, posicdo 1 da figura 4.18, apresenta um valor de

microdureza de 147,12kgf/mm? (figura 4.25). Em comparagdo com as medidas
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de amostras obtidas do forno a arco, 76kgf/mm?, correspondem a um aumento
de 93,6% para amostras da periferia do depdsito e 70% para amostra da ponta
da cunha. Essa melhora possivelmente seja devida ao aumento da fragcdo da
fase quasicristalina no material, tanto no depdsito como na cunha e também ao
menor tamanho das particulas depositadas na regido periférica do depdsito.
Devido a que a fase quasicristalina exibe alta densidade de defeitos como
phasons, vacancias e discordancias, levando a um arranjo atémico de curto

alcance similar a uma fase amorfa.
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Figura 4.24. Variagdo da microdureza em funcado da distancia da ponta da
cunha.

Especificamente no depdsito, a melhoria nos valores de microdureza
também pode ser relativa a precipitacao fina em estado solido. Estes valores
sao inferiores aos reportados por Todd et al. [53] e Shaw et al. [54], que sao de
162kgf/mm? para pés com particulas na faixa de 50 — 100um de diametro, e de
235kgf/mm? quando a liga AlgsFesCr,Ti, € processada via moagem de alta
energia. Essas diferengas possivelmente estejam relacionadas a grandes

tensbes internas que o processo de moagem de alta energia (“mechanical
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alloying”) causa, bem como a diferenga no tamanho de grdo e na fracdo da

fase icosaedral.

25 H 91 26 HY

85 51 Hv

147 12 HY

5

1 |

99,36 HY 96 63 HY

Figura 4.25. Variagcdo da microdureza Vickers em diferentes regides do

deposito obtido por Conformacgéao por Spray.

4.5.2 Compressao

A figura 4.26 mostra curvas tipicas de tensao-deformagao de ensaios de
compressao, realizadas em amostras com dimensdes de 4x4 mm? de base e
de 8 mm de altura. Foram realizados 03 ensaios para cada posicdo da amostra
do depdsito. Na figura € observada que a resisténcia a fratura compressiva
(UTS) e o limite de escoamento (YS) da periferia € muito maior que das
posicoes 4 e 6 da regido central do depdsito. Essa diferenga, basicamente se
deve as diferengas microestruturais nessas posi¢coes. Sugerindo, que a
presenca de agregados quasicristalinos e tamanhos das particulas da ordem
submicrométrica, substancialmente melhoram as propriedades mecéanicas de
amostras de grande volume, tal como observada na amostra da periferia do
depdsito. Contrariamente, a presenca de fases intermetalicas presentes nas
posicbes 4 e 6, da regido central, que solidifica com menor taxa de
resfriamento do depdsito reduz drasticamente essas propriedades, assim como

a deformacdo, também, é reduzida drasticamente. E conhecido que fases
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intermetalicas atuam como concentradores de tensdo que conduzem a
fragilizagdo do material. Por outro lado, o maior valor de tens&o de compressao
de 793 MPa para amostras da periferia do deposito, € superior em
aproximadamente 13,3% a reportada por Shaw et. al. [55], que indicam ~700
MPa para amostras extrudadas com razao <3, e ~680 MPa para razdo <11 da
liga AlgsFesCrpTip processada via moagem de alta energia (“mechanical
alloying”). Diferencas que possivelmente sejam relacionadas ao tipo de
processo na obtencdo das amostras. As propriedades mecanicas de amostras

obtidas por diferentes processos sdo observadas na tabela 4.2.

Ensaio de Compressao do Depésito
800
regiao 1
_ 600 -
(1)
Qo
g -
o
w 400
(72)
c
o ] o
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regiao 4
200 egiao
0 4
| ! | ! | ! | ! | ! | ! | !
0 5 10 15 20 25 30 35

Deformagao (%)

Figura 4.26. Ensaio de compresséo para as regides 1, 4, e 6 (figura 4.18) do

depdsito obtido da conformacgéao por spray.
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Tabela 4.2. Propriedades mecanicas de dureza e de compressao de amostras

do depdsito e do forno a arco da liga AlgsFesCroTi,.

Microdureza Propriedades de Compressao
Amostra Ty, YS UTS -
(kgf/imm?) ( MPa) (MPa) (%)
Forno a Arco 76+8.4 -- -- -
Regiao periférica | 147, 12+12,4 500.3+12 | 793+16 | 27.8%5.2
do depésito
Regiao centraldo | 99 3619.3 385+25 | 533+36 | 15.616.3
depésito

A presenca de alta fracdo de porosidade do depédsito na posigao 1
(regidao periférica) e posicdo 4 (regido central), 13,16% e 19,10%,
respectivamente, ndo afeta do mesmo modo as propriedades mecéanicas das
duas regides. Na posi¢ao 1 o valor de microdureza Vickers € de 147,12 HV, ja
na posigao 4 a microdureza apresenta um valor de 91,26 HV. Do mesmo modo
o valor da tensdo maxima do ensaio de compressado a temperatura ambiente
que foi atingido na posi¢cao 1 é de 793 MPa, valor este, bem superior a tenséo
maxima alcancada na posicdo 4 que é de aproximadamente 390 MPa. A
explicagéo para isso esta relacionada com a diferenga microestrutural das duas
regides. A presenga de fases quasicristalinas e de precipitados finos de
solugcdo solida na regido periférica melhora as propriedades mecanicas do
material. Enquanto na regido periférica se tem uma alta fragdo de deposigao de
particulas menores que 15um que solidificam com alta taxa de resfriamento e
consequentemente se tém maior refinamento microestrutural, com fases com
tamanhos menores que 1um, na regido central é formada uma microestrutura

onde aparecem fases intermetalicas com tamanhos superiores a 20um.
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5 CONCLUSOES

A microestrutura desejada de particulas quasicristalinas embebidas
em matriz de Al-a exige uma alta taxa de resfriamento, tendo sido
formada: i) na regido da cunha com espessura de 90um onde a taxa
de resfriamento estimado foi de 10°K/s; no pd ‘overspray” na faixa
granulométrica mais fina (< 15um) que teve taxa de resfriamento
maxima; na regiao fina (10 mm) periférica do depdsito correspondente
a regiao periférica do cone de atomizacdo onde a deposicao
processou com alta fragdo volumeétrica de particulas ja totalmente

solidificadas rapidamente.

A microestrutura desejada, constituida por fases quasicristalinas,
precipitados nanométricos e agregados de fases metaestaveis,
resultou em resisténcia mecanica de 790MPa, superior a liga de
aluminio do tipo 7075- T6, com resisténcia mecanica de 570MPa,

obtido de forma convencional.

Os resultados indicam que o processo de conformagao por spray € um
promissor candidato para a obtengdo de amostras de grande volume
com fases quasicristalinas em matriz de Al-a. No entanto, para utilizar
este potencial, € necessaria uma razao gas-metal superior a utilizada
que garanta para todo o depdsito as condi¢gdes alcancadas na regiao

fina periférica do depdsito do presente trabalho.
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6 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

e Analisar através de microscopia eletrbnica de transmissdo (MET)

amostras do depdsito.

e Processar a liga AlgsFesCr,Ti, utilizando equipamento Osprey™, que

permite maior ordem de razdo G/M.

e Adaptar um sistema para a formacéo de depdsito em varios substratos
menores e independentes na regido periférica do cone de atomizagéo,
no equipamento de conformagao por spray, com o objetivo de se obter
maior taxa de resfriamento do depdsito e, conseqlientemente, maior

formacgao da fase quasicristalina.

e Realizar estudos em relagdo a estabilidade térmica da fase
quasicristalina icosaedral da liga AlgsFesCr,Ti, solidificada rapidamente,
via aquecimento in-situ acompanhado por MET e/ou por radiagcao

Sincroton.

e Realizar ensaios de compressdo a quente com a finalidade de
acompanhar a alteragdo das propriedades mecanicas em funcdo da

temperatura.
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