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RESUMO

As ligas Fe-Nb-B ganharam destaque nos ultimos anos devido a
possibilidade de obtencdo de diferentes constituintes em compdsitos
nanoestruturados, ligas amorfas e ligas eutéticas ultrafinas (escala de 100 nm 1
1 um), dependendo da composicdo e taxa de resfriamento imposta. Essas
estruturas sao originadas por processos de solidificacao rapida fora do equilibrio
e apresentam excelentes propriedades mecanicas (alta dureza , alta resisténcia
a fratura e plasticidade) e quimicas. O processamento a LASER é considerado
uma das rotas que também permite o desenvolvimento dessas estruturas,
possibilitando novas perspectivas de aplicacdes tecnoldgicas dessas ligas. O
presente trabalho tratou do desenvolvimento de ligas Fe-Nb-B
nanocristalinas/eutéticas ultrafinas, buscando-se avaliar o comportamento
mecanico em relacdo a resisténcia e ductilidade. A partir das composicdes
selecionadas para a posterior producédo de pds por atomizacdo a gas foram
fabricados os revestimentos dessas ligas sobre substratos de aco C 1020,
através da técnica de LASER cladding pelo método do p6é pré-colocado. Os
revestimentos produzidos nas composi¢oes Fe7s.sNbs.sBis e Fe7s4.25Nbs.25B17.5 (%
at.) permitiram investigar as faixas de parametros adequados para se obter
revestimentos livres de defeitos e com elevada dureza e resisténcia mecanica.
Os revestimentos das ligas foram caracterizados através das técnicas de
difracdo de raios-X (DRX), espectroscopia de energia dispersiva por raios-X
(EDX), microscopia eletrénica de varredura (MEV) e de transmissao (MET) de
amostra preparada por FIB (feixe de ions focalizado), permitiram a analise das
fases formadas. A resisténcia ao desgaste dos revestimentos da liga
Fe7e.sNbssB1s (% at.) e do substrato foram avaliados através do ensaio de pino
sobre disco com abrasivo de trés-corpos e indicaram valores mais baixos de
taxas de desgaste em comparacdo com o substrato de aco (1,9 x 10° a 3,9 x
10> mm3 /Nm, respectivamente).

Palavras-chave: ligas Fe-Nb-B; LASER cladding; revestimentos eutéticos

ultrafinos; propriedades de desgaste;
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ABSTRACT

STUDY OF ULTRAFINE EUTETIC Fe-Nb-B ALLOYS AND LASER
CLADDING OF ATOMIZED POWDERS

Fe-Nb-B alloys have gained much attention in recent years because of the
possibility to obtain different constituents in nanostructured composites,
amorphous and ultrafine eutectics (scale of 100 nm to 1 um) alloys depending on
composition and cooling rate. These structures are originated by rapid
solidification in non-equilibriun balance and have excellent mechanical (high
hardness, high resistance to fracture and plasticity) and chemical properties.
LASER processing is considered one of the routes that also allows the
development of these structures, enabling new perspectives on technological
applications of these alloys. This work presents aimed the development of
ultrafine eutectic nanocrystalline Fe-Nb-B alloys seeking to evaluate the
mechanical behavior on strength and ductility. From these selected compositions
for the subsequent production of gas atomized powders were manufacturing the
coatings of these alloys onto AISI 1020 mild steel substrate by LASER cladding
using a pre-placed powder method. The compositions in which the coatings were
produced, FeresNbssBis and Fera.2sNbs.2sB17.5 (at. %), allowed to investigate the
appropriate parameters ranges to obtain coatings with high microhardness and
at the same time, with possible wear resistance. Both coatings were
characterized using the techniques of X-ray Diffraction (DRX), Scanning (SEM)
and Transmission Electron Microscopy (TEM) of a samples prepared by Focused
lon Beam (FIB) allowed the analysis of the formation of eutectic phases (as
predicted).The wear resistance of coatings for FezesNbssBis (at.%) alloy were
evaluated through the pin-on-disk test with three-body abrasive indicated lower
wear rates values compared to the steel substrate (1.9 x 10°to 3.9 x 10°
mm3/Nm, respectively).

Keywords: Fe-Nb-B alloys; LASER cladding; ultrafine eutectic coatings; wear

properties;
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Figura 4. 28- Imagem de MET no modo campo claro (BF) da secao transversal
dos detritos do revestimento LC-08 mostrando em detalhes (nanoescala) a
formacéo de nanoparticulas (NPs) de Fe, Nb, particulas/fases de B, oxidos e
alumina (Al203) das esferas de desgaste. Respectivo mapeamento elementar de
raio-X através de EDX dos elementos: Fe-K (b), Nb-K (c), B-K (d), O-K (e) e Al-



ACOM
ASTM
BF
BSE
CBMM
CVvD
DE

DF
DRX
DSC
EDX
EU

FIB
HVOF
HAADF

HV
LASER
LC
MET
MEV
PVD
SAD
SE

Sl
STEM
VBF

XXi

SIMBOLOS E ABREVIATURAS

Mapeamento automatico de Orientacéo Cristalografica
American Standard for Testing of Materials

Campo Claro

Elétrons Retroespalhados

Companhia Brasileira de Metalurgia e Mineracao
Deposicao de Vapor Quimico

Densidade de Energia

Campo Escuro

Difracdo de Raios-X

Calorimetria Diferencial de varredura

Espectroscopia de Raios-X por Dispersao de Energia
Eutético Ultrafino

Feixe de fons Focalizado

High Velocity Oxygen Fuel

Microscopia Eletronica de Transmissao em Campo Escuro
Anular de Alto Angulo

Microdureza Vickers

Light Amplification by Stimulated Emission of Radiation
Laser Cladding

Microscopia Eletronica de Transmissao

Microscopia Eletrénica de Varredura

Physical Vapor Deposition

Difracdo da Area Selecionada

Elétrons Secundarios

Imagem espectral

Scanning Transmission Electron Microscopy

Campo Claro Virtual

Difusividade Térmica

Deformacéao Plastica

Diluicéo

Comprimento de onda de radiagao emitida



XXil

HUmax

Mss

O max

Coeficiente de atrito maximo
Coeficiente de atrito em regime permanente
Resisténcia ao escoamento

Resisténcia a compresséao



1 INTRODUCAO E OBJETIVO

As ligas eutéticas estdo ganhando cada vez mais popularidade e estdo sendo
desenvolvidas principalmente como materiais estruturais avancados tanto em
sistemas binarios, ternarios e de multicomponentes devido as suas propriedades
mecanicas superiores [1]. Quando submetidas a processos de solidificacao fora
do equilibrio (elevadas taxas de resfriamento, ~103 K/s) uma microestrutura
ultrafina (escala submicrométrica ou menor), apresentando uma variedade
microestrutural, & obtida. Essa caracteristica microestrutural leva a uma
atratividade e diversidade de aplicacfes dessas ligas [2—4]. Combinacbes de
algumas propriedades [3,5] como maior dureza (alguns boretos apresentaram
valores em torno de 3000 HV) [2], elevada resisténcia a fratura e plasticidade (>
15%) [6], boa resisténcia a fluéncia, resisténcia a elevadas temperaturas e boa
resisténcia a oxidacgao, é o que vém se destacando dessas ligas [1].

Alguns trabalhos sobre eutéticos ultrafinos de ligas a base de ferro tém sido
reportados na literatura, especialmente no sistema Fe-Nb-B [7—9]. Na maioria
desses estudos, foi observada a formacdo de colbnias eutéticas
submicrométricas e formacao de intermetélicos na regido interdendritica de uma
matriz ultrafina rica em ferro. Uma aplicacdo promissora dessas ligas eutéticas
ultrafinas (EU) sdo em revestimentos de protecdo pois, a elevada dureza e
resisténcia combinada com sua alta tenacidade podem resultar em elevada
resisténcia ao desgaste [10,11].

Na literatura, existem poucos relatos sobre estudos de ligas eutéticas
ultrafinas a base de Fe e principalmente, sobre revestimentos eutéticos
ultrafinos. Na Figura 1.1 (a) sdo mostradas algumas publicacdes de pesquisas
reportadas até o momento no campo das ligas eutéticas ultrafinas e observa-se
um aumento significativo. No campo de eutético ultrafino a base de ferro
apresentado na Figura 1.1 (b), nota-se ainda a deficiéncia de trabalhos

reportados na area.
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Figura 1.1- Lista de publicacdes anuais sobre as ligas eutéticas ultrafinas (a) e

de ligas eutéticas ultrafinas a base de ferro até abril de 2020 (b) [12].

S&o necessérias elevadas taxas de resfriamento a fim de promover o
refinamento microestrutural das coldnias eutéticas e aumentar a resisténcia e a
tenacidade do material. Um dos processos de solidificacao rapida que permite o
desenvolvimento de estruturas refinadas é o processamento a LASER [13,14].
Diferentes processos a LASER podem ser usados de acordo com sua aplicacao.
Essa técnica € uma ferramenta poderosa no aumento da produtividade e na
melhora das diferentes propriedades de superficie. O tratamento a laser mais
utilizado para metais € o revestimento por laser cladding (LC), em que o
revestimento é formado pela adicdo de material previamente fundido por um
feixe de laser [15—-17]. Nesse processo pequenas areas podem ser modificadas,
permitindo tratamentos muito localizados. Outra vantagem € a flexibilidade,
produtividade e rapidez para obter revestimentos com boa ligacdo metallrgica e
uma menor espessura (um) [18—-20]. Para produzir revestimentos sem poros e
com boa ligacdo metallrgica sdo necessarios que valores de diluicdo (mistura
de materiais do revestimento e substrato durante a produgéo do revestimento)
sejam suficientemente baixos e estes, apresentam uma variagéo de acordo com
a velocidade de varredura do laser imposta [20]. Outros parametros do
processamento a LASER também precisam ser ajustados na tentativa de obter



a diluicdo desejada, como poténcia, densidade de energia e sobreposicéo (%)
entre a largura da trilha [21]. Essas configuracbes de parametros podem ser
ajustadas a fim de, maximizar as taxas de resfriamento impostas para formar
estruturas eutéticas ultrafinas, fases nanocristalinas ou até mesmo, fracdes de
fase amorfa na microestrutura de revestimento. Entre as alternativas no
desenvolvimento de revestimentos por LASER cladding, o método do p6 pré-
colocado pode ser citado [22]. A camada de p6 pré-colocado é fundida no
substrato através do feixe de laser.

Embora as propriedades corrosivas e de desgaste de alguns
revestimentos desenvolvidos por LASER cladding (ligas a base de Fe, Ti, Ni, por
exemplo) tenham sido extensivamente estudadas, também h& poucos trabalhos
relacionados a investigacdo do comportamento de desgaste ds revestimentos
metalicos nanocristalinos, em especial, os revestimentos eutéticos ultrafinos.
Revestimentos a base de ferro tém sido desenvolvidos e utilizados para proteger
superficies e reparar componentes submetidos a severos regimes de desgaste
[23,24].

Diante deste contexto, este trabalho buscou desenvolver e caracterizar
revestimentos de ligas Fe-Nb-B eutéticas ultrafinas sobre substrato de aco C
1020, partindo de algumas composicdes conhecidas na literatura:(Feo.sNbo.1)100-
xBx (x=5, 10, 15 e 20 % at.) [2,3,7,25]. A rota de processamento de solidificacao
rapida (fora do equilibrio) utilizada para o desenvolvimento dos revestimentos foi
a técnica de LASER cladding. Foram estudados e selecionados os melhores
parametros de processo para obter revestimentos com elevada dureza e
resisténcia, baixa diluicdo e boa resisténcia ao desgaste. A microestrutura dos
lingotes das ligas, p0s atomizados, trilhas e recobrimentos produzidos por
LASER cladding foram caracterizados através de técnicas tradicionais e

avangadas de caracterizagéo.






2 REVISAO DA LITERATURA
2.1Propriedades e classificacdo das ligas nanocristalinas

Nos ultimos anos os materiais nanocristalinos vém sendo bastante estudados
e reportados na literatura [21,26—28]. Tais materiais sdo policristais multifasicos
ou monofasicos que tem se mostrados com propriedades melhoradas em
relacdo aquelas exibidas por materiais policristalinos com tamanho de grdo
convencional (tamanhos de grdos na escala micrométrica: >10 um). Possuem
graos na faixa de nanémetros (até 100 nm) e acima deste limite. Destaca-se 0
termo “tamanho de grao ultrafino” para materiais com gréos da ordem de 100 a
250 nm [29].

Suryanarayana [30] relatou também que, uma forma de se referir & materiais
que sofrem transformacfes a partir de um estado metaestavel através da
reducdo do tamanho de grédo a valores muito pequenos (na ordem de alguns
nandmetros) podem ser chamados de materiais nanocristalinos ou ainda, de
nanocristais, nanoestruturas, materiais nanofasicos ou nanométricos. Essa
reducdo do tamanho de grdo origina-se quando a proporcdo de atomos nos
limites do contorno de gréo é equivalente ou superior a dos graos. Pequenos
tamanhos de grdos séo responsaveis pela grande diferenca nas propriedades
desses materiais em relacéo aos materiais convencionais [31]. A nanoestrutura
desses materiais é classificada em quatro grupos de acordo com a sua
dimensédo: dimensdo zero, que sdo os aglomerados de atomos ou clusters;
dimensdo um, em que se destacam as multicamadas moduladas; dimensao dois
que € a sobreposicdo de grdos ultrafinos; e a terceira dimensdao em que,
destacam-se as estruturas nanocristalinas [32].

A variacdo microestrutural desses materiais € responsavel pelas
propriedades superiores diferenciadas das ligas convencionais, como por
exemplo, elevada resisténcia a corrosao [33], elevada resistividade elétrica, boa
estabilidade térmica e elevado valor de permeabilidade magnética [34]. Essas
caracteristicas conferem as ligas nanocristalinas uma grande possibilidade de
aplicacdes como, por exemplo, em dispositivos eletrénicos (como por exemplo,
0s sensores de corrente para sistemas de protecdo) [35]. Podem também,

exibirem maior resisténcia e dureza [36], melhora da tenacidade e da



difusividade, entre outras caracteristicas. As propriedades Unicas dos materiais

nanocristalinos séo originadas a partir do seu grande niamero de contornos de

grao pois, uma grande fragdo dos atomos que compdem esse material (cerca de

49 %) passam a fazer parte desses contornos. Dentro da classe de materiais

nanocristalinos existem materiais com estruturas cristalinas, quasicristalinas e

amorfas, podendo ser encontrados tanto em metais, compadsitos, como em

ceramicas [32].

De acordo com Gleiter [37], ele classificou os sélidos nanocristalinos em doze

grupos de acordo com as seguintes caracteristicas:

Forma dos graos que podem ser distinguidos em trés categorias: em
forma de camada, em forma de bastdo e materiais nanocristalinos
compostos por cristalitos equiaxiais de tamanho nanométrico.
Composicdo quimica de seus elementos estruturais em que, as trés
categorias citadas acima podem ser agrupadas em quatro grupos:

1°: Todos os gréos e as regides interfaciais tem a mesma composicao
quimica;

2°: Graos com diferentes composi¢des quimicas;

3°: S6 é obtido se a variacdo de composicao do segundo grupo ocorrer
entre o cristalito e regido interfacial;

4°: Formado por grdos de tamanho nanométrico (bastdo, camada,
equiaxiais) disperso em uma matriz de composicao diferente. Na Figura
2.1 € mostrada a classificacdo dos sélidos nanocristalinos e seus grupos.
A regido de contorno da primeira e segunda familia sdo representadas
pela cor preta, enfatizando os diferentes arranjos atdbmicos nos cristalitos
e contornos. A composicao quimica da regido de contorno (preto) e os
graos sédo iguais aos da primeira familia. Na segunda familia, os contornos
(preto) sao regides onde dois cristais de diferentes composicées quimicas

séo unidos (gradiente de concentracédo acentuado).
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Figura 2.1 - Classificacdo dos materiais nanocristalinos [37].

Os materiais nanocristalinos podem ser sintetizados através da
consolidagdo de pequenos clusters ou da decomposicdo de materiais
policristalinos na forma volumosa, em unidades cristalinas com dimensdes da
ordem de nanémetros [29]. Para isso, destacam-se alguns métodos: sputtering,
sintese por plasma, cristalizacdo a partir do material amorfo, eletrodeposicéo,
condensacdo de gas inerte (exemplo, pulverizacdo [26]), atomizacdo,
deformacéo plastica severa, deposi¢do quimica e fisica de vapor. A morfologia,
o tamanho de gréo e textura variam de acordo com o controle das variaveis de
processo em cada um desses métodos. As estruturas da interface também
desempenham grande importancia na determinacédo das propriedades fisicas e
mecanicas dos materiais nanocristalinos.

Dentre as rotas de processamento desses materiais, destaca-se 0
desenvolvimento de revestimentos. A busca por esse material € impulsionada
pela disponibilidade de varias técnicas (PVD, CVD, HVOF, LASER cladding,
LASER remelting, etc. [22,38]) e pela sintetizacdo a partir de nanopos (pés
compostos por nanoparticulas). Por exemplo, Zhang et al. [39] sintetizaram a
partir do p6 metélico, revestimentos amorfos e compdsitos cristalinos a base de

ferro através das técnicas de LASER cladding e remelting. Os tipos de



microestruturas apresentadas em todos os revestimentos foram diferentes.
Foram observadas a formacdo de grados grandes, pequenos e equiaxiais de
granulacao fina. As fracdes das fases cristalinas (Fe2B, Fe2Si e y-(Fe-Ni)
formadas nos revestimentos diminuiram com o aumento da fracdo de fase
amorfa. Crescimento de graos epitaxiais em revestimentos cristalinos obtidos por
LASER cladding a partir de p6s amorfos e microestruturas bifasicas compostas
de cristais planos e colunares, também foram observados por Zhu et al. [40]
durante a zona de transi¢éo entre o substrato e o revestimento. Os revestimentos
a base de ferro também revelaram um crescimento epitaxial na interface e um
crescimento de gréos a partir do substrato para interface apresentando a forma
de graos colunares.

Em pdés metélicos de Fe-Al pulverizados através da técnica de asperséo
térmica HVOF (high-velocity oxy-fuel) para aplicacdes em revestimentos, Ji,
Elkedim e Grosdidie [41] investigaram através de técnicas detalhadas de
microscopia eletrénica as fases nanocristalinas presentes no p6 e confirmaram
que sua microestrutura € composta por nanograos equiaxiais dispersos na matriz
e formados a partir de recristalizacdo dentro da matriz altamente deformada,
incluindo a fase Fe-Al. Ja a mesma fase quando encontrada na forma de splats
(discos de espessura micrométrica), se mostrou de maneira ordenada. As
caracteristicas atribuidas a essas microestruturas foram relacionadas tanto ao
processo de solidificacdo rapida do liquido ao impactar a superficie como a

formacdo de gréo colunares.

2.2Sistema Fe-Nb-B: caracteristicas e propriedades

O sistema ternario Fe-Nb-B tem sido bastante estudado até o momento em
relacdo ao comportamento dos elementos boro e nidbio nas ligas ferrosas, pois
contém informacdes ainda complexas no equilibrio de fases desse sistema.
Segundo a literatura, uma das principais dificuldades experimentais na
determinacdo do diagrama de fases é a formacdo do grande numero de
intermetalicos. As propriedades desse sistema permitem também o
desenvolvimento de ligas no seu estado amorfo que podem ser promissoras no

desenvolvimento de materiais ferromagnéticos. A adicdo de boro e niobio,



podem resultar em um material com propriedades de magneto mole e melhora
da formacé&o do estado liquido super-resfriado, respectivamente [42].

As ligas Fe-Nb-B também podem exibir uma boa capacidade de formacao
vitrea (GFA) podendo ser obtidas fitas amorfas através da técnica de melt
spinning [43]. Essa capacidade pode ser atribuida ao alto teor de boro adicionado
na liga, originando vidros metalicos volumosos (BMGs, na ordem de mm) que
também sdo responsaveis por boas propriedades magnéticas [44,45].
Microestruturas nanocristalinas também podem ser obtidas neste sistema
através do controle da cristalizacdo da fase amorfa [27]. Essa cristalizac&o
ocorre em dois estagios exotérmicos: a primeira etapa consiste na formacao da
fase Fe-a (CCC) e na segunda etapa tera a formacédo de intermetalicos, ambas
ocorrendo através de processo de nucleacdo e crescimento. Ligas em seu
estado amorfo apresentam maior resisténcia a corrosdo do que as ligas
cristalinas, pois essas apresentam elementos (relacionados ao estado de néo
equilibrio [46]) de dissolucdo mais ativos.

Fases metaestaveis, ou seja, fases que ndo sdo previstas nos diagramas de
fases, também séo obtidas por técnicas de solidificacdo rapida através de
processos como fundicdo em coquilha de cobre, aspersao térmica, atomizacéo
e processamento a LASER (cladding, remelting, etc) [5,25,47]. Até o ano de
2001, nenhum estudo havia sido reportado sobre a formacéo de uma nova fase
metaestavel no sistema Fe-Nb-B através de solidificacédo rapida. De acordo com
Imafuku et al. [48] apdés o recozimento (500 a 1000 °C) das ligas vitreas
FezoNb1oB2o e FesoNbioBso, foi identificada o surgimento da fase cubica
(Fe,Nb)23Bs indicando que a cristalizacdo comecaria com uma solucdo sélida
desordenada da fase FCC e depois, transformava-se em uma fase primaria
cubica (Fe, Nb)23sBs com um padréo de rede de 1,0735 nm. Essa transformacéo
foi atribuida a alta energia livre da fase Fez3Bs, que se decompds nas fases Fe-
a (fase metaestavel supersaturada), FesB e Fe2B, como mostra a Figura 2.2. Em
2016, Sviridova et al. [49] confirmou a presenca de quatro fases nesse sistema:
Fe-a, FezB, FeNbB, NbB2. ApOs o processo de recozimento (700 a 850 °C) da
liga amorfa foi identificada uma nova fase metaestavel do tipo FCC, conhecida

como FessNbsBio e sua formacao atribuida a uma solugéo solida desordenada a
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base de ferro. Através da determinacdo dos parametros de rede dessa fase
constaram que, sua estrutura se aproximava a dois intermetélicos ja conhecidos:
Cr23Ce (cUbico) [50] e da fase tetragonal NisNb [49].

Energia Livre

Quantidade de B /%

Figura 2.2 - Diagrama hipotético para representacao da energia livre da fases
presentes nas ligas ternarias Fe-Nb-B em fun¢&o da quantidade de boro,
anélogo ao sistema binario Fe-B. Adaptado de [48].

Em 2019 Yuan et al., [51] analisaram a estrutura atbmica e eletrbnica ao
redor do elemento boro no sistema ternario Fe-Nb-B e constataram que, através
da propagacado de poliedros, a fase priméaria Fe23Bs € formada em um sistema
rico em boro através de ligacOes diretas B-B. Em pequenas quantidades dessa
ligacdo direta, em um sistema pobre em B e rico em ferro (FesoNbioB1o), a
precipitacdo da fase Fe-a é facilitada porém, ocorre a piora do GFA. Aumentando
a adicdo de boro (20 e 30 %) e consequentemente, aumentando as ligacdes
diretas de B-B, a formacéao das ligas vitreas ocorre mais facilmente.

Através do diagrama binario Fe-B (Figura 2.3 (a)), nota-se que com
composi¢gdes com menos de 10 % at. de boro ocorre a formacdo das fases
cristalinas Fe-a, o-FesB, t-FesB (~25% at. B) e Fe2B [52] e para haver a
ocorréncia de fases amorfas, as ligas sdo obtidas em composi¢des proximas ao
ponto eutético. No diagrama Fe-Nb (Figura 2.3 (b)) analisado por Li et al. [53],
também foram confirmadas as fases primarias Fe-0 ou FezNb (fase de LAVES),
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responsaveis pela formacdo da estrutura eutética (Fe-& +Fe2Nb) e pela
transformacao da fase Fe-0 no final da solidificagdo em Fe-a. Mais tarde, na
tentativa de avaliar as propriedades termodindmicas dos intermetalicos do
sistema Fe-Nb-B através de calculos termodinamicos por primeiros principios
Yoshitomi et al. [54] constatou uma ampla variedade de intermetalicos além dos
que haviam sido reportados na literatura até o momento: Fe2B (14/mcm), FeB
(Pbmn), FezB2 (P4/mbm), NbB (Cmcm), NbsB2 (P4/mbm), NbsBs (Cmmm), NbzBa4
(Immm), e os compostos ternarios, FeaNbsBa4 (Figuras 2.3 c-d) e FeNbB (P62m).
No sistema binario de Fe-B deste mesmo trabalho foi confirmada a presenca da
fase Fe-Nb a qual, apresenta uma estrutura cristalina do tipo WesFe originada a
partir da reacdo da FezNb e da fase liquida [55]. No sistema Nb-B também foram
reportados seis compostos intermetalicos: NbsB2, NbB, NbsBs, Nb3Ba, Nb2Bs e
NbB. Na Tabela 2.1, séo listados em ordem cronoldgica alguns trabalhos mais
relevantes desse sistema nos ultimos vinte e trés anos.

Apesar da existéncia de muitas informacgdes relacionadas as fases no
sistema ternario Fe-Nb-B, a abordagem no desenvolvimento de revestimentos
por LASER a partir dessas ligas vem ganhando espaco devido ao seu grande

potencial de aplicagéo [8,37].
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ternario do sistema Fe-Nb-B, em % mol, a 873 (c) e 1473 K (d) adaptados da
referéncia [54].

Tabela 2.1 - Descricdo de trabalhos mais relevantes do sistema Fe-Nb-B

reportados na literatura [12].

Composicao

Ano da publicacao

Autor (Ss)

FesoNb1oB1o
FeroNbioB2o  (%at.)
FesoNb1oB3o

2019

Yuan et al. [51]
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FezoNbioB2o (% peso) 2016 Sviridova et al.[49]
(Feo.oaNbo.1)100xBx (x=5, 10,15 2015 Kim et al.[8]
e 20 % at.)
Fega.aNbs.6 2014 Blazquez, Ipus, C.F.
FesoNbsB1o Conde e A. Conde [56]
FegoNb1oBx (x=10, 20, 30 % Kaban et al. [43]
at.) 2014
Fe71NbeB23
FezsNbioBis (% at.) 2014 Ipus et al. [57]
FezoNb10B20 2009 Hirata, Hirotsu e
Matsubara [58]
Feso.sNbe.9B12.6 (Y0at.) 2008 Krausl et al. [59]
Fe-Nb-B 1 2008 Yoshitomi et al. [54]
FeasNb7Bx (x=9, 14 e 20 %at.) 2007 Min et al. [60]
FesoB14Nbs 2006 Karolus [61]
Fe77xNbeB17Yx (x=0-4) 2005 Song et al. [62]
FessxNbxB14 (x=0-8) 1997 Suzuki et al. [63]

[1]Fe-Nb-B: anélise realizada em varias faixas de composicéo.

2.3Solidificacéo fora do equilibrio (resfriamento rapido): ligas eutéticas

Sabe-se que em processos de manufatura de componentes metéalicos e de
pecas, todos passam pelo processo de solidificacdo. Uma rota para esse
desenvolvimento, sdo os processos de solidificacdo rapida (fora do equilibrio)
[64]. Esse tipo de processo se adequa a producéo de secdes de dimensdes mais
restritas (mm a microns) como fios, filamentos, tiras, pés e fitas metalicas.

As ligas eutéticas destacam-se pela grande variedade de morfologias que
podem assumir durante o processo de solidificacdo. Mesmo em condi¢ces de
solidificacéo fora do equilibrio (taxas de resfriamento na ordem de 103 — 108 K/s)
o0 campo é bastante diversificado quando se trata da formag¢do microestrutural
dessas ligas polifasicas que consequentemente, conduzem a aplicacbes
bastante diversificadas [64]. A propriedade de apresentar ponto de fusdo menor
do que os apresentados pelos dois constituintes que a compdem, é uma das
principais caracteristicas dessa liga (palavra eutética, de origem grega:
facilmente fundida/fuséo mais facil ou ainda, facilmente derretida) [64,65].
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Na Figura 2.4 € mostrado o digrama de um sistema binario tipico de uma

liga de composicao eutética.

(a) grdos a + eutético  eutético (a+B) graos [3 + eutético
‘Q P
> v
" “i
2 Liquid 1 3
| | |
—_ - | |
g a +liquid | | T Liquid +l3
e ; l !
2 T fpeeee® : '
o | | .
g de | - Ly I B 3
£ ! I [
2 : I I
| |
! a |t B
I I [
| | |
! I I
! [ |
A C l 1 t
100 A \J Y \j
B (% wiw)

Figura 2. 4- Representacdo de um diagrama binario com ponto eutético (a) e as

possiveis microestruturas da liga (b), adaptado de [1,64].

Nota-se através da Figura 2.4 (a) que o liquido do ponto eutético solidifica-
se simultaneamente formando o constituinte eutético, o qual € uma mistura de
duas ou mais fases solidas: L (eutético) « ae+Be. Essas trés fases estardo em
equilibrio (temperatura eutética) somente nos pontos ao longo da isoterma
eutética [66]. Nota-se que a evolucdo da microestrutura corresponde as
diferentes composi¢cdes ao longo do diagrama. As ligas apresentadas a
esquerda do ponto C e a direita do ponto D séo resfriadas a partir do estado
liquido em condi¢Bes de equilibrio, solidificando-se na forma de solugéo sélida.

Por outro lado, as composicdes da liga (linha 2) com menor teor de soluto
situado ao lado esquerdo do ponto eutético sdo conhecidas como hipo-eutética
enguanto que, a composicao da liga com maior teor de soluto, situada ao lado
direito do ponto eutético (linha 3), sdo conhecidas como hiper-eutéticas. A fase
primaria pro-eutética de a ou B se formara primeiramente no liquido no caso de
ligas hipo e hiper-eutéticas, respectivamente [1]. A microestrutura eutética
composta de duas fases tém sido bastante estudada em sistemas ternarios como

Ti-Fe-Sn [67] e Fe-Nb-Al [68], devido a sua importancia tecnolégica.
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Em ligas ternarias compostas por componentes A, B e C, trés fases
sélidas (a, B e y) podem ser formadas apos a solidificacédo do liquido L através
da reacéo eutética: L (eutético) < aetBetye, também conhecida como equilibrio
de quatro fases de Classe | [69].

Em resfriamentos fora do equilibrio (comum para muitas ligas de
interesse de engenharia), ou seja, em casos em que durante a solidificacdo a
velocidade de avanco da interface sélido/liquido ndo seja suficientemente lenta
para permitir que a solidificagdo ocorra em equilibrio [64] ou ainda que, taxas de
resfriamento ndo correspondam as condicbes de equilibrio [70], pode ser
observada a formacéo da quantidade de microestrutura eutética em algumas
regioes de solidificacao (Figura 2.4 (b)).

A microestrutura das ligas eutéticas, o refinamento das fases constituintes
e a fracdo volumétrica das fases desempenham papel crucial para a aplicacao
pratica. De acordo com a variacdo microestrutural, as ligas eutéticas podem ser
classificadas em duas categorias com base na morfologia e no crescimento:

e Morfologia lamelar ou fibrosa (barras finas ou laminas);
e Crescimento regular ou irregular.

Na morfologia lamelar, a formacao dessa estrutura ocorre quando a fracao
volumétrica de ambas as fases eutéticas séo praticamente iguais. Por outro lado,
a microestrutura fibrosa ocorre quando a fracdo volumétrica de uma das fases
eutéticas € menor. Geralmente ela é obtida quando a fracdo é menor que 0,25
do volume. Este fato pode estar relacionado a separacao entre as duas fases e
uma grande area interfacial (aproximadamente 1m2/cm3) entre as fases eutéticas
[1]. As eutéticas regulares incluem estruturas lamelares ou fibrosas com
periodicidade e regularidade especifica, formadas geralmente em amostras
solidificadas unidirecionalmente. As irregulares ocorrem quando uma fase exibe
crescimento facetado ao longo de uma direcdo preferencial determinada pelos
planos atbémicos [64,70]. De acordo com Ma e Chang [71], em um sistema
ternario (trés fases solidas que serdo produzidas a partir de um liquido de
composicao eutética) as morfologias da interface de crescimento podem originar

tanto estruturas simples com lamelas alternadas das fases, como estruturas



16

complexas. Na Figura 2. 5 sdo representadas as possiveis formas de

crescimento da estrutura eutética.

Figura 2. 5- Microestrutura eutética de uma liga ternaria: eutético planar (a);
eutético ternario e dendrita de duas fases (b); eutético ternario e dendrita de
fase Unica (c); e eutético ternario, dendrita de duas fases e dendrita de fase
Unica (d). Adaptado de Gouveia [65].

Outra possibilidade estrutural para as ligas de composicéo eutética € a
morfologia bimodal estudada em [2,3,7], em que a liga apresenta duas
morfologias distintas em composicdo e escala. A microestrutura final é
constituida por um eutético ternario composto pela fase Fe-Nb-B e pela fase Fe-
a dispersas homogeneamente e, Fe2Nb de morfologia lamelar com diferentes
espacamentos coexistentes. O tamanho desses espacamentos na colonia
eutética grosseira e fina varia de 200 a 300 e de 150 a 200 nm, respectivamente.
A distancia entre as colonias eutéticas e o espacamento interdendritico foi de 10-
14 e 10-16 um, respectivamente. Essas microestruturas quando adquirem
escalas submicrométricas ou menores, recebem o nome de eutético ultrafino
[6,72-74]. Na Figura 2.6 € mostrada a morfologia de uma liga Fe-Nb-B

desenvolvida através da técnica de Fundicdo por Succéo.
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Figura 2.6 - Estrutura bimodal eutética ultrafina da Iiga (Feo.ngo.l)loo-xBx com
X=5 %at., adaptado de [7].

Microestruturas do tipo hipo- e hiper-eutéticas isto €, matriz eutética
formada juntamente com fases pro- e hiper-eutéticas, e totalmente eutéticas
compostas por lamelas ultrafinas, fornecem uma ampla gama de propriedades
mecanicas. Tais propriedades e caracteristicas microestruturais podem ser
facilmente adaptadas através do controle de taxas de resfriamento adequadas
durante os processos de solidificacdo. Nesse contexto, 0s compadsitos eutéticos
ultrafinos desenvolvidos através de processos de solidificacao rapida fora do
equilibrio [5,7] vem despertando interesse devido a atratividade da combinacgao
de algumas propriedades. Podem apresentar elevada resisténcia a fratura (~
1500-2200 MPa) e boa plasticidade (>15%) [6] quando comparado a metais
vitreos (~2%), por exemplo.

O comportamento microestrutural e mecanico estudados em [8] foi
verificado através da variacdo de teores de boro na liga eutética ultrafina do
sistema ternario Fe-Nb-B. A adicdo de B promoveu o surgimento de compostos
intermetalicos (Fe-Nb-B, Fe23Bs e Fe2B) e a formacgéo destes foram favoraveis
para 0 aumento da resisténcia (~3,2 GPa) porém, ndo apresentou uma melhora
significativa na deformacgéo plastica. A fase intermetalica Fe-Nb-B apresentou

elevado valor de dureza (~3000 HV), ocasionando o aumento da resisténcia ao
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escoamento. Em outro estudo da liga eutética ternaria Fe-Nb-B [7], também foi
verificado a melhoria das propriedades mecanicas e a heterogeneidade
microestrutural (morfologia e selecdo de fases) através do controle da
quantidade adicionada de boro (5 e 10 % at.). O aumento contribuiu para o
crescimento lento do eutético e consequentemente, ao refinamento do
espacamento lamelar. Em ambas as composi¢bes foram observados dois
mecanismos de deformacédo: movimento de rotacdo de coldnias eutéticas e
migracgéo da interface de deformagéao induzida na estrutura lamelar nas col6nias
eutéticas. No estagio inicial de deformacdo (nas duas composicdes) varias
bandas de cisalhamento foram geradas nas proximidades das dendritas de Fe-
a endurecidas, sendo propagadas ao longo da coldnia eutética, consumindo a
energia de deformacédo devido ao movimento rotacional das colbnias eutéticas
(morfologia esférica fina) [7]. A morfologia dessas colbnias favoreceu o rearranjo
da estrutura lamelar devido a propagacdo das bandas de cisalhamento e
consequentemente, levou a melhora das propriedades mecéanicas. A
deformacéo plastica passou de 12,5 para 20,5 % com o aumento de 5 a 10 % de
boro na liga. Compostos que apresentam em sua microestrutura fases cristalinas
dispersas na matriz amorfa podem efetivamente controlar a propagacéo dessas
bandas de cisalhamento e assim, um aumento tanto na plasticidade como na
resisténcia a fratura € alcangado [75].

Ligas metalicas compostas por fases nanocristalinas/eutéticas estao
sendo bastantes investigadas por conta de sua ampla faixa de aplicacdes e por
apresentarem propriedades mecanicas interessantes. Parametros como
tamanho, fracdo volumétrica e distribuicdo dos precipitados na matriz eutética
ultrafina séo influenciados pela composicdo da liga e pelo processo de
solidificacdo. Uma das possibilidades mais promissoras para a aplicacdo dessas

ligas é em revestimentos de protecao superficial [47,76-78].

2.3.2 Processamento de ligas metalicas a LASER

Algumas rotas de processamento tradicionais como por exemplo, fuséo
a arco [79] e a atomizacgéao [22], sdo utilizadas para o desenvolvimento de ligas

eutéticas ultrafinas (EU). Um dos processos de solidificacéao rapida que também
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permitem o desenvolvimento de estruturas refinadas sdo os processamentos a
LASER. Essa rota de solidificacdo torna-se uma ferramenta poderosa na
melhora de propriedades mecanicas dos materiais, melhora da qualidade e
acabamento dos produtos e também na reducédo de custos operacionais [80].

A palavra LASER pode ser traduzida como “Amplificacdo de Luz por
Emisséo Estimulada de Radiag&o” (Light Amplification by Stimulated Emission of
Radiation). Ele é considerado um dispositivo que produz radiacdo
eletromagnética com caracteristicas muito especiais como comprimento de onda
especifico, frequéncia bem definida (monocromatica) e coeréncia, em que ondas
da luz LASER oscilam em forma ordenada (em fase) ocorrendo um alinhamento
das ondas eletromagnéticas no tempo e espaco [81], além de ser colimada
(propaga-se como um feixe paralelo) [82] ou ainda é uma fonte de radiacao
capaz de produzir, em bandas espectrais extremamente finas, intensos campos
eletromagnéticos coerentes no intervalo espectral (Figura 2.7) que se estende
do infravermelho ao ultravioleta. De acordo com a Figura 2.7 a faixa util do
espectro eletromagnético (emissao da maioria dos LASERS) estende-se de

ondas eletromagnéticas médias até o UV (200 nm).
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Figura 2.7- Viséo global das radiacdes eletromagnéticas no espectral, adaptado
de [83].

Atualmente, existem centenas de tipos de LASERs comerciais, mas

somente o de Itérbio (Yb), CO2 (emisséo da luz em A=10,64 um) [84], neodimio
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(Nd:YAG), excimero e os de semicondutores (radiacdo emitida através da juncao
p-n) estdo disponiveis em poténcias suficientemente altas para fins de
processamento de materiais [85]. O laser de neodimio (A = 1,06 pm) é
considerado um laser isolante dopado que funciona em regime pulsado: a matriz
isolante pode ser cristalina (YAG) ou vitrea (vidro dopado) [81]. Nesse tipo de
LASERs séo utilizados cristais de 6xido de itrio-aluminio dopado com neodimio
(o que encarece 0 processo), mais conhecido como Nd:YAG. Dos mais utilizados
atualmente para varias aplica¢des industriais, destacam-se os lasers de fibra que
utilizam Itérbio como dopante (meio ativo que gera a luz laser a partir de ions de
terras raras) e caracterizam-se por emitirem fétons com comprimentos de onda
entre 1030 a 10100 nm. A emissao de radiacdo com comprimento de onda
proximo do infravermelho facilita a sua absor¢éo pelos materiais metalicos. Essa
fibra apresenta elevada razdo superficie/volume, facilitando a dissipacdo do
calor e tornando possivel que elas suportem poténcias na ordem de quilowatts
[86,87]. O que distinguem os LASERSs sao as propriedades incomuns exploradas
em numerosas aplicacbes. Essas propriedades relacionam-se com a
monocromaticidade da radiacdo LASER, ou seja, com sua precisao espectral.
Na Figura 2.8 sdo mostradas as respectivas posicbes dos comprimentos de

ondas de emissédo de LASER mais comuns que se encontram no mercado.
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Figura 2.8 - Espectro eletromagnético na regido de emissao de alguns principais
LASERs [81].
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A soldagem a LASER pode ser realizada de dois modos: por penetracéo
(conhecida como keyhole [84]) ou condu¢ao. No modo de penetracdo, a zona de
fusdo apresenta-se com alta razdo entre profundidade e largura do cordéo
fundido e elevada densidade de energia (> 10® W/cm?) que é suficiente para
vaporizar o material processado e formar o plasma [88]. Nesse método, tem-se
uma maior instabilidade (colapso da cavidade de vapor) do processo, podendo
gerar porosidade. No segundo modo, caracterizado por apresentar uma zona de
fusdo rasa de pouca profundidade e penetracdo, a soldagem ocorre em
densidades de energia baixa ou moderada, em que a energia fornecida pelo
LASER ¢é insuficiente para causar vaporizacdo significativa do material
processado, favorecendo a pouca formagao de poros, trinca e respingos [84]. Na
identificacdo dos modos de conducdo e penetragcdo, Weckman et al. [86]
classificaram que valores de razdo (profundidade/largura) menores que 0,4
encontram-se no modo conducéo e valores acima de 0,4 sdo classificados como
keyhole. Porém, para a classificacdo devem ser levadas em conta as condi¢des
do processamento, o tipo de soldagem a LASER aplicado e o material. A Figura

2.9 ilustra as diferentes técnicas de processamento a LASER.

feixe de laser ‘ v (ﬂ) A‘&B (b)
Laser Alloying A
- solidificagao rapida B
- endurecimento —@—
- recozimento .
Laser Glazing A
- alloying
- glazing B
= cladding -
-refusao .
- soldagem Laser Cladding A f
- endurecimento por choque A+B

Figura 2.9 - Diferentes técnicas de processando de materiais a LASER (a) e
diferentes microestruturas originadas dos processos (b). A e B representam as
composic¢des do substrato e do material para revestimento, respectivamente.

Figura adaptada de [84].
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Nos processos de LASER hardening (endurecimento por LASER), LASER
remelting (refusdo a LASER [89]), LASER welding (soldagem a LASER) e
LASER shock hardening (endurecimento por choque a LASER) todos séo
baseados na mudanca microestrutural da camada superficial. Em processos de
LASER cladding [19,20] e alloying, a adicdo do material que formara o
revestimento gera uma camada chamada “clad” com composicdo quimica
diferente no topo e na base (revestimento/substrato) do revestimento (Figura 2.9
(b)) [84]. No LASER cladding (LC) é necessario a fusdo do revestimento e de
uma fina camada do substrato, enquanto a evaporacéo € evitada. O que difere
nesse processo é que a diluicdo pelo substrato € minimizada e uma maior adicdo
de material € necessaria a sua superficie. Esse material (pd, pasta, lascas, fio,
etc.) pode ser depositado através de dois métodos: fundindo o material aditivo
pré-colocado (pre-placed) na superficie do material base (substrato) ou [22]
alimentando-o dinamicamente (através de pd) na poca fundida [13].

A qualidade e as propriedades de revestimentos desenvolvidos por LC
podem ser influenciados por uma variedade de fatores como dilui¢do, rugosidade
da superficie, geometria do revestimento, alteracées metallrgicas do substrato,
entre outros [20,84]. Por exemplo, para se obter um revestimento com uma boa
diluicdo (deve ser a minima possivel) a escolha dos parametros de processos é
um critério minucioso. Sua escolha pode influenciar por exemplo, na geometria
de um revestimento produzido que, dependendo do objetivo de sua aplicacéo
pode influenciar consequentemente na qualidade final do revestimento [90].
Defeitos como rachaduras, poros e vazios sao os defeitos mais comuns nesse
processo e estdo atrelados a escolha desses parametros. A geometria tipica da
secdo transversal de um revestimento produzido por cladding é mostrado na
Figura 2.10 em que, L é largura da camada, H é a altura do revestimento sob a
superficie do substrato, B € a profundidade da fusdo no substrato, A é area da
secao transversal do revestimento, Anaz € a area termicamente afetada pelo
calor no substrato, Bruaz € a profundidade da zona termicamente afetada pelo
calor no substrato e a.,,; € 0 angulo entre a superficie do substrato e a tangente

a superficie revestida, também conhecido como angulo de molhamento.
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Figura 2. 10- Caracteristicas comuns da secéao transversal do revestimento

produzido por cladding. Adaptado de [84].

Na literatura sao encontradas diferentes formas de medir a diluigdo. Em
uma delas, descrita por Chen et al. [90], a taxa de diluicdo pode ser calculada
analisando a qualidade da trilha/revestimento (trilhas sobrepostas). Neste
trabalho, a forma da secao transversal foi classificada em dois grupos (S1 e S2)
e 0 método utilizado foi a combinacdo de dois circulos com diferentes raios,

representada pela Equacéo 2.1 e 2.2:

L2

si={() /213]2 aresin[L.B/ (B> +5)| - [L(:55)| /4B 2.1),

S = (%) /ZH]2 aresin|LH/(H? +5)] - [L(:£5)] /40 (2.2).

Nessas equacdes, B € a profundidade da poca fundida do substrato (mm),
H é a espessura do revestimento formado acima da superficie do substrato
(mm), S1 e S2 correspondem a zona de fuséo da area do revestimento sobre a
superficie do substrato e a area da pista abaixo do substrato (mm?2),

respectivamente. Assim, a diluicdo pode ser calculada pela Equacao 2.3:

S1
n=| (51+SZ)] X 100% (2.3).
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O processo de LASER cladding através do método do pé pré-colocado
tem sido amplamente descrito na literatura [21,89-91]. Em alguns casos, a
influencia da diluicdo tem se mostrado um parametro essencial na determinacao
da qualidade de revestimentos superficiais. Para Carvalho et al. [21] ao
estudarem a formacéo de revestimentos a partir de pos vitreos de Fe-Cr-Nb-B
por LC e remelting, também verificaram que trilhas produzidas (por LC) com
menor densidade de energia foram suficiente para atingir o estado vitreo,
apresentando boa diluic&o e qualidade superficial do revestimento. Em poténcias
consideradas muito baixas, a diluicdo foi desprezivel pois a ligacéo
revestimento/substrato ndo ocorreu, originando poros [89] e trincas [20]. Tais
condi¢cbes de processamento como, poténcia, velocidade de varredura, diametro
do feixe de LASER e temperatura do substrato também podem influenciar tanto
na microestrutura, como no tamanho da geometria da poca fundida que,
consequentemente, € influenciada pelas condicbes de solidificacdo: taxa de
resfriamento (R) e gradiente térmico na interface solido-liquido (G) [89]. Em
processos de LC as taxas de resfriamento elevadas (>10° K/s) aplicadas as ligas,
sdo responsaveis pelas caracteristicas morfolégicas e estruturais nos
revestimentos. Crescimento dendritico [20], planar e celular [89] sdo os tipos de
microestruturas frequentemente detectadas nos revestimentos deste processo.

Como consequéncia da estrutura e morfologia apresentada pelas ligas
cristalinas/nanocristalinas, suas propriedades funcionais apresentam diferencas
com relacdo aos materiais metalicos amorfos. Ligas metalicas compostas por
fases nanocristalinas podem apresentar propriedades mecanicas excepcionais
como boa ductilidade, elevada dureza e resisténcia ao desgaste. Essas
excelentes propriedades sao atribuidas as elevadas taxas de resfriamento
durante processamento a LASER e consequentemente, a aplicacdo mais
promissora para essas ligas seja também como revestimentos de protecao.

O LASER cladding pode ser citado como uma alternativa eficiente, rapida
e produtiva, para obter revestimentos com uma microestrutura mais refinada. No
estudo de Afonso et al. [47], também foram avaliados microestrutura e
propriedades dos revestimentos de ligas eutéticas ultrafinas de ferro e titanio

com elementos B-estabilizadores biocompativeis, considerando a aplicacéo
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dessas ligas para implantes. A adicdo de Sn e Fe na liga de Ti-Nb resultaram em
revestimentos compdsitos ultrafinos (eficazes na mudanga do crescimento das
fases eutéticas e desestabilizacdo de sua morfologia) com valores de dureza dos
revestimentos sobre o substrato de Ti c.p. em torno de 700 HV. Esses valores
foram relacionados com a fracdo volumétrica das dendritas submicrométricas,
com a escala nanométrica do espagamento lamelar eutético, e com a matriz de

baixa dureza da fase Ti-B.

2.4 Mecanismos de desgastes em materiais ferrosos

Embora algumas propriedades mecéanicas e corrosivas de alguns
revestimentos por processamento a laser (Fe, Ti, Ni entre outros) tenham sido
extensivamente estudadas, existem poucos trabalhos relacionados ao
comportamento de desgaste dos revestimentos metalicos
cristalinos/nanocristalinos, especialmente o0s revestimentos nanocristalinos
eutéticos ultrafinos.

O processo de desgaste surge da eliminacdo de material de uma
superficie sélida como resultado do movimento relativo entre as superficies de
contato. A andlise da evolucao do desgaste € verificada através desse contato
entre as superficies.

Os mecanismos de desgaste descrevem a energia e as interacdes dos
materiais entre os elementos de um tribosistema (Figura 2.11). O movimento
relativo entre os corpos de contato também pode ser utilizado para descrever
diferentes processos de desgastes [92]. Ha uma variedade de sistemas de
desgaste que podem ocorrer na pratica, por isso ndo ha especificacbes
padronizadas para a realizacdo de testes de desgaste e por consequéncia,

varias técnicas vém sendo desenvolvidas por pesquisadores.
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Figura 2.11 - Descri¢ao geral de um tribosistema, adaptado de [92].

Através da interacdo do contato entre as superficies, a forca de friccédo e
0 desgaste tornam-se respostas a esse sistema. A friccdo pode ser definida
COmo uma resisténcia ao movimento quando um corpo se move tangencialmente
sobre o outro com qual esta em contato [93]. O desgaste é definido como
eliminacdo do material de uma superficie sélida a partir do contato com o contra
material [94] e que depende de fatores extrinsecos e intrinsecos. Nos
extrinsecos sdo relacionadas as condi¢cdes de realizacdo dos ensaios e do
sistema como por exemplo, meio ambiente, umidade, carga aplicada, distancia
percorrida, velocidade de deslizamento, etc. Os fatores intrinsecos, sdo 0s que
nao podem ser alterados sem que ocorram mudancas microestruturais (tamanho
de gréo, porosidade, etc.) ou na composicdo do material. Alteracbes das
propriedades mecéanicas também entram nessa classificacédo [95]. No processo
de desgaste o material desgastado pode ser eliminado e expulso da superficie,
transferido a outra parte da superficie ou ainda ficar preso entre as superficies
de contato como uma particula livre conhecida como debris ou detrito (Figura
2.12 (a)) [93,96]. Dois tipos de detritos podem ser removidos de uma superficie
metalica: detritos passivos, o qual sdo removidos a partir da zona de contato

imediatamente apos deixar o local de origem, e detritos ativos que participam do
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processo de desgaste como um abrasivo interfacial adicional ou até mesmo
como um lubrificante [97].

Do contato entre as duas superficies o desgaste pode ocorrer através de
diversos mecanismos: adesivo (formacdo e rompimento das ligacdes adesivas
superficiais) [98], abrasivo (remocdo de material) [96], fadiga superficial
(formacao de fissuras na superficie devido a tensdes que resultam na separagao
de materiais), de reag@es triboquimicas ou corrosivas (formacéo de produtos de
reacBes quimica resultantes da interacdo quimica dos elementos iniciada pela
acao triboldgica) [99].

No desgaste abrasivo tem-se a remocdo do material causado pelas
particulas duras (produto do processamento, silica, alumina, fragmentos de
desgaste) devido ao contato entre as duas superficies. Podem ser originadas do
sistema tribolégico de modo intencional ou de detritos de desgaste [92,93]. Em
casos de fratura e permanéncia desses fragmentos na regido de desgaste, estes
podem atuar como particulas abrasivas, podendo até mesmo ocorrer
simultaneamente desgastes abrasivo e adesivo [98]. O contato entre o abrasivo
e o corpo séo classificados em dois tipos: abraséo a dois corpos e a trés corpos.
Em dois corpos, as particulas abrasivas movem-se livremente sobre o material.
Ja em trés corpos, as particulas atuardo como elementos interfaciais entre o
COrpo e 0 contra-corpo e, apenas uma pequena propor¢cdo delas causara o
desgaste [92,100].

Os mecanismos de desgaste abrasivo sdao separados em “macro-
mecanismos” e “‘micro-mecanismos”. Nos micro-mecanismos ocorrem 0
arrancamento de material e dividem-se em: micro-sulcamentos (n&o causam
desprendimento do material), micro-corte (perda de material), micro-fadiga
(deformacao e delaminacdo) e micro-lascamento (detritos na superficie devido
as trincas) [94]. Nos macro-mecanismos originados a partir dos micro-
mecanismos, destacam-se: deformacdo plastica ou de fratura fragil. Na
deformacéo plastica a remocdo do material pode ocorrer através de micro-
mecanismos de sulcamento e corte. O micro-corte € efetivo para a remocao de

material em um processo abrasivo controlado por deformacéo plastica.
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Em consequéncia desses mecanismos, 0s ensaios a dois e a trés corpos
podem originar diferencas nos valores de taxas de desgaste em diferentes
ordens de grandezas, como reportado em [101] e mostrado na Figura 2.12 (b).

08 ®9 .
o 08 28 )
o 88 =8 : . y '
X
£ 100 10
T om0 g
£ i v
% 60 B} J
. @
ol
e 40 4t .
(=]
[
3 o 2t .
z
[ 1 1 1 1
0 0
= 0 1 2 3 4 5

(6208 O 7Rt vt 7o Ja )

Carga Aplicada (kgf)

i 0
200um

Figura 2.12 - Microscopia eletrénica de varredura (MEV) da superficie
desgastada do revestimento a base de ferro produzido por LASER cladding,
indicando surgimento de detritos e grooves (sulcos) (a). O aparecimento de
sulcos € um indicativo de que um dos principais mecanismos de desgaste é o
micro-corte [23]. Taxa de desgaste (mm3/m x 10-?) em funcdo da carga efetiva
(kgf) em uma amostra de aco 1020 abrasada por particulas de 250 um sob

condicdes de dois- e trés-corpos (b), adaptado de [102].

Como reportado anteriormente, mais de um mecanismo pode atuar em
um mesmo processo. Para auxiliar nessa classificagéo, no trabalho realizado por
Richardson [103] foram estabelecidos valores de resisténcia ao desgaste para
metais e ligas baseados em valores de abrasivos duros e de dureza maxima (Hu)
da superficie do material quando tensionados plasticamente. Dependendo de
sua aplicacdo, esses abrasivos podem causar uma série de problemas de
desgastes em equipamentos, pecas, maquinas, entre outros. Em virtude disso,
ele é classificado em dois tipos: abrasivo duro (ou material metalico mole) que é
definido em relacéo a um abrasivo se Hu< 0,8 Ha e abrasivo mole quando Ha =
Hu, em que Ha corresponde a dureza do material abrasivo. Testes com materiais

mais duros em um abrasivo de dureza moderada usando um metal mole como
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referéncia também foram realizados nesse trabalho. Nestes, a relacdo Hu/Ha
deve ser ~1 para que o abrasivo seja considerado mole. Baseados nesses
defini¢cdes, Allen e Torrance [104], com o objetivo de melhorar a resisténcia ao
desgaste do aco 4140 através da adicdo de revestimentos produzidos pela
técnica de endurecimento por inducdo, notaram uma um aumento na tendéncia
de resisténcia ao desgaste através do aumento da relagdo Hu/Ha > 1. Além da
influéncia da dureza na determinacgéo da resisténcia ao desgaste, fatores como
tenacidade a fratura também foram relacionados ao comportamento. Todas
essas classificacfes da literatura apresentadas até o momento, sdo utilizadas
geralmente para situacdes em que séo verificados mecanismos controlados por
deformacdo pléstica.

Juntamente com essa classificacao, o regime de desgaste em metais, ou
seja, a velocidade ou taxa em que o desgaste ocorre também pode ser
classificado. Porém, a regido de transi¢cao entre os regimes ndo é bem definida
e frequentemente pode ser caracterizada pela rugosidade e demais
caracteristicas da superficie desgastada [94]. Lim e Ashby [105] analisaram
através de ensaios pino sobre disco, mapas de mecanismos de desgaste em
acos com relacao entre a pressao e a velocidade de deslizamento (Figura 2.13
(a)). Foram definidos quatro regimes de desgaste: regime moderado com a
presenca do mecanismo oxidativo em que este, divide-se em moderado e severo
para identificar o carater da oxidacdo; regime severo apresentando 0s
mecanismos de delaminacdo, emperramento/seizure (adesdo severa
acompanhada de deformacdo plastica) e de fusédo (resultado da dissipacédo de
calor). O mecanismo de delaminagdo (Figura 2.13 (b)) [106] consiste na
acumulacdo de deformacédo cisalhante na regido de superficie, na qual se

nucleiam e propagam trincas paralelas a superficie de deslizamento.
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Figura 2.13- (a) Mapa empirico dos mecanismos de desgaste para a¢o de
baixo carbono na configuracéo pino sobre disco [107]. (b) Formacéo de trincas
na superficie do a¢o 1020 recozido, mostrando o mecanismo de delaminacao,
adaptado de [106].

Eyre e Maynard [108] analisaram além dos aspectos metallrgicos das
caracteristicas de desgaste, 0 deslizamento em acos através de ensaios pino
sobre disco e pino sobre anel aplicando cargas variadas. Os materiais
desgastados revelaram dois regimes: moderado e severo (Figura 2.14 (a)). O

desgaste moderado foi definido através da producdo de uma camada de 6xido
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na superficie endurecida e o regime severo (Figura 2.14 (b)) ocorreu quando o
amolecimento térmico permitiu a deformacéo plastica das camadas superficiais.
A transicdo desses regimes foi atribuida ao aumento da carga. Além disso, foi
verificado que antes do regime moderado ocorreu um estado inicial de regime
severo, definido como running-in (amaciamento, e ocorre no comeco da
interacdo entre duas superficies) e que, a distancia de deslizamento requerida
para iniciar a oxidacao diminuiu de forma logaritmica.

Na maioria dos casos, 0s regimes sao separados em funcdo da taxa
especifica de desgaste de um material, porém, ndo € correto considerar o

processo de desgaste de uma forma tao simplista.

(b)

Desgaste moderado (oxidagdo)

10-54 (a)

cargas
altas

10-6
cargas
baixas

moderafio  S€VEro

Desgaste severo (metalico)

Taxa de desgaste (g.cm)

1 T
0.1 1.0 10.0
Carga (kg)

Figura 2.14- (a) Transicdo dos regimes de desgaste moderado e severo a uma
velocidade de deslizamento constante (100 cm/s) para um ago com 3% de Cr e
0,28 % de C na configuracao pino sobre disco; (b) trilhas de desgaste no aco,
adaptado de [108].

O periodo running-in citado anteriormente € associado ao
estabelecimento de uma area real de contato constante, que é evidenciada ao
atingir uma forca de atrito aproximadamente constante [107]. Existem os
running-in no atrito e 0s running-in em desgaste (conhecidos também como
break-in ou wear-in), ambos ligados intrinsicamente. Nos running-in em
desgaste, a perda de massa em funcao da superficie e da distancia percorrida

apresenta um comportamento néo linear. Em ambos o0s casos, 0s ensaios séo
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de dificeis reproducdo embora sejam realizados sob as mesmas condic¢oes.
Apbés as etapas de running-in é que sdo determinados 0s posteriores
mecanismos. Blau [97] mostrou a curva para o deslizamento de metais a seco
em que valores maximos do coeficiente de atrito (umax) foram associados a alta
taxa de desgaste, atingida pelo desgaste das asperezas. Uss foi definido como
regime permanente e tornou-se constante quando a superficie desgastada
comegou a ficar mais lisa, diminuindo o atrito. Na Figura 2.15 s&o mostradas
essas transigoes.

Os fenbmenos de atrito (friccdo) sdo apresentados como uma das
propriedades mais importantes em desgastes de materiais. O coeficiente de
friccdo (ou de atrito) originado a partir dessa propriedade, apesar de ser medido
com pouca dificuldade em condigcbes laboratoriais, mostra-se de dificil
entendimento quando associado as caracteristicas das superficies (limpas ou

lubrificadas) do material a ser desgastado.
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Coeficiente de atrito
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Tempo ou distancia de deslizamento

Figura 2.15- Representacdo de uma curva tipica de coeficiente de atrito em
relacdo ao tempo ou distancia de deslizamento [107].

Nos ultimos anos, revestimentos metalicos desenvolvidos por técnicas a
LASER tém sido efetivamente aplicados devido ao aprimoramento das
propriedades através de alteragbes nas condicbes térmicas (poténcia,
velocidade do LASER) originadas desse processo, o que possibilita a obtencéo

de revestimentos com microestruturas desejadas. Melhorias no desempenho
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tribologicos de pecas revestidas como em eixos, manivelas, pecas de valvulas,
bem como equipamentos que atuam sob condi¢des de friccdo severas também
vém sendo relatadas.

Revestimentos amorfos e cristalinos de ligas a base Fe [109], Co [110] e
Ni [111] vém se destacando por apresentarem resisténcia elevada ao desgaste.
Lu et al. [23] analisaram revestimentos a base de ferro com particulas de WC
sobre o substrato de aco H13, produzidos por LASER cladding. O aumento da
microdureza (~640 a 680 HV) foi relacionado ao surgimento de fases duras de
M23Crs € M7C3 e da precipitagdo das particulas de WC (carbetos de tungsténio)
no revestimento. A melhoria da resisténcia ao desgaste desses revestimentos
foi avaliada através de duas caracteristicas: primeiro pelos valores de
coeficientes de atrito, que foram inversamente proporcionais aos valores de
microdureza e, pelos valores de taxa de desgaste que mostraram uma tendéncia
decrescente com o0 aumento das particulas de WC. A grande quantidade de
fases formadas além de reduzir a a¢do de cisalhamento e da adesédo molecular
proporcionando a melhora da resisténcia de adeséo dos revestimentos, também
foi efetiva no impedimento do efeito ploughing (aragem), que protegeu o
substrato minimizando o desgaste. Grooves (sulcos) curtos e intermitentes
indicaram um desgaste adesivo severo em alguns revestimentos. Mecanismo de
desgaste abrasivo moderado por micro-corte também foi observado e
predominante em algumas superficies desgastadas. Revestimentos a base de
ferro reforcados com particulas de TiC (formadas através de reacdes in situ entre
o titdnio puro e o grafite) sobre o substrato de aco 1045 desenvolvidos por LC,
também se mostraram eficientes na resisténcia ao desgaste abrasivo. Porém, a
elevacdo da temperatura local nos pontos de contato entre as superficies
desgastadas durante o teste ocasionou a diminuicdo da dureza proxima a esses
pontos, resultando em deformacdes plasticas severas [112]. Jiang et al. [24]
desenvolveram revestimentos amorfos a base de ferro através da técnica de
LASER remelting. Foram avaliados a resisténcia ao desgaste (ensaio pino sobre
disco) sob as condi¢des de atrito. Apos o processo de refusdo, a fase amorfa
presente no revestimento se transformou em fases cristalinas de Fe2B e Fe-a

dispersas na matriz, resultando em valores de microdureza em torno de 1190
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HV. Os resultados de desgaste confirmaram uma relacdo entre a perda de
massa com 0 aumento da carga aplicada. Os mecanismos abrasivos
predominantes observados e que levaram a deformacdo plastica foram,

delaminacéo, fratura e ploughing.
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3 MATERIAIS E METODOS
3.1Selecdo composicional das ligas Fe-Nb-B

Como ponto de partida para a escolha das composi¢cdes ternarias no
desenvolvimento das ligas Fe-Nb-B nanocristalinas eutéticas ultrafinas, foram
levados em conta os resultados reportados na literatura por Kim et al. [7] e [2].
Nas composicoes eutéticas escolhidas, (Feo.sNbo.1)100-xBx (X=5, 10, 15 e 20 %
at.), o principal objetivo foi avaliar o comportamento mecéanico dessas ligas em
relacdo a deformacdo, resisténcia mecanica e a microdureza. Partindo desses
bons resultados (plasticidade ~20 %, microdureza até 2000 HV e resisténcia
mecanica ~1600 MPa) e pensando na posterior aplicacdo dessas ligas eutéticas
como revestimentos produzidos através da técnica de LASER cladding, a
diluicdo também foi um dos fatores primordiais na escolha da composicao da liga
a ser atomizada. E como descrito anteriormente, as diferentes condi¢cdes de
processamento a LASER em que s&o produzidos os revestimentos, podem levar
a uma variacado da composicao quimica de seus componentes devido a diluicdo
do substrato durante a fusdo e sabe-se que, uma das caracteristicas exclusivas
do LASER cladding é a forte uniéo entre o substrato e o revestimento. Na tabela
3.1 sdo mostradas as composicdes que foram fabricadas no presente projeto.

Dessa forma, uma nova composicao de liga baseada nesse sistema ternario
foi adicionada e projetada buscando-se avaliar primeiramente o comportamento
mecanico. A caracterizacdo microestrutural foi entdo, realizada para ajudar a
definir as composic¢oes das ligas que seriam selecionadas para a fabricacao de
revestimentos e também para o posterior estudo de desgaste. Na Tabela 3.2 €

mostrada a composicéo quimica dos elementos utilizados na obtencao das ligas.

Tabela 3. 1- Composi¢ao nominal das ligas selecionadas, preparadas e

caracterizadas.
Liga Composicao (% at.)
1 Fes1iNboB1o
2 Feze.sNbssB1s
3 Fe74.25Nbs.25B17.5
4 Fe72NbsB2o
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Tabela 3. 2- Composicao quimica dos elementos utilizados na obtencéo das

ligas.
Elemento/ .
Ferroliga Elementos de impureza (% peso)
Fe-B B Al Si C P Fe
16,54 | 0,04 | 0,57 | 0,33 | 0,03 | balango
Fe-Nb C Si S P Al Nb Fe Ta
0,10 ({1,10| <0,10(0,10| 1,00 | 66,40 | 29,20 | 0,10
Fe eletrolitico 0,99

Os ferroligas fornecidos pela CBMM (Companhia Brasileira de Metalurgia

e Mineracao) foram utilizados tanto no processamento dos lingotes quanto na

atomizacao a gas. O balanco de massa dos ferroligas para cada composicao é

mostrado na Tabela 3.3. O ferro eletrolitico de pureza comercial (99,9 % em

peso) foi empregado para ajustar a composicéo das ligas.

Tabela 3. 3 - Composicao quimica dos elementos utilizados na obtencdo das

ligas.
Elemento/ | Composicéo (%) | Balanco de massa (% peso)
Ferroliga
Fe Nb B
Fe-B 1,5 - 0,3
FesiNboB1o
Fe-Nb 1,0 2,3 -
Fe eletrolitico 9,8 - -
Fe-B 1,0 - 0,5
Fe-Nb 2,4 2,3 -
Fe eletrolitico | Fe7ssNbssB1s 8,8 - -
Fe-B 5,8 - 1,2
Fe-Nb 2,0 4,0 -
Fe eletrolitico 16,6 - -
Fe-B 6,8 - 1,4
Fe-Nb Fe72NbsgB2o 2,0 4,5 -
Fe eletrolitico 15,4 - -
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3.1.1 Fabricacéo de lingotes em forno a arco

Na elaboracdo dos lingotes em escala laboratorial (Figura 3.1), foi
utilizado o forno a arco voltaico (Edmund Bihler, MAM 1) localizado no
Laboratorio de Materiais Nanocristalinos | do DEMa/UFSCar, sendo o material
fundido em um cadinho de cobre refrigerado sob atmosfera de argbénio. Os
lingotes foram utilizados para a producdo de corpos-de-prova (diametro de 5
mm) para ensaios de compressao atraves da fundicdo por succdo em molde de

cobre.

Figura 3.1- Amostra de lingote da liga eutética ultrafina produzida em forno a

arco, na composicao de FesiNbgoB1o (% at.).

3.1.2 Caracterizacdo microestrutural das ligas

Os lingotes fabricados foram caracterizados por Difragcdo de Raios-X
(DRX) e Microscopia Eletrdnica de Varredura (MEV).

Para a analise das fases formadas através da técnica de DRX, foi utilizado
um difratdmetro Siemens D5005, radiacdo Cu-Ka (A = 1,54 A) e varredura de 1
°/min, de 20 a 90 ° (208). As amostras foram analisadas através do método de
incidéncia rasante, resultando na difracdo dos planos. Na analise de MEV foi
utilizado o microscépio de modelo FEI Inspect S50 acoplado com acessorio de
microanalise por dispersao de raios-X (EDX). Para a preparagcdo das amostras
para essa analise, ambas foram embutidas em baquelite seguidas de lixamento

(lixa d’agua) até lixa com granulo 2000 e polimento em alumina 1 pum. No final
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foram recobertas com ouro e aterradas em uma porta amostra para analise de
MEV.

Para a andlise estrutural das ligas selecionadas, também foram realizadas
analises de calorimetria diferencial de varredura (DSC) utilizando os as amostras
resultantes dos ensaios de compresséo. Nessa analise o objetivo era determinar
as temperaturas de transformacéo microestrutural de interesse: temperatura de
transicao vitrea (Tg), temperatura de inicio de cristalizacao (Tx) e temperatura de
fusdo (Tm), para avaliacdo e quantificacdo da existéncia de fase amorfa nas
amostras. O equipamento para a analise foi da NETZSCH 404 utilizando um
cadinho de alumina e atmosfera de argénio com aquecimento até 1350 °C, sob
uma taxa de aquecimento de 10 °C/ min.

As andlises de DRX e MEV dessa primeira etapa foram realizadas no
Laboratério de Caracterizacdo Estrutural, LCE, no DEMa/UFSCar. Além disso, a
interpretacdo das andalises de DRX também foi realizada com o auxilio do
software X'Pert HighScore Plus. O estudo dessas andlises juntamente com 0s
resultados da curva tensdo x deformacao permitiram selecionar o sistema de
composicdo que dard continuidade do trabalho, através da fabricacdo de
revestimentos e caracterizacdo das amostras. Os sistemas que se mostraram
mais promissores para a fabricacdo dos revestimentos foram: Fere.sNbssBis e
Fe74.25Nbs.25B17.5 (% at.) baseados nos seus melhores resultados em relacao ao
aumento da resisténcia a fratura, plasticidade e de microdureza. Os resultados
mais detalhados seréo discutidos na secéo 4.1.

Procedimentos de atomizacao e de processamento a laser para cada uma
das ligas escolhidas serdo descritos nos tdpicos a seguir.

3.2 Atomizacao

A atomizacao das ligas escolhidas objetivou a producédo de p6 para posterior
etapa de desenvolvimento dos revestimentos por LASER cladding. Devido a
limitacbes experimentais, durante a produgdo foram utilizados dois métodos
diferentes para atomizar cada uma das ligas escolhidas.

Na etapa de atomizacéo da liga Fe7s.sNbssB1s, cinco quilos foram preparados
diretamente no atomizador HERMIGA 75/5VI (EAC) (PSI/England) localizado no
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Laboratério de Atomizacao e Revestimento (DEMa/UFSCar), com um bocal de
3 mm. Para a escolha da temperatura de atomizacdo do material, foi feita
inicialmente uma analise térmica por DSC. Através desta, obteve-se a
temperatura de fuséo (Tsoidos) de 1140 °C. ApOGs o aquecimento do material
(cerca de 100 °C acima da (Tm) e com uma pressao média de 55 bar, este entao,
foi homogeneizado e atomizado com gas de argdnio. Essas caracteristicas de
processamento limitam a taxa de fluxo de gas e consequentemente, restringem
os valores que podem ser atingidos da razao gas/metal [113].

Apos a realizacdo da atomizacao, obteve-se aproximadamente 386 g de po
com granulometria inferior a 75 um (Figura 3.2 (a)) e o tamanho médio de
particula ficou na faixa de 75 a 106 um, como mostra a Figura 3.2 (b). Os
parametros adotados nesse procedimento sdo apresentados na Tabela 3.4.
Analisando esses valores, nota-se o superaquecimento de 230 °C. Esse elevado
valor é necessario para que ocorra a fusdo devido a alta viscosidade da liga (7,5

g/cm3) que poderia levar ao entupimento do bocal de atomizagéo.
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Figura 3. 2- Porcentagem de massa de p6 em funcéo das faixas
granulométricas (a). Distribuicdo cumulativa do tamanho de particula do p6

Fe7e.sNbssB1s atomizado a gas (b).
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Tabela 3.4 - Parametros empregados no processo de atomizacao da liga
Fe76.5Nbgs5B1s.

Parametros Fez6.5Nbsg.sB1s
Razédo G/M 1,37
Carga atomizada (kg) 5,0
Temperatura de vazamento (°C) 1370
Superaquecimento (°C) 230
Bocal de atomizacdo (mm) 3,0

Para a atomizagao da liga Fe74.25Nbs 25B17.5, primeiramente foi realizada a
fusado da liga por inducédo, em um cadinho com revestimento de refratario silico-
aluminoso, sendo o banho protegido por atmosfera de argbnio. Esta etapa foi
realizada no Laboratério de Fundicdo do DEMa/UFSCar. Para a escolha da
temperatura de vazamento (Tv) da liga, também foram realizados ensaios de
DSC. A Tm e Tsolidos Obtidas para essa liga foram de 1140 e 1189 °C,
respectivamente. A diferenca entre Tv e TLdenomina-se como superaguecimento
e também torna-se um importante parametro do processo, como mostra a Tabela
3.5. A uma pressao média de 5 bar durante o processo, cerca de 38 g (Figura
3.3) do p6 com granulometria inferior a 75 pum foram produzidos apds a
atomizacao. Nota-se que, em comparacao ao po FezssNbssB1s, 0 rendimento foi
menor, ou seja, em pressdes maiores que 5 bar haverdo maiores rendimentos
para a faixa desejada no equipamento utilizado. O tamanho médio de particula
(dso) ficou na faixa de 75 a 106 pum.
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Figura 3.3 - Porcentagem de massa de p6 em funcdo das faixas
granulométricas (a). Distribuicdo cumulativa do tamanho de particula do po

Fe74.25Nbs.25B17.5 atomizado a gas (b).



41

Tabela 3.5- Parametros empregados no processo de atomizacao da liga

Fe74.25Nbsg.25B17.5.
Parametros Fe74.25Nbg.2sB17.5
Razao G/M 0,80
Carga atomizada (kg) 3,0
Temperatura de vazamento (°C) 1270
Superaquecimento (°C) 80
Bocal de atomizac&do (mm) 4,0

Os procedimentos de atomizagdo para ambas as ligas, resultaram em
algumas camadas de particulas que permaneceram aderidas nas paredes do
atomizador. As camadas possuiam espessuras variadas, sendo que em
menores distancias axiais houveram menores espessuras de depdsitos.

Os pos atomizados de ambas as ligas foram separados por peneiramento,
através de um conjunto de peneiras variando a abertura de 45 a 250 um. As

amostras foram peneiradas em bateladas com um tempo de 45 minutos.

3.2.1 Caracterizagdo Microestrutural dos p6s atomizados

Para a analise microestrutural dos pés atomizados das ligas Fe76.5sNbg.sB1s e
Fe7a.25Nbs 2sB17.5, eles foram preparados por metalografia e impregnados em
resina, polidos (até grana 2000 seguido de polimento em alumina 5 pm),
recobertos com ouro e aterrados em um porta-amostra metéalico e tiveram sua
secao transversal analisada por microscopia eletronica de varredura (MEV) em
um microscoépio Philips XL-30 FEG. A densidade das ligas (na forma de p6) e do
substrato de aco 1020 também foram medidas pela técnica de picnometria,
utilizando um equipamento do fabricante Micromeritics, modelo AccuPyc 1330
que encontra-se no Laboratério de Materiais Ceramicos (DEMa-UFSCar). A
analise térmica das faixas de pds escolhidas para ambas as ligas também foi
realizada através da curva de andlise térmica (DSC), no equipamento DSC
NETZSCH 404 sob uma taxa de aquecimento de 40 °K/ min.
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3.3Producao de trilhas e revestimentos através da técnica de LASER
cladding pelo método do p6 pré-colocado (“pre-placed”)

A rota de producédo dos revestimentos em ambas as ligas foi a mesma,
entretanto, devido as limitagcdes experimentais de equipamentos, assim como na
atomizacéao, foram utilizados modelos diferentes de equipamentos a laser.

Na producéo de trilhas e revestimentos (trilhas sobrepostas) por LC em
ambas as composicdes, 0s pos secos foram dispersos uniformemente em um
substrato retangular de aco carbono 1020 (previamente lixado, usinado e limpo
por ultrassom em solucéo de alcool) até a superficie, com 6mm de espessura e

um rebaixo de 0,5 mm de profundidade, mostrado na Figura 3.4 (a)-(c).

(b)

Feixe de laser

Trilhas (c)

Sobreposi¢ao

Figura 3. 4- Esquematica do processo (a). Detalhes das trilhas Unicas e da

sobreposicao delas (b) para a formacao do revestimento (c);

Esta parte do trabalho teve como objetivo avaliar o efeito dos parametros
do processo de LASER cladding através da espessura da camada de pé pré-
depositada e a microestrutura das trilhas e revestimentos das ligas Fe-Nb-B.

A faixa de tamanho de particulas selecionada para trilhas e revestimentos
de Fe7ssNbssBis baseado no rendimento do po, foi de 45-75 um, a fim de obter

maior densificacdo. O aparato encontra-se no Laboratorio de Desenvolvimento
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de Aplicacdes de LASERs e Optica - DedALO do Instituto de Estudos Avancados
(IEAv) da Aeronautica, localizado na cidade de S&o José dos Campos (SP). As
trilhas e revestimentos foram produzidos através de LASER de Itérbio (Yb-IPG,
YLS2000) com um comprimento de onda de radiacdo emitida na faixa de A =
1070 nm [47] e, didmetro de feixe de LASER focado em aproximadamente 100
pm. O didmetro do feixe de laser estava a 160 mm de distancia focal. Nessa
configuragcédo, um total de dezesseis combinagdes diferentes de poténcia do
LASER (400 a 1600 W) e velocidade de varredura (15 a 120 mm/ s) foram
adotadas para resultar em diferentes trilhas. A partir da escolha das melhores
condicBes das trilhas, foram produzidos os revestimentos denominados: LC-07,
LC-08 e LC-09 (Tabela 3.6).

Tabela 3.6 - Parametros utilizados na producao de trilhas e revestimentos por

LC para a liga Fe7s.sNbs.5B1s.

Trilhas Revestimentos (sobreposicao de 50 %)
Poténcia Velocidade de Poténcia Velocidade de varredura
(W) varredura do (W) do LASER (mm/s)
LASER (mm/s)
800 LC-07: 800 15
1200 120, 60, 30, 15 LC-08: 1200 30
1200 LC-09: 1200 60

Devido a quantidade de pé disponivel para a producao das trilhas e do
revestimento, a faixa de tamanho de particulas de pé selecionada para a
producdo dos revestimentos Fe7s.25Nbs2sBi75 foi de 75-106 pm. Nesse
processamento, o equipamento de LASER utilizado encontra-se no Laboratério
de Processamento de Materiais a LASER na Faculdade de Engenharia
Mecanica (FEM) da UNICAMP. O LASER utilizado também foi de fibra dopada
com Itérbio (Yb-IPG, modelo YLR-500) porém, com poténcia maxima de 500 W
e um comprimento de onda de radiagdo emitido de A = 1070-1080 nm, em uma
atmosfera de gas argbnio de alta pureza, focado em um diametro de feixe
gaussiano de aproximadamente 500 ym. As camadas foram cladiadas com
poténcias de LASER (P) de 200, 300 e 400 W e com velocidades de varredura
do feixe de laser (V) em 5, 10 e 20 mm/s, respectivamente (Tabela 3.6). O feixe
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de LASER foi transmitido através de uma fibra éptica de 500 um de diametro.
Nesta configuracao, o diametro do feixe de LASER (na posi¢éo de foco) era de
3 mm afastado do ponto focal.

Tabela 3.7 - Parametros utilizados na producao de trilhas e revestimentos por

LC para a liga Fe74.25Nbs.25B17.5.

Trilhas Revestimentos (sobreposicédo de 50 %)
Poténcia Velocidade de Poténcia Velocidade de varredura
(W) varredura do (W) do LASER (mm/s)
LASER (mm/s)
200 LC-10: 400 5
300 5,10e 20 LC-11: 400 10
400 LC-12: 400 20

A secdao transversal das trilhas produzidas por LC sobre o substrato de
aco 1020 foram processadas sob diferentes combinacdes de parametros (P e V)
como mostraram as Tabelas 3.5 e 3.6. Pode-se notar que em velocidades de
varredura mais elevadas e menor poténcia, promoveram maiores taxas de
resfriamento [47]. Apesar dos altos valores de taxa de resfriamento, os valores
de diluicdo entre a trilha/substrato levam a ocorréncia de uma ligacdo
metallrgica. A combinacdo desses parametros (P e V), resultam em diferentes
densidades de energia (DE) em J/mm?2, que séo calculadas pela Equacao 3.1
[21].

ED = P

"V x diametro do feixe (3.1)

Algumas solucdes de modelos analiticos para o calculo da distribuicdo de
temperatura em solidos, séo relatados na literatura por [114,115]. Tais modelos,
assumem inicialmente que esses materiais, quando submetidos a uma fonte de
calor, a distribuicéo interna da temperatura deve atender a Equacéao de Fourier
(3.2):

2 _- 2 1
v2T—=. 2+ (3.2),
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em que, a é a difusividade térmica (J/s.m.K), q é a poténcia do laser (W).
Entretanto, muitas solugbes assumem que a quantidade de calor € uma fonte
pontual. Ashby e Easterling [116] propuseram um modelo analitico (Equacgéo 3.3)
que permite uma estimativa das taxas de resfriamento a partir de uma
guantidade de energia irradiada na superficie de um metal. Nesta solucéo,
algumas considerac¢des foram assumidas: a quantidade de calor aplicado mostra
um perfil gaussiano; a energia de entrada é movida através de um sélido semi-
infinito com velocidade V e ambas as perdas convectivas e de radiacdo na
superficie do material sdo negligenciadas [117]. Assim, a taxa de resfriamento

(T ) durante o processo de LC pode ser determinada por:

_ 2.0 (T —Tp)?

N )

(3-3),

em que Ab € a absorbéancia da amostra, igual a 0,75 [88], A é a condutividade
térmica, 80,2 J/ m.s.K [89], e Tm-To € a diferenca entre a temperatura inicial e a
de fuséo e q’ € a poténcia corrigida do laser [47].

A poténcia corrigida em relagdo a Zm e citada anteriormente é dada pela
Equacéo (3.4) [89]:

q =q—2.1.Zpy.v.L (3.4).

em que, g é a poténcia do laser utilizada em Watts, rp, € 0 raio do feixe do laser
(mm), v a velocidade de varredura do laser e L é o calor latente de fuséo, 1,94 x
10° J/m3 [89].

Nesta etapa, foram investigadas e avaliadas as condicbes que
favorecessem a obtencédo de trilhas e, consequentemente, revestimentos com
menor quantidade de defeitos (poros e trincas) para obter uma boa ligacao
metallrgica. Valores de poténcia e velocidade de varredura do laser foram

escolhidos em funcéo dos resultados obtidos no estudo das trilhas.
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3.3.1 Caracterizacdo microestrutural das trilhas e revestimentos
3.3.1.1Trilhas e revestimentos da liga Fe7esNbssB1s

A secdo transversal das trilhas e revestimentos foram caracterizadas
visando analisar e determinar sua morfologia e dimensdo assim como as fases
formadas, microestrutura e composicdo quimica. Antes da caracterizacdo, as
amostras de trilhas e revestimentos foram preparadas pela técnica de FIB - feixe
de ions focalizado. Nesta etapa, apenas uma parte da amostra € selecionada
(10 x 20 um) para ser analisada. A Microscopia eletronica de transmisséo (MET)
também foi realizada em um Tecnai FEI F20 G2200 kV-FEG, obtendo imagens
nos modos campo claro (BF), campo escuro (DF) e microscopia eletronica de
transmissao em campo escuro anular de alto angulo (HAADF) e também andlise
guimica através de espectroscopia de raios-X por dispersédo de energia (EDX)
acoplada ao MET.

A caracterizacdo ocorreu de forma similar a realizada nos lingotes, mas
neste caso também foram analisados com a utilizacdo de um microscopio FEI
Magellan 400 L e por Microscopia Eletrénica de Transmissdo (MET) em um
Tecnai FEI G2 F20 200 kV (LaB6) com sistema ASTAR™ NanoMega
(MET/ASTAR) e um JEOL JEM 2100F. As analises quimicas foram realizadas
usando espectrometros dispersivos de energia (EDS) acoplados aos MEVs e
METSs.

O mapeamento da orientacédo cristalina (ACOM) dos revestimentos foi
adquirido por um microscopio FEI Tecnai G2 F20 200 kV (LaB6) e um
microscoépio JEOL JEM 2100F.

3.3.1.2 Trilhas e revestimentos da liga Fe7s4.2sNbs.25B17.5

Foram realizadas a caracterizacdo microestrutural similar aos
procedimentos descritos na secéo 3.1.3.

As amostras de trilhas e revestimentos também foram preparadas pela
técnica de FIB, com uma fonte de ions liquidos de galio (Ga*) em um
equipamento Dual Beam FEI Helios NanoLab 660 instalado no LNNano/ CNPEM
em Campinas (SP). Neste método, os ions de galio incidem sobre o material e
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chocam-se contra a superficie, provocando a formacao de elétrons secundarios

(SE) que levardo a remocéao de material (Figura 3.5) na forma de atomos ou ions.

Estes sinais sdo coletados e geram as imagens. Assim, o procedimento das

trilhas analisadas foi dividido nas seguintes etapas:

1-

A aplicacéo do filme de platina (2 x 20 um?), que atua como uma camada

protetora, é disposto em trés fases:

1.1 Eletroplatina (e-Pt): em que, a voltagem do feixe (V), densidade de
corrente (I) e espessura sao definidas com o objetivo de limpar e
proteger a superficie desbastada;

1.2 Platina iénica (I-Pt): definicdo também da voltagem e espessura;

1.3 Outra camada adicional de I-Pt.

Desbaste ionico da trincheira (23 x 4 ym? e 1 ym de profundidade), em

ambos os lados da barreira protetora de platina. Voltagem e correntes

também sédo definidas nessa etapa.

Soldagem da nanosonda de tungsténio (Figura 3.5 (d)).

Desbaste final e montagem na agulha de cobre (porta amostra), mostrado

na Figura 3.5 (e). A amostra é retirada, posicionada na agulha e soldada

através de ions de platina em ambos os lados. Finalmente a amostra

passa pelo “afinamento final” (Figura 3.5 (f)) e entdo, é retirada a

nanosonda através do desbaste da soldadura.
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Figura 3.5 - Sequéncia de preparacdo de amostra para MET através de FIB
(feixe de ions focalizado) do centro da trilha de LASER cladding da liga Fe-Nb-
B com P = 400W e V = 20 mm/s. Inicio da usinagem in-situ da trincheira por
FIB e a camada depositada de Pt (Platina) de 2 um de altura (a); detalhe das
trincheiras em ambos os lados (b); afinamento grosseiro da lamela (c);
soldagem com Pt para remocao da lamela através do nanomanipulador (d);
Fixacdo da lamela no suporte de cobre com soldagem pela deposicéo de Pt (e)

e afinamento final da lamela por FIB (f).
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3.4Ensaio de Microdureza Vickers

A avaliagdo mecanica tanto para os lingotes, substrato e revestimentos de
ambas as ligas foram realizadas através de medidas de microdureza Vickers.
Nos revestimentos, as medidas foram realizadas ao longo de sua espessura. As
medidas (um total de 10 cada) foram realizadas para todos os lingotes e
recobrimentos produzidos em microdurdmetro Shimadzu, modelo HMV-G, com
carga de 500 gramas-forca e tempo de penetracdo de 15 segundos. Para isso,
primeiramente cada amostra foi lixada e polida de acordo com a norma ASTM
E92-17 [118].

3.5 Caracterizacao tribolégica dos revestimentos na composicdo de
Feze5Nbs.sB1s (% at.)

Os revestimentos além de terem suas propriedades superficiais
caracterizadas por microdureza Vickers, ensaios de desgaste do tipo pino sobre
disco também foram realizados com esse objetivo.

Os ensaios de desgaste dos revestimentos e substratos foram realizados
em um equipamento pino sobre disco controlado por um Microprocessador TE
67 da PLINT. O modulo experimental é esquematizado na Figura 3.6. Os contra-
corpos foram pinos de Al203 (formato esférico) com @ 65 x 2,7 mm e 99 % de
pureza. A esfera de alumina (5,4 mm de didametro) utilizada nos testes possui um
valor de microdureza de 1700 £ 38 HVos Os parametros utilizados para o
desgaste dos revestimentos e substrato foram raios de 5 e 7 mm com
velocidades de deslizamento de 0,04 e 0,05 m/s, respectivamente. A carga
constate utilizada em todos os testes foi de 9,81 N com uma distancia percorrida
de 500 m. Parametros extrinsecos como a temperatura e umidade do ambiente
foram controladas: 19 a 21 + 0,6 ° C e umidade relativa de 58 + 5,0%.

A perda de volume foi determinada a partir de medi¢cbes de perda de
massa e utilizando a densidade para converter em volume [119]. A taxa de

desgaste foi determinada pela Equacéo 3.5 [10]:

_ v
K= (3.5)
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em que v (mm3) é o volume total de material removido, F (N) é a carga normal e
d (m) é a distancia percorrida. A reprodutibilidade da medicdo foi garantida
repetindo o teste mais uma vez.

As curvas do coeficiente de atrito foram obtidas através da utilizacdo de
uma célula de carga e os calculos foram realizados pelo software COPEND
2000. A morfologia dos contra-pinos de Al2O3 e das calotas desgastadas foram
analisadas por MEV Philips XL-30 FEG e os detritos caracterizados por
MET/ASTAR.

Antes dos ensaios de desgaste, medidas de rugosidade maxima da
superficie (Rz) dos revestimentos e do aco 1020 foram realizadas em trés regides
diferentes de cada amostra com o auxilio da andlise de imagens através de
microscépio Optico ZEISS (ampliacdo de 20 X), dos revestimentos e substratos
desgastados e da superficie do substrato.

typd

D
w

Figura 3.6 — Figura esquemaética do teste pino sobre disco. R= raio de ensaio, F
é a forca aplicada no ensaio, d é o diametro da esfera (contra-corpo), D € o

diametro do disco e W é a velocidade de ensaio, adaptado de [120].
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO
4.1 Selecao do sistema das ligas

Os padrdes de DRX das ligas fabricadas por fundicdo em molde de cobre
sdo mostrados na Figura 4.1. Os picos de Bragg das fases cristalinas, Fe-Nb-B,
Fe2B e NbsB2 e os picos intensos da fase priméaria de Fe-a (Im3 m) foram
identificados [8]. Observa-se que na liga FesiNboBio somente trés fases
cristalinas foram identificadas: Fe-a (bcc), FeNbB (P62m) e Fe2B (I4/mcm)
[121]. Com a adic¢do de boro a 15 % ocorreu o surgimento de uma quarta fase
cristalina, a NbsB2 [121] com intermetalicos indexados como uma estrutura
tetragonal tP10 (P4/mbm). A partir de 17,5 % de boro, nota-se uma alteracao

significativa no aumento das fracées volumétricas das fases Fe-Nb-B e NbsB2.
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Figura 4.1 - Padrbes de difracdo raio-X para as amostras fabricadas por
fundicdo em coquilha de cobre da liga (Feo.aNbo.1)100-xBx has composic¢oes:
X=10,15, 17,5 e 20 %.
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Na Figura 4.2 (a-d) sdo mostrados os resultados da microestrutura das
amostras de 10 a 20 % at. de boro. Comparando a microestrutura das amostras,
pode-se atribuir a elevada resisténcia mecanica a formacdo de coldnias de
eutético ultrafino equiaxiais e fases duras como Fe-B e Fe-Nb-B [2]. Verifica-se
gue a resisténcia aumenta gradualmente com a adicao de B até 17,5 % at. boro.
A partir dessa composi¢do, uma maior quantidade de intermetalicos frageis
ocorre no material (Figura 4.2 (d)) podendo reduzir a resisténcia e ductilidade da
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oo det WD | spot| m
Bl 25.00 kV| BSED 10.8 mm | 6.0 | 2 000 x |Hi

em molde de cobre das ligas (Feo.sNbo.1)100-xBx nas composi¢cdes de X=10
(@),15(b), 17,5(c) e 20(d) % at.
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Para o complemento das analises microestruturais foram realizadas
medidas de microdureza nos lingotes (Tabela 4.1) a uma carga de 500 g. A partir
da Figura 4.2(a) juntamente com as imagens de MEV (b-e), nota-se que na
composicdo de FesiNboBio, que exibiu uma elevada resisténcia, os valores de
microdureza foram menores (360 + 14 HVos) quando comparado com as das
ligas com 15, 17,5 e 20 %at. de boro. Uma justificativa para esses valores seria
a formacéo de quantidade de fases duras presentes em cada composi¢cdo, ou
seja, maior quantidade de intermetalicos (Figura 4.2 (d)) resultam em maiores

valores de microdureza.

Tabela 4.1 - Valores de microdureza Vickers para os lingotes das ligas

fabricadas por fundicdo em coquilha de cobre.

Composicéao (%at.) HVo.s
FesiNboB10o 360 + 14
Feze6.5sNbs.sB1s 555 + 28
Fe74.25Nbs.2s5B17.5 503 + 14
Fe72Nb8B2o 568 + 40

Ao realizar medidas com maior sensibilidade a cada fase, com carga de
200 g, os valores de microdureza para a fase Fe-Nb-B (660 + 44 HVo.2) por
exemplo, foram menores do que os valores medidos na matriz eutética (808 +
93 HVo.2). A fase Fe-a também apresentou valores em torno de 322 +102 HVo...

Diante desses resultados e considerando principalmente a mudanca de
composicao durante a diluicdo das ligas quando processadas a LASER, ou seja,
maiores quantidades de ferro (substrato de acgo) s&o adicionadas ao
revestimento logo, tem-se uma diminuicdo nos valores de dureza. Duas
composicdes desse sistema ternario mostraram-se promissoras para a producao
dos revestimentos: Fezs.sNbssB1s e Fera.25Nbs.25B17.5 (% at.).

Na Figura 4.3 sdo mostradas as curvas de DSC para as ligas
Fe7s.5NbssBis e Fera2sNbs.2s5B17.5 (% at.). O objetivo inicial da caracterizacao por
DSC dos lingotes foi a confirmagé&o ou ndo da presenca de alguma fase amorfa
nas composic¢des escolhidas. Nota-se através da Figura 4.3 que em ambas as
ligas foram indicados picos endotérmicos de fusdo das fases identificadas pelo
DRX. Os picos foram indicados em 734 e 724 °C paraaligacom 15e 17,5 % de
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boro, respectivamente. Pode-se inferir que essas reacOes talvez estejam
associadas as transformacdes das fases cristalinas metaestaveis e nédo a
formacao de fases amorfas nas condi¢cfes de solidificacéo rdpida em molde de
cobre. A temperatura eutética (TL) apresentada por ambas as ligas foi de 1140

°C. Observa-se também que aumentando o contetdo de boro, a T. diminui de

1240 para 1189 °C.
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Figura 4.3 - Curvas de analise térmica das ligas selecionadas durante

aguecimento a uma taxa de 10 °C/min.

A caracterizagdo microestrutural utilizando MEV e apresentada na Figura
4.2 corroborou com os resultados de DRX e DSC, confirmando a presenca
somente de fases cristalinas. Microestruturalmente foram visualizadas fases
primarias e uma matriz eutética ultrafina. A presenca de fases mais claras,
segundo a literatura, representariam Fe-Nb-B, Fe2B e Fe23Bs [8]. No entanto,
esses resultados ndo foram completamente comprovados por EDX devido a

impossibilidade de quantificar corretamente elementos de baixo peso molecular

como Be C.
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4.3Caracterizacdo de pés atomizados das ligas selecionadas

Na Figura 4.4 é apresentada a caracterizacéo da liga Fe7e.sNbs.sB1s por DRX.
A caracteristica apresentada por essa faixa granulométrica (45-75 um), confirma
a presenca das mesmas fases cristalinas (Fe-a, FeNbB, Fe2B e NbsB2)
identificadas nas ligas fundidas em coquilha de cobre. Nota-se um maior
aumento dos picos de Fe-a concomitantemente com a reducdo da intensidade
dos picos de FeNbB quando comparado aos resultados apresentados na Figura
4.1. Este comportamento pode indicar o aumento da formacdo de colonias
eutéticas na microestrutura [122] sob as taxas de resfriamento originadas desse
processo (da ordem de 103K/s).
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Figura 4.4 - Padrao de difracao de raio-X para o po da liga Fe7s.sNbssB1s (% at.)

na faixa granulométrica de 45-75 pm.

Na Figura 4.5 (a-c) sdo mostradas as imagens obtidas usando MEV em
modo elétrons retroespalhados (BSE). Na Figura 4.5 (a) nota-se a morfologia
esférica das particulas. Algumas particulas menores sédo aderidas as maiores
(que ainda ndo se solidificaram) devido a turbuléncia do spray durante a

atomizacao [113], dando origem as chamadas particulas satélites. Em uma
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maior magnificacdo de uma particula esférica (Fig. 4.5 (b)), percebe-se regides
esféricas em tons de cinza mais claro. Dentro dessas regides é confirmada a
formacao de coldnias eutéticas em uma matriz ultrafina (Fig. 4.5 (c)). Percebe-
se a presenca de diferentes morfologias em escala, na formacdo da estrutura
composta. A presenca de coldnias eutéticas com esta morfologia é considerada
uma fase concomitantemente formada em um estagio anterior a solidificacao
[2,7]. Através das investigacdes por DRX juntamente com MEV do p6 nessa
composicdo, nota-se que a microestrutura final do pé € constituida por um
colénias eutéticas, alguns intermetdlicos e fase Fe-a dispersos
homogeneamente com uma morfologia lamelar. Com o objetivo principal de
corroborar essas analises, na Figura 4.5 (d) € mostrada a caracterizagdo por
DSC do p6 FerssNbssBis. Nota-se que ndo foram identificados picos de
cristalizacdo definidos. Porém identifica-se a temperatura liquidus (TL) em torno
de 1290 °C.
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Figura 4.5 - Morfologia do p6é Fe7ssNbssBis (% at.) atomizado na faixa
granulométrica de 45-75 um (a), observada em MEV no modo retroespalhado
(BSE). BSE da secéo transversal do p6 (b) e (c). Curva de DSC do pé
Fe7e.sNbssB1s (% at.) a uma taxa de aquecimento de 40 K/min (d).

Na Figura 4.6 é confirmado um comportamento similar em relacao a
presenca das fases mostradas na Figura 4.4: presenca de picos das fases
cristalinas Fe-a, FeNbB, Fe2B e NbsB2. Porém, nessa maior granulometria, nota-
se o surgimento de um pequeno halo de difracdo em torno de 25 a 35° e maior
quantidade da fase FeNbB. Esse padrdo apresentado é caracteristico de
nanocristais imersos em uma matriz amorfa remanescente e um indicativo do

surgimento de uma estrutura amorfa [113].



58

e Few 0 FeNbB v FeB + NbB]|

400

75<0< 106 pum
350 .
£ 2
) bk
o 300+ z
3 °
S
) 250
S
S 200- .
o g
2 O
o ' g T g a3
et o o h e a A s
£ I 2% o |8 » S 5o
1004 U3Eg Dl iy ° :
A0 Siv :
../JW v 0 5
50
T T

A I L L B T T L L L B
25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
20

Figura 4.6 - Padrao de difracao de raio-X para o p6 da liga Fe7s4.2sNbs.25B17.5 (%

at.) na faixa granulométrica de 75-106 pum.

A Figura 4.7 (a) mostra a micrografia do p6 Fer4.25sNbs.2sB17.5 atomizado,
destacando a morfologia das particulas. Verifica-se a presenca de algumas
particulas esféricas tornando-se mais irregulares e adquirindo formato de placas.
Percebe-se também nessa maior granulometria (75-106 um) a presenca de
alguns intermetalicos (indicados por setas vermelhas na Fig. 4.7 (b-d)) nas
particulas (provavelmente a pouca fusao de Nb), porém, ocorreu uma diminuicédo
da quantidade de fases cristalinas e talvez um aumento na porcentagem de
amorfo. Através das imagens de MEV da morfologia dessas particulas infere-se
que as particulas em forma de placas foram deformadas devido ao impacto
quando atingiram a camera de atomizacdo durante seu estado liquido ou
parcialmente liqguido e entdo foram solidificadas e amorfizadas através das
transferéncias de calor com as paredes da camara. Este resultado é coerente
com o DRX apresentado na Figura 4.6, indicando que mesmo para particulas
com granulometrias um pouco maiores, a presenca de picos de fases cristalinas

ainda é observada. Na Figura 4.7 (e) a curva de DSC para essa composicao de
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liga mostrou dois picos exotérmicos mais definidos em torno de 575 (Tx1) e 700°C
(Tx2), respectivamente, e a TL em 1189 °C. Esses resultados indicaram que além
da diferenca no tamanho da granulometria do p6 selecionado (maior que na liga
Fe7e.sNbssBis) e da taxa de resfriamento imposta ter sido responsavel por essa
amorfizacdo parcial, outro fator que contribuiu para a maior formacéo de fase

amorfa foi 0 aumento do teor de boro na composic¢éo da liga.
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secao transversal do po, (b), (c) e (d). Curva de DSC do p6 Fer4.25Nbs.25B17.5

(Y%at.) a uma taxa de aquecimento de 40 K/min (e).

4.4Caracterizacao de trilhas e revestimentos produzidos por laser cladding
4.4.1 Trilhas e revestimento da liga Fe7rssNbssBis produzidos sob substrato
de aco 1020

Um estudo preliminar através da andlise das trilhas foi realizado para
estimar a correlacdo da diluicAo com os parametros do processo: poténcia e
velocidade de varredura. Varias trilhas foram produzidas utilizando os
parametros de processo apresentados na secdo 3.3 para estimar uma boa
condig&o para produzir pistas com uma menor diluicao e boa ligagdo metalirgica
entre o revestimentos e substrato. O fator diluicdo promove a mistura entre
material cladiado e o substrato levando a alteracdes na composicdo quimica do
revestimento e consequentemente, ocasionando alteragdes nas propriedades
mecanicas [99]. Para as trilhas na composicdo de Fe7ssNbssBis (% at.), os
valores de diluicdo calculados pela Equacdo 2.3 variaram de 2 a 32 % e foi
observado que esses valores aumentaram com o aumento da quantidade de
energia imposta para fundir o revestimento ao substrato. A energia de entrada
imposta neste processo € determinada pelo parametro densidade de energia
(DE), outro fator determinante na producéao de trilhas e revestimentos. Os valores
de DEs para as trilhas nessa composicéo variaram de 14 (na menor poténcia:
400 W) a 106 J/mm?2 (maior poténcia: 1600 W). Esses valores influenciam na
qualidade dos revestimentos levando a variagbes de espessura da camada,
podendo originar trincas e poros [21].

A secéo transversal das trilhas para a composicdo Feze.sNbssBis (% at.)
em duas condi¢cbes de processamento é mostrada através de MEV na Figura
4.8. Com uma DE=40 J/mm?2 as trilhas formadas sobre o substrato de aco
resultaram em valores de diluicdo em torno de 18 %. E nota-se através do
aspecto visual (Figura 4.8 (a)) a presenca de poros no interior da trilha
(provavelmente devido ao aprisionamento de gas liberado durante o

aguecimento a laser). Com a diminuicdo da DE em 20 J/mm?2 observa-se uma
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menor area de diluicdo e uma boa ligacdo entre o revestimento e o substrato. A
energia imposta aos pos pré-colocados pareceu ser alta o suficiente para resultar
em valores de diluicdo acima de 6 %. Através desses resultados, pode-se
confirmar que os valores de diluicdo diminuiram com a diminuicdo de densidade

de energia.
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Figura 4.8 — Imagens obtidas por MEV (modo restroespalhado) da secéo
transversal das trilhas produzidas a uma poténcia de 1200 W com 30 mm/s (40
J/mm2) (a) e (b) 60 mm/s (20 J/mm?2).

Apos este estudo preliminar, as melhores combinacdes de poténcia e
velocidade de varredura foram selecionadas, baseados nos valores de diluicéo,
poros e boa ligacdo metallrgica para a producéo das trilhas e enttdo, originados
0s revestimentos. A combinacdo otimizada de velocidade de varredura e
poténcia do laser foi de 15 mm/s e 800 W (revestimento LC-07), 30 mm/s e 1200
W (revestimento LC-08) e 60 mm/s a 1200 W (revestimento LC-09).

Os padrbes de DRX dos revestimentos LC-07, LC-08 e LC-09 séo
mostrados na Figura 4.9. Pode-se observar que as fases cristalinas formadas
em LC-07 e LC-09 sdo semelhantes as observadas para o po6: Fe-a e
intermetalicos (Fe2B, FeNbB e NbsB2). Essa diferenca na formacao das fases
pode ser explicada plas diferentes taxas de resfriamento durante o

processamento.
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Considerando a altura da poca fundida, 0,50 para LC-07 e LC-08 e, 0,67
um para LC-09, os valores das taxas de resfriamento de 1,8 x 104, 2,5 x 10* e
4,9 x 10* K/s foram determinadas e mostraram que tendem a aumentar com a
evolucdo da microestrutura ou seja, maiores taxas de resfriamento promovem

um maior refinamento microestrutural.
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Figura 4.9 - Padrbes de difracdo de raio-X dos revestimentos produzidos com
800 W/15 mm/s (LC-07), 1200 W/30 mm/s (LC-08) e 1200W/60 mm/s (LC-09),

respectivamente, produzidos com uma sobreposicao de 50%.
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A microestrutura dos revestimentos € mostrada na Figura 4.10 (a-f). Nota-
se que o revestimento LC-07 (Fig. 4.10 (a)) foi produzido com uma elevada
densidade de energia, 54 J/mm?, ocasionando o surgimento de alguns poros,
uma maior zona de diluicdo entre o substrato e o revestimento. Diminuindo a DE
para 40 Jmm2 (Fig. 4.10 (c)) no revestimento LC-08) observa-se que
praticamente ndo h& presenca de poros ao longo da camada. Diminuindo ainda
mais a DE no revestimento LC-09, 20 J/mmZ, nota-se o0 surgimento de trincas no
revestimento. Nas Figuras 4.10 (b), (d) e (e) € mostrada uma maior magnificagdo
das microestruturas na zona de diluicdo entre o revestimento e substrato. A
origem da morfologia apresentada, dependera da razdo G/R ou seja, do
gradiente térmico (G) na interface sélido-liquido e da taxa de resfriamento (R).
Se G/R for menor que um valor critico, a interface é desestabilizada levando a
ocorréncia da solidificacdo do tipo celular ou dendritica [123]. G é maximo na
base da poca fundida e diminui gradualmente até a superficie. R tem um
comportamento oposto: o valor € minimo na parte inferior da poga e aumenta em
direcdo ao topo do revestimento. Isto torna a razdo G/R muito maior na parte
inferior da trilha/revestimento e menor no topo, o que leva a mudancas de
crescimento epitaxial na parte inferior para crescimento dendritico na parte
superior. As dendritas formadas nesse processo tendem a ser orientadas na
direcdo de extracdo maxima de calor a qual é perpendicular a frente de
solidificacdo. Outra observacédo feita € que ao aumentar a velocidade de
varredura do laser em uma mesma poténcia (Fig. 4.10 (d e f)) observa-se que a
estrutura eutética torna-se mais refinada e a presenca de fases duras é
diminuida. Além disso, a qualidade dos revestimentos pode ser influenciada por
alguns parametros do laser e flutuacbes como, variacdo na espessura da

camada de po disperso sobre o substrato, posicao e diametro do feixe de laser.
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Figura 4.10- MEV (modo restroespalhado) da secdo transversal dos

revestimentos LC-07 (a-b), LC-08 (c-d) e LC-09 (e-f).

Para ilustrar a zona de transicdo da diluicdo, na Figura 4.11 é mostrada a
microestrutura da secao transversal entre revestimento (LC-08) e o substrato.

Como apresentado na Figura 4.11 nota-se uma clara transicdo do crescimento
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epitaxial na parte inferior do revestimento seguido de um crescimento celular e
crescimento dendritico da parte inferior para a superior do revestimento.
Observa-se também a formacdo da matriz eutética ultrafina com seus

constituintes.

Figura 4.11 — Imagem obtido em MEV da seg¢éo transversal do revestimento LC-
08. Linhas tracejadas mostrando a zona de dilui¢do.

A Figura 4.12 mostra imagem de MET no modo BF da secao transversal
do revestimento LC-08 mostrando a visdo geral da microestrutura do
revestimento (Fig. 4.11) com os boretos NbsB2 e FeNbB dispersos na matriz de
Fe-a. As demais imagens (Figura 4.12 (a)-(d)) mostram o0s respectivos
mapeamentos de raios-X (Imagem espectral — Sl, 512 x 512 pixels) através do
EDX de distribuigéo elementar: Fe-K (Fig. 4.12 (b)), Nb-K (Figura 4.12 (c)) e B-K
(Figura 4.12 (d)). E possivel observar através dos mapas de Nb (Figura 4.12 (c))
e B (Figura 4.12 (d)) que a concentracdo de ambos os elementos € maior em
relagéo ao boreto NbsB:z e ao intermetalico FeNbB, com quantidade reduzida de
Fe-K (Figura 4.12 (b)).



Matriz Fe-a

Figura 4.12 - Imagem de MET no modo campo claro (BF) da secéo transversal
do revestimento LC-08. Respectivos mapeamentos de raios-X (Imagem
espectral — IS, 512 x 512 pixels) através do EDX de distribuicdo elementar: Fe-
K (b), Nb-K(c) e B-K (c).

A Figura 4.13 apresenta a imagem MET no modo de campo claro (BF) da
secao transversal do revestimento LC-08 mostrando a estrutura FeNbB com o0s
boretos Fe2B, FeNbB e NbsB2 dispersos na matriz de Fe-a (Figura 4.13 (a)). As
micrografias a partir da Figura 4.13 (c) a (f) mostram que ha uma maior fracao
de Nb, B, além dos elementos Ti e Si distribuidos no boreto NbsB2, denotando
uma substituicdo parcial desses elementos na composi¢do da fase NbsBo.

Regides com conteudo intermediario de Fe, Nb e B compfdem a fase ternaria
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intermetalica FeNbB (em verde na Figura 4.13 (c)) e maior fracdo de Fe e B
(baixa fracéo de Nb) compde a fase Fe2B (em azul claro na Figura 4.13 (d)), com
alguma substituicdo de Si (Figura 4.13 (f)) de acordo com o mapeamento de
raios-X. Vale ressaltar que Ti e Si sdo apenas contaminantes nos ferros-ligas Fe-
Nb e Fe-B mas é possivel observar que eles tém distribuicdo preferencial em

fases especificas.
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Figura 4.13 - Imagem de MET no
do revestimento LC-08. Respectivos mapeamentos de raios-X (Imagem
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espectral — IS, 512 x 512 pixels) através do EDX de distribuicdo elementar: Fe-
K (b), Nb-K (c), B-K (d), Ti-K (e) e Si-K(f).

A Figura 4.14 mostra o0 ACOM (mapeamento automatico de orientacéo
cristalografica) da amostra do revestimento LC-08 preparado por FIB mostrando
0 mapeamento cristalografico da matriz Fe-a e dos boretos, confirmando a
tendéncia apresentada na Figura 4.13. H4 uma maior fracdo de precipitados de
FeNbB (azul) em comparacéo ao boreto Fe2B (vermelho), o qual ocorre em uma
fracdo menor. Parece que em certas regides, como a representada pelo circulo
preto na Figura 4.14 (b), alguns precipitados nao foram totalmente identificados
pelo programa, provavelmente devido ao espagamento interplanar e a estrutura
cristalina das fases Fe-a e de alguns boretos serem muito semelhantes. Por
outro lado, a fase NbsB:2 (verde) foi identificada e confirmada facilmente pelo
ASTAR, corroborando os dados anteriormente obtidos pelas analises de DRX e
MET. Embora os padrbes de DRX n&o mostrem claramente picos do boreto
NbsB2, ele é claramente identificado nas imagens com tamanho nanométrico e

reforca a necessidade de técnicas avancadas de caracterizacao.
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A ® sua

o revestimento LC-08 (a); imagem da

i

iura 414 - Anélle de ACOM
microestrutura no modo VBF (campo claro virtual) (b); orientacdo IPF-y dos graos
de Fe-a e precipitados (c); imagem das fases apresentando a distribuicdo da
fase Fe-a (amarela), do intermetélico FeNbB (azul) e dos boretos NbsB: (verde)

e Fe2B (vermelho).

Uma das propriedades mecanicas avaliadas de trilhas e revestimentos
produzidos a partir do p6 de FerssNbssBis (% at.) foram as medidas de
microdureza. Os valores obtidos a partir deles s&o mostrados na Figura 4.15. Os
valores de microdureza foram 375 £ 19, 462 = 47 e 534 + 31 HVos para os
revestimentos LC-07, LC-08 e LC-09, respectivamente, e 134+3 HVos para o
substrato de a¢o. Todos os revestimentos exibiram valores de dureza maior que
o do substrato. Essa diferenca de valores também foi atribuida ao refinamento
microestrutural promovido pelas altas taxas de resfriamento durante a producao

do revestimento e a formacgéo de boretos [47]. Claramente como mostrado nas
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Figuras 4.13 e 4.14, os revestimentos sdo compostos de uma microestrutura
heterogénea que consiste de intermetélico e boretos (FeNbB, NbsB2 e FezB) e
de uma matriz eutética ultrafina. Além disso, foi notado que o valor de dureza
aumenta do LC-07 para LC-09. Pode-se relacionar esse comportamento pelas
diferentes taxas de resfriamento aplicadas para se obter cada revestimento, a
qual é proporcional a velocidade de varredura do laser e inversamente

proporcional a poténcia do laser [124].

[ Jicor[]Lc-08[  ]Lc-09 B Substrato
- [ JTro7[ ] TR-08[ | TR-09

o 900 H

v T Trilhas

o 800 1 1
> | ! !
L 7004 Revestimentos

n ; I

@ 600 -
-

3] |
S 500

N 400

g ]
© 300 + kubstratol

E 4
) 200
E <
100 4 DE:
] 20 Jimm?
0

Figura 4.15 - Valores de microdureza Vickers das trilhas e revestimentos
(sobreposicéo de 50 %) da liga Fe7s.sNbssBis (% at.) produzidos por LASER
cladding. LC-07: 800 W e 15 mm/s (DE: 54 J/mm?), LC-08: 1200 W e 30 mm/s
(DE: 40 J/mm?2) e LC-09: 1200 W e 60 mm/s (DE: 20 J/mmg2).
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4.4.2 Trilhas e revestimento da liga Fe7s.2sNbs.25B17.5 (% at.) produzidos sob
substrato de aco 1020

Como reportado no item 3.3.1.2, pistas individuais da liga
Fe74.25Nbsg.25B17.5 foram produzidas com o intuito de estimar a diluicdo durante
LASER cladding.

A Figura 4.16 (a-c) mostra imagens de MEV (BSE) da secé&o transversal
das trilhas produzidas com poténcia de 400 W. Figura 4.16 (a) mostra que a DE=
160 J/mm?2 levou a valor de diluicdo aceitavel para processos de LASER
cladding, cerca de 17 % [6]. Diminuindo a DE= 80 J/mm?2 (Figura 4.16 (b)),
aparentemente as trilhas formadas sobre o substrato originaram uma estrutura
mais homogénea e valores de diluicho em torno de 14%, entre a regido
trilha/substrato. JA com uma DE= 40 J/mm?2, observa-se a formacdo de poros
tanto na parte superior da trilha, quanto na regido da poca fundida. A energia de
entrada imposta resultou em valor de diluicdo de aproximadamente 12 %. Em
todas as condicdes apresentadas pela Figura 4.16 foi observado que para
revestimento produzidos com uma mesma poténcia, o parametro principal
responsavel pelos valores de diluicdo € a velocidade de varredura do laser, ou
seja, a diluicdo diminui com o aumento dessa velocidade. Em condi¢des 6timas
para revestimentos produzidos por LASER cladding (revestimentos densos, sem
poros e com boa ligacdo metallrgica) pode-se inferir que, uma excelente
condicao de ligacdo metallrgica (revestimento/substrato) deve ser onde valores
de diluicdo ndo causem degradagdes futuras nas propriedades do revestimento.
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diluicao

diluicao

substrato substrato

Figura 4.16 —
transversal da trilha produzida a uma poténcia de 400W com (a) 5 mm/s (160
J/imm2), (b) 10 mm/s (80 J/mm?2) e (c) 20 mm/s (40 J/mmg2).

Imagens obtidas MEV (modo restroespalhado) da sec¢ao

Diluicdo das trilhas produzidas a 200 e 300 W também foram calculadas
e 0s valores obtidos variaram de 1 a 9%. No entanto, além de apresentarem o
mesmo comportamento em relacdo as DEs dos revestimentos produzidos
utilizando poténcia de 400 W, as trilhas apresentaram trincas e poros em todas
as combinacdes de parametros de processamento. Na Figura 4.17 sé&o
mostradas as imagens da secao transversal das trilhas produzidas com poténcia
de 200 e 300 W. Nota-se que em 200 W (Figura 4.17 (a)) além da quebra do
revestimento, praticamente ndo ocorre a ligacdo metallurgica entre o substrato e
a trilha ocasionado pela pouca energia fornecida durante a fusado do

revestimento, levando ao néo coalescimento do p6. Em 300 W (Figura 4.17 (b)),



75

observa-se uma diluicdo muito pequena, cerca de 3,5 % e a presenca de alguns

pOros.

. Pl 3
o HV det WD [spot|mag O] vacMode o HV det WD [spo g Mode | ——— 400 ym
I 25.00 kv BSED [22.2 mm| 6.0 | 120 x_|High vacuum LCE-DEMa-UFSCar-Inspec S 25.00 kV BSED |10.1 mm| 5.0 | 200 x_[High vacuum

Figura 4.17 — Imagem de MEV (modo restroespalhado) da sec¢ao transversal

das trilhas produzidas a uma poténcia de (a) 200 W e velocidade 10 mm/s; (b)
300 W e 20 mm/s (b).

Os padrbes de DRX dos revestimentos LC-10, LC-11 e LC-12 séo
mostrados na Figura 4.18. Através desses padrdes, também identificaram-se a
presenca das mesmas fases cristalinas formadas tanto no po6, quanto nos
revestimentos de FerssNbssBis: Fe-a e boretos (FezB, FeNbB e NbsB2). Embora
a fase NbsB2 tenha sido suprimida no revestimento LC-08 (DE = 40 J/mm?), no
LC-11 (DE = 80 J/mm?) ela é vista através dos pequenos picos de difracao (20 =
33, 43 e 56°). Nota-se que as taxas aplicadas para a producéo dos revestimentos
na composicao de Fera.25Nbs.25B17.5 foram maiores do que as dos revestimentos
FezesNbssB1s (% at.), cerca de 4,2 x 102 a 2,8 x 10* K/s, ou seja, mesmo com
elevados valores de taxas, esses valores ndo foram suficientemente elevados
nesse processamento para que ocorresse a amorfizacao total do revestimento e

consequentemente a supressao da formacgao de alguns boretos.
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Figura 4.18 - Padrdes de difracao de raio-X dos revestimentos produzidos na
poténcia de 400 W nas velocidades de: 5 mm/s (LC-10), 10 mm/s (LC-11) e 20
mm/s (LC-12).

Na tentativa de corroborar os resultados apresentados na Figura 4.18, sado
mostradas as sec¢des transversais dos revestimentos produzidos sob diferentes
DEs. Observa-se que para uma elevada DE, 160 J/Jmmz (Figura 4.19 (a)), ndo ha
surgimento de trincas e de poros ao longo da sec¢éo transversal do revestimento,
como visto na trilha produzida nas mesmas condi¢des. A altura da poca fundida
foi em torno de 267 = 21 um para uma densidade de energia elevada,

apresentando uma menor espessura. Com o aumento da velocidade para 10
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mm/s (Figura 4.19 (c)) ou seja, com ED=80 J/mm2, o aumento da diluicdo levou
ao surgimento de poros no revestimento e um aumento da altura da trilha para
670 = 61 pum. J4 para o revestimento produzido com 40 J/Jmm? (LC-12), além da
existéncia de poros nessa camada de 705 = 83 um de altura (Figura 4.19 (e)),
nota-se também a existéncia de trincas. Em ambas as condi¢cdes de
processamento dos revestimentos nota-se um perfil assimétrico entre a poca
fundida e o substrato. Lange et al. [125] relata que essa tendéncia na variacao
da geometria da secdo transversal esta relacionada a profundidade de
penetracdo de calor no substrato.

As Figuras 4.19 (b), (d) e (f) em uma maior magnificacdo, mostraram que
0 aumento da velocidade de varredura do LASER levou a um aumento das taxas
de resfriamento e consequentemente a um refinamento da microestrutura e
supresséao de algumas fases. Outro fato relacionando a velocidade, foi reportado
por Li et al. [126] na obtencédo de revestimentos a base de ferro em um substrato
de ferro fundido nodular. Confirmou-se que a espessura do revestimento
diminuiu & medida que ocorreu um aumento dessa velocidade.

A Figura 4.20 mostra a microestrutura da secdo transversal do
revestimento LC-10 em maior magnificacdo e seus respectivos mapas
elementares. Pode-se inferir assim como na Figura 4.11 que na regido de
diluicdo, entre revestimento e substrato, existe um crescimento celular-dendritico
de fases cristalinas paralelos a direcdo de extracdo de calor, ao longo dessa

interface resultante das condi¢Bes de solidificacéo [39].
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Figura 4.19 — Imagens de MEV (modo retroespalhado) da secao transversal dos
revestimentos a uma poténcia de 400 W com diferentes DEs: LC-10: 160 J/mm?
(a); LC-11: 80 J/mm? (c); LC-12: 40 J/mm? (e). Imagens em maior magnificagdo

mostrando o refinamento da microestrutura eutética: (b), (d) e (f).
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Para verificar a variagdo da composicao entre as fases presentes na
interface entre o revestimento/substrato e na tentativa de revelar as fases
presentes na matriz eutética ultrafina (principal constituinte da formacédo dos
revestimentos), a Figura 4.20 (b) e (c) mostra 0 mapeamento elementar de raios-
X dos elementos obtido através de EDX acoplado ao MEV. Pode-se observar
apos a interface, a existéncia de algumas dendritas micrométricas primérias de
Fe-a (regidao escura) na Figura 4.20 (a) e a0 mesmo tempo, uma menor fracao
de boretos (ricos em Nb) em tons mais brilhantes. Uma maior distribuicdo de
ferro entre o revestimento e o substrato € detectada através de MEV-EDS (Figura
4.20 (b)). A variagéo de ferro fundido (~99% em peso de ferro) da parte inferior
para a parte superior do p6 cladiado (~81% peso de ferro) e a zona intermediéria
mostram uma composicdo graduada na faixa de 81 a 99% em peso de ferro. A
Figura 4.20 (c) ilustra a distribuicdo do mapeamento elementar de Nb com uma
elevada fracdo de boretos ricos em nidbios (regiao brilhante) na regido superior
e, menor fragdo de boretos de Nb (regido pobre em niébio) combinada com

dendritas de Fe-a (regido escura).
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Figura 4.20 - Imagem de MEV em alta magnificacdo do revestimento LC-10 e
seu respectivo mapa elementar de raio-X obtido através de EDX (a). Elemento

Fe na camada K (b) e elemento Nb na camada L (c).

Através das imagens da secao transversal da amostra produzida com 400
W e 5 mm/s preparada por FIB (4.21 (a)-(f)) é verificada a presenca de alguns
precipitados representados por particulas em tons mais brilhantes (fase maior
namero atdbmico) e tons escuros (baixo numero atémico) através do modo de
imagem MET-HAADF a qual, compreende uma tipica estrutura nanocristalina
com fases em nanoescala e submicrométricas incorporadas em uma matriz rica
em Fe. Figura 4.21 (b) mostra uma visado geral da microestrutura do revestimento
eutético ultrafino LC-10 produzido por LASER cladding o qual compreende: i)
regides nanocristalinas (retangulo laranja tracejado) compostas por nanocristais

de Fe-a incorporadas em uma matriz amorfa e precipitados de Fe2B, na faixa de
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centena de nanémetros (submicron) e ii) microconstituinte eutético ultrafino (EU)
composto pelas fase Fe-a + FeNbB (retangulos verdes tracejados).

Figura 4.21 (c) mostra uma micrografia de maior ampliacéo do retangulo
verde tracejado da Fig. 4.21 (b) e observa-se constituintes eutéticos ultrafinos
compostos pelas fases a Fe-a + FeNbB. No canto direito superior da Figura 4.21
(d) é apresentado um respectivo padrao de difracdo da area selecionada (SAD)
do constituinte eutético ultrafino com uma relacdo de orientacdo entre os eixos
de zona [0 1 1]re-o//[1 O OJrenbs. A Figura 4.21 (e) mostra em detalhes a regiao da
fase amorfa + nanocristais de Fe-a (retdngulo laranja tracejado) confirmada
pelos padrbes de difracdo apresentados na Figura 4.21 (f). Este padrao mostrou

a orientacao entre os eixos de zona e o amorfo de [2 0 3]rezs.
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Figura 4.21 - Imagem de MET-ADF (campo escuro anular) da lamela preparada
por FIB da secéo transversal das trilhas produzidas por LC com poténcia de
400 W e velocidade de varredura de 5 mm/s (a). Padréo de difracédo da area
selecionada (SAD) das amostras preparadas para analise de MET (b). Imagens

de MET em campo claro (BF) da secao transversal da area da trilha(c)-(d).
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SAD (e) em detalhes da Figura 4.21 (c) mostrando os pontos de difracdo (dhkl)
para as respectivas fases Fe-a (amarelo) e FeNbB (branco). Respectivos
planos de difracdo para a fase Fe2B (azul) (f).

A partir das andlises de MET combinadas com SAD, uma pequena fracédo
remanescente da fase amorfa pode ser vista no revestimento a qual nao foi
claramente detectada pelos padrdes de raios-X dos revestimentos. Por outro
lado, esta de acordo com a analise de DSC do p6 atomizado (Figura 4.7 (d)) que
mostrou picos de cristalizacdo exotérmicos de baixa intensidade da fase amorfa
remanescente. A micrografia de MET em ADF (campo anular escuro) (Figura
4.22 (a)) revela uma visdo geral das fases submicrométricas e nanocristalinas
com um formato quase esférico, representado por um i rico em nidébio (canto
superior esquerdo) ou seja, a fase NbsB2. Pode-se observar que a regido
intermediaria compreende um constituinte eutético ultrafino Fe-a + FeNbB [21] e
um intermetalico Fe:B. Essas fases foram avaliadas através de mapas
elementares de raios-X com EDX. A regido mais brilhante com maior intensidade
de Fe-K (laranja) € a fase Fe2B (que n&o contém nenhum Nb dissolvido) e uma
regido de nanocristais de Fe-a incorporados na matriz amorfa remanescente. A
regido mais pobre em ferro (laranja mais fraco - Figura 4.22 (c)) é a fase NbsB:
(amarelo -Figura 4.22 (d)) e a intensidade média do ferro esta relacionada a fase
ternaria Fe-Nb-B. Embora o boro ndo possa ser mapeado quantitativamente
pelas analises de EDX, as fases resultantes puderam ser inferidas através da
intensidade dos elementos de Fe e Nb (fases cristalinas e matriz amorfa
remanescente). A Figura 4.22 (b) mostra as fases identificadas através dos
padrées XRD e SAD combinados com os resultados do mapeamento EDX (em
gue o boro ndo pode ser detectado por esta técnica por ser um elemento leve).
Conclui-se que a maior intensidade de Nb (amarelo) presente em um precipitado
no canto superior esquerdo € a fase NbsB2 (fase rica em Nb) e, a segunda maior
intensidade de Nb (anel ao redor de NbsB2) é a fase ternaria FeNbB (mistura de
Fe e Nb). A terceira maior intensidade de Nb entre os nanocristais de Fe-a e o
intermetalico FeNbB, representa o eutético ultrafino (EU). A regido mais escura
de Nb (auséncia de Nb em amarelo) é a fase Fe2B e a segunda intensidade mais
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baixa de Nb (segunda regido escura) é a combinacdo de nanocristais primarios
de Fe-a na matriz amorfa a qual corrobora com as imagens de MET e SAD
apresentados na Figura 4.22 (a).

[100]NbsB;

Figura 4.22 - (a) Imagem de MET-ADF da secao transversal da lamela da trilha
preparada por FIB produzida por LASER cladding na poténcia de 400 W e
velocidade de 5 mm/s. Detalhe da SAD da Figura 4.19 (a) mostrando os pontos
de difracdo (dhkl) para a fase NbsB2 (amarelo). Respectivos mapas
elementares através de MET-EDX de Fe-K(c) e Nb-L(d).

As medidas de microdureza para o0s revestimentos da liga
Fe74.25Nbs.25B17.5 (% at.) também foram feitas e os resultados sdo mostrados na
Figura 4.23. Os valores obtidos foram de 408 + 24, 658 + 17, 760 + 49 HVo5 para
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LC-10, LC-11 e LC-12, respectivamente. Para o substrato de aco o valor foi de
214 + 10 HVos. Os valores obtidos para os revestimentos da liga Fe7e.sNbssBis
(% at.) foram menores do que os observados na composi¢cao de Fe7s4.25Nbs.25B17.5
(% at.). Esse aumento dos valores de dureza nos revestimentos além de ser
atribuido aos maiores valores de DEs, também foi relacionado ao refinamento
ainda maior da microestrutura, devido as taxas de resfriamento aplicadas nessa
composi¢do que foram muito maiores (4,2 x 10% a 2,8 x 10*K/s). Além disso,
outro fator que pode ter afetado € a diluicdo, pois ocorreu uma diminuicdo de B
e Nb com o aumento de Fe, resultante do substrato de aco (composto
principalmente de Fe), explicando esses valores de microdureza. Para confirmar
estes resultados, DRX e MET mostraram que a menor fragdo amorfa obtida nos

revestimentos de LC resultou em aumento dos valores de microdureza.

[ Jic1oLc11[ ]ic-12 [ Substrato
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Figura 4. 23- Valores de Microdureza Vickers das trilhas e revestimentos
(sobreposicéo de 50 %) Fe74.25Nbs 25B17.5 (% at.) produzidos por LASER
cladding. LC-10: 400 W e 5 mm/s (DE: 160 J/mm?), LC-11: 400 W e 10 mm/s
(DE: 80 J/mm?) e LC-12: 400 W e 20 mm/s (DE: 40 J/mm?2).
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4.5Desgaste dos revestimentos na composicao FerssNbssBis (% at.)

Os parametros de rugosidade da topografia dos revestimentos antes dos
testes foram medidos em relagéo ao valor de rugosidade maxima de superficie
(Rz). Os valores foram de 0,76 = 0,4, 0,65 + 0,26 e 1,40 + 0,96 pum para LC-07,
LC-08 e LC-09, respectivamente. O parametro R: é analisado em funcdo do
tamanho da rugosidade dos picos e vales em relacdo ao desvio de planicidade
da superficie. De acordo com a norma ASTM G99-17 [120] é recomendado que
a rugosidade da superficie das amostras de teste apresentem valores iguais ou
inferiores a 0,8 um. Os revestimentos LC-07 e LC-08 apresentaram valores de
Rz préximos, porém, o LC-09 mostrou um valor muito maior. Esses valores de
rugosidade ajudardo na classificacdo dos regimes de desgaste e também
facilitardo a formacéo de deformacao plastica (elevados valores de rugosidade).
Os altos valores também promovem a remocao de filmes de 6xido causados pelo
maior tempo de contato entre essas superficies [127].

A Figura 4.24 mostra os resultados do coeficiente de atrito durante o teste
pino sobre disco, para uma carga de 9,8 N e velocidades de deslizamento de
0,04 e 0,05 m/s para o raio de 5 e 7 mm, respectivamente. No primeiro (v = 0,04
m/s e r =5 mm) e segundo (v = 0,05 m/s e r = 7 mm) conjunto de parametros,
todos os revestimentos apresentaram valores médios de coeficiente de atrito
superior ao do substrato. A média dos valores para o primeiro conjunto de
parametros (Figura 4.24 (a)) foi de 0,85 £ 0,12 para LC-07, 0,73 £ 0,14 para LC-
08, 0,91 £ 0,12 para LC-09 e 0,32 £ 0,1 para o substrato. Inicialmente, pode-se
inferir que a curva do coeficiente de friccdo (COF) do LC-08 deixa de ser
constante e comeca a oscilar a partir de 0,50. Para os revestimentos LC-07 e
LC-09 o COF deixa de ser constante em 0,6 e 0,8, respectivamente. O
comportamento ndo-linear causado pela perda de massa devido ao desgaste da
superficie revestida em uma determinada distancia percorrida foi atribuido ao
surgimento do fendmeno intrinseco: efeito de running-in (amaciamento). A
variacdo desses valores ocorre no inicio da interacao entre o pino/revestimento
causando consequentemente a variacdo instavel desses valores de coeficiente

de friccéo.
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A Figura. 4.24 (b) mostra os resultados para o segundo grupo de
parametros. Pode-se observar que o primeiro revestimento a deixar de ser
constante foi 0 LC-07. O coeficiente de friccdo médio das amostras foi de 0,79 +
0,2, 088 +£0,1, 0,87 + 0,1 e 0,23 £ 0,1 para LC-07, LC-08, LC-09 e para o
substrato, respectivamente. Observa-se que os valores dos coeficientes para o
LC-07 e o substrato nessa condicao, séo inferiores aos do revestimento LC-08 e
LC-09. Em todos os casos, 0s valores tornam-se constantes quando a superficie
desgastada comeca a ficar mais lisa e consequentemente, ocorre a reducao do
atrito. A diferenca entre esses valores deve-se, como no primeiro conjunto de
parametros, ao efeito running-in. Embora os ensaios tenham sido realizados sob
as mesmas condi¢fes, esse efeito intrinseco é responsavel pela dificuldade da
reproducdo experimental e descarta aqui a relagdo de que o coeficiente de
friccdo é inversamente proporcional a dureza, conforme relatada em alguns
estudos [23,110].

(a) ——LC:07 ——LC:08 —— LC:09 —— AISI 1020' (b) ——LC:07 ——LC:08 —— LC:09 —— AISI 1020'
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Figura 4. 24- Curvas de coeficiente de friccdo vs. distancia (m) a uma carga de
9,8 N. Curvas realizadas em 0,04 m/s (a) e 0,05 m/s (b), para os revestimentos
LC-07, LC-08, LC-09 e substrato de aco C 1020.

A Figura 4.25 mostra o desempenho da taxa de desgaste do teste de pino
sobre disco para os revestimentos e substratos, realizados com uma carga
constante de 9,8 N a uma distancia de deslizamento de 500 m. Apos o término
em 500 m, ambas as amostras apresentaram elevadas taxas de desgaste. No

entanto, ha alguns pontos interessantes a serem discutidos. Nota-se através da
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Tabela 4.2 que, em ambas as velocidades de deslizamento a perda de volume
para o revestimento e o substrato tiveram uma forte relacdo com a taxa de
desgaste. Por exemplo, para o LC-07 na menor velocidade (0,04 m/s) sua perda
volumétrica foi maior que na velocidade 0,05 m/s, levando a um aumento
significativo da taxa de desgaste, de 1,6 a 1,9 x 10> mm3/ Nm. O substrato
apresentou uma perda mais significativa do que os revestimentos, cerca de 30
%, causando valores de taxa de desgaste em torno de 3,9 x 10> mm3/Nm. Este
comportamento pode indicar que a influéncia de algumas condi¢cfes extrinsecas
(se ndo forem severamente controladas) como, umidade e temperatura podem

levar a uma maior oxidagéo na superficie do aco.

Tabela 4.2 - Valores de volume desgastado (mm3) realizados através de ensaio

de pino sobre disco, para revestimentos e substrato.

Volume desgastado (mm?)

Velocidade de | LC-07 | LC-08 | LC-09 Aco C 1020
deslizamento (substrato)
(m/s)
0,04 0,10 0,16 0,15 0,06

0,05 0,08 0,12 0,18 0,20
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Figura 4.25 - Taxa média de desgaste dos revestimentos Fe7s.sNbssB1s (% at.)

e substrato em fun¢éo da velocidade de deslizamento (m/s).

A Figura 4.26 apresenta imagens das superficies desgastadas dos
revestimentos e substrato. Nota-se que a superficie desgastada de todas as
amostras apresentou formacdo de sulcos continuos ao longo da direcdo de
deslizamento. Na superficie desgastada do LC-07 observa-se que na menor
velocidade de deslizamento (Figura 4.26 (a)), ocorreu o surgimento de micro-
sulcos profundos e longos. Sabe-se que durante o teste, a bola de alumina
empurra a superficie do revestimento o que pode causar uma leve descamacao
(peeling), indicando uma deformacéo e regime de desgaste severo. Na maior
velocidade de deslizamento (0,05 m/s), Figura 4.26 (e), nota-se a superficie
desgastada mais rugosa e exibindo detritos originados do revestimento. Para o
LC-08 na velocidade de deslizamento mais baixa (Figura 4.26 (b)), a superficie
desgastada é mais lisa que no LC-07, exibindo também menos detritos de
desgaste. Pequenos sulcos sédo predominantes nessa superficie, indicando um

regime de desgaste adesivo severo. A Figura 4.26 (f), observa-se formacéo
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sulcos profundos e um aumento na quantidade de fossas descamadas de acordo
com o aumento da velocidade de deslizamento.

Na Figura 4.26 (c) € mostrado que o LC-09 possui um perfil de desgaste
na superficie da camada desgastada muito mais severo. Observa-se formacao
de trincas e quebra do filme, indicando um desgaste abrasivo severo por micro-
corte. Além disso, a Figura 4.23 mostrou valores de microdureza em torno de
134 + 3 HVos para o substrato, classificando-o como um abrasivo duro e neste
tipo de material o desgaste adesivo € esperado [128]. O oposto foi observado na
Figura 4.26 (g). Notou-se maior presenca de camadas de 6xidos na superficie
desgastada, juntamente com a formacao de detritos. A formacéo desta camada
pode atuar ativamente nos mecanismos, ou seja, nos processos de desgaste,
como um abrasivo adicional interfacial [97]. No substrato ndo € observada a
formacdo da camada de 6xido em ambas as condi¢cBes (Figura 4.26 (d) e (h)) o
gue sugere gue nesses casos o0 desgaste oxidativo ndo afetou o comportamento
do desgaste. No entanto, nas condicbes em que foi observado o desgaste
abrasivo severo, a quantidade de fossas descamadas aumentou (circulo
amarelo representado na Figura. 4.26 (g)) e devido ao regime severo, particulas
de Fe foram expostas nos revestimentos (Figura 4.26 (i)). A carga normal
aplicada durante os testes de desgaste comprimi os graos abrasivos na
superficie do revestimento produzindo consequentemente o efeito ploughing
(aragem) e cicatrizes na superficie desgastada.

Outro ponto a ser considerado é o efeito do refinamento microestrutural
nos regimes de transicao de desgaste. O refinamento microestrutural & benéfico
para a resisténcia ao desgaste pois, ocasiona uma reducao na taxa de desgaste
moderada e consequentemente, um atraso na transicdo do regime moderado
para o severo. A microestrutura esta conectada com as propriedades mecanicas
como dureza e tenacidade. Sabe-se que a dureza influencia o desgaste ou seja,
maior dureza implica em uma maior resisténcia ao desgaste [129] porém, neste
trabalho esse comportamento néo foi observado pois, LC-09 apresentou menor
resisténcia ao desgaste quando comparado aos demais revestimentos na
composicdo de Fe7zssNbssBis (% at.). A quantidade de trincas presentes no

revestimento LC-09 comprova sua menor tenacidade. Uma menor tenacidade
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promove uma menor resisténcia ao desgaste o que pode explicar aparentemente
os resultados contraditorios observados para essa amostra.

trincas
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Figura 4.26 - Micrografias de MEV das superficies desgastadas dos
revestimentos e substratos na velocidade de 0,04 m/s e 0,05 m/s,
respectivamente. Revestimento LC-07 (a-e), LC-08 (b-f), LC-09 (c-g) e substrato
de aco 1020 (d-h). (i) Padrdes tipicos de difracdo de EDX do circulo amarelo
representado na Figura 4.26 (g).
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A Figura 4.27 mostra as imagens de MEV no modo retroespalhado para
0 pino de alumina e para o revestimento LC-08 apés o teste de deslizamento.
Pode-se inferir que hd uma transferéncia de material do revestimento para a
parte esférica do pino. Nota-se também uma pequena fracdo de camadas de
oxidos (regides mais claras) formadas na superficie desgastada durante os
testes com o pino de alumina (Figura 4.27 (a)). O movimento relativo entre a
amostra (superficie desgastada) e o pino causa um aumento da temperatura
nessa regido resultando na formacao de oxidos nessa superficie desgastada
[77]. A amostra de substrato mostrou uma maior cicatriz resultante do desgaste
quando comparado ao do revestimento LC-08 nas mesmas condicdes: -0,16
versus -0,14, respectivamente. Nos testes realizados para os revestimentos em
0,04 m/s, os valores variaram de -0,15 a -0,20 e para o substrato, também em

torno de -0,20. Esta diferenca na quantidade de material transferido indica a
diferenca nos mecanismos de desgaste que ocorreram. A razao % em que, d é

€ o diametro da cicatriz apos o teste e D € o diametro inicial da bola [128].
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Figura 4.27 — Imagem de MEV em modo restroespalhado da bola de alumina
apos o teste de desgaste (a) no revestimento LC-08 na velocidade de
deslizamento de 0,05 m/s (b). MEV em modo BSE do LC-08 (c) e mapas
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elementares de raio-X em modo restroespalhado do Fe (d), Nb (e), Al (f) e O2
(9).

A quantidade de detritos acumulados também pode afetar a taxa de
desgaste o coeficiente de friccdo, levando a movimentos relativos repetitivos
durante a friccao [23], sugerindo também a influéncia de um desgaste oxidativo
na superficie dos revestimentos. A anélise de MET dos detritos resultantes do
desgaste do revestimento LC-08 é apresentada através da imagem no modo
campo claro (BF) na Figura 4.28.

Na sequéncia sdao mostrados 0s respectivos mapeamentos de raios-X
(Imagem Espectral — 512 x 512 pixels) com o EDX dos elementos. E possivel
observar através da Figura 4.28 (a) que ocorre a formacao de nanoparticulas de
Fe muito finas (Fe-NPs) em uma faixa de tamanho em torno de 10 nm. E dificil
apontar se a natureza das NPs, se sdo apenas NPs de Fe metélicos ou de 6xidos
de Fe, provavelmente ha uma mistura das duas nanoestruturas coexistindo,
como mostra o mapeamento de raios-X da Figura 4.28 (b) a (f). Vale a pena
ressaltar que as nanoparticulas de boretos e de Fe-a retiradas durante o teste
de desgaste apresentavam uma faixa de tamanho de 20 a 100 nm, o que pode
ser confirmado através dos mapeamentos de Fe, Nb e B apresentados nas

Figuras 4.28 (b), (c) e (d), respectivamente.
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L 1100 nm L 1100 nm
Figura 4. 28- Imagem de MET no modo campo claro (BF) da secéo transversal

dos detritos do revestimento LC-08 mostrando em detalhes (nanoescala) a
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formacdo de nanoparticulas (NPs) de Fe, Nb, particulas/fases de B, é6xidos e
alumina (Al203) das esferas de desgaste. Respectivo mapeamento elementar de
raio-X através de EDX dos elementos: Fe-K (b), Nb-K (c), B-K (d), O-K (e) e Al-
K (f).
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5 CONCLUSOES

A seguir, sdo apresentadas as conclusbes deste trabalho através da

subdivisdo dos topicos, seguindo a ordem dos resultados e discussao.

5.1Caracterizacdo microestrutural de ligas Fe-Nb-B fundidas e do po

atomizado das ligas selecionadas

O aumento da fracdo de boro de 10 a 15 % at. no sistema ternario levou
a formacdo de colbnias eutéticas equiaxiais e a presenca de algumas
fases de alta dureza, Fe2B e FeNbB que consequentemente, ajudaram no
aumento da resisténcia ao escoamento e maior deformacado plastica.
Porém, acima de 15 %at. de boro, a fracdo volumétrica dessas fases
diminuiu, tornando a plasticidade e resisténcia a fratura limitadas.

Com a formacdo de uma menor fracdo de fases duras, na liga de
composicao de 10 % at. de boro, os valores de microdureza ficaram em
torno de 360 * 14 HV. J& a maior formacdo de fases duras e menor
formacao de colbnias eutéticas na matriz, nas composicoes de 15 a 20 %
at. de boro, elevaram os valores de microdureza para 570 + 40 HVos.

Os resultados mostraram que as taxas de resfriamento impostas na
atomizacdo a gas das ligas FeresNbssBis e Fera2sNbs2sBizs (%at.)
resultaram em pdés com morfologia esférica e no pé da liga
Fera.2sNbs2sB17.5 (% at.) foi verificada a amorfizagdo parcial em meio a

microestrutura eutética ultrafina.

5.2 Caracterizacédo das trilhas e revestimentos da liga Fe7s.sNbs.sB1s (% at.)

produzidos sob substrato de aco C 1020

Analisando a secéo transversal das trilhas verificou-se que os valores de
diluicdo aumentaram de 6 a 18 %, conforme o aumento da densidade de

energia (J/mm?) de acordo dos parametros de LASER aplicados.
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Com o aumento das taxas de resfriamento aplicadas no processo a
LASER, a estrutura (heterogénea) eutética ultrafina exibiu alto grau de
refinamento microestrutural até a amorfizacdo parcial do revestimento.
Os valores de microdureza obtidos para os revestimentos atraves de laser
cladding foram de 530 HVo;5, quase trés vezes maior que o substrato de
aco C 1020.

Nos revestimentos da liga Fezs.sNbssB1s (% at.) foi revelada, através das
analises de DRX e MEV, a formacéo de colbnias eutéticas ultrafinas e a

distribuicdo de boretos (FeNbB, Fe2B e NbsB:z) dispersos na matriz Fe-a.

5.3Caracterizagao das trilhas e revestimentos da liga Fe7s.2sNbs.2sB17s (%

at.) produzidos sob substrato de agco C 1020

Os valores de diluicdo medidos para as pistas individuais dessa liga
variaram de 12 a 17%, conforme o aumento da densidade de energia
(J/mm?), de acordo dos parametros de LASER aplicados.

Nos revestimentos dessa composicdo, foram confirmadas a formacao do
eutético ultrafino (EU) composto por dendritas micrométricas de Fe-a e
intermetalico FeNbB. Nas regides intermediarias dos revestimentos, além
da formacao do EU, foi confirmada a presenca dos intermetalicos NbsB:
e de uma combinacgéo do intermetalico Fe2B e fase amorfa remanescente.
A microdureza obtida para esses revestimentos foi de 760 + 49 HVos,
atribuidos a combinacdo de constituintes eutéticos nanocristalinos e
ultrafinos, juntamente com uma pequena fracdo da fase amorfa

remanescente.

Os resultados obtidos para os revestimentos produzidos nas composic¢des de

Fe7e.sNbssBis e Fera.2sNbs.25B17.5 (% at.) mostraram que a variagdo e o controle

dos parametros do processo (poténcia, velocidade de varredura e sobreposi¢ao)

na preparacado de revestimentos de ligas eutéticas ultrafinas, podem gerar

revestimentos com pequena diluicdo e valores de dureza elevados, tornando-os

promissores para aplicagbes como revestimentos ou pecas milimétricas

resistentes ao desgaste.
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5.4Desgaste dos revestimentos na composicao de FezssNbssB1s (% at.)

Apos a fabricacao dos revestimentos por LASER cladding foi selecionada
a composicdo FerssNbssBis para o estudo tribologico, baseado nos
resultados microestruturais e de diluicao.

O desempenho de desgaste dos revestimentos e substrato avaliado por
testes de pin-on-disc indicou taxas de desgaste para 0s revestimentos em
torno de 1,9 x 10°a 3,9 x 10° mm3/Nm e de 1,4 x 10°a 4,0 x 10° mm3
/ Nm para o substrato.

Diferentes mecanismos de desgaste foram observados nos revestimentos
desssa liga e no substrato. O principal mecanismo de desgaste abrasivo
nos revestimentos durante teste com a maior velocidade de deslizamento
(0,05 m/s) foi o micro-ploughing (perda de material que pode ocorrer
devido a acao simultanea de muitas particulas) e o micro-corte (remocao
de material). Na menor velocidade (0,04 m/s), o desgaste adesivo foi
observado no revestimento LC-08 e no substrato de aco. A presenca de
oxidacao também foi observada no revestimento LC-09.

Nos detritos colhidos do ensaio de desgaste foi observado a formacao de
nanoparticulas “in-situ” de Fe, intermetalicos, 6xido de ferro e de alumina

(Al203) na faixa de 10 a 100 nm, resultado este, inédito na literatura.
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6 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

Como sugestao pode-se citar:

Analisar o desenvolvimento de revestimentos eutéticos ultrafinos a base
de ferro na composicdo Fera2sNbs2sB17.5 (%at.), através da técnica de
LASER remelting.

Realizacdo de ensaios de corrosdo em ambas as composicoes
escolhidas.

Realizac&o de ensaios de desgaste na liga solidificada rapidamente e nos
revestimentos, variando-se a aplicacdo da carga, distancia radial e a
distancia de deslizamento.

Avaliar e testar através de parametros de retificacdo de acos e outras ligas
metalicas a utilizacdo dessas ligas Fe-Nb-B eutéticas ultrafinas como

ferramentas de corte, pré produzidas no final deste trabalho.
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