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RESUMO
Estudos recentes demonstraram a viabilidade de obter fase quasicristalina
metaestavel em ligas Al-Fe-Cr-Ti por Fusdo em Leito de P6 a Laser (L-PBF).
Essas ligas sé&o promissoras para serem utilizadas em matrizes e componentes
estruturais devido a sua alta resisténcia especifica e ao desgaste, especialmente
em altas temperaturas. Embora a tenacidade a fratura dessas ligas ndo tenha
sido estudada anteriormente devido a dificuldade de fabricar pecas volumosas
por métodos tradicionais, espera-se que apresentem alta tenacidade gracas a
sua microestrutura, que combina uma fase quasicristalina nanométrica, de alta
resisténcia e morfologia esférica, em uma matriz dendritica de aluminio refinada
pelas altas taxas de resfriamento do processo L-PBF (~10° K/s). Este projeto
investigou a tenacidade a fratura da liga reciclada AlgsFe>Cr,Ti1 produzida por L-
PBF. Os pos foram produzidos por atomizagao a gas, caracterizados e utilizados
no processo L-PBF. Apds a otimizacdo dos parametros, amostras foram
fabricadas em diferentes direcdes de construcéo e algumas foram submetidas a
tratamentos térmicos. A tenacidade a fratura foi avaliada pela técnica de Kic,
conforme a norma ASTM E399. Os resultados demonstraram que a tenacidade
a fratura € sensivel a direcdo de construcdo e aos tratamentos térmicos. A

direcdo de construcdo a 0° sem tratamento térmico apresentou os melhores
resultados, com valores superiores a 34 MPa-\/m, seguida por 29 MPa-y/m e 26

MPa-v/m para tratamentos de alivio de tensdo e decomposicdo da fase
guasicristalina (QC), respectivamente. Esses valores sdo comparaveis as ligas
AlSi10Mg, AISi7Mg e ligas da série 2XXX, como a liga 2024, produzidas por L-
PBF. Para os mecanismos de fratura, as amostras construidas a 0°, a trinca se
propagou através das bordas das pocas de fusdo. Ja para as amostras
construidas na direcdo de 45°, a trinca seguiu uma propagacdo escalonada
pelas bordas da poca de fusdo. Nas amostras construidas a 90°, a fratura teve
carater misto, com propagacdo pelo centro e bordas das pocas de fusao,

indicando relacdo entre a carga e a direcdo de construcao.

Palavras-chave: Fusdo em Leito de P& a Laser; Manufatura Aditiva;

Quasicristais; Tenacidade a Fratura; Ligas de Aluminio.
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ABSTRACT
FRACTURE TOUGHNESS OF QUASICRYSTALLINE PHASE-FORMER
ALUMINUM ALLOY FABRICATED BY ADDITIVE MANUFACTURING
Recent studies have demonstrated the feasibility of obtaining a metastable
guasicrystalline phase in Al-Fe-Cr-Ti alloys through Laser Powder Bed Fusion (L-
PBF). These alloys are promising for use in matrices and structural components
due to their high specific strength and wear resistance, especially at high
temperatures. Although the fracture toughness of these alloys has not been
previously studied due to the difficulty of manufacturing bulky parts by traditional
methods, they are expected to exhibit high toughness due to their microstructure,
which combines a nanometric, high-strength quasicrystalline phase with a
spherical morphology in a dendritic aluminum matrix refined by the high cooling
rates of the L-PBF process (=10° K/s). This project investigated the fracture
toughness of the recycled AlgsFe>Cr.Tiy alloy produced by L-PBF. The powders
were produced by gas atomization, characterized, and used in the L-PBF
process. After optimizing the parameters, samples were fabricated in different
build directions, with some subjected to heat treatments. Fracture toughness was
evaluated using the Kic technique, according to ASTM E399 standards. The
results showed that fracture toughness is sensitive to build direction and heat
treatments. The 0° build direction without heat treatment exhibited the best

results, with values exceeding 34 MPa-v/m, followed by 29 MPa-+v/m and 26

MPa-v/m for stress relief and quasicrystalline phase (QC) decomposition
treatments, respectively. These values are comparable to AlSi10Mg, AlSi7Mg,
and 2XXX series alloys, such as 2024, produced by L-PBF. Regarding fracture
mechanisms, for samples built at 0°, cracks propagated through the edges of the
melt pools. For samples built at 45°, cracks followed a stepped propagation along
the edges of the melt pool. In the 90° build samples, the fracture exhibited a mixed
behavior, with propagation through both the center and edges of the melt pools,

indicating a relationship between the load and the build direction.

Keywords: Laser Powder Bed Fusion; Additive Manufacturing; Quasicrystals;

Fracture Toughness; Aluminum Alloys.
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orientados em diferentes eixos de zona. a) Fase QC icosaédrica com morfologia
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orientado em [000001] e c) Terceira ordem orientado em [110000]. Adaptado de
(B2 oo e e et e e e e e e e 10
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ensaio de 100 horas — Uma analise comparativa com as propriedades requeridas
pela forca aérea dos EUA. Adaptado de [20, 37, 38]. .cccooeeeeiiiriiiiiiiiiieeeeeeeeein, 14
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Figura 2.7 - Imagens de campo claro (BF) via MET e padrdes de difracdo de
elétrons de area selecionada (SAED) da liga Ale2sFe25Cra5Tiz s utilizando a rota
de atomizacéo a gas e extrusdo a quente (=500°C). a) Fase adicional AlzTi; b)
Padrédo de difracdo de elétrons da fase AlsTi. ¢) Fase QC icosaédrica (i-QC)
embutida em uma matriz de aluminio; Padréo de difracdo de elétrons da fase i-
QC: d) 22 ordem. e) 32 ordem. f) 52 ordem. Adaptado de [58]..........ccevverrrrreeee. 19
Figura 2.8 — Imagens de microscopio 6tico da liga AlgsCrz1Fe11Tios em duas
condicdes: Compactada a frio e extrudada a quente. a) Plano perpendicular a
direcdo de compactacédo a frio; b) Plano paralelo a direcdo de compactacao a
frio; c) Vista da amostra na secao transversal ap0s extrusdo a quente e d) Vista

da secao longitudinal da amostra apds a extrusdo a quente. Adaptado de [48].

Figura 2.9 - Imagens via MET de campo claro (BF) mostrando a microestrutura
da liga ternaria AlgsFes2Crog (a - d) e quaternaria AlesFesCr.Ti2 (e — h) sob
diferentes tratamentos térmicos: (a) Liga ternaria sem tratamento; (b) tratada
termicamente em 450°C; (c) QC’s em forma de roseta e arredondados presentes
apos tratamento térmico a 450°C; (d) tratados termicamente a 550 C; e) Liga
guaternaria sem tratamento; f) tratada a 355°C; g) tratada a 450 °C e h) tratada
a 550°C. (Tratamentos com duracdo de 30 minutos). Adaptado de [13].......... 24
Figura 2.10 - Esquema ilustrativo do atomizador a gas. Adaptado de [78]...... 27
Figura 2.11 - Sequenciamento esquematico do processo de L - PBF (ou SLM).
(a) Uma camada de po € colocada em um substrato. (b) O feixe de laser ira entdo
fundir regibes da camada de po definidas previamente através do desenho
projetado em CAD. A regido fundida ira solidificar rapidamente, formando parte
da peca. (c) Na etapa seguinte, o substrato é recuado para o interior da camara
e uma nova camada de po € colocada. O processo entao se repete até que a
peca desejada seja obtida [83]........ccooviiiiiiiiiiii e 28
Figura 2.12 - Demonstracao das variaveis de entrada de um processo de L-PBF
e seus padrbes de varredura usuais. No sentido superior para a parte inferior

temos: Meandro — Unidirecional — Tabuleiro de Xadrez. Adaptado de [97].... 31
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Figura 2.13 - Microestrutura representativa da liga AlSil1OMg por L-PBF: (a)
Secao longitudinal (ou direcao de construcao) - (Plano XZ); (b) Secao transversal
(Plano XY). Adaptado de [100]. ......ccoeeeiiiieeeeeeeeeeeeeeeeee e 34
Figura 2.14 — Liga de Aluminio fabricada por L-PBF: (a) Mapa de graos via
EBSD; (b) Demonstragéo dos gréos alongados com o crescimento preferencial
na direcdo <001> (centro da poca de fuséo); (c) Figura destacando a regiéo
mostrada em (d); (d) Células paralelas a dire¢do de construcao; (e) Imagem de
HAADF da regido de analise demonstrando o contraste atbmico entre Al e Si.
Adaptado de [101,102]. ....uuuuuuuuiuiiniiiiiiiiiiiiiiiae e 36
Figura 2.15 - O efeito do gradiente de temperatura e da taxa de crescimento (ou
seja, velocidade de interface) no tamanho e morfologia dos grédos. S e L
representam solido e liquido, respectivamente. Adaptado de [103]. ................ 37
Figura 2.16 - Amostras da liga AlesCuxoFe1oCrs. (L-PBF) a) Microestrutura
refinada com a presenga da matriz a-Al, fases QC’s (Alg1FesCrs) — 175 W; b)
Matriz a-Al e fases QC’s decompostas (1 ym) — 200 W; c) Fases QC’s
decompostas que chegam até 3 ym — 225 W e d) Amostras em formato de cubo
apos o processo de L-PBF. Adaptado de [39].......ceeeviieiiiiieeiiiiii e 40
Figura 2.17 - Tenacidade a fratura versus resisténcia mecanica para varios
materiais. Adaptado de [105].....ccceeeeiiieiiiiiiii e 43
Figura 2.18 - Tipos de curvas de carga versus deslocamento obtidas para
diferentes condicdes e materiais em um ensaio de Kic. Adaptado de [109]..... 46
Figura 3.1 - Sequéncia metodoldgica empregada no desenvolvimento deste
TrADAIN0. .ot 51
Figura 3.2 - Procedimento para obtencdo da liga mde a base de latas de
aluminio recicladas: a) Latas de aluminio recicladas apds a remocao das tampas;
b) Tampas separadas das latas de aluminio; c) Separacdo dos lacres das
162 1 ] 2= 1S PP 52
Figura 3.3 - Processo de fundicdo da liga méae: (a) Latas de aluminio no interior
do forno de inducéo; (b) Material vazado na lingoteira; (c, d) Lingotes resultantes
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Figura 3.4 - Confecgéo da liga final AlssFe2Cr.Tii: (a) Adicdo de elementos de

liga; (b) Fuséo dos elementos e da liga mée e (c) Lingotes da liga de estudo apés

A TUSBO....coiiiiiiii 55
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Figura 4.1 - Microestrutura da liga AlgsFe2Cr2Tiz produzida por fundicdo
convencional: (a) Demonstracdo das fases presentes na microestrutura. (b)
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Figura 4.2 - Analise de espectroscopia por energia dispersiva (EDS) -
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1 INTRODUQAO, JUSTIFICATIVA E OBJETIVOS

A maioria das ligas de aluminio comerciais de alta resisténcia derivam
essa propriedade do processo de endurecimento por precipitacdo, uma
estratégia que esta em uso ha mais de 100 anos [1]. A quantidade de ligas onde
essa estratégia pode ser aplicada é limitada pelo pequeno nimero de elementos
gue apresentam solucdo sélida significativa no aluminio [2]. Além disso, no
campo de aplicacfes dessas ligas a base de aluminio, ha também uma limitacdo
em manter a resisténcia em temperaturas elevadas devido ao crescimento das
particulas precipitadas e, consequentemente, a perda de coeréncia com a matriz
[3]. Portanto, para produzir ligas de aluminio com maior resisténcia, por meio de
uma maior fracao de precipitados metaestaveis refinados e de alta estabilidade
térmica, tém sido adotadas rotas de processamento alternativas que viabilizam
0 uso de composic¢des de ligas ndo convencionais [2, 4, 5]. Frente a isso, a
estratégia mais recente para obter ligas de aluminio com alta resisténcia em uma
ampla faixa de temperatura € o uso de uma grande fracdo volumétrica de
particulas quasicristalinas (QC’s) de tamanho nanométrico (nm) embutidas em
uma matriz de solucéo solida de aluminio (a —Al) [4].

As fases quasicristalinas (QC’s) séo caracterizadas por uma estrutura
atdomica intermediaria entre a de materiais cristalinos e amorfos, exibindo ordem
de curto e médio alcance, mas sem periodicidade de longo alcance nas trés
dimensdes [6]. Em relacdo as suas propriedades, essas fases sdo conhecidas
por apresentarem baixa conducdo de eletricidade e calor, alta dureza, baixo
coeficiente de atrito, elevada resisténcia a oxidacao, alta fragilidade e elevada
resisténcia mecanica [7]. Portanto, materiais que apresentam essas fases
possuem caracteristicas Unicas, 0 que 0s tornam atrativos em aplicacdes
funcionais e estruturais.

As demandas industriais estéo exigindo cada vez mais o desenvolvimento
de materiais/ ligas com baixa densidade e alta resisténcia, visando melhorar o
desempenho e durabilidade de um determinado produto, bem como a
necessidade de reducao de custos em escala industrial [8]. Assim sendo, fases
com elevada resisténcia mecéanica podem ser combinadas com fases cristalinas

dacteis [9], no qual a combinagdo de ambas propriedades da origem a novos



compositos que atendem esses requisitos para aplicacdes em grandes areas,
como por exemplo, aerondutica, aeroespacial e automotiva [10].

Estudos recentes demonstraram que o aluminio, quando aliado a pequenas
guantidades de outros elementos, como metais de transicdo (MT) e terras raras
(TR), podem originar ligas com alta tendéncia a formacdo de fases QC’s
metaestaveis, sendo possivel a combinacado desses elementos em ligas binarias
[11], ternarias [12], quaternarias [1, 7, 13] e até mesmo quinarias [14-16].

Devido a formacéo de fases QC’s metaestaveis em ligas a base de aluminio
serem alcancadas através de altas taxas de resfriamento, o processamento
dessas ligas torna-se limitado apenas para fitas metalicas [17, 18] ou poés
metalicos [9, 19], sendo necessario a realizacdo de uma etapa posteriormente
de consolidacdo para a formacado de amostras no formato de um corpo sélido
(bulk).

Galano et al. demonstraram que as ligas a base de aluminio formadoras de
fases QC’s metaestaveis dos sistemas Al-Fe-Cr-X (X= Ti, Nb, Ta ou V)
apresentavam propriedades mecanicas competitivas para o setor de transporte
[17, 18]. A microestrutura observada para essas ligas corresponde a uma matriz
dendritica de a-Al reforgadas com particulas QC’s nanométricas. A matriz a-Al é
passivel de processo de envelhecimento, com a precipitacéo de intermetalicos e
redissolucdo em uma faixa de temperatura média de 300 a 450°C. A
transformagéo dos QC’s icosaédricos ocorre em temperaturas mais altas, na
faixa de 450 a 550°C. A liga ternéaria Al-Fe-Cr e as ligas contendo V mostraram
as mudangas microestruturais mais notaveis na matriz a-Al em uma faixa de
temperatura mais baixa (355-450°C). Nessas condi¢des, foi observado um
aumento significativo, de aproximadamente 150%, no tamanho médio das
particulas quasicristalinas (Algs,17+1,7F€6,3+1,2V5,09+0,75Cr3,39:0,65) € Uma reducao no
teor de soluto da matriz a-Al, devido a precipitacdo de fases como Al13Crz e
AlgFe. Para a liga quaternéaria contendo Ti, foi reportado o inicio da precipitacao
da fase AlzTi a 450°C, enquanto a estrutura quasicristalina (cuja composicao
guimica nao foi detalhada pelos autores) permaneceu quase esférica, com um
aumento de apenas 50% no tamanho médio. Nas ligas contendo Nb e Ta, a

transformagdo das fases QC’s  (Algs5:09Crs3:04F€4,7:07ND35:05 €



Alge,1+1,1F€6,4+0,6Cr5 40,6 T@2,1+0,2) OCOrreram a uma temperatura mais alta do que
nas outras ligas estudadas (=550°C). No entanto, o processo de melt spinning,
tornam as aplicacdes dessas ligas limitadas devido a pequena espessura das
fitas obtidas (=30 pm).

Visando aplicacdes estruturais, Pedrazzini et al. [9] produziram a liga
AlgzFesCr,Ti> quasicristalina através da atomizacado a gas e consolidaram os pés
via extrusao a quente para a formacao de barras para a realizacdo de ensaios
de compressao. A microestrutura consistiu em particulas QC’s icosaédricas de
tamanho nanométrico em uma matriz de a-Al. As temperaturas selecionadas de
extrusao foram 350°C, 400°C, 450°C e 500°C sob taxas de deformacéo de 0,1,
1, 10 e 50s?. A tensdo de escoamento medida a 350°C nos ensaios de
compressao foi superior a trés vezes ao da liga aeronautica 7075 (T6) de alta
resisténcia, apresentando excelente estabilidade térmica e desempenho
mecanico. Embora o processamento dessas ligas possa ser realizado para a
consolidacéo de barras via extrusao a quente, a literatura reporta que o tamanho
das particulas QC icosaédricas nas amostras extrudadas em barras € maior e
sua estabilidade térmica € menor em comparacao com as particulas obtidas nos
pos metélicos. Aléem disso, a fracdo de poros resultante dos parametros do
processo de extrusdo pode limitar a sua aplicacao [20].

Nos ultimos anos, a aplicacdo de técnicas de manufatura aditiva (MA) tem
apresentado um grande crescimento. Esses processos consolidam matérias -
primas como po6, arame ou folhas em uma parte metalica densa com o auxilio de
uma fonte de energia como laser, feixe de elétrons, arco elétrico, ou até mesmo
com o uso de vibracdo ultrassénica, afim de produzir uma peca camada por
camada [21, 22]. Por ser um processo que adiciona matéria-prima de forma
incremental, camada por camada, ele possibilita a construcdo de pecas com
geometrias complexas, impraticaveis por métodos convencionais. Além disso, as
elevadas taxas de resfriamento impostas pelo laser (=10° K/s) permitem a
formacédo de microestruturas fora do equilibrio (metaestaveis) [23, 24].

Embora o processo de MA esteja cada vez mais ganhando espaco em
escala industrial, ha pouco relato na literatura sobre o desenvolvimento das ligas

a base de aluminio formadoras de fase QC [6]. Recentemente, Aradjo et al. [4]



demonstraram a possibilidade de se obter fases QC’s metaestaveis em amostras
de grande volume da liga reciclada AlgsFe>Cr.Tiy fabricadas por Fusao em Leito
de PO a Laser (L-PBF). Essa liga foi preparada utilizando aluminio reciclado
(latas de aluminio) com a adicdo de Fe, Cr e Ti. Apés a producdo de lingotes da
liga, foi realizado o processo de fabricacdo de p6s metélicos via atomizacéo a
gas, onde o po foi peneirado na faixa atil (20 — 75 ym) para a produgéo das
amostras via L-PBF. Assim, com a otimizacao dos parametros, foi possivel obter
amostras com uma alta densidade relativa (99,3 — 99,8%).

A microestrutura com uma matriz a-Al e fases nanométricas QC no centro
da poca de fusdo, além de fases cristalinas na borda, resultou em alta
microdureza de 180,33 HV, resisténcia a compresséo final de 262 + 9,8 MPa, e
um limite de escoamento de 140 + 13 MPa. Essa estrutura também apresentou
uma ductilidade a compressao de 50% a 400°C, superando muitas ligas de
aluminio convencionais para aplicacdes em alta temperatura [6].

Frente a isso, devido a microestrutura refinada de nanoprecipitados de fase
QC icosaédrica embutidos em uma matriz a-Al ductil obtida por esse
processamento, € esperado que essas ligas apresentem elevada tenacidade a
fratura. Até 0 momento, néo foi reportado na literatura a realizacdo de testes de
tenacidade a fratura para essas ligas, pois ndo era possivel obter amostras de
grande volume e com as dimensdes corretas para esse ensaio através das rotas
de fabricacgéo tradicionais.

Portanto, devido aos resultados satisfatorios obtidos anteriormente por
pesquisadores do grupo “Materiais e Processos para Manufatura Aditiva” do
DEMa/UFSCar, o presente projeto tem como objetivo investigar a tenacidade a
fratura da liga reciclada AlesFe2>Cr-Tii fabricada por L-PBF através das seguintes

etapas:

I Realizar a producéo de pos da liga reciclada AlgsFe>Cr2Tiy formadora
de fase quasicristalina através da atomizacdo a gas;
ii. Realizacdo da otimizacdo dos parametros do processo L-PBF com

objetivo de obter a melhor combinagdo de parametros para se



Vi.

produzir amostras de alta densidade e com menor quantidade de
defeitos estruturais;

Produzir amostras otimizadas para a realizacdo do ensaio de
tenacidade a fratura pela técnica de Kic seguindo a norma ASTM
E399 (essas amostras serdo fabricadas em diferentes direcdes de
construgcdo visando investigar a influéncia desse parametro na
tenacidade a fratura dos corpos de prova);

Realizacdo da usinagem das amostras para formacao do entalhe e
ensaio de fadiga para geracédo da pré - trinca;

Realizacdo de tratamentos térmicos de alivio de tensdo e
decomposicdo da fase quasicristalina em algumas amostras
produzidas;

Realizacdo do ensaio de Kic nas amostras com e sem tratamento,
correlacionando o resultado com a microestrutura e formacao de

fases, e parametros de processo.






2 REVISAO BIBLIOGRAFICA
2.1 Quasicristais
2.1.1 Estruturas

Materiais em sua grande maioria tendem a ter seus atomos organizados
periodicamente em um espaco tridimensional, no qual seu padrdo de
ordenamento atdbmico ja € estabelecido pelas possiveis configuracdes
denominadas de redes de Bravais. Existem sete sistemas cristalinos para
classificacdo, que consistem em 14 tipos de redes de Bravais [7]. Materiais
cristalinos possuem simetria rotacional e translacional, assim, a menor unidade
de repeticdo atbmica € denominada de célula unitaria. No outro extremo,
podemos classificar materiais que tendem a formar aglomerados ordenados de
atomos (clusters), mas ndo possuem um ordenamento atdbmico de longo
alcance, sendo denominados de materiais amorfos [6].

Materiais quasicristalinos (QC’s) sdo classificados como um intermediario
entre 0s materiais cristalinos e amorfos [7]. S&o caracterizados por né&o
possuirem uma simetria translacional em trés dimensdes e podem possuir
simetria rotacional de ordem cinco, oito, dez ou doze, o que é impossivel pela
cristalografia classica, pois, um material cristalino deve apresentar uma

configuracéo atdbmica idéntica apdés uma rotacdo de 2m/n, onde os valores de n

podem ser um, dois, trés, quatro ou seis [6]. Devido a simetria rotacional possuir
essas caracteristicas, isso faz com que as unidades de repeticdo dos
guasicristais sejam classificados como: icosaedrais, octogonais, decagonais e
dodecagonais, 0 que seria 0 equivalente as células unitarias de materiais
cristalinos (triclinica, cubica, tetragonal, ortorrdombica, romboédrica, hexagonal e
monoclinica) [25].

Embora a visualizacdo de um quasicristal seja desafiadora, uma
abordagem simplificada para analisar sua estrutura € considerar uma rede de
clusters que se expande indefinidamente. Inicialmente, considera-se um
aglomerado de atomos (cluster) posicionado em locais especificos dentro de
uma dimensao superior. Esse cluster é entdo inserido nas posicées atbmicas de
um cluster maior. O processo continua, com cada nivel de cluster sendo inserido

no préximo nivel maior, resultando em uma expansao continua da estrutura. [26,



27]. Na Figura 2.1 é possivel verificar uma simetria rotacional de clusters

conforme foi abordado.

Figura 2.1 - Estrutura esquematica de um quasicristal icosaédrico representado
através de clusters: (a) Estrutura apds um crescimento indeterminado; (b)
Regido aumentada se refere a uma unidade de um cluster icosaédrico inicial.
Adaptado de [27].

Os quasicristais foram descobertos por Dan Shechtman et al. em ligas a
base de aluminio solidificadas rapidamente em 1984 [11]. Os pesquisadores
mostraram os padrdes de difracdo de uma fase quasiperiddica obtida em ligas
de aluminio sob taxas de solidificacédo rapida com composicéo entre 10 - 14 at.
% de Mn, mas também mencionaram que foi observada as mesmas particulas
em ligas de aluminio com Fe e/ ou Cr solidificadas rapidamente, na mesma faixa
de composicédo das ligas Al-Mn.

As caracteristicas da fase QC sao Unicas devido principalmente a
presenca dos efeitos phason, os quais sdo caracterizados como desordem na
ocupacao de sitios de pares atbmicos que sdo separados por menos que uma
distancia interatbmica, permitindo assim, os saltos atébmicos chamados phason-

flip [28]. As discordancias geradas em ligas QC’s sdo sempre acompanhadas



por tensdes decorrentes desse tipo de fendmeno, no qual podem ser aliviadas
pelos saltos atdbmicos em processos termicamente ativados. Em consequéncia,
em baixas temperaturas essas tensd0es passam a ser mantidas, e as
discordancias deixam de ser mdveis, o que ir4 influenciar diretamente nas
propriedades mecanicas da liga [29].

Na maioria dos casos, as ligas com alta tendéncia a formacao de fases
quasicristalinas (QC) possuem uma faixa de composi¢cdo quimica bastante
restrita. Além disso, essas ligas frequentemente contém regides de composicao
gue favorecem a formacgéo de outras fases intermetalicas, as quais geralmente
se formam junto com as fases QC. Esses mesmos intermetalicos, por possuirem
estruturas atbmicas (em geral, de baixa simetria como: monoclinica e
ortorrdbmbica) e faixa composicional proxima as fases QC’s, sdo denominadas
na literatura de fases aproximantes [30].

Mesmo essas ligas possuindo fases aproximantes que tendem a ter
propriedades proximas as fases QC’s, ainda assim, com a caracterizagao via
difracdo de raios — X (DRX), pode — se obter padrdes de difracdo bem definidos
conforme ligas totalmente cristalinas [6, 7, 11, 25, 31]. Outra técnica de
caracterizagao que distingue as fases aproximantes das fases QC’s seriam os
padrdes de difracao de elétrons, no qual, como foi relatado anteriormente, estas
fases ndo possuem simetria translacional. Assim sendo, se atribuirmos uma
direcdo especifica, poderemos verificar que os planos atdmicos ndo estarao
igualmente espacados conforme um material cristalino, no entanto, essa
caracteristica quasiperiédica tende a ter uma ordem a ser estabelecida, no qual
essa diferenca dos espacamentos interplanares esta relacionada com a razao

de ouro, sendo ela: { = 2 cos (n/5) ~ 1,618034 [7, 11, 30].
Na Figura 2.2 é retratada uma liga quinaria (Al-2,8Cr-1,51Mn-0,28Co-

0,31Zr) processada via atomizacdo a gas de alta presséao utilizando gas hélio e
compactada posteriormente através de uma matriz para a formacéao de uma peca
[32]. E demonstrada uma fase QC nanométrica (indicada através da seta branca)
com morfologia esférica e seu padrao de difracdo de elétrons de terceira ordem
(Three — Fold) e quinta ordem (Five — Fold) orientado em diferentes eixos de

Zona.
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Figura 2.2 - Imagem de campo claro de microscopia eletronica de transmissao
(MET) da liga Al-2,8Cr-1,51Mn-0,28Co0-0,31Zr tratada termicamente a 400°C por
1h e seus respectivos padrbes de difracdo de elétrons de area selecionada
orientados em diferentes eixos de zona. a) Fase QC icosaédrica com morfologia
esférica (seta branca); Padrbes de difracdo de elétrons: b) Quinta Ordem
orientado em [000001] e c) Terceira ordem orientado em [110000]. Adaptado de
[32].

2.1.2 Propriedades

As ligas QC’s (matriz com precipitados QC’s) possuem caracteristicas e
propriedades que sdo de grande interesse para diversas aplicacdes que
envolvam desgaste, oxidacdo, isolamento térmico, entre outros. Tais fases
apresentam baixo coeficiente de atrito, elevada dureza, resisténcia ao desgaste
e oxidacao, baixa condutividade térmica e elétrica e baixa energia de superficie.
Entretanto, os QC’s sao frageis até atingirem a temperatura de transicao fragil-
ductil caracteristica de cada composicao, limitando aplicacfes estruturais em
baixas temperaturas [6, 7]. No entanto, quando os QC’s sdo combinados com
uma matriz ductil, eles passam a formar compasitos de alta resisténcia mecanica

e ductilidade, sendo portanto promissores para aplicagéo estrutural [9, 13].
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Estudos realizados por Inoue et al. [20] utilizando a rota de processamento
de metalurgia do pé (MP), levou a classificagdo das ligas a base de aluminio
contendo particulas QC’s em termos de propriedades mecanicas, podendo ser
classificadas em trés tipos conforme apresentado na Tabela 2.1 (onde, M —
Metal de transicdo; omax — Limite de resisténcia a tracdo e g, —» Alongamento

percentual).

Tabela 2.1 - Classificagédo de ligas formadoras de fases QC’s a base de aluminio
mediante as suas propriedades mecéanicas utilizando a MP como rota de

processamento. Adaptado de [20].

Tipo Sistema (s) | Estrutura (s)| Propriedades Mecanicas

Ligas de alta
R Al-Cr-Ce-M
resisténcia em AHQC's omax =600 - 800 [MPa]
= 5.8 [0,
tempe.ratura Al-Mn-Ce €p= 5-8 [%]
ambiente
Ligas de alta
. Al-Mn-Cu-M
ductilidade em 3 AHOC's omax = 500 - 600 [MPa]
= - 0,
tempe.ratura A-CI-CU-M ep=12-30 [%]
ambiente
Ligas de alta Al+QC's omax =500 [MPa] a 200 [°C]
estabilidade Al-Fe-Cr-Ti
térmica Al+QC's+Al23Tig omax =350 [MPa] a 300 [°C]

Na Figura 2.3 podem ser observados dois graficos que trazem dados
comparativos entre as ligas que compdem os sistemas classificados pelos
autores e as ligas convencionais de aluminio. Os autores demonstraram a
variabilidade de propriedades que podem ser alcancadas por essas ligas em
termos de resisténcia mecanica em tracdo e alongamento percentual (Figura 2.3
(a)). E demonstrado também que, quando os componentes das ligas
guasicristalinas sédo ajustados, o alongamento aumenta, chegando em torno de
30%. A energia absorvida em um teste de impacto Charpy também aumenta
para 16,04 J.cm?, que é maior do que 11,21 J.cm™ para a liga aeronautica 7075-

T6, conforme mostrado na Figura 2.3 (b).
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Figura 2.3 - Propriedades mecanicas de ligas QC’s a base de aluminio: a) Analise comparativa

entre a resisténcia a tragdo e o alongamento de ligas QC’s (Al-Ni-Mn-Zr, Al-Mn-Ce-Co e Al-Cr-

Ce-Co) atomizadas e extrudadas a quente e ligas convencionais de aluminio. b) Analise

comparativa entre a resisténcia a tracdo e energia de impacto para ligas dos sistemas Algz-

95(Cr,Mn,Ni,Cu)s—7 e liga aeronautica 7075 (T6) (Linha de referéncia em vermelho tracejada).

Adaptado de [20].

Embora as ligas de alta resisténcia e alta ductilidade em temperatura

ambiente tornam — se interessantes para aplicacfes estruturais, ainda assim ha
uma demanda ainda maior para desenvolvimento de ligas de alta estabilidade
térmica e com uma boa relacdo de resisténcia/peso [20]. Devido a baixa
mobilidade atdmica dos elementos Fe, Cr e Ti no aluminio, ligas formadoras de
fase QC do sistema quaternario Al-Fe-Cr-Ti tém sido o foco de diversos
pesquisadores para o estudo de estabilidade térmica e outras propriedades
mecanicas [9, 17-20, 33, 34], sendo a liga AlesFe3Cr2Ti2 a mais estudada dentre
elas atualmente [5, 9, 18, 33, 35-37].

De acordo com estudos realizados por Inoue et al. [37], foram produzidos
pos da liga AlesFesCr2Tiz via atomizacdo a gas, no qual foi possivel identificar

fases QC’s dispersas inseridas em uma matriz dendritica a-Al para pés abaixo
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de 26 uym, no entanto, para pés na faixa de 26 — 125 um foi possivel identificar
uma fase adicional cuja estequiometria se reportava a fase Alx3Tig [20, 37].

Posteriormente, a fase QC icosaédrica formada apés a consolidacao via
extrusao a quente, também foi confirmada na imagem de campo claro (do inglés,
bright field — BF) obtida por microscopia eletronica de transmisséo (MET) e nos
padrbes de difracdo de elétrons de area selecionada (do inglés, Selected area
electron diffraction — SAED). Além disso, foi esclarecido que a fase tem alta
estabilidade térmica e comeca a se decompor a 790 K (=517 °C) no aquecimento
continuo a 0,67Ks™. A tensdo de escoamento, limite de resisténcia a tracdo e
alongamento da liga AlgsFesTioCr. foram: 550 MPa, 650 MPa e 4%,
respectivamente, a temperatura ambiente e 330 MPa, 360 MPa e 2%,
respectivamente, a 573 K (=300°C) [20].

A Figura 2.4 ilustra a relagédo entre a tensdo de escoamento (0y,;) € a
temperatura das ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti, submetidas a um aquecimento de
100 horas, juntamente com dados das ligas convencionais a base de aluminio.
Os resultados revelam que a tensdo de escoamento das ligas Al-Fe-Cr-Ti é
consistentemente superior em toda a faixa de temperatura até 700 K (=427 °C),
em comparacdo com as ligas convencionais de aluminio. E importante ressaltar
gue todos os ensaios foram realizados ap0s os tratamentos térmicos. Além
disso, os pesquisadores compararam a atual resisténcia a temperatura elevada
com aquela exigida para aplicagcbes em aeronaves da forca aérea dos EUA,
conforme mostrado na Figura 2.5. Nota-se que o limite de resisténcia a tracéo
das ligas Al-Fe-Cr-Ti encontra-se na faixa de 450 - 500 MPa a 473 K (=200°C)
e entre 320 - 350 MPa a 573 K (=300°C), o que excede o nivel exigido pela forca
aérea em uma ampla faixa de temperaturas.

A alta resisténcia a temperatura elevada também é suportada pelo
resultado de que a microdureza Vickers (191 HV com carga de 0,98 N)
permanece quase inalterada mesmo apds o recozimento de longo prazo por
1000 horas a 573 K (=#300°C) [20, 37, 38].
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Figura 2.5 - Estabilidade térmica de ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti: Limite de
resisténcia a tragao (Omax.) em funcéo da temperatura de tratamento (K) para um
ensaio de 100 horas — Uma analise comparativa com as propriedades requeridas
pela forca aérea dos EUA. Adaptado de [20, 37, 38].
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Recentemente, pesquisadores tém demonstrado que técnicas avancadas
como a manufatura aditiva (MA) podem servir como uma rota alternativa para o
processamento destas ligas, no qual, além de manter suas propriedades como:
resisténcia a tracdo/compressao e estabilidade térmica, ainda assim possibilita

a criacdo de pecas com designs complexos [4, 14, 39-41].

2.1.3 Aplicagdes

De acordo com as propriedades demonstradas pelas fases QC’s como:
baixa conducdo de calor e eletricidade, superficies antiaderentes, elevada
dureza, baixo coeficiente de atrito, elevada resisténcia a corrosao e alta
fragilidade, quando combinadas com uma matriz cristalina ductil de aluminio,
tornam essas ligas (consideradas um compdsito) Uteis para aplicacdes do tipo:
materiais termoelétricos (materiais que convertem calor em eletricidade),
materiais para aplicagbes como isolantes térmicos de motores, superficies de
LED, revestimentos antiaderentes, materiais para a confeccdo de moldes e

matrizes e, também, material para a armazenagem de hidrogénio [6].

2.2 Ligas a base de aluminio formadoras de fase quasicristalina

Dentre as ligas de aluminio, as fases QC’s demonstradas anteriormente
podem ser classificadas e obtidas em dois tipos: fases QC’s estaveis e
metaestaveis. As fases QC’s estaveis, como o proprio nome ja direciona tal
entendimento, sdo previstas pelo diagrama de equilibrio da liga e podem ser
processadas por métodos de fundicdo convencionais. Sao encontradas em ligas
a base de aluminio através dos sistemas: Al-Pd-Mn [42], Al-Cu-Fe [43, 44], Al-
Cu-Fe-Cr [45], Al-Ni-Fe [42] e Al-Ni-Co [42, 46]. Em sua grande maioria sdo
formadas em sistemas ternarios e quaternarios, sendo os sistemas Al-Cu-Fe, Al-
Pd-Mn, Al-Ni-Fe e Al-Co-Ni os mais estudados até o momento [30].

Para as fases QC’s metaestaveis, sua formagédo nao é prevista pelo
diagrama de equilibrio, e para a sua obtencao torna — se necessarios o uso de
solidificacdo rapida, através de processos como: atomizacdo [15, 47, 48],
conformacgao por spray [36, 49], melt-spinning [17, 18], refusdo a laser [50, 51],

asperséo térmica [26, 30, 52], fundicdo em molde de cobre [53, 54] e técnicas de
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manufatura aditiva [4, 6, 14, 34, 39]. Entre os sistemas que apresentam essas
fases metaestaveis, podemos citar alguns como: Al-Mn [11], Al-Fe-Cr [17, 18],
Al-Fe-Cr-M (M - Ti, V, Nb e/ou Ta) [17, 18, 34, 50, 55, 56], Al-Cr-Co-Mn-Zr [186,
32, 47].

Para os sistemas que apresentam estas fases em condigOes
metaestaveis, a microestrutura geralmente consiste de uma matriz dendritica (a-
Al) supersaturada e particulas icosaédricas (i-QC’s) ricas em elementos de liga,
as quais, durante tratamento térmico, tendem a se dissolverem para a formacéao
de outras fases metaestaveis com estequiometria conhecida (fases
aproximantes metaestaveis) e posteriormente, em fases aproximantes estaveis
previstas pelo diagrama de equilibrio [5, 13, 32, 36, 57-59].

Um dos fatores que elevam a resisténcia dessas ligas € a precipitacao de
fases i-QC’s de forma homogénea e em escala hanométrica (<500 nm), sendo
gue essas fases passam a atuar como barreira para o movimento das
discordancias [4, 5, 60, 61].

2.3 O sistema Al-Fe-Cr-Ti
2.3.1 Processamento e microestruturas

Sabe-se que as mudancas na composicao da liga e taxa de resfriamento
durante a solidificacdo pode nédo s6 afetar a morfologia das fases, mas também
a distribuicdo da mistura eutética e particulas intermetalicas; por sua vez, o
tamanho e a distribuicdo dessas fases podem afetar as propriedades mecéanicas
das ligas. A presenca de microestruturas fora do equilibrio, que incluem gréaos
refinados e fases metaestaveis como as quasicristalinas e seus aproximantes,
geralmente resulta em um aumento da resisténcia das ligas a base de aluminio.
Embora nem sempre se possa garantir essa melhoria, € comum que a
incorporacdo dessas microestruturas contribua de forma significativa para o
desempenho mecéanico dessas ligas [17, 18, 47, 53, 62].

Como foi abordado anteriormente em relacédo as ligas que apresentam
fases QC’s metaestaveis, podemos destacar as ligas que pertencem ao sistema
Al-Fe-Cr-Ti, que apresentam grandes fracdes de fases QC’s icosaédricas

nanométricas (i-QC’s) de alta dureza e termicamente estaveis que dao
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resisténcia ao material em elevadas temperaturas, tornando-o capaz de competir
com ligas de aluminio aeronauticas e ligas de titanio [17-19, 36, 56, 63, 64]. No
entanto, para a formacao dessas fases metaestaveis é preciso de altas taxas de
resfriamento, o que € adquirido com processos ndo convencionais.

Dentre os processos de solidificacdo rapida, o processo melt spinning tem
sido aquele que apresentou maior homogeneidade de dispersédo de fases em
amostras de ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti. Afim de compreender a correlagao
entre a nanoestrutura e o0 comportamento mecanico, Audebert et al. [65]
prepararam fitas com espessura de 30 um das ligas Alg1FesCr2Tiz e AlgasFesCraTio
(Figura 2.6 (a) e (b)), designadas Ti1 e Tio, respectivamente. Através da analise
de difracéo de raios — X, foram constatados os picos das fases QC’s icosaédricas
(i-QC) e da matriz a-Al para a liga Ti1; ja para a liga Ti2 foi possivel a identificagéo
de duas fases adicionais, sendo elas: AlzTi e 6 — Al (Cr,Fe). A liga fundida Tiy
demonstrou uma distribuicdo uniforme de pequenas particulas i-QC’s quase
esféricas de 10 — 20 nm de diametro embutidas em uma matriz a-Al com graos
de aproximadamente 0,5 — 2 um de tamanho. Os autores demonstraram tambéem
gue a liga Ti> apresentou uma fracdo menor de particulas quase esféricas i-QC’s
e com uma morfologia mais grosseira de 50 - 80 nm de diametro incorporadas
em uma matriz a-Al.

Posteriormente, Galano et al. [17, 18] publicaram um artigo de grande
relevancia em duas partes, no qual os pesquisadores passaram a reproduzir o
mesmo processamento (melt spinning) para as ligas AlgsFesCr2Xz2 (X: Nb, Ta, V
e Ti) afim de estudarem o efeito do quarto elemento na liga ternaria Al-Fe-Cr nas
propriedades mecanicas e estabilidade térmica. Para a liga contendo titanio, os
pesquisadores constataram particulas i-QC’s quase esféricas com tamanho de
aproximadamente 100 nm embutidas em uma matriz de a—Al, com distribuicéo
homogénea (Figura 2.6 (c)).

A Figura 2.6 demonstra uma andlise comparativa de imagens de campo
claro (bright field — BF) obtidas por microscopia eletrénica de transmisséo (MET)
das amostras no formato de fitas das ligas produzidas pelos autores citados
anteriormente. E possivel constatar resultados semelhantes nas microestruturas

obtidas, também é possivel analisar o padréo de difracdo de quinta ordem (Five
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— Fold) das fases i-QC’s obtidas apos o processamento de melt spinning da liga
AlgsFesCraTio.

Figura 2.6 - Imagens de campo claro (BF) obtidas por MET de amostras em fitas
de ligas Al-Fe-Cr-Ti processadas por melt spinning; a) Liga AlgiFesCraTiz (Ti1)
contendo particulas i-QC’s com tamanho de =20 nm embutidas em uma matriz
a-Al; b) Liga AlgsFesCr2Tiz (Tiz) com particulas i-QC’s de 80 nm e c) Liga
AlgsFesCr,Tiz produzida por Galano et al contendo particulas i-QC’s de ~100 nm.
Adaptado de [17, 18, 65].

Embora a técnica de melt spinning traz microestruturas refinadas e
homogéneas, ainda assim em termos de aplicacao ela € extremamente limitada.
Devido a esse impasse, diversos autores passaram a procurar novas rotas de
processamento. Para a criacdo de amostras com maiores volumes, técnicas
como atomizacgao e consolidacdo via extrusao a quente tem sido o grande foco
de muitos pesquisadores [5, 33, 56-58, 63, 66, 67].

De acordo com estudos realizados por Todd et al [67], pés da liga
AlosFesCr,Tiz foram obtidos via atomizacdo a gas nas faixas: <25 ym, 50 - 100
pm, 100 - 125 pym e 125 - 200 um, no qual foram separadas algumas amostras
para analise de Calorimetria Exploratoria Diferencial (do inglés, Differential
scanning calorimetry - DSC) e analisadas para a verificagcdo das temperaturas
de transformacéao de fases, assim, eles concluiram que os pés <100 ym eram 0s

mais adequados para o processo de consolidagao.
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Com a andlise de DRX dos po0s que iriam ser utilizados para a
consolidagao, os autores constataram picos das fases i-QC’s bem definidos e
uma fase adicional com estequiometria Al>3Tig para as faixas: <25 um e 50 - 100
Mm. Mesmo com a otimizacao dos parametros para a realizagado de extrusao a
guente (=300°C), foi constatado que ndo houve mudanca significativa na
microestrutura das amostras extrudadas em barras, indicando a possibilidade da
rota de processamento.

Posteriormente, Yamasaki et al. [58] reproduziram a mesma rota de
processamento, com uma temperatura mais elevada na etapa de extrusao a
guente (=500°C), porém, com a liga Algz2sFe25Cr25Tiz2s5, no qual foram utilizados
pos abaixo de 38 ym. Embora os autores tivessem estudado a estabilidade
térmica dessa liga com tratamentos térmicos distintos, ainda assim foi possivel
a identificacdo de fases como: i-QC’s, AlsTi e uma matriz a-Al, conforme

mostrado na Figura 2.7.

I-phase

Figura 2.7 - Imagens de campo claro (BF) via MET e padrdes de difracdo de
elétrons de area selecionada (SAED) da liga Ale2sFe2 sCr25Tizs utilizando a rota
de atomizacdo a gas e extrusdo a quente (=500°C). a) Fase adicional AlzTi; b)
Padréo de difracdo de elétrons da fase AlsTi. ¢) Fase QC icosaédrica (i-QC)
embutida em uma matriz de aluminio; Padréo de difracdo de elétrons da fase i-
QC: d) 22 ordem. e) 32 ordem. f) 52 ordem. Adaptado de [58].
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Mesmo com grandes resultados obtidos pelos autores mencionados
anteriormente, ambos ndo mencionaram a porosidade das pecas. No entanto,
pesquisadores como Vojtéch et al. [48] publicaram um estudo realizado com a
liga AlesCrziFe11Tios, onde eles compararam a estabilidade térmica e as
propriedades mecanicas utilizando uma rota alternativa para a minimizacao de
porosidades, sendo ela: atomizacdo a gas — compactacéao a frio (com presséao
de 6 GPa) — extrusdo a quente (=480°C).

Eles encontraram as fases: i-QC e as fases aproximantes AlizFese
Al13Crz distribuidas em uma matriz a-Al no p6 atomizado (<100 um), nas
amostras compactadas a frio e nas amostras extrudadas a quente. A Figura 2.8
(a) € uma micrografia Optica desta liga no plano perpendicular a direcdo da
compressao e mostra que a compactacao a frio resultou em um material quase
isento de porosidade de acordo com os autores. Na Figura 2.8 (b) é
demonstrado a amostra e sua estrutura em um plano paralelo a direcdo de
compressao, e é evidente que a alta pressédo deformou fortemente as particulas
de po.

De acordo com os autores, na Figura 2.8 (c), as particulas de po
originalmente esféricas desapareceram durante a extrusdo e as fases
aproximantes tornaram-se uniformemente distribuidas ao longo da secéo
transversal. J4 na Figura 2.8 (d) é mostrado uma imagem geral na direcao
longitudinal, podendo identificar claramente a direcédo de extrusdo. As particulas
de pé tornaram-se deformadas e alongadas. Em contraste, as fases

aproximantes duras e frageis nao foram deformadas.


https://www-sciencedirect.ez31.periodicos.capes.gov.br/science/article/pii/S1044580312000368#f0015
https://www-sciencedirect.ez31.periodicos.capes.gov.br/science/article/pii/S1044580312000368#f0015
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Figura 2.8 — Imagens de microscépio 6tico da liga AlgsCrs1Fe1.1Tios em duas
condicdes: Compactada a frio e extrudada a quente. a) Plano perpendicular a
direcdo de compactacao a frio; b) Plano paralelo a direcdo de compactacédo a
frio; c) Vista da amostra na secéo transversal apds extrusdo a quente e d) Vista

da secéo longitudinal da amostra apds a extrusdo a quente. Adaptado de [48].

Através dos resultados obtidos pelas técnicas de atomizacdo e
consolidacéo via extrusdo a quente, percebe-se que ainda ha preocupacdes em
relacdo ao processamento, pois, ainda assim, a liga pode apresentar
heterogeneidade de fases, sendo elas precipitados advindos da matriz e fases
aproximantes da decomposicédo do QC. A alteracdo de alguns parametros como
tempo e temperatura de extrusdo, bem como alguns processos intermediarios
(do tipo compactacéo a frio), podem ser decisivos para a obtencdo de amostras

com alta resisténcia e baixa porosidade.
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2.3.2 Estabilidade térmica

A estabilidade térmica das ligas QC’s esta relacionada principalmente
com a estabilidade da fase metaestavel i-QC. Portanto, a fim de preservar a
microestrutura sem alterac6es consideraveis em temperaturas elevadas, as
estratégias de design dessas ligas consistem em estabilizar a fase i-QC e sua
interface com a matriz a-Al.

Como foi abordado em topicos anteriores, as ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti
tem atraido a atencdo dos pesquisadores para aplicacdes em elevadas
temperaturas, uma vez que os elementos de liga possuem baixa mobilidade
atbmica na matriz de aluminio (a-Al). De acordo com os diagramas de fases
binarios parciais de Al-Cr [68], Al-Fe [69] e AI-Ti [70] verifica-se que esses
elementos apresentam baixa solubilidade de equilibrio na matriz de aluminio (a-
Al) em torno de 0,01% at. de cromo, 0,03% at. de ferro e 0,2% at. de titanio [64,
71]. Além disso, esses elementos apresentam baixa difusividade na matriz, o
gue retarda significativamente a dissolucdo das fases quasicristalinas (i-QC's),
contribuindo para uma maior estabilidade térmica das ligas em temperaturas
elevadas. Essa baixa difusividade reduz a mobilidade atdmica, retardando
processos de coalescéncia e transformacdo de fases, o que preserva a
microestrutura metaestavel por um periodo prolongado. Como resultado, as ligas
mantém suas propriedades mecéanicas em condicfes extremas, tornando-as
especialmente adequadas para aplicacfes em altas temperaturas.

Os primeiros estudos sobre a estabilidade térmica dessas ligas foram
desenvolvidos por Ziani et al. [72] utilizando ligas ternarias do sistema Al-Fe-Cr.
Os pesquisadores conseguiram obter uma microestrutura contendo fases i-QC’s
através da atomizacdo centrifuga: onde, sobre uma atmosfera inerte de gas
hélio, as ligas Al-3.11Cr-1.06Fe e Al-2.92Cr-3.12Fe (%p) foram aquecidas até
1200°C e foram direcionadas no estado liquido sobre um disco a uma taxa de
27000 rpm, gerando o p6é metalico (=10° K/s) que foi consolidado posteriormente
via extrusdo a quente.

Diferentes transformacdes da fase i-QC foram observadas para diferentes
temperaturas de tratamentos isotérmicos por 256 horas. Para tratamentos

térmicos de alta temperatura entre 450 e 500°C, foi observado que a dissolucao
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das fases i-QC’s levavam diretamente a formacdo de fases estaveis: a-Al
(Matriz) + i-QC’s —» a-Al (Matriz) + Al13Cr2 + AlisFes. Enquanto isso, para
tratamentos térmicos de baixa temperatura entre 300 e 400°C, eles observaram
que as transformacfes por razdes cinéticas levavam a formacdo de fases
intermediarias metaestaveis: a-Al (Matriz) + i-QC’s — a-Al + Al13Crz + AlgFe +
fase X. Foi descoberto que a fase X metaestavel teria uma composi¢ao quimica
com variacdo estequiométrica do tipo Alz(Fei1xCrx) com alotropias variantes
como ortorrdmbica e monoclinica.

Estudos realizados posteriormente por Galano et al. [13, 17, 18, 73] em
amostras produzidas por melt Spinning, tém demonstrado que a adi¢cao do quarto
elemento em ligas a base de Al-Fe-Cr leva a uma microestrutura refinada e pode
estabilizar a estrutura icosaédrica, retardando a decomposicéo da fase i-QC para
temperaturas mais elevadas. A analise calorimétrica em amostras fundidas por
melt spinning de AlgsFesCr2X2 (X: Ti, V, Nb ou Ta) em comparacdo com a liga
ternaria AlgsFes2Crzg mostrou que o pico relacionado a transformacao da fase i-
QC se desloca para temperaturas mais altas na seguinte ordem: AlgsFes>Crog —
AlgsFesCraTiz = AlgsFesCraVa — AlgsFesCraNba — AlgsFesCraTas.

De acordo com os autores, as ligas quaternarias fundidas contendo
metais de transicdo (Ti, V, Nb ou Ta) apresentaram particulas icosaédricas
menores e homogéneas (~50% do tamanho em relacdo a liga ternaria e um
tamanho médio de particula ~200 nm). O uso de elementos de liga em menores
guantidades e com raio atbmico maior em relacdo ao atomo de aluminio levou a
formacdo e estabilizacdo dos aglomerados icosaédricos no material
fundido. Isso, por sua vez, pode aumentar a taxa de nucleacdo das particulas
icosaédricas e reter cineticamente as particulas i-QC’s metaestaveis na liga
solidificada rapidamente.

Na Figura 2.9 é feita uma analise comparativa da evolucéo microestrutural
entre a liga ternaria AleosFes2Crzg € a liga quaternaria AlgsFesCr2Ti.. Podemos
observar que a 450°C, a liga quaternaria apresenta fases i-QC’s metaestaveis
(mediante o padrdo de difracdo de elétrons de quinta ordem), enquanto que a

liga ternaria ja apresenta fases aproximantes estaveis (AlizsFes e Al13Crz), 0 que
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j& tinha sido reportado por Ziani [72] em amostras atomizadas e extrudadas a
quente.

Figura 2.9 - Imagens via MET de campo claro (BF) mostrando a microestrutura

da liga ternaria AlgsFes2Crog (a - d) e quaternaria AlesFesCr.Ti2 (e — h) sob
diferentes tratamentos térmicos: (a) Liga ternaria sem tratamento; (b) tratada
termicamente em 450°C; (c) QC’s em forma de roseta e arredondados presentes
apos tratamento térmico a 450°C; (d) tratados termicamente a 550 C; e) Liga
guaternaria sem tratamento; f) tratada a 355°C; g) tratada a 450 °C e h) tratada

a 550°C. (Tratamentos com duracédo de 30 minutos). Adaptado de [13].

Afim de utilizarem outros métodos para a fabricacdo de liga QC
pertencente ao sistema Al-Fe-Cr-Ti, Shaw et al. [2] estudaram a evolucéo
microestrutural apds o processamento de moagem (mechanical alloying) da liga
AlgzFesCr.Tiz utilizando pos elementares de alta pureza de aluminio, ferro, cromo
e titdnio com granulometria média de: 70, 50, 30 e 30 uym, respectivamente. Os
autores realizaram uma série de tratamentos de recozimento para a analise da
microestrutura, sendo eles realizados a: 300, 330, 450, 500, 550°C sob uma taxa
de aquecimento de 10°C/min, no qual as amostras foram mantidas por 1 hora

nessas temperaturas. Em resumo, nos resultados obtidos por DRX, foram
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constatados que nenhuma nova fase é formada a partir de temperaturas
inferiores a 300°C.Ja em 330°C uma nova fase, cuja estrutura cristalina
corresponde a ortorrombica (AlsFe - fase aproximante metaestavel), é
identificada. A 370°C, outra nova fase, tetragonal (AlsTi - fase de equilibrio), é
identificada. Acima de 370°C nenhuma nova fase é encontrada até que 500°C
seja atingido. A 500°C, mais duas fases de equilibrio que pertencem ao mesmo
grupo espacial C2/m, foram encontradas, sendo elas: AlisFes e Al13Crz, ambas
monoclinicas. As intensidades das reflex6es do AlsFe a 500°C foram menores
do que a 450°C, sugerindo a substituicdo do AlsFe pelo AlisFes. A 550°C, AlgFe
dissolve completamente e todas as fases de equilibrio, AlsTi, AlisFes e Al13Cro,
permaneceram presentes até a maior temperatura investigada pelos autores
(610°C).

Da mesma forma que a evolucdo microestrutural observada por outros
autores em amostras de fitas de liga a base de i-QC e a-Al, a fase i-QC
demonstra ser supersaturada, pois o tratamento térmico leva a uma reacao de
precipitacdo de AlsTi dentro do QC, enquanto a matriz supersaturada leva a
precipitacdo de AlgFe e AlsTi. Com tratamentos térmicos posteriores o AlgFe
parece evoluir para a fase de equilibrio AlisFes. Por outro lado, as particulas i-
QC'’s restantes podem se transformar, através de reacao eutetdide em AlisFes e
Al13Crz quando submetidas em temperaturas que variam de 450 a 550°C [17,
18].

2.4 Producdo de p6s metalicos para a manufatura aditiva através da
atomizacao a gas

O campo tecnologico emergente proveniente da manufatura aditiva (MA)
normalmente necessita de materiais e particulas especificamente adaptados,
principalmente quando se trata de pos metélicos com tamanho, forma e
morfologia precisamente otimizados. Por exemplo, pds metalicos com
morfologias esféricas e finas em uma faixa de tamanho <53 ym sao geralmente
preferidos durante o processamento em L—PBF de pecas metalicas. Além disso,
a aglomeracdo de pés devem ser evitadas para garantr uma boa

processabilidade (fluidez) e propriedades do produto final [74, 75].
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Nesse contexto, a atomizacdo a gas € um processo industrial que
emprega a solidificagdo rapida em materiais e ligas metalicas, a qual € utilizada
para producdo de grandes quantidades de pds metélicos. Esta técnica consiste
na desintegracéo de um fluxo de metal em seu estado liquido através de um gas
inerte em alta velocidade, dando origem a particulas esféricas com menos de
200 um de diametro que se solidificam na atmosfera da camara sem uma
alocacao de algum substrato, como, por exemplo, ocorre na técnica de
conformagao por spray [6].

Como mostrado na Figura 2.10, a atomizacao a gas se inicia com a fusédo
do material em um cadinho por inducédo magnética. A camara de fusdo de um
atomizador a gas, é formada pelo bocal e 0 “Stop Rod”. O bocal, como ja foi dito
anteriormente, € responsavel por direcionar o metal liquido através de um capilar
ceramico até a camara de atomizacdo. O capilar ceramico € de extrema
importancia, pois o seu diametro é uma das principais variaveis responsaveis
pelo tamanho das particulas resultantes da atomizagao. Ja o “Stop Rod” é um
componente ceramico, responsavel por vedar a parte inferior do cadinho e
impedir que parte do material no estado liquido desca para o interior do bocal
antes do inicio da atomizacao [10, 76].

Apdés o material estar totalmente no estado liquido, uma pequena pressao
€ direcionada na camara de fuséo e entdo, com o acionamento vertical do “Stop
Rod” e o auxilio dessa pressao, o metal liquido flui até a camara de atomizagao
gue esta localizada na regido inferior do forno de indugéo. Vale ressaltar que,
minutos antes da liga atingir sua temperatura de fusdo, o bocal é aquecido por
um sistema interno do préprio atomizador, fazendo com que o material ndo
venha a se solidificar no interior do capilar, impedindo a vazéo do restante do
material que se encontra no cadinho [10, 76].

O processo que foi realizado neste trabalho ocorreu por um bocal de
acoplamento fechado, ou seja, no momento em que o0 material saiu de uma zona
de “alta pressao” (cadinho) para uma zona de baixa pressdo (camara de
atomizacao), 0 mesmo ja entrou em contato com os jatos de gas inerte (nesse
caso, argonio), onde é aplicada uma taxa de resfriamento no material (da ordem
de 10* a 10° K/s).
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Ao final do processo de atomizagdo a gas, o p6 mais grosseiro (=75 -
90% dos po6s obtidos) é coletado na garrafa principal. Ja o p6 mais fino
(geralmente, abaixo de 20 um) é coletado em um reservatério lateral que é
chamado de “ciclone” [77, 78], ambos representados também na Figura 2.10.

Regido de alta pressao Bobina de
Stop rod indugéo
Bocal de
Material atomizacgao
fundido
Fluxo de gas
N Regi&o de baixa presséo
Camara de
atomizacao ! Spray
Ciclone
Garrafa
principal

Figura 2.10 - Esquema ilustrativo do atomizador a gas. Adaptado de [78].

A atomizacdo a gas pode eventualmente gerar resultados indesejados
guando os parametros ndo sao ajustados nas condicdes otimizadas, nesse caso
ela pode oferecer uma heterogeneidade de particulas quanto a morfologia e
tamanho [79]. Por exemplo: particulas finas que sofreram altas taxas de
resfriamento podem se chocar com particulas maiores no estado semi-soélido e
com isso, podem se unir por soldagem na superficie dessas particulas

grosseiras, formando as chamadas particulas satélites, o que prejudica
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extremamente a fluidez do p6 metalico futuramente para o processo de L-PBF
[10, 77, 80-82].

2.5 Manufatura aditiva de metais — Fusdo em leito de po a laser (L-PBF)

A fusdo em leito de p6 a laser (L-PBF) € a principal técnica de manufatura
aditiva de metais, podendo ser chamada também de fusédo seletiva a laser (SLM)
[24]. Através dessa técnica, pecas com geometrias complexas sdo produzidas
camada por camada até o preenchimento completo de seu volume. A Figura 2.11
mostra o principio de funcionamento do método de L-PBF. Inicialmente, uma
camada de p6 de espessura pré-determinada € colocada sobre um determinado
substrato (Figura 2.11 (a)). Em seguida, ocorre a fusédo seletiva de regides da
camada de po (Figura 2.11 (b)) de acordo com um modelo da peca projetado em
um software CAD. Cada camada € uma fina seccdo do modelo e quanto mais
fina esta for, mais préxima do modelo sera a peca final. O substrato € entéao
recuado para o interior da camara (Figura 2.11 (c)) e uma nova camada de po €
colocada, ocorrendo novamente a fusao seletiva por laser. O metal fundido adere

a camada anterior e se solidifica rapidamente. O processo se repete até que a

peca final seja obtida [83].

Figura 2.11 - Sequenciamento esquematico do processo de L - PBF (ou SLM).
(a) Uma camada de p6 € colocada em um substrato. (b) O feixe de laser ira entdo
fundir regibes da camada de pé definidas previamente através do desenho
projetado em CAD. A regido fundida ira solidificar rapidamente, formando parte
da peca. (c) Na etapa seguinte, o substrato € recuado para o interior da camara
e uma nova camada de p6 é colocada. O processo entdo se repete até que a

peca desejada seja obtida [83].
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Uma das principais caracteristicas desse tipo de processamento é a
versatilidade. Através dessa técnica, torna — se possivel a producdo de pecas
com formas e, dimensdes variadas com elevada precisao dimensional. Designs
especiais como scaffolds e pecas com varios canais internos podem ser
fabricadas e suas densidades customizadas. E importante mencionar que esses
tipos de pecas s6 podem ser fabricados pelo método de manufatura aditiva [24].
Outra vantagem € a possibilidade de reaproveitamento da matéria-prima, uma
vez que o po ndo utilizado durante a fuséo a laser pode ser reciclado e utilizado
em producdes subsequentes. Essa técnica possui menos de 30 anos de uso e
tem sido utilizada principalmente na producéo de pecas de ligas tradicionais a
base de Fe [84, 85], Ti [86, 87], Al [88, 89] e Ni [90, 91].

Embora conceitualmente simples, sabe-se que o processo de L-PBF é
influenciado por mais de 100 variaveis diferentes [6] e faz-se necessario um
estudo minucioso da influéncia dos principais parametros na qualidade da peca
a ser produzida. Entre eles destacam — se as caracteristicas gerais do po e do
laser.

A composicdo quimica do po é importante pelas propriedades que ela
confere. Por exemplo, caracteristicas como condutividade térmica, capacidade
térmica, calor latente de fusdo e ponto de fusdo influenciam diretamente no
balanco de calor do processo. Baixas pressfes de vapor podem levar a
indesejada evaporacédo de material e a refletividade no comprimento de onda do
laser utilizado pode levar ao requerimento de maior ou menor fornecimento de
energia [4, 6, 53]. O p6 deve apresentar uma distribuicdo Gaussiana de tamanho
de particulas, com tamanho médio inferior a 75 um [10, 77].

Uma distribuicdo homogénea de tamanho de particulas assegurara maior
fluidez do p6é metalico e uniformidade da poca de fusdo, permitindo que
particulas menores preencham os espacos vazios deixados pelas maiores. Isso
resulta em uma maior densidade e, consequentemente, em melhores
propriedades mecanicas para a peca processada. A literatura demonstra que o
tamanho médio do po (dso) deve ser menor que 63 um, porém o tamanho nao
pode ser muito pequeno, uma vez que aglomerados podem ser formados, o que

prejudica a fluidez do pé. A morfologia também é uma caracteristica bastante
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importante [21]. Particulas com morfologia esférica possuem maior fluidez e
consequente maior empacotamento, o que auxilia na uniformidade das camadas
ao serem processadas. Além disso, auséncia de porosidade e particulas
satélites sdo importantes, uma vez que melhoram as propriedades mecanicas
do produto final e 0 desempenho do po, respectivamente. Ademais, pode-se citar
a rugosidade superficial, que influencia na absorvidade da energia do laser. Pos
com uma alta umidade tem sua fluidez diminuida e por isso devem passar por
processos de secagem depois da fabricacéo e serem estocados em lugares com
atmosfera controlada [92, 93].

Devido a natureza dos pés usados na manufatura aditiva, que geralmente
possuem particulas de tamanho menor em comparacdo aos utilizados em
processos convencionais de metalurgia do po, € crucial controlar a oxidagao das
particulas. Mesmo apés o processo de manufatura aditiva, residuos de Oxidos
podem persistir. No que diz respeito ao uso do laser, variaveis fundamentais
incluem seu comprimento de onda e poténcia. O comprimento de onda €
essencial para garantir a absorcdo adequada de energia, enquanto a poténcia
determina a quantidade de calor transferido ao material. Além das caracteristicas
fisicas e quimicas mencionadas, 0s parametros operacionais sédo igualmente

importantes e serdo discutidos no proximo topico.

2.5.1Parametros de processamento

Aspectos como espessura da camada de po, velocidade de impresséao,
poténcia do laser, estratégia de varredura e distancia entre as trilhas exercem
influéncia direta sobre o equilibrio térmico, distribuico de tensdes internas,
velocidade e precisdo da producdo. Esses elementos estdo exemplificados na

Figura 2.12 para facilitar a compreenséo [4].
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Figura 2.12 - Demonstracédo das variaveis de entrada de um processo de L-PBF e
seus padrdes de varredura usuais. No sentido superior para a parte inferior temos:

Meandro — Unidirecional —» Tabuleiro de Xadrez. Adaptado de [97].

A poténcia do laser regula a quantidade de energia transmitida ao material
irradiado. Materiais altamente reflexivos, como ligas de aluminio e ligas a base
de cobre, exigem alta poténcia para fusdo completa, caso contrario, a fusao
parcial resulta em preenchimento inadequado da poca de fusdo apds a
solidificacéo, gerando defeitos internos. Além de influenciar a eficiéncia de fuséo,
a poténcia do laser determina o tamanho e a continuidade das trilhas,
impactando a integridade estrutural das pecas [93-95].

O espacamento entre as trilhas deve permitir sobreposicéo suficiente para
garantir a ligacdo metallrgica da peca em construcao. Excesso de sobreposicéo
aumenta o tempo de fabricagdo, prolongando o tempo do processo.
Espacamentos amplos imp&em restricbes a espessura maxima da camada,
resultando em tempo adicional de processamento e lacunas entre as camadas
devido a falta de fusdo completa. Semelhante a poténcia do laser, a velocidade
de varredura regula as taxas de fuséo e solidificacdo. Velocidades mais lentas
prolongam o tempo de fusao, afetando a microestrutura e controlando o tamanho
da trilha [94].
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A espessura da camada deve ser adequada para a fabricagdo cumulativa
da peca, evitando defeitos como falta de adesé&o e fusédo incompleta, que
prejudicam a integridade estrutural e as propriedades para futuras aplicagdes.
Camadas mais finas geralmente resultam em uma superficie mais suave e
menos rugosa, devido a maior precisdo na deposicdo do p6. Em contraste,
camadas mais grossas podem levar a uma superficie mais aspera e irregular,
afetando a qualidade final da peca [94].

Os padrdes de varredura usualmente encontrados na literatura como,
meandro, unidirecional e tabuleiro de xadrez, estabelecem o percurso do laser
dentro de uma camada (ilustradas anteriormente na Figura 2.12). Ja a estratégia
de varredura define variacdes nos padrdes entre as camadas, como a rotacao
da orientacdo ou a digitalizacdo multipla (refusdo). Essas abordagens sao
frequentemente utilizadas para reduzir defeitos e controlar a microestrutura [92,
96, 97].

Uma das caracteristicas fundamentais para obter a liga estudada neste
projeto de dissertacdo € a alta taxa de solidificacao inerente ao processo de L-
PBF, a qual varia aproximadamente de 102 — 102 K/s [92, 93]. Como mencionado
anteriormente, essa condicdo possibilita a formacdo de uma microestrutura fora
do equilibrio, o que permite a formagao de fases QC’s metaestaveis. A taxa de
resfriamento é diretamente proporcional a velocidade de varredura do feixe e
inversamente proporcional a poténcia utlizada [4]. Em contrapartida, a
densidade relativa da peca obtida através da técnica de L-PBF é diretamente
proporcional a poténcia do feixe [6]. Portanto, para garantir a obtencdo de uma
peca com microestrutura fora do equilibrio, de alta qualidade e densidade
adequada, é essencial alcancar uma correlacdo precisa entre velocidade e
poténcia.

Uma das métricas frequentemente empregadas para otimizar parametros
de processo € a densidade de energia. A forma mais comum de densidade de
energia encontrada na literatura é a densidade de energia volumétrica (DEV, em

J/mm3) [97], a qual é calculada de acordo com a Equacéo 2.1.
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__P J i
DEV — Dt [mm3] (Equagéao 2.1)

Onde:

P — Poténcia do laser [W];

v = Velocidade de varredura [mm/s];
h — Distancia entre as trilhas [mm];

t - Espessura entre camadas [mm].

No entanto, essa abordagem simplificada de caracterizacéo e otimizacao
de processo, que se baseia em quatro dados de entrada (mediante a Equacéo
2.1), ndo consegue abarcar completamente toda a complexidade dos processos
de manufatura aditiva, especialmente quando se trata do processo de L-PBF.

Thomas et al. [98] propuseram alternativas, utilizando diagramas de
processo normalizados para analisar a evolucéo dos defeitos e da microestrutura
do material. Foi desenvolvido uma formula normalizada para a densidade de
energia (DE), considerando parametros do processo e propriedades do material,
como absortividade (A), densidade (p), capacidade térmica especifica (Cp),
temperatura de fuséo (Tr) e temperatura inicial do leito de p6 (Tp). Contudo, a
falta de dados sobre a absortividade de materiais em p6 é uma limitacéo, levando
a utilizacdo de valores da literatura, geralmente obtidos para placas de metal
limpas e polidas, ou superficies oxidadas asperas [97].

Pesquisas adicionais em relacéo aos parametros do processo (velocidade
e poténcia) e a absortividade dentro da poca de fusdo indicaram que a
absortividade do aluminio foi ligeiramente superior aos valores da literatura,
possivelmente devido a reatividade do material e a presenca de Oxidos nas
pocas de fusdo. Além disso, observou-se um aumento significativo na
absortividade efetiva com o aumento da velocidade de varredura em altas
poténcias de laser (>200 W) [99]. Embora evidencie a complexidade desse
processo, a literatura sugere que a equacao 2.1 ainda pode oferecer insights

valiosos em relacdo aos pardmetros do processo [97].
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2.6 Fusdo em leito de po a laser de ligas de aluminio

A microestrutura das ligas de aluminio fabricadas por L-PBF (ou, as-built)
tem sido amplamente documentada na literatura. Devido a natureza do processo
em si, as pecgas construidas sao intrinsecamente anisotropicas. Como ilustrado
na Figura 2.13 (a), ao longo da diregdo de construgdo, normalmente referida
Ccomo eixo z, as pecas consolidadas consistem em uma pilha continua de pocas
de fusdo solidificadas com uma forma semicilindrica. Por outro lado, essas
estruturas aparecem no plano xy (ou seja, perpendicular a direcdo de
construcéo) como faixas arredondadas ou alongadas (Figura 2.13 (b)), refletindo

assim a estratégia de varredura a laser [100].

Figura 2.13 - Microestrutura representativa da liga AISilOMg por L-PBF: (a)
Secao longitudinal (ou direcéo de construcéo) - (Plano XZ); (b) Secao transversal
(Plano XY). Adaptado de [100].

O impacto da solidificacéo rapida na microestrutura das ligas de aluminio
pode ser delineado em trés aspectos. Primeiramente, surgem mudancas
constitucionais devido ao alto grau de super-resfriamento durante a rapida
solidificacdo, podendo resultar até mesmo em solidificacdo sem segregacdo. Em
segundo lugar, ocorre o refinamento da microestrutura, sendo a velocidade da
interface de solidificacdo intimamente relacionada ao grau de refinamento
microestrutural. Por fim, observa-se a formacao de fases metaestaveis, além de
estruturas amorfas e fases quasicristalinas que podem se formar dependendo
da liga de estudo, mesmo em taxas de resfriamento modestas. As caracteristicas

microestruturais intrinsecas comuns em ligas de aluminio apds a solidificacao



35

rapida incluem refinamento das estruturas, reducéo no espagcamento dos bragos
dendriticos, diminuicdo nos padrées de segregacdo, alargamentos na solucao
sélida de elementos de liga no a-Al primario (efeito de captura de soluto) e a
formacdo de fases cristalinas metaestaveis, amorfas e quasicristalinas [92, 93,
97, 100].

No processo L-PBF, a solidificacdo se inicia geralmente de forma
epitaxial, na base da pista, nos graos formados na camada anterior. Os graos
cristalinos entdo comecam a crescer em direcdo ao centro do liquido na forma
de cristais colunares. A orientacdo de crescimento mais favoravel para o
aluminio é <001>. Graos crescendo ao longo desta orientacdo, e
perpendiculares aos contornos da poca de fusdo, continuam crescendo para
dentro da poca (Figura 2.14 (a - c)). No entanto, os graos crescendo nha mesma
orientacdo, mas na direcdo da isoterma da borda, séo inibidos e se desenvolvem
apenas em uma curta distancia. Esse fendbmeno € denominado crescimento
preferencial [97, 101, 102]. Na Figura 2.14 (d), observa-se uma estrutura celular
refinada na liga AISilOMg dentro da poca de fusdo. Enquanto isso, na Figura
2.14 (e), uma imagem de campo escuro de alto angulo (do inglés, high-angle

anular dark-field — HAADF) permite uma analise mais detalhada.
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Figura 2.14 — Liga de Aluminio fabricada por L-PBF: (a) Mapa de graos via
EBSD; (b) Demonstracédo dos graos alongados com o crescimento preferencial
na direcdo <001> (centro da poca de fusdo); (c) Figura destacando a regido
mostrada em (d); (d) Células paralelas a direcdo de construcéo; (e) Imagem de
HAADF da regido de andlise demonstrando o contraste atdmico entre Al e Si.
Adaptado de [101,102].

A solidificacdo da poca fundida no processo de L-PBF é influenciada
principalmente pela densidade de energia do laser e pelo tempo de interacéo
entre o laser e o material. O gradiente de temperatura (G) é derivado da variacéo
da temperatura (T) em relacdo a posicao (x), representado por dT/dx. A taxa de
solidificacéo, ou taxa de velocidade da interface sdlido-liquido (R), € derivada da
variacdo da posicao (x) em relacdo ao tempo (t), representada por dx/dt. A taxa
de resfriamento € a variacdo da temperatura (T) em relacdo ao tempo (1),
expressa como dT/dt, que é igual ao produto do gradiente de temperatura (G) e
a taxa de solidificacdo (R). Um aumento na taxa de resfriamento G-R pode
aprimorar o super-resfriamento do fundido e refinar os grdos. Conforme a relacéo
G/R aumenta, a morfologia do cristal passa de dendritica para celular e,
finalmente, para planar. A escala e o tipo de microestrutura sdo controlados por

G'R e G/R, respectivamente. Na Figura 2.15 é possivel verificar as estruturas
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formadas mediante a relacao do gradiente (G) e da velocidade da interface sélido
— liquido (R) [92, 93, 100].

G/R

Determina a morfologia da
estrutura de solidificagao.

(G.R)

Determina o tamanho da
estrutura de solidificagao.

(G.R)

Alta taxa de solidificagao
(Estrutura Refinada)

Bah;aGl I;a)zio [ GR]

Baixa taxa de solidificagido
(Estrutura Grosseira)

Gradiente de Temperatura (G)

Taxa de Solidificacao (R)

Figura 2.15 - O efeito do gradiente de temperatura e da taxa de crescimento (ou
seja, velocidade de interface) no tamanho e morfologia dos gréos. S e L representam

sélido e liquido, respectivamente. Adaptado de [103].

De acordo com a Figura 2.15, a microestrutura evolui de planar para
celular, colunar dendritica e equiaxial com a reducdo subsequente de G/R.
Portanto, a estrutura de solidificacdo geralmente exibe uma variedade de tipos
de graos.

A extensdo do refinamento do grdo depende da taxa de resfriamento
(G.R). Uma taxa de resfriamento mais alta no nucleo da poca fundida resulta em
graos mais finos do que aqueles na borda da poca fundida. Portanto, as
microestruturas das ligas de aluminio por L-PBF podem ser controladas
ajustando os parametros de processo. Uma baixa velocidade de varredura do
laser e uma alta poténcia do laser podem aumentar a densidade de energia e 0
tempo de interacdo entre o laser e o material, aumentando assim o tempo de
solidificagcéo e as temperaturas do fundido e do material de base, o que induz
baixo gradiente de temperatura (G) e taxa de resfriamento na interface de

solidificagédo (R), causando uma microestrutura relativamente grosseira. Em
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contraste, uma baixa poténcia do laser e uma alta velocidade de varredura
inibem o crescimento dos grdos. A taxa de resfriamento também tem uma
influéncia importante no tamanho do espacamento do braco dendritico [92].
Mediante a otimizacdo dos parametros para obter uma combinacéo ideal
entre microestrutura e desempenho, compreende-se que a estrutura do gréo
exerce uma influéncia significativa nas propriedades do material. O tamanho dos

graos desempenha um papel crucial na resisténcia mecanica, conforme

demonstrado pela relacdo de Hall-Petch (oy = 00 + k+/d), que estabelece que
o limite de escoamento (oy) de policristais é inversamente proporcional a raiz
guadrada do tamanho do grdo (d), onde oo € a tensdo de escoamento
(independentemente do tamanho do gréao) e (k) € uma constante do material. As
elevadas taxas de resfriamento durante o processo de fabricagdo tornam a
técnica de L-PBF uma escolha excelente para a obtencdo de microestruturas
finas, promovendo melhorias nas propriedades mecanicas em comparagao com
métodos convencionais de fundicao [93].

O tamanho de gréo tipico das ligas de aluminio produzidas por L-PBF (=
= 50 um) geralmente se enquadra na relacdo de Hall-Petch original, resultando
em um aumento da resisténcia. No entanto, conforme abordado anteriormente,
muitos graos tendem a adotar uma morfologia colunar em vez de equiaxial na
direcdo de construcdo, o que pode gerar anisotropia nas propriedades
mecanicas. Além disso, 0 aumento da resisténcia da liga pode ser aprimorado e
ajustado por meio do controle das fases eutéticas, precipitados, dispersoides,
intermetalicos e fases metaestaveis [92, 93, 100].

Até o presente momento, a investigacdo em manufatura aditiva utilizando
ligas de aluminio tem sido relativamente limitada em comparacdo com outras
ligas. Diversos desafios ocorrem, incluindo a formacao de 6xidos na superficie
dos pds, a baixa absorcdo de energia por parte das ligas de aluminio em
determinados comprimentos de onda de laser comuns, e a alta condutividade
térmica do material. Especificamente, a combinacdo de alta condutividade
térmica e baixa absorcao de energia demanda o uso de poténcias elevadas para
fundir o pd, o que pode resultar em vaporizagdo desigual, especialmente dos

elementos de liga de baixa pressao de vapor, como zinco (Zn) e magnésio (Mg)
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[93, 97, 103, 104]. Tal cenario pode ocasionar heterogeneidades na peca final
produzida. Como resposta a isso, novas composic¢des de ligas de aluminio estao
sendo desenvolvidas, ampliando o espectro de ligas consolidadas para utilizagcéo
em manufatura aditiva. Entre essas composi¢cOes, destacam-se as ligas de
aluminio formadoras de fase QC, as quais exibem propriedades mecéanicas
atrativas em altas temperaturas [34, 41].

2.6.1 Ligas de aluminio formadoras de fase quasicristalina fabricadas por
manufatura aditiva

Em menos de uma década, pesquisadores tem contribuido para o
desenvolvimento de novas ligas a base de aluminio formadora de fases QC’s
através da MA, o que tém demonstrado excelentes vantagens quando
comparadas com determinadas ligas convencionais a base de aluminio [6].

Estudos desenvolvidos por Kang et al. [39] através da técnica de L-PBF
utilizando como matéria prima a mistura de pos metalicos de AlesCuxoFe10Crs e
aluminio puro sob uma atmosfera de argonio, tém demonstrado as influéncias
dos parametros de processo (poténcia do laser e velocidade de varredura) na
microestrutura, dureza e comportamento ao desgaste (ball on disk) e foram
investigadas com énfase no tamanho e morfologia da fase QC. Para os estudos
realizados, os autores fabricaram cubos com dimensdes de aproximadamente (8
X 8 x 8 mm?) sobre um substrato de aluminio aquecido a 150°C para minimizar
guestdes relacionadas ao gradiente térmico em que as amostras seriam
submetidas.

Em andlise de DRX, os autores constataram que o p6 da liga exibia picos
identificados da fase QC metaestavel (AlssCuxoFe1oCrs) com uma pequena
fracio da fase CuAl. Ap6s o0 processo de L-PBF, a fase
AlesCuzoFe10Crs desaparece e uma nova fase QC (Alg1FesCrs) é gerada. Assim,
um compasito consistindo principalmente de a-Al e AloiFesCrs (fase QC). Além
disso, os autores observaram uma reducdo na intensidade do pico
correspondente a fase QC a medida que a poténcia do laser aumentava,
sugerindo o inicio de sua decomposi¢do com tempos mais longos de exposi¢cao

ao feixe. Esse comportamento foi atribuido ao aquecimento continuo das
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camadas inferiores, provocado pela energia acumulada durante o
processamento, 0 que acelerou a transformacéao da fase quasicristalina.

Em relacdo a poténcia do laser na construcdo das amostras, é relatado
gue para poténcias na faixa de 175 W houve a formacéo de fases QC'’s refinadas
e um constituinte eutético ultrafino (ndo demonstrado pelos autores); no entanto,
guando a poténcia do laser passa para 200 W, a morfologia das fases QC’s
torna-se distorcida e chegam até 1 um, onde os autores afirmam a sua
decomposicdo em fases estaveis. Para 225 W, as fases decompostas chegam
em torno de 3 uym. Na Figura 2.16 € possivel verificar as microestruturas

relatadas pelos autores e as amostras fabricadas sob o formato de cubos (8x8x8

mm3).

ERLE, R S

225W 225W 225W 200W 200W 200W 175W 175W 175W
4 m/s 2 m/s 1 m/s 4 m/s 2 m/s 1 m/s 4 m/s 2 m/s lm/s‘-'

Figura 2.16 - Amostras da liga AlssCuzxFe1oCrs, (L-PBF) a) Microestrutura
refinada com a presenga da matriz a-Al, fases QC’s (Alo1FesCrs) — 175 W; b)
Matriz a-Al e fases QC’s decompostas (1 ym) — 200 W; c) Fases QC’s
decompostas que chegam até 3 ym — 225 W e d) Amostras em formato de cubo

apos o processo de L-PBF. Adaptado de [39].

Como observado na Figura 2.16, mesmo com as melhores condi¢des
definidas pelos autores, as amostras ainda apresentaram uma alta fracdo de
trincas em seu volume. Essas trincas comprometeram a integridade estrutural

das pecas.
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Recentemente, Aradjo et al. [4, 6, 41] realizaram um estudo detalhado a
respeito da processabilidade de trés ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti através da
técnica de L-PBF com o objetivo de produzirem pecas de alta densidade e alta
resisténcia em elevadas temperaturas. Os autores realizaram a atomizagéo a
gas das ligas: AlgsFexCr2Tiy, AlgsFesCr2Tiz, AleiFesCraTiz (denominadas de P1,
P2 e P3), onde a principal matéria-prima foi obtida através de latas de aluminio
recicladas, o que contribui para um desenvolvimento de ligas sustentaveis. A
principio, os pds obtidos na faixa de 20 a 75 ym foram fundidos usando os
seguintes parametros: didametro do laser de 60 um, uma estratégia de varredura
unidirecional, espessura da camada de 30 um, espagcamento entre trilhas de 102
pm e também, para cada camada, os vetores de varredura foram girados em 79°
até finalizacéo de amostras em retangulos de 4 x 4 x 8 mm2,

Em relacdo a variagdo de parametros como: velocidade de varredura e
poténcia do laser, os autores trabalharam com um intervalo de velocidades que
variavam de 200 — 900 mm/s em intervalos de 100 mm/s; ja a poténcia do laser
foi variada em um intervalo de 100 a 350 W, nesse caso o intervalo era a cada
50 W. Para os p6s metalicos na faixa de 32-45 um, foi relatado que a liga com
maior teor em aluminio (P1) apresentou menor quantidade de fases QC’s, o que
ja era esperado mediante a menor quantidade de elementos de liga.

Para a janela de processamento dos autores, eles constataram que a
porosidade das amostras produzidas por L- PBF é afetada pela poténcia do laser
e velocidade de varredura e, quanto mais rica a liga Al-Fe-Cr-Ti se torna em Fe,
Cr e Ti, mais dificil € a sua processabilidade. Assim sendo, as combinacfes que
promoveram menor porosidade das amostras foram 150 W com 700 mm/s para
P1, 200 W com 900 mm/s para P2 e 100 - 150 W com 500 mm/s para P3. As
maiores dimensdes das pocas fundidas obtidas pelas janelas de processamento
dos autores foram em alta poténcia do laser (> 250 W) ou baixa velocidade de
varredura (< 300 mm/s).

Por meio da obtencdo de uma microestrutura com uma matriz
predominante de a-Al e a presenca de fases nanométricas de QC's no nucleo da
zona fundida, além de fases cristalina na regido da borda da poca de fuséo, os

autores alcancaram uma melhoria significativa das propriedades mecénicas. A
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combinacdo das nanoparticulas icosaédricas de QC's, das fases coalescentes e
dos graos refinados de a-Al resultou em um aumento notavel da microdureza,
atingindo aproximadamente 180,33 HV. A 400°C a resisténcia a compressao
final foi medida em 262 + 9,8 MPa, com um limite de escoamento de 140 + 13
MPa. Além disso, observou-se uma ductilidade extensiva a compresséao de 50%
a 400 °C, superando muitas ligas de aluminio comumente processadas em altas
temperaturas.

No requisito de morfologia e decomposicao das fases QC'’s, foi relatado a
formacédo de duas regibes diferentes nas pocas fundidas, sendo elas: uma
estrutura i-QC/a-Al ultra-refinada e uma zona termicamente afetada (ZTA)
refinada, com a presenca de QC, a-Al e fases aproximantes advindas da fase i-
QC. A porcentagem da estrutura composta ultra - refinada foi afetada pelos trés
parametros investigados. No entanto, a poténcia do laser é o principal fator que
controla a taxa de resfriamento, que influenciou diretamente na estrutura do
composito. Isso também foi reportado posteriormente por Li et al. [14] através da
construcéo de trilhas em uma liga quinaria formadora de fase QC do sistema Al-
Cr-Co-Mn-Zr. As combinacfes de parametros que maximizaram a porcentagem
de area ultra - refinada foram 200 W e 800 mm/s para P1; 200 W e 900 mm/s
para P2 e 250 W com 900 mm/s para P3. Esses conjuntos de parametros
promoveram as menores dimensdes das pocas fundidas, o que comprovou a
dependéncia entre a formacdo de uma area ultra - refinada e altas taxas de

resfriamento.

2.7 Tenacidade a fratura

A tenacidade a fratura € a capacidade de um material resistir a
propagacdo de trincas e absorver energia até a fratura, mesmo quando
apresenta defeitos internos, como trincas pré-existentes ou outras imperfeicoes.
Essa propriedade é extremamente importante em aplicacbes estruturais e €
geralmente utilizada como um dos critérios para a selecdo de materiais para
essas finalidades. A Figura 2.17 mostra os valores de tenacidade a fratura de
varios materiais em funcéo de sua resisténcia mecanica. Os melhores materiais

para aplicacdes estruturais devem combinar elevada resisténcia mecanica com
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alta tenacidade a fratura; portanto, eles devem estar posicionados no canto
superior direito da Figura 2.17. Como mostrado na figura, os materiais com as
melhores combinac¢des de tenacidade a fratura e resisténcia mecanica sao os
metais [105].
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Figura 2.17 - Tenacidade a fratura versus resisténcia mecanica para varios
materiais. Adaptado de [105].

A fratura de um material geralmente ocorre em 3 etapas: formacao,
propagacéo da trinca e fratura catastréfica. A trinca quase sempre € formada na
superficie mas pode também ser formada em pontos de concentracéo de tenséo
como contornos de graos triplos, inclusbes e porosidade. A propagacéo ira
depender da microestrutura e dos mecanismos de tenacificacao (por exemplo,
transformacfes de fases induzidas por deformacdo). Quanto maior sdo 0s
obstaculos a propagacao da trinca, maior é a tenacidade a fratura do material
[106].

A tenacidade a fratura € uma propriedade fundamental dos metais e vai
depender principalmente da composicdo quimica, temperatura, taxa de

deformacé&o e microestrutura. A diminuicdo da temperatura e aumento da taxa
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de deformacdo acarreta em uma diminuicdo da tenacidade a fratura
principalmente devido a maior dificuldade da movimentagdo de discordancias
nessas condi¢cdes, o que diminui a capacidade de deformacao plastica do
material. O aumento da tensdo de escoamento através de solucdo solida,
formacdo de precipitados ou encruamento geralmente também diminui a
tenacidade a fratura pelo mesmo motivo. Um fator bastante importante € o
tamanho de grao, sendo que geralmente um aumento na tenacidade a fratura
acontece quanto menor o tamanho de grdo, desde que as outras variaveis
microestruturais sejam mantidas constantes (fases presentes, porosidade, etc).
Esse aumento vem principalmente devido a maior dificuldade de propagacao da
trinca [107].

Para obter um material com uma alta tenacidade a fratura devem ser

considerados [107]:

I. Inclusdes, porosidade, “cantos vivos” e defeitos superficiais devem ser
evitados pois concentram tensdo e aumentam a propensao do material ao
surgimento de trincas;

ii. Caso ocorra precipitados no material, essas particulas devem ser
pequenas, esféricas, homogeneamente dispersas e com fracdo
volumeétrica apropriada. Isso ira reduzir o empilhamento de discordancias
no material, que podem ser fontes de trincas e poderao dar inicio a fratura;

iii. O material deve apresentar pequeno tamanho de grdo com o intuito de
dificultar a propagacdo da trinca e minimizar a tensdo gerada no
empilhamento de discordancias;

iv.  Mecanismos de tenacificacdo podem ser adicionados como, por exemplo,
transformacdes de fase durante deformacado, para promover uma maior

deflexdo da trinca e consumo de energia durante a fratura.

Existem varias formas de investigar a tenacidade a fratura de metais
como o ensaio de tenacidade a fratura em deformacéo plana (Kic), 0 ensaio
CTOD (crack-tip opening displacement), a integral J e 0s ensaios qualitativos

de impacto Charpy e Izod. O ensaio de K¢ é utilizado para materiais frageis
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ou de alta resisténcia e com limitada ductilidade, que seguem a mecanica da
fratura linear-elastica (MFLE). J& os ensaios CTOD e integral J sédo utilizados
para materiais que apresentam uma consideravel zona plastica antes da
propagacdao instavel da trinca, em um regime elasto-plastico (MFEP). Esses
dois métodos geralmente sdo os mais utilizados na caracterizacdo de acos
estruturais [108].

2.7.1 Ensaio de tenacidade a fratura para metais através do método K¢

A determinagdo da tenacidade a fratura Kic € essencial para avaliar a
resisténcia dos materiais a propagacao de trincas sob carregamento. A norma
ASTM E399 estabelece o procedimento padrdo para esse ensaio, fornecendo
diretrizes claras para a preparacao do corpo de prova, a execucao do teste e a
validacéo dos resultados. O ensaio pode ser realizado utilizando um corpo de
prova do tipo SE(B) (Single Edge Notched Bend), onde uma trinca pré-existente
€ submetida a um carregamento de flexdo de trés pontos [109].

Para realizar o ensaio, € fundamental preparar corpos de prova com
dimensdes especificas, como largura (W), espessura (B), espessura com
entalhes laterais (Bn) quando aplicavel, e o comprimento da trinca (a). As
propor¢cdes recomendadas sdo que a espessura (B) seja aproximadamente
metade da largura (W), e o tamanho da trinca (a) deve ser entre 0,45 e 0,55
vezes a largura (W). O corpo de prova é entdo posicionado em uma maquina de
ensaio de flexdo com uma distancia entre apoios (S) definida, onde é submetido
a um carregamento monotodnico crescente até a fratura [109].

Durante o ensaio, sdo registrados a carga (P) e o deslocamento (V). A
partir desses dados, sdo determinados os valores de pico (Pmax) € (Pg), onde Pqg
€ a carga correspondente ao ponto de desvio da linearidade inicial da curva

carga-deslocamento. A Equacéo 2.2 demonstra 0 método para calcular Kg.

Po*S ai ~
Ky = (\/%TW) f (W) (Equacédo 2.2)
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Onde f (%) € uma funcdo geométrica especifica para a configuracao do

corpo de prova. Para que o valor de Kq seja considerado como Kic, devem ser
atendidos critérios especificos de validade. Primeiramente, o tamanho da

ligadura (W-ai) deve ser maior ou igual a 2,5.(:—2)20nde oys € a resisténcia ao
escoamento de 0,2% do material. Além disso, a razéo (Pmax/Pq) deve ser menor
ou igual a 1,10. A espessura (B) também deve satisfazer as proporcoes
especificadas na norma para garantir a precisdo do ensaio [109].

Se o0 ensaio ndo atender a qualquer um desses critérios, serd necessario
utilizar um corpo de prova maior ou revisar as condicbes do teste. A
conformidade com esses critérios € fundamental para assegurar que os valores
de Kic obtidos sejam precisos e confiaveis, proporcionando uma avaliacéo
robusta da tenacidade a fratura do material.

Durante o ensaio de Kic um registro de carga aplicada em funcdo do
deslocamento da abertura do “clip-gage”, resulta normalmente em uma das trés

curvas mostradas na Figura 2.18.
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Figura 2.18 - Tipos de curvas de carga versus deslocamento obtidas para

diferentes condic6es e materiais em um ensaio de Kic. Adaptado de [109].
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O valor condicional (Pg) é determinado pela linha secante (OPs), que
passa pela origem (ponto O) do registro do teste com uma inclinagéo (P/V)s igual
a 0,95, ou seja, com uma inclinagéo de 5 graus menor que a da curva do ensaio.
Aqui, (P/V)o é a inclinacdo da tangente OA a porcao linear inicial do registro,
entre os limites de forca inferior P_e superior Py. Na pratica, a origem (ponto O)
ndo esti necessariamente na intersecdo dos eixos de deslocamento e forgca. O
ponto O esta na linha de melhor ajuste através da porcéo linear inicial do registro
e na interse¢édo dessa linha de melhor ajuste com o eixo de deslocamento.
Assim, ao calcular a linha secante OPs, 0 ponto de rotacdo do ajuste de
inclinagdo deve estar na interse¢ao da linha OA com o eixo de deslocamento.

Portanto, o valor da forgca Pq € entdo definido da seguinte forma: se a forca
em todos os pontos do registro que precedem Ps for menor que Ps (Tipo 1), entdo
Ps € Pq; entretanto, se houver uma forca maxima anterior a Ps que a exceda
(Tipo 1), entdo essa forgca maxima é Pq. Por fim, se a forca maxima registrada

no ensaio anteceder Ps, entdo Pq seré igual a Pmax (Tipo 1l1).

2.7.2Tenacidade a fratura de ligas de aluminio formadora de fase
guasicristalina

De acordo com estudos realizados por Koster et al [110], os autores
prepararam amostras das ligas AlssCussFe7, AlssCuzsFeio e Als7.6Cuzg1Fess,
todas formadoras de fase QC estavel. Eles utilizaram um forno de inducéo para
a producéo de amostras com dimensdes de 100 x 24 x 24 mm. Posteriormente,
realizaram testes de tenacidade a fratura utilizando o método de flexdo em trés
pontos, no entanto, ndo mencionaram a norma utilizada para a realizacdo dos
testes.

Os resultados obtidos demonstraram que as ligas AlssCussFer e
Ale7.6Cu29.1Fe33 exibem uma maior resisténcia a propagacgdo da trinca com o
aumento da carga aplicada. Nessas duas ligas, a microestrutura revelou a
presenca de fases como Al12Cu e particulas quasicristalinas (QC). Em contraste,
a liga AlesCuzsFeip apresentou um comportamento bastante diferente. A
resisténcia a propagacao da trinca aumentou ligeiramente com o aumento da

carga aplicada. Esta liga continha apenas fases cristalinas em sua
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microestrutura, tais como AlsFes, Al;CuzFe e Al12Cu, e apresentou um valor baixo
de Kic ~ 1,09 + 0,29 MPa-\/m.

Como contribui¢cdes finais, os pesquisadores demonstraram que a liga
Als7.6Cu29.1Fe3.3 apresentou uma fratura transgranular ao longo da matriz Al>Cu,
no entanto, foram observadas na superficie de fratura marcas de quase-clivagem
ao redor das particulas QC’s dodecaédricas. Assim sendo, uma vez que a trinca
encontra uma particula QC, ela sera retardada até que a forca atinja um valor
mais alto para que ela possa crescer ainda mais ao longo da interface entre o
QC e a matriz Al,Cu. Portanto, a trinca pode mudar seu caminho na matriz ao
redor das particulas, resultando em numerosas quase-clivagens, o que melhora
a tenacidade da liga (Kic = 1,64 + 0,16 MPa.\/m) em comparacio com a liga
monofasica Al.Cu (Kic = 1,14 + 0,25 MPa.\/m) que apresentava apenas etapas
de clivagem, de acordo com relatos dos pesquisadores.

Posteriormente, com o objetivo de estudar a conformabilidade da fase QC
em uma liga AlesCuxFeis adicionando teores de silicio, Lee et al. [111]
prepararam amostras utilizando o processamento de melt spinning para
confeccao da liga. Devido a limitacdo das amostras, os valores empiricos de Kic
foram obtidos utilizando a equacdo de Palmquist, que estima a tenacidade a
fratura com base na medicdo do comprimento de trincas geradas ao redor de
impressdes de dureza em materiais frageis; para este estudo, os autores
observaram que a liga AlesCuzxoFei1s como produzida apresentava um valor de
Kic = 1,28 MPa.\/m, ja para a liga AlsoCuzoFe1sSiis esse valor era de Kic = 1,35

MPa.v/m. Esses valores de Kic estdo proximos das ligas AlssCuzsFeio reportado
por Koster et al. [110], Ale2CuzssFeirs estudada por Srivastava et al. [112] e
Ale3Si>Cuz0Co1s reportado por Mukhopadhyay et al. [113] cujos valores de Kic
foram de aproximadamente 1,09 + 0,29 MPa.v/m, 1,20 MPa.v/m e 1,40 MPa.\/m,
utilizando os mesmos procedimentos de forma empirica.

Fleury et al. [114] estudaram o efeito da adicao de particulas de estanho
(0% - 30% de fracdo volumétrica) nas propriedades mecéanicas a temperatura
ambiente de compdsitos (Ale2CuzssFei12s)100-xSNx € (Als1CuzssFe12,5B1)100—x
Snxcontendo particulas QC’s. Os testes de tenacidade a fratura foram realizados

utilizando o método de flexdo de trés pontos em amostras com entalhes. O
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tamanho do entalhe reto feito nos corpos de prova em formato de
paralelepipedos era de 0,4 mm de largura e 1,0 mm de profundidade. Os
pesquisadores observaram que o valor médio da tenacidade a fratura para os
compésitos Al-Cu-Fe-B/10 vol.%Sn foi de 4,0 = 0,5 MPa../m. Em comparacao
com as ligas Al-Cu-Fe-B como produzida, a adicdo de estanho resultou em um
aumento de trés vezes da tenacidade a fratura.

Shadangi et al. [115] processaram p0s de compoésitos icosaédricos
guasicristalinos (i-QC) da liga Ale2sCuzsFer2s reforcados com Sn processados
por meio de moagem mecanica (MM) seguida de prensagem a quente e
sinterizacdo sem pressao. A estrutura, microestrutura e tenacidade dos pos e
amostras em forma de bulk foram investigadas por difragdo de raios X (DRX),
microscopio otico (MO), microscopia eletrbnica de varredura (MEV) e dureza. A
tenacidade a fratura da liga Als2sCuzsFei2s fundida e recozida a 800°C foi de

aproximadamente 1,58 + 0,27 MPa.\/m, ja o valor da tenacidade a fratura da

mesma liga contendo 10%Sn (prensada a quente) foi de 1,92 + 0,2 MPa.v/m e
para a liga contendo os mesmos 10%Sn (prensada a quente + recozimento por
800°C por 4h), esse valor foi de 1,81 + 0,16 MPa./m. O aumento na tenacidade
a fratura das amostras que passaram pelo processamento de prensagem a
guente pode ser atribuido a inibicdo de trincas devido as particulas de estanho
com carater ductil.

E evidente que os pesquisadores estéo se esforcando para aprimorar a
tenacidade a fratura em ligas formadoras de fase QC. No entanto, as técnicas
de processamento previamente relatadas tém se mostrado limitadas para a
realizacdo de testes conforme as normas estabelecidas. Superar os desafios
associados a producdo de amostras com microestruturas homogéneas dessas
ligas tem sido uma questdo critica. Os estudos anteriores sobre ligas QC
apresentavam matrizes frageis e uma menor porcentagem de aluminio,
resultando em valores inferiores de ductilidade e tenacidade a fratura.
Entretanto, a liga AlesFe>Cr2Ti1, objeto do presente estudo, possui uma maior
guantidade de aluminio, permitindo a combinacdo das caracteristicas ducteis

com a resisténcia das particulas precipitadas QC na matriz. Essa composi¢cado



50

propde um comportamento semelhante ao de um compdésito, aumentando sua
viabilidade.

Com os avangos recentes na literatura, especialmente na fabricagao
dessas ligas por meio da técnica de L-PBF, e os resultados satisfatorios
alcancados, torna-se viavel a producdo de amostras adequadas para a
realizacdo de testes de Kic. Esses testes sdo essenciais para verificar as
propriedades de tenacidade a fratura dessas ligas e validar valores mais
alinhados com seu desempenho real.



3 MATERIAIS E METODOS

O presente estudo de mestrado foi conduzido em trés fases sequenciais,
cada uma delas abordando caracterizacdes especificas. Na fase inicial, o projeto
foi dedicado a producdo e subsequente caracterizacdo de lingotes a partir da
reciclagem de latas de aluminio. Na segunda etapa, realizou-se a produc¢do de
pés metélicos através da atomizacdo a gas da liga, seguida por uma série de
caracterizacdes das propriedades dos pds obtidos. Por fim, na terceira fase,
concentrou-se na producao e caracterizacdo detalhada de amostras fabricadas
por L-PBF. Cada etapa do projeto é estrategicamente delineada e representada

no diagrama da Figura 3.1, proporcionando uma viséo clara e concisa do fluxo

de trabalho adotado.
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3.1 Primeira etapa do projeto
3.1.1Confeccéao dos lingotes da liga méae

Para promover a producéo de ligas sustentaveis, antes de criar os lingotes
da liga AlgsFe2CroTiz por meio de fundicdo convencional, foi essencial
inicialmente gerar lingotes da liga mée a partir de latas de aluminio recicladas.
Considerando o historico de eficiéncia no processo de fundigdo convencional de
latas de aluminio (=50%) no laboratério de fundicdo do DEMa/UFSCar,
aproximadamente 60 kg dessas latas foram recolhidas para este propésito.

Vale destacar que a composicdo da tampa das latas de aluminio difere
daquela do corpo, pois a tampa contém maiores teores de magnésio e manganés
(pertencente a série 5XXX), enquanto o corpo das latas é da série 3XXX. Assim,
antes de fundir as latas de aluminio, todas as tampas foram separadas com o0s
lacres (conforme ilustrado na Figura 3.2), facilitando, portanto, os ajustes
composicionais subsequentes necessarios para obter a liga final objeto de
estudo.

Figura 3.2 - Procedimento para obtencdo da liga mde a base de latas de
aluminio recicladas: a) Latas de aluminio recicladas ap0s a remocéo das tampas;
b) Tampas separadas das latas de aluminio; c) Separacdo dos lacres das

tampas.
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ApOs a preparagdo da matéria-prima, as latas de aluminio, sem tampas e
lacres, foram fundidas no laboratério de fundicdo do DEMa/UFSCar. Utilizou-se
um forno de indugédo Power Trak modelo 50-30R VIP (Figura 3.3 (a)) e um
cadinho de alumina com capacidade de até 5 kg de liga de aluminio. O material
fundido foi despejado em lingoteiras de grafite, formando barras de
aproximadamente 300x55x45 mm e 250x55x45 mm (Figura 3.3 (b)). Como
resultado, foram produzidos cerca de 21,4 kg da liga, correspondendo a 14

lingotes de liga méae (Figura 3.3 (c, d)).

Figura 3.3 - Processo de fundicdo da liga méae: (a) Latas de aluminio no interior
do forno de inducéo; (b) Material vazado na lingoteira; (c, d) Lingotes resultantes

da liga mae.

3.1.1.1 Analise da composi¢cédo quimica dos lingotes da liga mae

Apés a fabricacdo dos lingotes da liga mae, derivados das latas de
aluminio sem tampas e lacres, foram retiradas amostras da parte central dos
lingotes para analise quimica utilizando espectrometria de emisséo Optica por

centelha (S-OES). Em seguida, essas amostras foram examinadas no
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microscépio eletrébnico de varredura (MEV) FEI QUANTA 400, com
espectroscopia de energia dispersiva de raios-X (EDS), para avaliar a
consisténcia dos resultados de composi¢ao quimica.

As anadlises foram realizadas no Centro de Caracterizacdo e
Desenvolvimento de Materiais (CCDM/UFSCar). Os resultados médios das
analises quimicas dos lingotes, obtidos pelas duas técnicas, estdo detalhados
na Tabela 3.1.

Tabela 3.1 - Composicao quimica média da liga mde das latas de aluminio
através de S-OES e MEV-EDS — (%.at.).

Técnica de Analise Al (%) Fe (%) Mg (%) Mn (%)
(S-OES) 98,0+ 0,4 0,320,2 1,0£0,2 0,60,
MEV (EDS) 98,2+0,2 0,4+0,3 0,8+0,1 0,4%0,1

3.1.2 Confeccéo daliga AlgsFe,Cr,Tip

Apés a fabricacdo e a minuciosa andlise da composicdo quimica dos
lingotes da liga méae, foram realizados ajustes para obter a composicéao final da
liga de estudo (AlssFe2Cr2Ti1), baseada na composi¢ao quimica determinada por
espectroscopia de emissdo Optica com centelha (S-OES). Nesta fase, foram
adicionados elementos de alta pureza, incluindo Fe (99,99%p), Cr (99,97%p) e
Ti (99,40%p - Grau 2), para alcancar a composicdo quimica desejada (Figura
3.4). O procedimento de fuséo e obtencéo dos lingotes foi o mesmo utilizado na
producédo da liga mée, conforme mencionado anteriormente.

Apés esse processo, foram obtidos 14 lingotes da liga final com a
composicao ajustada, totalizando 21,9 kg disponiveis para o préximo passo da
atomizacdo a gas. Essa quantidade foi considerada suficiente para garantir a
disponibilidade de lingotes reservas, caso fosse necesséaria a repeticdo de

alguma etapa da atomizacéao.
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Figura 3.4 - Confeccao da liga final AlesFe2Cr2Tiy: (a) Adicdo de elementos de liga; (b) Fuséo

dos elementos e da liga mée e (c) Lingotes da liga de estudo apdés a fusao.

3.1.2.1 Analise da composi¢cdo quimica

Apoés a producao dos lingotes da liga de estudo, o procedimento de
analise quimica seguiu 0 mesmo método utilizado para os lingotes da liga mae.
Foram realizados ensaios de analise quimica utilizando espectrometria de
emissdo oOptica por centelha (S-OES) e, posteriormente, as amostras foram
examinadas também por meio da técnica de espectroscopia de energia
dispersiva de raios-X (MEV-EDS), a fim de garantir a consisténcia dos resultados
de composicdo quimica. Os dados obtidos estdo disponiveis na Tabela 3.2,
apresentados como média e desvio padréao para os lingotes da liga produzidos

(% atbmica).

Tabela 3.2 - Composicdo quimica por S-OES e MEV-EDS da liga de estudo

apos o processo de fundicdo convencional (%at.).

Al (%) ‘ Fe (%) ‘ Cr (%) ‘ Ti (%)

Nominal
95 2 2 1
Técnica de (S-OES) 92,7+08 | 28+04 | 18+04 | 13+04
Andlise MEV (EDS) 946+0,1 | 25402 | 16+09 | 08+0,2
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3.1.2.2 Analise de calorimetria exploratéria diferencial (DSC)

Os ensaios de DSC tiveram o objetivo de constatar a presenca de fases
quasicristalinas e verificar a estabilidade térmica das mesmas, bem como
verificar o ponto de fusao do lingote para a etapa de atomizacdo. Para isso, foi
utilizado o equipamento Netzsch modelo DSC 404, operando com taxa de
aquecimento e de resfriamento de 40 K/min, sob atmosfera de argOnio. As
amostras foram submetidas a dois ciclos de aquecimento, cada ciclo térmico
consistiu em aquecer a amostra até 910°C. Para esse procedimento, um cadinho
de alumina foi utilizado como porta amostra. As andlises desta etapa ocorreram
no Laboratorio de Hidrogénio em Metais (LHM) do DEMa/UFSCar.

3.1.2.3 Difragédo de raios X (DRX)

Para identificar as diferentes fases presentes nos lingotes obtidos,
empregou-se a técnica de difracdo de raios-X (DRX). Esta etapa foi conduzida
utilizando o difratbmetro Bruker D8 Advance Eco, equipado com uma fonte de
radiagdo Cu-Ka de comprimento de onda A = 1,5406 A. A analise foi realizada
pelo método de reflexdo, abrangendo a faixa de 26 de 30 a 90 graus, com um
passo de 2°min, utilizando o equipamento disponivel no Laboratério de
Caracterizacao Estrutural (LCE) do DEMa/UFSCar.

Para a interpretacdo dos picos de difracdo observados, foram
empregados os softwares X'Pert High Score Plus, Vesta (Visualization for

Electronic and Structural Analysis) e referéncias bibliograficas pertinentes.

3.1.2.4 Analise da microestrutura por microscopia eletrénica de varredura
(MEV)

Para analisar a microestrutura dos lingotes, foi utilizado o procedimento
de metalografia. As amostras foram cortadas com um disco diamantado na
maquina Isomet Cut-Off 5000 da marca Buehler, localizada no laboratério de
preparacdo de amostras do DEMa/Metais/UFSCar. Apés o corte, as amostras
foram embutidas a frio, lixadas com granulometria de 220 a 2000 micras e
polidas com alumina. Em seguida, para avaliar o contraste atbmico das fases

presentes, as amostras foram examinadas no microscopio eletrbnico de
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varredura (MEV) FEI QUANTA 400, usando um detector de elétrons
retroespalhados (Backscattered Electron - BSE) no CCDM/UFSCar. A analise de
mapeamento dos elementos quimicos foi realizada com o MEV TESCAN MIRA
(42 geragédo) no Laboratério de Caracterizacao Estrutural (LCE/UFSCar).

3.1.3 Andlise das fases presentes por simulagcao termodinamica

Devido a escassez de estudos na literatura sobre a demonstracdo e
caracterizacdo das fases estaveis no diagrama Al-Fe-Cr-Ti via processos de
fundicdo, os quais tipicamente geram microestruturas grosseiras, é fundamental
realizar uma investigacado preliminar das fases formadas em temperatura
ambiente. Esse estudo se torna ainda mais relevante, considerando que
amostras processadas nessas condicbes serdo submetidas a testes de
tenacidade a fratura.

Para isso, foi utilizado o software Pandat 2023, com a base de dados
Al2023, para a construcao de isopletas da liga em questdo. Os teores de cromo,
ferro e titdnio foram variados de modo a correlacionar o campo de fases presente
com as composi¢des quimicas dos lingotes, conforme indicado na Tabela 3.2,

gue também apresenta os desvios padréo associados.

3.2 Segunda etapa do projeto
3.2.1 Atomizacédo a gas daliga AlgsFe,Cr,Tip

Para a fabricacéo de p6s metalicos da liga AlgsFe2Cr.Tiz, foi empregado o
uso do equipamento Gas Atomiser HERMIGA 75/5VI (EAC), fabricado pela
empresa PSI-Phoenix Scientific Industries Ltd. Conforme especificacbes do
fabricante, esse equipamento possui uma capacidade de producéo de po de liga
de aluminio que varia entre 3 a 8 kg. O Gas Atomiser HERMIGA 75/5VI encontra-
se disponivel no Laboratério de Atomizagcédo e Revestimento do DEMa/UFSCar,

conforme destacado na Figura 3.5.
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Figura 3.5 - Atomizador a gas (Gas Atomiser HERMIGA 75/5VI (EAC) - PSI-
Phoenix Scientific Industries Ltd) disponibilizado no DEMa/UFSCar.

Conforme mencionado anteriormente, apds a fabricacéo dos lingotes da
liga AlgsFexCr.Ti1, foi disponibilizado um total de 21,9 kg (incluindo os lingotes
reservas, caso fosse necessario). Devido a limitacdo do cadinho conforme
especificado pelo fabricante do equipamento de atomizacdo a gas, tornou-se
necessario realizar duas atomizacdes. Para executar esta etapa, os lingotes
foram cortados e colocados em um cadinho de alumina dentro do forno modelo
EKOHEAT, fabricado pela marca Ambrell. Em seguida, os lingotes foram
refundidos até em uma faixa de 970 a 990°C e atomizados por jatos de argdnio
sob uma pressado de 20 bar para produzir os pos metalicos, os quais foram
utilizados como matéria-prima para as proximas etapas de fabricacdo das
amostras impressas por L-PBF. A Figura 3.6 ilustra o encaixe dos lingotes no

cadinho, assim como sua fusdo momentos antes do processo de atomizacao.
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Figura 3.6 - Atomizagao a gas da liga AlgsFe2Cr2Tiz: (a) Distribuicdo dos lingotes
dentro do cadinho (interior do forno) e (b) Material no estado liquido antes do

processo de atomizacao.

Para a atomizacdo 1 (At.1), foram utilizados 4,354 kg de lingotes,
resultando na obtencdo de 4,209 kg de pos de liga. Destes, 24,1% foram
provenientes do ciclone e 75,9% da garrafa principal. O rendimento em relacéo
a massa dos lingotes foi de 96,7%, o que indica uma eficiéncia significativa no
processamento. Ja na atomizacdo 2 (At.2), foram empregados 4,649 kg de
lingotes, resultando na obtencdo de 4,039 kg de pdés. Deste total, 27,5% foram
provenientes do ciclone e 72,5% da garrafa principal. O rendimento em relacao
ao total de pd produzido e a massa dos lingotes inseridos foi de 87%,
demonstrando também um valor satisfatério em termos de aproveitamento do
processo.

Na Tabela 3.3, € possivel observar os parametros monitorados para cada
atomizacao (At.1 e At.2), juntamente com os valores resultantes da razdo entre
gas/metal apds a conclusdo do procedimento. Ressalta-se, ainda, que essa
razao possui extrema relevancia, uma vez que quanto mais elevada ela estiver,

mais refinado o conjunto amostral dos pos se tornara. Portanto, esse valor pode
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servir como um indicativo preliminar da distribuicdo granulométrica, indicando se

a distribuicdo se encontra mais grosseira ou mais refinada.

Tabela 3.3 - Dados de processamento das atomizagbes 1 e 2.

Dados de At.1 At.2
Processamento
Pressao inicial dos
cilindros [Bar] 135 190
Pressao final dos
cilindros [Bar] S 60
Tempo de Atomizacéao 248 492
[s]
Presséo inicial do gas 20 20
[Bar]
Presséo final do gas 11 7
[Bar]
Razdo G/M 6,17 13,8
Diametro do bocal 25 25
[mm]
Temperatura de 970 990
vazamento [°C]
Cgrga inicial dos 4.354 4,649
lingotes - [Kg]
P6s obtidos no
Ciclone - [Kg] 1,013 1112
Pés obtidos na
Garrafa - [Kg] 3,196 2,926
Rendimento [%] 96,7 87

3.2.2Caracterizacdo dos pé6s obtidos das atomizacdes (ciclone, garrafa
principal e global)

Antes de proceder ao fracionamento das faixas granulométricas dos pos
obtidos nas duas atomizacdes, foi realizada uma caracterizacao abrangente dos
pos do ciclone, da garrafa principal e da amostra global. A amostra global,
mencionada aqui, refere-se a amostra da garrafa principal homogeneizada com
a amostra do ciclone para cada atomizacdo mantendo as propor¢cdes massicas

para uma representacdao fiel aos conjuntos amostrais.
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3.2.2.1 Distribuigcdo granulométrica: espalhamento de LASER

As amostras globais, assim como as amostras do ciclone e da garrafa
principal de cada atomizagéo, foram submetidas a um ensaio para determinar
sua distribuicdo granulométrica. A técnica de espalhamento de LASER foi
realizada de acordo com a norma ASTM B822 [116], utilizando o0 equipamento
Laser Scattering Particle Size Distribution Analyzer 930 da Horiba, no
Laboratdrio de Materiais Vitreos (LaMaV) do DEMa/UFSCar.

No ensaio, uma solucédo contendo particulas de metal é atravessada por
um feixe de LASER, gerando um perfil de distribuicdo granulométrica a partir do
espalhamento da luz. Foi necessario conhecer o indice de refragdo do material
analisado (n = 1,55) e do meio liquido (Nmeio), para calcular o indice de refragao
relativo (Nrel. = Nmateria/Nmeio) [10]. No entanto, uma limitacdo dessa técnica € a
suposicao de que todas as particulas séo esféricas, 0 que nem sempre é 0 caso.

O meio utilizado para manter as particulas em suspensdo foi o
etilenoglicol, com densidade aproximada de 1,11 g/cm?3 e indice de refracdo de
1,42 conforme especificado em literaturas [10, 77]. Para evitar a sedimentacao
e aglomeracéo das particulas, foi utilizado um equipamento de ultrassom antes

da realizacdo do ensaio.

3.2.3 Fracionamento dos poOs do ciclone e da garrafa principal das
atomizacdes

As amostras representativas dos pés com granulometria abaixo de 75 um
(utilizada na técnica de L-PBF) de cada atomizacdo foram classificadas por
peneiramento em cinco faixas: <20 pym, 20-32 ym 32-45 ym, 45-75 ym e 75-106
Mm. Para isso, utilizou-se o equipamento "Haver EML Digital Plus — Test Sieve
Shaker" da marca Haver & Boecker. O peneiramento foi realizado com uma
amplitude de vibracdo de 40% e tempo de peneiramento de 40 minutos a cada
100 gramas. A classificacdo granulométrica foi feita com peneiras de aco da
marca Bronzinox, com aberturas de 20 ym, 32 ym, 45 ym 75 ym e 106 um.

Destaca — se que essa etapa seguiu a norma ASTM B214-16 [117].
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3.2.3.1 Densidade esquelética por picnometria de gas hélio

Para determinar a densidade esquelética do conjunto de pds atomizados
a gas e peneirados, foi adotado o método de picnometria por gas hélio conforme
estabelecido pela norma ASTM B923-22 [118]. Este procedimento foi realizado
utilizando o equipamento "AccuPyc 1330 - Micromeritics”, disponivel no
Laboratorio de Ceramica do DEMa/UFSCar.

Para esta analise, uma amostra foi selecionada e submetida a cinco
ensaios para cada faixa granulométrica correspondente a cada atomizacéo,
abrangendo os intervalos de tamanho de particula: <20 ym, 20-32 uym, 32-45 um,
45-75 ym, 75-106 um e >106 um. Dessa forma, foi possivel estimar a variacao

da porosidade interna das particulas em relacdo aos seus tamanhos.

3.2.4Analise da fluidez e densidade aparente em funil de Carney para os
pés de 20-75 ym

Os poés destinados a impressao por L-PBF nao consistem em faixas
granulométricas especificas, como 20-32 uym, 32-45 ym e 45-75 ym, mas simem
uma mistura desses intervalos (20-75 um). Portanto, os pés em diferentes faixas
do ciclone e da garrafa das duas atomizacfes foram combinados para obter uma
faixa abrangente de 20-75 ym.

Apoés a mistura, foram retiradas cinco amostras de 50 gramas de cada
grupo amostral da garrafa principal (20-75 ym) das atomizagdes 1 e 2. Ja para o
conjunto amostral do ciclone, na mesma faixa de 20-75 pm, foram retiradas trés
amostras de 50 gramas. Para cada amostra retirada, os testes de fluidez foram
conduzidos cinco vezes para garantir a reprodutibilidade das medidas. Apos
cada teste de fluidez, as densidades aparentes das amostras foram medidas
utilizando os grupos amostrais. Os testes de fluidez utilizando o funil de Carney
seguiram a norma ASTM B964-16 [119], enquanto os testes de densidade
aparente utilizando o mesmo funil foram realizados conforme a norma ASTM
B417-18 [120].
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3.2.4.1 Tratamentos de secagem dos pos (20-75 pm)

Apos uma avaliagao parcial da fluidez de particulas de 20 a 75 pum
provenientes da garrafa principal das atomizacdes 1 e 2, constatou-se fluidez
suficiente para a unido dos pés. Posteriormente, os pos nessa faixa de ambas
as atomizagcBes foram misturados e homogeneizados, formando um Unico
conjunto denominado "mistura” para impressao por L-PBF. Apds a mistura, a
fluidez e a densidade aparente foram reavaliadas com o método do funil de
Carney.

Os p6s da mistura foram submetidos a um processo de secagem rigoroso
para evitar a absorcéo de umidade, que poderia comprometer significativamente
a fluidez do material. Para isso, duas faixas de temperatura foram selecionadas:
80°C e 150°C, utlizando dois tipos de equipamentos: uma estufa com
recirculacdo de ar (SolidSteel) e um forno a vacuo (EDG 3000-Vacuo) com
atmosfera controlada de argdnio, ambos localizados no DEMa/UFSCar. Os
tempos de secagem variaram entre 45 minutos, 6 horas e 24 horas. Apos o
processo, foram avaliadas a fluidez e a densidade aparente dos pds, a fim de

identificar a condicédo ideal de secagem.

3.3 Terceira etapa do projeto
3.3.1 Estudo de otimizacdo de parametros do processo L-PBF

Apés a caracterizacdo dos pos atomizados a gas, foi essencial determinar
os parametros ideais de velocidade de varredura e poténcia do laser para a
impressao por L-PBF, visando maxima resisténcia mecéanica e densificacao,
minimizando defeitos.

Para a selecdo dos parametros, foi utilizado como referéncia um estudo
recente com a liga AA2017 [121], que possui caracteristicas semelhantes a liga
AlgsFexCr.Ti1 analisada neste projeto. A liga AA2017 foi impressa na mesma
maquina utilizada neste trabalho, o que permitiu uma configuracdo precisa dos
parametros de impressao.

Apbs a selecdo dos parametros de impressao com base na literatura, foi
planejada a disposicdo de 27 cubos de 10x10x10 mm em um substrato de
AlISi10Mg. As poténcias variaram de 200 a 300 W em incrementos de 50 W (200,
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250 e 300 W), e as velocidades de varredura variaram de 400 a 2000 mm/s, com
incrementos de 100 mm/s até 1000 mm/s e de 500 mm/s a partir desse valor

(400, 500, 600, 700, 800, 900, 1000, 1500 e 2000 mm/s).
A maquina utilizada, OminiSint da marca OMNITEK (Figura 3.7), foi

empregada tanto para a otimizacéo dos parametros quanto para a producéo dos
corpos de prova, no Instituto SENAI de Inovagdo em Materiais Avangados (I1SI)

em Sao Paulo — Santo Amaro.

E #3043 s ngy .

Figura 3.7 - Maquina utilizada para impressdo das amostras (OMNITEK —

OmniSint) — ISI SENAI Santo Amaro (SP).

3.3.2 Caracterizacdo das amostras

Apés a fabricacdo dos cubos, uma série de andlises foi realizada. Devido
a necessidade de uma alta densificacdo para os corpos de prova, foi crucial
conduzir estudos detalhados de caracterizacdo dos cubos para determinar a
condicdo ideal. As etapas de caracterizacdo por DRX, DSC e MEV nao serao

mencionadas novamente, pois seguiram 0s mesmos parametros adotados para

os lingotes.
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3.3.2.1 Densidade por Arquimedes

Para determinar as amostras com melhor densificagcéo, foi realizado o
ensaio de densidade por Arquimedes conforme a norma ASTM B311-22 [122].
Esta técnica envolve a pesagem da amostra no ar e sua imersdo em um liquido
de densidade conhecida, como agua destilada, permitindo calcular o volume e a
densidade do material. A reprodutibilidade foi aumentada realizando 5 medidas
para cada amostra, garantindo que a divergéncia de massa nao excedesse 2%,

conforme a norma.

3.3.2.2 Metalografia e analise de porosidade

Para validar os resultados obtidos pelo método de densidade de
Arquimedes, os cubos foram seccionados e examinados em cortes transversais
e paralelos a direcédo Z de construcédo. As amostras foram lixadas com abrasivos
de 220 a 2000 micras e polidas com alumina e pasta de diamante. A correlacéao
entre a velocidade de varredura e a poténcia do laser foi estabelecida e validada
com base nos resultados de densidade. Valores de porosidade e caracteristicas
da poca de fusé@o foram analisados por microscopia Optica e processadas pelo
software ImageJ. Trés parametros de velocidade e poténcia foram selecionados
para analises detalhadas, visando a melhor condicdo para a fabricacdo dos

corpos de prova destinados ao ensaio de Kic.

3.3.2.3 Tomografia computadorizada (Porosidade)

Apés selecionar trés parametros ideais para as amostras, que melhor
atendiam a janela de processamento, uma analise detalhada da estrutura porosa
e sua distribuicdo no volume foi realizada por tomografia computadorizada. Essa
etapa foi crucial para garantir uma taxa minima de formacdo de poros,
especialmente considerando o ensaio de Kic.

As amostras foram analisadas no tomégrafo de raios - X Carl Zeiss
Metrotom 800, localizado no Instituto SENAI de Inovacdo em Manufatura
Avancada (ISI — SENAI Suico Brasileira — Santo Amaro, SP), utilizando os
parametros especificos: tensdo de 100 KV, corrente de 140 pA, tempo de
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integracao de 100 ms, ganho de 2,5x, voxel de 20 ym com spot de 20 um e 800
projecdes por unidade amostral.

As andlises finais foram processadas no software VGstudio Maxx, versao
2021.1, proporcionando uma caracterizagao detalhada da estrutura interna das

amostras e oferecendo insights cruciais sobre sua integridade e qualidade.

3.3.3Confeccdo dos corpos de prova de K,ce da Pré —trinca por fadiga

Apo6s definir o parametro ideal de velocidade de varredura e poténcia do
laser, foram fabricados corpos de prova para ensaios de Kc, inicialmente com
dimensdes de 54 mm de comprimento, 13 mm de largura e 7 mm de espessura.
O layout de impressdo no substrato esta ilustrado na Figura 3.8. Foram
realizadas trés corridas de impressao: as duas primeiras para produzir amostras
nas direcbes de 0° e 90° em relagdo ao substrato, enquanto a terceira gerou
amostras a 45°, visando maior seguranca e prevencao de problemas mecanicos
durante a impresséo. Este layout foi elaborado utilizando o software SolidWorks
2020.

Figura 3.8 - Layout dos CP's no substrato: (a, b) Primeira e segunda corrida de

impressao (0 e 90° de construcao) e (c) Terceira corrida a 45° de construcao.

Apés a impressdo das amostras, elas foram submetidas a lixamento e
polimento para remover rugosidades superficiais e aprimorar o acabamento. Em
seguida, foram usinadas por eletroeroséo para formacao do entalhe, conforme a

norma ASTM E399 [109]. Apds esses procedimentos de melhoria do
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acabamento e usinagem, as dimensdes dos corpos de prova foram ajustadas,
conforme mostrado na Figura 3.9.
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Figura 3.9 - Dimensdes dos CP's para a realizacédo dos ensaios por Kic.

Posteriormente, para a confeccdo da pré — trinca foi utilizado a maquina
Servo Hidraulica da marca Instron modelo 8872 para ensaios de fadiga, no qual
utilizou-se uma célula de carga de 5 KN. A amplitude de carga seguiu a norma
ASTM E399 [109] com uma razéo de 0,1 seguindo a Equacao 3.1.

O,S*B*bz*a
P, = % (Equacdo 3.1)

Onde:

B — Espessura do corpo de prova;

bo — (W-ao), no qual W € a largura do corpo de prova e ao € o comprimento do
entalhe;

oy —» Tensado de escoamento do material (ou da liga);

S — Distancia entre apoios (4W = 0,2 W).
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3.3.3.1Tratamentos térmicos

Para realizar analises comparativas da tenacidade a fratura sob diferentes
tratamentos térmicos, foi realizado um estudo com varias temperaturas e tempos
de aplicacdo em pequenos cilindros (diametro de 3 mm e comprimento de 5 mm)
da liga impressa AlgsFe2CroTis.

Apo6s a aplicacdo dos tratamentos térmicos, foi escolhido aquele que
aliviou a tensdo das amostras sem prejudicar suas propriedades mecanicas,
como a dureza. Essa condicéo ideal dos tratamentos térmicos foi entdo aplicada
a algumas amostras destinadas aos ensaios de tenacidade a fratura, sendo
denominado neste trabalho como tratamento térmico de alivio de tensdo (HT1 —
Heat Treatment 1). Na Tabela 3.5 séo apresentados os parametros de tempo e
temperatura utilizados para a obtencdo da melhor condicdo do tratamento HT1;
esses parametros foram atribuidos mediante estudos e verificagdo no “Metals
Handbook Vol.4” [123].

Tabela 3.4 - Parametros de tratamentos térmicos empregados (Alivio de

Tensao).

Tempo do tratamento térmico (10 tempos empregados)

Temperatura [°C]

190
30min| 1h 3h 6h 9h 12h 24 h 48 h 72h 96 h

220

O segundo tipo de tratamento térmico empregado para a analise
comparativa foi um ciclo de decomposicdo da fase quasicristalina (QC) nas
amostras impressas. Apos estudos na literatura [17, 59], o segundo tratamento
consistiu no aquecimento de uma fracdo das amostras a 525°C por 30 minutos.
Este tratamento foi o suficiente para a decomposicao da fase QC, e o mesmo foi
denominado de tratamento de decomposicdo do QC (HT2 — Heat Treatment 2).
Destaca — se que os tratamentos aqui empregados foram aplicados antes da

realizacao da pré — trinca dos CP’s.
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3.3.3.2 Ensaios de tenacidade a fratura

Para os ensaios de tenacidade a fratura apds a confeccao da pré — trinca
por fadiga, foi utilizada a maquina da marca Instron e modelo 5500R com
capacidade de até 250 KN localizada no laboratério de ensaios mecéanicos do
DEMa/UFSCar. Para isso, utilizou — se o ensaio padrao de flexdo de 3 pontos
com uma taxa de avanco de 1 mm/min. Esse ensaio foi seguido de acordo com
a norma ASTM E399 [109] utilizando um extensdmetro na abertura do entalhe
com capacidade de detecc¢do de até 2 mm.

Este ensaio gera uma curva do tipo forca (N) por deslocamento da
abertura da boca da trinca (mm) ao longo da aplicacdo da forca. Apds os ensaios,
foi possivel coletar valores de forca maxima (Pmax), valores de Pq (referente a
inclinacdo de 5% em relacdo a curva do ensaio) e o deslocamento na forca
maxima para a realizacdo dos calculos da tenacidade a fratura do material (ou
liga). O fator Kq foi calculado em conformidade com a mesma norma, aplicando-
se a Equacdo 2.2 (previamente demonstrada), complementada pelo fator

geomeétrico definido na Equacéo 3.2, da seguinte forma:
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(Equacéo 3.2)

Dessa forma, com base nas duas equa¢des mencionadas, os dados de

entrada a serem considerados sao:

Po — Forca condicional obtida a partir da reta secante na curva do ensaio;
S — Distancia entre apoios (4W % 0,2 W);
ai —» comprimento do entalhe contabilizado com a pré - trinca;

W — Largura do corpo de prova;
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B — Espessura do corpo de prova,
Bn — Espessura do corpo de prova caso ele possua entalhes laterais (Bn = B

caso néo possua).

ApOs essa etapa, os critérios de aceitacdo foram avaliados de acordo com
anorma ASTM E399 [109]. Especificamente, a razéo entre Pmax € Pg ndo deveria
ultrapassar 1,10, e a dimensdo (W - aj precisava ser igual ou superior a

2
2,5.(K—Q) . Para os valores de oys, foram utilizados 400 MPa, 412 MPa e 404

ays

MPa para as amostras construidas a 0°, 45° e 90°, respectivamente. Esses
valores foram baseados em estudos recentes de Aradjo et al. [124]

especificamente sobre a liga em questéo nesta dissertacao.

3.3.3.3 Fractografia

Apés os ensaios, as superficies de fratura foram analisadas utilizando a
técnica de microscopia eletronica de varredura (MEV) na funcédo de elétrons
secundarios (secondary electrons — SE) para anélise de contraste de relevo.
Para isso, foi utilizado o equipamento FEI QUANTA 400 disponibilizado nas
instalacdes do CCDM/UFSCar. Nessa analise, também foi contemplada a regido
perpendicular ao plano da fratura na funcdo de elétrons retroespalhados
(Backscattered Electron — BSE) para a verificacdo do contraste atdmico, assim,
foi possivel analisar o caminho percorrido pela trinca ho momento do ensaio
mecanico e compreender o seu comportamento em relacdo as pocas de fusao
do material impresso.

Para uma analise macroscopica do perfil da fratura, foi utilizado o
estereomicroscopio Olympus SZ61, disponivel no laboratério do grupo de
pesquisa em Microestruturas e Propriedades em Processos de Solidificacao
(M2PS/DEMa/UFSCar), com capacidade de aumento de até 45 vezes.

3.3.3.4 Analise das fases presentes por microscopia eletronica de
transmissao (MET)
Para essa etapa, foram preparadas amostras para andalise por meio da

técnica de microscopia eletrbnica de transmissao (MET). As amostras foram
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inicialmente lixadas com lixas de granulometria 220, 320, 400, 600 e 1200. Em
seguida, foram refinadas através da técnica de PIPS (polimento i6nico de
precisdo) no laboratério de caracterizacao estrutural (LCE).

Essas analises foram essenciais para a identificacdo da morfologia da
fase QC, de seu tamanho e distribuicdo, bem como para a validacao da eficacia
dos tratamentos térmicos aplicados. Nesta etapa, utilizou — se 0 microscépio
eletrdnico de transmissdo da marca FEI TECNAI G? F20 localizado nas
instalac6es do Laboratério de Caracterizacéo Estrutural (LCE - DEMa/UFSCar).

Destaca-se que, para os pOs metalicos e para as amostras impressas,
foram realizadas analises como difracdo de raios — x (DRX) para identificacao
das fases presentes e calorimetria exploratoria diferencial (DSC) para determinar
a temperatura de transformacédo dessas fases. A fase QC recebeu atencao
especial em quanto a sua estabilidade e temperatura de decomposicéo. Além
disso, foram conduzidas analises de MEV para avaliar a microestrutura,
morfologia e composicdo das amostras. Como a liga permaneceu constante ao
longo do estudo, os parametros das técnicas de caracterizacdo e 0s
equipamentos utilizados (DRX, DSC e MEV) foram os mesmos utilizados para a

caracterizacao dos lingotes.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO
4.1 Caracterizacao dos lingotes da liga AlgsFe,Cr,Tiy
4.1.1 Microscopia eletrénica de varredura (MEV)

Na Figura 4.1, € apresentada a analise microestrutural dos lingotes
resultantes do processo de fundicdo convencional, realizada por meio de
microscopia eletrbnica de varredura (MEV). Esta andlise revelou uma
diversidade de fases com distintas morfologias. Cinco tipos principais de
morfologias foram identificados na microestrutura dos lingotes, sendo
destacados por setas coloridas para facilitar a visualizacao.

As fases indicadas pelas setas vermelhas exibem uma morfologia
semelhante a pequenas agulhas, distribuidas de forma homogénea na matriz de
aluminio, com um tamanho meédio de aproximadamente 80 pm. Em
contrapartida, as fases apontadas pelas setas azuis possuem um tamanho
médio superior a 250 um. As setas laranjas indicam fases com morfologia
irregular e tamanho variavel entre 50 e 200 um, podendo apresentar excecdes
em regibes com variacdes significativas de tamanho, como ilustrado na Figura
4.1 (c), onde uma dessas fases se aproxima de 500 ym em extensao.

O quarto tipo de morfologia, destacado pelas setas verdes, apresenta um
formato hexagonal bem definido, variando entre 10 e 150 pm conforme
exemplificado na Figura 4.1 (d). Por ultimo, as fases indicadas pelas setas
amarelas exibem uma morfologia em ripas, com extremidades irregulares
dispersas na matriz, inclusive sobrepondo-se a outras morfologias mencionadas

anteriormente. O tamanho médio dessas fases variou entre 50 e 250 ym.
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Figura 4.1 - Microestrutura da liga AlesFe>Cr2Ti1 produzida por fundicdo convencional:

(a) Demonstracao das fases presentes na microestrutura. (b) Segunda regido de analise
demonstrando a dispersdo homogénea das fases presentes nos lingotes obtidos. (c)
Fase com morfologia irregular demonstrando uma excecao de seu tamanho (= 500 um).

(d) Fase com morfologia definida, evidenciando a regido interna hexagonal.

Apoés a analise da microestrutura por meio da microscopia eletrénica de
varredura (MEV), visando investigar a distribuicdo dos elementos quimicos ao
longo desta microestrutura, procedeu-se a execucdo de um mapeamento por
espectroscopia por energia dispersiva (EDS). Na Figura 4.2, sdo apresentados

0S mapas que destacam a distribuicdo espacial desses elementos.
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Figura 4.2 - Analise de espectroscopia por energia dispersiva (EDS) - Mapeamento: (a) Regiao
de andlise. (b) Al. (c) Fe. (d) Cr. (e) Ti. () Mg. (g) Mn.

O mapeamento revelou a presenca de elementos de liga, como ferro e
cromo, nas fases cuja morfologia exibiam um formato hexagonal (Figura 4.2 (c)
e (d)). Por outro lado, nas fases em forma de pequenas agulhas na
microestrutura, foi observada exclusivamente a presenca de ferro (Figura 4.2
(c)). Uma terceira fase, contendo titanio, também foi identificada, apresentando
uma distribuicdo quimica Unica semelhante com as fases em formato de agulha
com altas concentracdes de ferro (Figura 4.2 (e)).

A presenca de magnésio e manganés nos mapas é explicada pela sua
natureza residual, proveniente da liga mée (corpo das latas de aluminio). Para o
magnésio, observou-se a formacdo de uma solucdo sélida substitucional na
matriz de aluminio (Figura 4.2 (b) e (f)). Ja o manganés, apresentou uma
distribuicdo mais acentuada nas fases com maiores concentragdes de cromo e
ferro (Figura 4.2 (g)). Essas observacfes contribuiram significativamente para
uma compreensao mais completa da composicado e da estrutura da amostra

analisada.
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No que concerne a composicao dessas fases, foram conduzidas analises
pontuais em cada uma delas através da técnica de espectroscopia por energia
dispersiva (EDS). Os resultados dessas andlises estdo apresentados na Tabela
4.1, evidenciando os valores obtidos para as fases previamente mencionadas e

analisadas na Figura 4.1.

Tabela 4.1 - Composicdo quimica média por EDS das fases presentes nos lingotes.

Morfologia da Fase
analisada (Indicacao)

Tamanho médio (ou intervalo) Composicéo por EDS pontual (%atm)

Agulhas (seta vermelha) 80 pum Al77,150,91F€21,53+0,10Cr1,32+0,13
Ripas (seta azul) > 250 um Al79,72:0,9Fe11,41+0,81Cr8,30+0,12Ti0,57+0,02
Irregular (seta laranja) 50 - 200 pm Alg3,93:0,17Fe5,17+0,11Cr9,07+0,13Ti1,83+0,07

Esféricas com centro

hexagonal (seta verde)
Ripas com pontas

irregulares 50 - 250 pm Al73,63:0,7F€0,2420,08Cr3,24+0,05Ti22,89+0,52
(seta amarela)

10 - 150 um Al79,6610,6F€9,55+0,16Cr10,41+0,23Ti0,390,05

Com base nos resultados da analise da composi¢cdo quimica das fases
presentes, bem como na avaliacado de sua morfologia, observou-se uma grande
semelhanca em termos de concentracfes atbmicas para trés das fases
presentes: ripas, fases irregulares e fases esféricas. O estudo da solidificacéo
das ligas AlgesFe1,5Cr1,7Tio,2 € Alo1,6Fe4,9Cr2 2Tis 3, utilizando a técnica de fundicéo
por succdo em molde de cobre, realizado por Araujo et al. [53], mostrou que
essas fases se originam de uma baixa taxa de resfriamento, a qual permite
tempo suficiente para a difusdo elementar e a decomposicdo de fases
metaestaveis do tipo Alwi3(Cr,Fe)24, resultando na formacdo de fases
intermetalicas estaveis, como AlisFes (ou AlsFe) e AlizCrz (também conhecida
como AlssCr7 e/ou Al17Cr). Em relacdo as fases irregulares e esféricas (Tabela
4.1), apesar de apresentarem morfologias distintas, ambas séo caracterizadas
pela estequiometria Al13Cr2. As fases em ripas (Tabela 4.1) séo identificadas
como AlisFes.

No caso das fases com morfologia em formato de agulhas, conforme

relatado nesta dissertacdo (Tabela 4.1), a composi¢cao apresentou um elevado
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teor de ferro (= 21,53 £ 0,10% at.). Isso sugere que a fase AlisFes pode ocorrer
também com uma morfologia mais refinada na microestrutura, sendo formada a
partir do liquido remanescente, segundo a reac¢do: Liquido + AlsTi — Liquido +
Al3Ti + AlsFes (= 850°C + 20°C) [17, 73, 125].

Por fim, a dltima fase analisada, caracterizada por ripas com pontas
irregulares, apresentou um alto teor de titanio (= 22,89 + 0,52% at.). Para essa
fase, a literatura indica que se trata da fase AlsTi, sendo a fase mais estavel em

termos de temperatura para essa liga (> 850°C) [17, 125].

4.1.2 Difracao de Raios X

Na Figura 4.3, € apresentado o resultado da anélise de difracao de raios-
X do lingote, com o objetivo de verificar as fases presentes. Na andlise dos
resultados, foi observada uma variacdo de fases, com a maioria dos picos de
difracdo localizados no intervalo de 37,5a 47,5 e 72,50 a 75 em 20 graus. Entre
as fases identificadas por meio da indexacdo dos picos, destacaram-se a-Al,
Al13Crz, Al1sFes e AlaTi. Estas fases intermetélicas estaveis, bem como a matriz
de aluminio, foram também relatadas por outros autores que estudaram o

tratamento de decomposicao da fase quasicristalina (QC) [1, 17, 72, 125].
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Figura 4.3 - Difracao de raios - X do lingote da liga AlgsFe>Cr2Tis.

4.1.3 Calorimetria exploratoria diferencial (DSC)

A andlise da temperatura de fusdo da liga, das transformacdes no estado
sélido e da estabilidade térmica das fases presentes foi realizada por meio de
calorimetria exploratdria diferencial (DSC). Na Figura 4.4 (a), 0s picos
destacados na curva estao relacionados a eventos endotérmicos ligados a fusédo
ou decomposicado das fases presentes. Dentre elas, destacam-se a matriz de
aluminio (a-Al, com fusdo a 660°C), a fase aproximante Al3Cr2 (802°C), a fase
Al11Cr2 (830°C) e a fase aproximante AlizsFes (850°C).

Os valores observados neste estudo, com excecdo da fase Al11Cro,
também foram relatados por outros pesquisadores em ligas AlesFesCr2Tiz [2],
AlgssFe15Cr1,7Tio2 € Alg1sFesoCra2Titz [53], demonstrando temperaturas
semelhantes, o que reforca a coeréncia das fases identificadas. E importante

ressaltar que esses autores fabricaram essas ligas utilizando métodos de

77,50
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processamento distintos, como mechanical alloying e fundicdo em molde de
cobre.

Na Figura 4.4 (b), observa-se o intervalo de 500 a 600°C, faixa de
temperatura associada a decomposicéo da fase quasicristalina (QC) [4], sem a
presenca de picos exotérmicos. Isso era esperado, pois as condi¢des
empregadas em relacdo a taxa de resfriamento ndo foram suficientes para
estabilizar essa fase na microestrutura. Na Figura 4.4 (c), o intervalo de 750 a
910°C destaca a natureza endotérmica dos picos relacionados as fases estaveis

para esse sistema anteriormente mencionadas.
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Figura 4.4 - DSC da liga AlgsFe2Cr.Tii obtida por fundi¢cdo convencional: (a) Regido completa
de andlise. (b) Intervalo de 500-600°C comprovando a auséncia da fase QC e (c) Regido

demonstrando os picos endotérmicos das fases presentes.
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4.1.4 Anélise termodinamica via software Pandat

Para verificar as fases caracterizadas até o momento, bem como suas
respectivas temperaturas de estabilizacdo e decomposicéo, foi realizada uma
validacdo tedrica utilizando o software de calculos termodindmicos Pandat.
Nessa etapa, foi necessério utilizar a composi¢do quimica média com o desvio
padrdo obtido por meio de espectroscopia de dispersdo de energia (EDS)
(conforme a Tabela 3.2 apresentada).

A Figura 4.5 apresenta trés isopletas da liga AlgsFe>Cr2Ti1, nas quais cada
uma manteve constante o valor da matriz e de dois elementos de liga, variando
apenas a composicdo de um elemento dentro do limite maximo obtido pelo
desvio padréo da Tabela 3.2.

A Figura 4.5 (a - ¢) mostra que, para todas as composi¢cdes dentro do
intervalo do desvio padrao para cada elemento de liga, as fases presentes em
temperatura ambiente seriam a-Al, AlisFes, Ali3Cr2 e AlsTi, conforme todas as
caracterizacoes realizadas anteriormente. Ja para os valores de decomposicéo
das fases presentes variaram entre 660 + 5°C para a matriz (a-Al), 793 £ 3°C e
851 £+ 10°C para as fases aproximantes Al13Cr2 e AlisFes e 827 + 4°C para a fase
Al11Crz, respectivamente. Ja para a fase AlsTi, sua decomposigao foi observada
no intervalo de 911 + 10°C.

Na Figura 4.5 (d), a curva de calorimetria exploratoria diferencial (DSC)
foi sobreposta as curvas de solidificacdo de cada fase presente, revelando a
relacéo entre a temperatura (°C) e a fracao de fases (%). Essa analise mostrou
uma variacdo minima entre os picos de decomposicédo das fases identificadas
experimentalmente e as estimadas teoricamente. Como ilustrado na mesma
figura, o primeiro pico endotérmico apés a decomposicdo da matriz a-Al foi
atribuido a fase aproximante Al13Cr2, cuja temperatura de decomposigao teorica
foi verificada em um intervalo minimo de 793 = 3°C, considerando a liga com
exatamente 2% atébmico de cromo. No entanto, a curva de DSC mostrou um
ligeiro deslocamento para a direita, trazendo o pico endotérmico dessa fase para
802°C, o que estd em conformidade com as previsdes tedricas reportadas na

literatura [6].
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De acordo com estudos realizados por Khoruzha et al. [126] em ligas
ternarias de Al-Fe-Cr, a transformacdo incongruente de Al13Cr, em Al11Crz
ocorreu a uma temperatura de aproximadamente 795°C, um valor proximo ao
obtido neste estudo. Em relacao a estabilidade da fase AlisFes, 0s valores tém
sido consistentemente demonstrados a uma temperatura proxima a 845°C, o que
esta em concordancia com os resultados apresentados neste estudo para essa
mesma fase. Ramon et al. [127] também verificaram a formacéo da fase Al11Cr»
ao resfriar lentamente amostras binarias de Al-Cr (AlI-10%Cr) a uma taxa de
2°C/h a partir de 930°C. A reacao de transformacéo incongruente observada
seguia a equagao L + Al11Cr2(930°C) — L + Al13Cr2 (800°C).
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Figura 4.5 - Isopletas da liga AlgsFe>Cr2Tiy variando elementos de liga no intervalo do desvio

padréo: (a) Fe. (b) Cr. (c) Ti. e (d) curvas de solidificacdo com a anélise de DSC do lingote.
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4.2 Caracterizacao dos pOs metalicos obtidos por atomizacéo a gas
4.2.1 Caracterizacado dos p6s do ciclone, garrafa principal e amostra global
4.2.1.1 Distribuicdo granulométrica: espalhamento por laser

Conforme descrito anteriormente na se¢cdo de materiais e métodos, para
a producdo das amostras por Fusdo em leito de p6 a laser (L-PBF), foram
realizadas duas atomiza¢fes, uma vez que era necessario obter uma quantidade
maior de pGés na faixa de 20-75 uym para esta produgéo. Além disso, o atomizador
a gas limitava a capacidade dos cadinhos em rela¢do ao volume e uma massa
de 7 kg para as ligas de aluminio e 13 kg para as ligas ferrosas.

Apoés a homogeneizacao das amostras originadas do ciclone e da garrafa
principal em cada etapa de atomizacéo, foram coletadas amostras globais de
200 gramas com o proposito de oferecer uma representacdo precisa da
distribuicdo granulométrica de cada atomizagé&o. Isso foi feito considerando as
propor¢des obtidas entre o ciclone e a garrafa principal em cada processo. Dessa
maneira, para os 200 gramas da atomizacéo 1, 48,2 gramas foram extraidas do
ciclone, enquanto 151,8 gramas foram coletadas da garrafa principal. Na
atomizacdo 2, 55 gramas foram provenientes do ciclone, e 145 gramas da
garrafa principal.

As distribuicBes granulométricas associadas ao ciclone, a garrafa principal
e a amostra global de cada etapa de atomizacdo e as curvas acumulativas

podem ser visualizadas na Figura 4.6 (a-h).
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Figura 4.6 — Curvas de distribuicdo granulométricas: (a) Ciclone (At.1); (b) Garrafa principal
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As curvas de distribuicdo granulométrica apresentadas na Figura 4.6 (a-
h) indicam que as atomizagdes 1 e 2 resultaram em um elevado rendimento em
termos de quantidade de pds obtidos, além de produzirem pés finos, sem a
presenca de particulas acima de 100 um. A Tabela 4.2 apresenta um resumo
percentual das particulas em relacao aos diametros médios obtidos, incluindo os
valores de dio, dso € doo. Esses valores foram coletados para calcular o intervalo
interdecilar (IDR, do inglés inter decil range), um parametro que mede a largura
da curva de distribuicdo granulométrica a partir da diferenca entre dgo € d10[10].

Os valores de dso forneceram informacfes valiosas sobre o tamanho
médio das particulas obtidas em cada atomizacéo, oferecendo um panorama
sobre o grau de refinamento das particulas para cada atomizacdo estudada
neste trabalho.

Tabela 4.2 - Valores percentuais referentes aos diametros das particulas das

distribuicdes granulomeétricas (At.1 e At.2).

Percentil— Dio[pam] IDR [um]

Grupo amostral AN At.2 At.l At.2 At.1 At.2 At.1 At.2

Ciclone 672 | 531 | 1517 | 1568 | 26,11 | 2689 | 19.39 | 21,58

Global 884 | 841 | 2815 | 2359 | 4932 | 3749 | 4048 | 29,08
CETEr 10,090 | 1028 | 3229 | 2897 | 4973 | 4392 | 3964 | 33,64
Principal

Conforme descrito na Tabela 4.2, os valores de IDR indicaram, exceto
para os pés provenientes do ciclone, um maior refinamento para os pos
resultantes da atomizacdo 2. Isso ja era previsto, uma vez que, COMO
demonstrado anteriormente na Tabela 3.3, 0 tempo de processo na atomizacéo
2 praticamente dobrou em relacdo a atomizacdo 1, passando de 248 segundos
para 492 segundos. Essa diferenca de aproximadamente 244 segundos (4,07
minutos) de atomizacdo adicional pode influenciar significativamente a razao
gas/metal (G/M), afetando posteriormente a sua distribuicdo granulométrica [10].

Os valores finais das razées G/M confirmam esse impacto, pois a razao

para a atomizacao 1 foi de 6,17, enquanto na atomizagao 2 aumentou para 13,8.
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Estudos anteriores na literatura indicam que um aumento na razdo G/M pode
estreitar as curvas de distribuicdo granulométrica, pois a medida que a
guantidade de gas inerte utilizado na atomizacdo aumenta ou interage por mais
tempo com o metal liquido, sdo produzidas quantidades maiores de particulas
finas [10, 77].

4.2.1.2 Peneiramento dos pds do ciclone e da garrafa principal para o uso
em L-PBF

A Figura 4.6 mostrou que todos 0s conjuntos amostrais de pés metalicos,
tanto do ciclone quanto da garrafa principal, apresentaram tamanhos de
particulas abaixo de 100 um. O processo de L-PBF, que exige uma camada
uniforme de po para garantir alta precisdo na impresséo 3D, impde restricdes ao
tamanho das particulas.

Uma distribuicdo ampla de tamanhos pode afetar varios parametros do
processo. Os pds do ciclone foram peneirados usando malhas de 20 um, 32 ym,
45 ym e 75 um, enquanto os da garrafa principal seguiram a mesma sequéncia,
com a adicdo de uma malha de 106 uym. A Figura 4.7 resume as fragbes

massicas por faixa granulométrica.
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Garrafa principal — At.1 e (d) Garrafa principal — At.2.

A Figura 4.7 (a, b) mostra que os pés peneirados do ciclone das
atomizacbes 1 e 2 sdo majoritariamente finos, com a maioria das particulas
concentrada na faixa de 20 a 32 ym. No entanto, ha uma fragao significativa de
particulas na faixa de 45 a 75 ym, devido a formacado de particulas satélites
durante o processo de atomizacdo. Em relacdo aos pos da garrafa principal
(Figura 4.7 (c, d)), os da atomizacdo 2 apresentaram mais particulas finas na
faixa de 20 a 32 um.

Os rendimentos das atomizacdes foram 96,7% para a atomizacédo 1 e 87%
para a atomizacdo 2, calculados com base na quantidade total de pds obtidos.
AplOs o0 peneiramento, os rendimentos finais para os pds do ciclone foram
19,91% e 22,67%, e para 0s p0Os da garrafa principal, 48,42% e 52,50%. Esses
resultados sdo considerados excelentes, permitindo que cerca de 50% dos pés

sejam utilizados para impressao.

4.2.1.3 Analise morfolégica
Na Figura 4.8 e 4.9, sdo apresentadas imagens obtidas por MEV,

mostrando os pés peneirados em diferentes faixas granulométricas das garrafas

[96] BAITRINWINOY OBR.IH
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principais e dos ciclones das atomizagfes 1 e 2. As faixas granulométricas sao:
20-32 ym, 32-45 ym e 45-75 ym.

T m—

Figura 4.8 — Pos da garrafa principal nas faixas granulométricas apos o
peneiramento: (a) 20-32 uym (At.1); (b) 32-45 um (At.1); (c) 45-75 um (At.1);
(d) 20-32 pym (At.2); (e) 32-45 pm (At.2) e (f) 45-75 pm (At.2).

Hv [Q{', -

Figura 4.9 - Pés do ciclone nas faixas granulométricas apos o
peneiramento: (a) 20-32 uym (At.1); (b) 32-45 uym (At.1); (c) 45-75 pm
(At.1); (d) 20-32 um (At.2); (e) 32-45 um (At.2) e (f) 45-75 um (At.2).
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Como demonstrado nas figuras 4.8 e 4.9, obtidas por meio de
microscopia eletronica de varredura (MEV), o0 peneiramento mostrou-se
altamente eficiente ao separar cuidadosamente as particulas em suas
respectivas faixas granulométricas. Para os pOs provenientes da garrafa (Figura
4.8), observou-se um aumento na presenca de particulas satélites com o
aumento da faixa granulométrica, como ilustrado nas Figuras 4.8 (e, f), onde
maiores particulas apresentam micro soldagens de particulas finas em suas
superficies.

Em relacdo as particulas provenientes do ciclone (Figura 4.9), grandes
guantidades de particulas finas foram observadas em todos 0s grupos amostrais.
Como visto na distribuicdo granulométrica na figura 4.6 (a, e), essa restricao de
tamanho ja era esperada. Além disso, nas particulas acima de 45 um, houve
uma quantidade significativa de particulas satélites, aumentando o tamanho das
particulas originais e impedindo-as de passar por malhas mais refinadas durante
0 processo de peneiramento. Esses fendmenos de processamento ja foram

relatados por outros autores em ligas a base de aluminio [4, 6].

4.2.1.4 Analise microestrutural

Na Figura 4.10, também obtida por meio da microscopia eletrénica de
varredura (MEV), em modo de elétrons retroespalhados (do inglés,
backscattered electrons - BSE) para a verificagdo do contraste atémico,
apresenta a microestrutura tipica dos pés dos conjuntos amostrais da garrafa
principal e do ciclone de ambas as atomizacBes. Essa figura permite a
observacéao da fase QC de formato esférico em tom de cinza claro, embutida em

uma matriz dendritica de aluminio, caracterizada por um tom de cinza escuro.
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Figura 4.10 - Mapeamento quimico geral por EDS de uma particula na faixa de

45-75 ym proveniente da garrafa principal.

De acordo com a Figura 4.10, os elementos de liga foram frequentemente
observados nas fases de coloragéo cinza claro, ajustando a composicao da fase
metaestavel icosaédrica quasicristalina (i-QC) ou suas aproximantes. Analises
de espectroscopia por energia dispersiva (EDS) nas regifes centrais das
particulas mostraram as seguintes composi¢cdes em percentuais atbmicos: para
a faixa de 20-32 pm, Algz 99:0,19F€2,80+0,05Cr1,99+0,09 Ti1,24+0,09; para a faixa de 32-45
pm, Algz 0s:1,38F€3,11:050Cr2,49:070Ti1,38:0,25; para a faixa de 45-75 ym (garrafa
principal), Alsoes:0,19F€455:0,23Cr4,07:0,08Ti165:0,20; € para a faixa de 45-75 pm
(ciclone), Alga,7+0,00F€2,85:0,25Cr2,50+0,00 T i1,04:0,29.

Para as particulas de 20-32 ym e 32-45 uym da garrafa principal e do
ciclone, Araujo et al. [4, 6] relataram composicdo semelhante, identificando a
fase como icosaédrica quasicristalina (i-QC) em ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti. As
particulas de 45-75 ym da garrafa principal mostraram menor porcentagem de
aluminio, mas valores superiores dos elementos de liga, favorecendo a formacéo
de fases metaestaveis e/ou estaveis com composicao proxima a fase i-QC.
Araujo et al. [6] relataram a possivel formacéo de fases como Al13Cr», AlizFes ou
Al13(Cr,Fe)2.4. Os pés do ciclone ndo apresentaram variagdo quimica significativa
para a faixa de 45-75 ym, possivelmente devido a presenca de particulas com

didmetros proximos a 45 um ou inferiores.
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4.2.1.5 Densidade por picnometria de gas hélio

A densidade analisada por picnometria de gas hélio permitiu determinar
a densidade esquelética ou real do p6, proporcionando uma analise qualitativa
da porosidade interna com base nos valores reais obtidos das densidades das
particulas. A Figura 4.11 apresenta a variacédo da densidade do pé em fungéo do
didametro da particula. Verifica-se que ocorre uma reducédo da densidade do pé
a medida que se aumenta o tamanho da particula. Este comportamento tem sido

reportado por outros autores na literatura [77].

—@— Atomizagdo 1 - Garrafa —Q— Atomizagdo 2 - Garrafa
—@— Atomizacdo 1 - Ciclone —@— Atomizacgéo 2 - Ciclone
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< 2,850 -
= L
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o’ _
2,725 1 2,705 [g/cm?]
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2,675

1 1 1 1 1
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Faixa Granulométrica [um]

Figura 4.11 - Densidade esquelética em funcédo do diametro da particula para

0s pos das atomizacdes 1 e 2 (Ciclone e Garrafa).

A reducdo da densidade com o aumento do tamanho da particula foi
consistentemente observada em todos os experimentos. Na Figura 4.11, as
particulas de 20 a 32 ym associadas ao ciclone se aproximaram mais da
densidade tedrica da liga quasicristalina, alcancando 2,88 g/cm? na atomizacéo
1 e 2,916 g/cm3 na atomizacdo 2. Essas particulas, obtidas com alta taxa de

solidificagéo, resultaram em menor porosidade interna.
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Grupos amostrais menores que 20 um e entre 20 a 32 ym das duas
atomizacbes também  mostraram densidades elevadas, indicando
comportamento consistente. No entanto, particulas maiores que 106 um
apresentaram significativa reducdo da densidade, com valores de 2,705 g/cm?
na atomizagao 1 e 2,74 g/cm? na atomizagao 2, evidenciando maior porosidade
interna.

A presenca de porosidade interna reduz a resisténcia mecanica das
pecas, limitando sua capacidade de suportar cargas e estresses. Portanto, €
fundamental utilizar pés com baixa porosidade interna para assegurar que as
pecas fabricadas sejam de alta qualidade, duraveis e apresentem desempenho
confiavel, atendendo aos rigorosos requisitos de aplicacées mecanicas [128].

4.2.1.6 Difracao de raios X das faixas granulométricas (20-75 pm)

Para compreender melhor a formacéo das fases em relacdo ao tamanho
das particulas tipicas para a técnica de L-PBF (20 a 75 pm), foi realizada uma
caracterizacdo mais aprofundada. A Figura 4.12 apresenta 0s espectros de
difracdo de raios X (DRX) para os pés peneirados provenientes do ciclone e da

garrafa principal de cada atomizagao, na faixa de 20 a 75 pym.
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W 2 Al sCr,/Al,Cr, 01 Al,(Cr, Fe),,
o o ¢ AlTi y 1 AlFe
El
o o ES/
45-75 »
o XA J u %
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20-32pm || i J\ 1 - 1 - 1 - 1
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Figura 4.12 - DRX das faixas granulométricas para cada atomizacao: (a,b)

Atomizacéo 1 e (c,d) Atomizacao 2. (C = Ciclone e GP = Garrafa Principal).

Conforme mostrado na Figura 4.12, a alta taxa de resfriamento das
particulas durante o processo de atomizagdo a gas (10° — 10° K/s) resultou na
supressdo de algumas fases estaveis e na formacdo de fases metaestaveis,
como AlgFe, Al13(Cr, Fe)..4, e da fase quasicristalina icosaedral (i-QC), que néo
foi observada nos lingotes fabricados (Figura 4.3).

Particulas com diametros entre 45 e 75 ym apresentaram fases estaveis
e metaestaveis nas amostras da garrafa principal das duas atomizacdes.
Estudos com ligas dos sistemas Al-Fe-Cr-Ti [6] e Al-Cr-Mn-Co-Zr [60] mostraram
gue essas particulas tendem a se solidificar a taxas mais baixas, favorecendo a
formacdo de fases estaveis ou metaestaveis intermediarias, como a fase
aproximante Al1sCrz (ou AlssCr7) e as fases Ali3(Cr, Fe)z24 e AlFe, resultantes da
decomposicédo parcial da fase metaestavel i-QC, conforme mostrado na analise
de DRX (Figura 4.12).

Para as faixas granulométricas dos p6s do ciclone em ambas as

atomizacdes, a estabilidade da fase i-QC foi mantida mesmo para particulas
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entre 45 e 75 um, o que era esperado, pois as composi¢des das fases presentes

nao alteraram significativamente.

4.2.1.7 Analise térmica das faixas granulométricas (20-75 pm) — DSC

Para investigar as transformacfes no estado soélido e a estabilidade

térmica das fases presentes, especialmente da fase quasicristalina icosaédrica

(i-QC), analises de calorimetria exploratéria diferencial (DSC) foram conduzidas

para esse fim. A Figura 4.13 apresenta as curvas de DSC para os pos

provenientes do ciclone e da garrafa principal apds o peneiramento nas faixas

granulométricas adequadas para a técnica de L-PBF.

(a)
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Figura 4.13 - Calorimetria exploratéria diferencial (DSC): (a) Ciclone (At.1 — C1); (b)
Ciclone (At.2 — C2); (c) Garrafa principal (At.1 — GP1) e (d) Garrafa principal (At.2 —

GP2).
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As curvas de calorimetria exploratéria diferencial (DSC) mostraram que,
para as faixas granulométricas de 20 a 75 pm dos pds provenientes do ciclone
nas atomizacgdes 1 e 2 (Figuras 4.13 (a) e (b)), houve maior intensidade dos picos
exotérmicos associados a fase metaestavel quasicristalina (QC) em comparacao
aos pos da garrafa principal (Figuras 4.13 (c) e (d)). As andlises de difracdo de
raios-X (DRX) (Figura 4.12) confirmaram a presenca das fases QC metaestaveis
nos pos do ciclone, mesmo com o aumento do tamanho das particulas. Isso se
deve as maiores fracdes volumétricas da fase QC nos grupos amostrais,
resultando em picos exotérmicos mais intensos nas analises de DSC. A maior
guantidade de particulas satélites aderidas a superficie das particulas maiores
contribuiu para essa maior fracao de fase QC observada nas analises térmicas.

Para as amostras da garrafa principal, as intensidades dos picos
exotérmicos diminuiram com o aumento do tamanho das particulas, indicando
gue particulas maiores solidificam mais lentamente, resultando em menores
fracbes volumétricas da fase QC. Portanto, a taxa de resfriamento €
inversamente proporcional ao tamanho das particulas e diretamente
proporcional a fracdo volumétrica da fase QC, como corroborado por estudos
anteriores com ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti [4, 6].

Quanto a estabilidade térmica da fase QC, tanto os pds da garrafa quanto
os do ciclone apresentaram inicio de decomposicdo proximo a 525°C e
decomposicdo completa em aproximadamente 563°C, valores superiores aos
observados em estudos anteriores de Araujo et al. [6], que reportaram inicio de
decomposicado a 450°C para pos abaixo de 32 um. As intensidades dos picos
exotérmicos dos pos do ciclone foram maiores que as dos p6s da garrafa,
indicando maior quantidade de energia liberada por grama em cada faixa

granulométrica (Figura 4.14).
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Figura 4.14 - Picos exotérmicos associados a fase i-QC: (a) Ciclone (At.1 e At.2);
(b) Garrafa principal (At.1 e At.2) — C1: Ciclone (At.1); C2: Ciclone (At.2); GP1:
Garrafa Principal (At.1) e GP2: Garrafa Principal (At.2).

4.2.1.8 Fluidez em funil de Carney e densidade aparente

Apés a caracterizacdo dos pos, foram realizados testes de fluidez
conforme a norma ASTM B964-16 [119] para garantir a eficiéncia na impresséo
por L-PBF. Amostras de 50 g de pds granulados entre 20 e 75 uym foram
coletadas tanto da garrafa principal quanto do ciclone, em ambas as
atomizacgles. Os pos da garrafa principal apresentaram fluidez satisfatéria nessa
faixa granulométrica coletada, enquanto os do ciclone, devido a alta
concentracao de particulas finas entre 20-32 um, tiveram que ser ajustados para
32-75 ym, demonstrando fluidez adequada.

Apés verificar a fluidez dos pdés da garrafa principal de ambas as
atomizacbes (GP1 e GP2) foram misturados para criar um conjunto final
denominados de mistura (GP1 + GP2) destinado a impresséao por L-PBF. Os p4s
do ciclone ajustados (C1l e C2) ndo foram misturados devido a presenca
excessiva de particulas finas. Os tempos médios de fluidez foram de 13,46
segundos para GP1 e 18,20 segundos para GP2, sendo GP1 + GP2 16,76
segundos. No ciclone, C1 teve 25,31 segundos e C2, 16,45 segundos,
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relacionados a distribui¢cdo granulométrica e densidade aparente proporcional ao
tempo de fluidez.

Seguindo a norma ASTM B417-18 [120] foi observada uma relacéo direta
entre a densidade aparente e o tempo de fluidez em todas as amostras
avaliadas. Amostras da garrafa principal (GP1 e GP2) mostraram densidades de
1,55 g/cm3 e 1,6 g/cm3, respectivamente. Apds a mistura desses grupos (GP1 +
GP2), a densidade média foi de 1,56 g/cm3, indicando que a presenca de
particulas mais grossas em GP1 reduziu a densidade observada em GP2 (1,6
g/cm3). Essa relacao foi proporcional ao tempo de fluidez intermediario entre os
dois conjuntos, que foi de 16,76 segundos.

Para os pos do ciclone, também foi observada uma relagcao proporcional
entre a densidade aparente e o tempo de fluidez. O grupo C1, com tempo de
fluidez mais longo (25,31 segundos), apresentou densidade aparente de 1,64
g/cms, enquanto o grupo C2, com tempo de fluidez mais curto (16,45 segundos),
teve densidade aparente de 1,6 g/cm3. Esses resultados refletem a influéncia
das particulas finas e da distribuicdo granulométrica nas propriedades de
densidade e fluidez dos p6s metélicos, com valores consistentes com estudos
anteriores sobre ligas de aluminio atomizadas [10]. Na Figura 4.15 é

demonstrado todos os resultados aqui citados.
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Figura 4.15 - Tempo de fluidez e densidade aparente para os pés destinados a

impressao por L-PBF.
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4.2.1.9 Secagem dos pos

Neste estudo, apesar das boas condi¢des de fluidez demonstradas pelos
poés da mistura (GP1 + GP2) e pelos grupos do ciclone C1 e C2, recomenda-se
a secagem prévia dos pés antes de seu uso no processo de fabricacao por L-
PBF, por razdes praticas. A remoc¢éo da umidade, como destacado na literatura
[6], € crucial para melhorar a fluidez e promover uma compactacdo mais eficaz
dos poés.

Para essa etapa, foram empregadas duas condi¢cbes ambientais para a
secagem dos pos: uma estufa convencional e um forno a vacuo. Os tempos de
secagem escolhidos foram 45 minutos, 6 horas e 24 horas, baseados na
literatura que sugere que tempos prolongados podem n&o proporcionar
melhorias significativas na fluidez de certas ligas de aluminio [10]. As
temperaturas utilizadas foram 80°C e 150°C, ambas recomendadas por estudos
anteriores sobre pés metalicos [6]. Os experimentos envolveram 5 amostras de
50 gramas para os pos da mistura (GP1 + GP2) e 3 amostras de 50 gramas para
0s pos do ciclone (C1 e C2).

Os resultados de tempo de fluidez e densidade aparente foram coletados
e apresentados na Figura 4.16, mostrando os efeitos das diferentes condicdes
ambientais, tempos de secagem e densidades aparentes. Observou-se que a
secagem dos pos da mistura (GP1 + GP2) a 80°C na estufa melhorou a fluidez
em comparacdo com os pés nao tratados, enquanto o tempo de secagem nao
teve um efeito significativo sobre a fluidez, como evidenciado na Figura 4.16 (a),
com tempos médios de 15,81 segundos para 45 minutos e 14,72 segundos apés
24 horas de secagem.

Por outro lado, o tratamento a 80°C em forno a vacuo resultou em fluidez
menos satisfatéria em comparacdo com a estufa na mesma temperatura. Os
melhores valores de fluidez foram comparados entre o tratamento a 80°C em
forno a vacuo e em estufa, mostrando valores de 16,04 e 14,72 segundos,
respectivamente, indicando uma melhor remocéo de umidade na estufa devido
a circulacédo de ar quente.

A elevacgao da temperatura de secagem para 150°C na estufa resultou em

melhorias significativas na fluidez dos pds, com tempos médios de fluidez de
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13,20 segundos para 45 minutos de secagem, comparados a 16,76 segundos
para os pos nao tratados, conforme a Figura 4.16. Os resultados para tempos de
secagem de 6 e 24 horas a 150°C foram 14,30 e 13,82 segundos,
respectivamente.

Os po6s do ciclone (C1 e C2), apés a remogéao das particulas do intervalo
de 20-32 pym para melhorar a fluidez, foram submetidos apenas a condicao de
150°C na estufa, que mostrou ser a melhor condi¢cdo para os pds da mistura
(GP1 + GP2). Todos os testes indicaram fluidez satisfatoria, com tempos de fluxo
abaixo de 24 segundos para C1 e abaixo de 16 segundos para C2.

A densidade aparente dos pés da mistura (GP1 + GP2) aumentou com o
tempo e a temperatura de secagem na estufa, alcancando valores de
aproximadamente 1,58 g/cm3, 1,59 g/cm3 e 1,60 g/cm3 para 80°C em 45 minutos,
6 e 24 horas, respectivamente. Aumentando a temperatura para 150°C, as
densidades aparentes elevaram-se para 1,61 g/cm3 e aproximadamente 1,62
g/cmd para 24 horas, refletindo uma maior remoc¢ao de umidade.

Em contraste, as densidades aparentes dos poés do ciclone
permaneceram consistentes ao longo dos testes de secagem, ndo ultrapassando
1,60 g/cm3. A eficacia da secagem em estufa a 150°C foi destacada pelos
resultados de fluidez e densidade aparente, com uma eficiente remocao de
umidade comparada ao forno a vacuo.

Antes da impresséao, foram estabelecidas condi¢cdes ideais de secagem
dos pos da mistura (GP1 e GP2) em estufa a 150°C por aproximadamente 45
minutos, garantindo a qualidade necessaria para o processo de fabricacdo por
L-PBF. Caso fosse necessario recorrer aos pos do ciclone devido ao
esgotamento dos pOs da mistura, esses parametros de secagem seriam entéo

replicados.
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Figura 4.16 - Estudo de secagem dos pés para o processamento posterior de L-PBF: (a) Tempo de

fluidez e (b) Densidade aparente.

4.3 Estudos de parametros para a confeccdo de amostras por L-PBF
Na Figura 4.17, sdo mostrados os cubos apés o processamento por L-
PBF, com a plataforma elevada e a remocao dos cubos no interior da maquina

de impresséo. A distribuicao final das amostras também é ilustrada.

Figura 4.17 - Cubos de estudo de parametros: (a) Plataforma com as amostras
apos o térmico do processo; (b) Substrato nivelado para a remogédo dos pés
excedentes e (c) Layout dos cubos no substrato (diametro de 155 mm) apds a

remocéao dos pos.
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A Tabela 4.3 apresenta os valores de densidade e energia volumétrica
(DEV), calculados de acordo com a Equacado 2.1. A espessura da camada e a
distédncia entre trilhas foram mantidas constantes em 30 pym e 100 pm,
respectivamente, enquanto a velocidade e a poténcia de impressao foram
ajustadas. Esses parametros foram definidos com base em estudos anteriores,
particularmente aqueles conduzidos por Bomfim et al. [121], que utilizaram a
mesma maquina de impressdo empregada neste trabalho para a liga AA2017.

Tabela 4.3 - Densidade de energia volumétrica (DEV) para cada parametro

empregado neste estudo.

Densidade de energia volumétrica [J/mm?3]
Poténcia do Velocidade de Varredura [mm/s]
Laser [W]

200

250

300

4.3.1 Caracterizacao das amostras
4.3.1.1 Densidade de Arquimedes

A Figura 4.18 ilustra os resultados dos ensaios de densidade obtidos por
meio do método de Arquimedes. No grafico da Figura 4.18 (a), sdo exibidas as
densidades relativas em funcdo da velocidade de varredura utilizada para uma
poténcia especifica do laser. J& na Figura 4.18 (b), esses mesmos valores séo
correlacionados com a energia volumétrica calculada previamente, conforme a
Equacéao 2.1 e apresentada na Tabela 4.3. Essas representacfes permitem uma
analise detalhada das relacBes entre as condicbes de processamento e as

propriedades da densidade do material.
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Figura 4.18 - Andlise da densidade relativa obtida por Arquimedes das amostras impressas por L-PBF:

(a) Em funcao da velocidade de varredura e (b) Em funcédo da densidade de energia volumétrica.

No processo de L-PBF, a relacédo entre a velocidade de varredura e a
poténcia do laser € crucial para determinar a densidade do material, conforme
mensurado pelo método de Arquimedes [122]. A Figura 4.18 e a Tabela 4.3
mostram que, ao aumentar a poténcia do laser, a energia transferida para o po
metalico aumenta, promovendo uma fusdo mais completa das particulas e
reduzindo a porosidade, resultando em maior densidade do material. No entanto,
uma poténcia excessiva pode causar superaquecimento, vaporizacdo e
formacédo de poros, reduzindo a densidade e causando deformacfes térmicas
[6, 92, 93].

A velocidade de varredura também influencia a densidade: altas
velocidades resultam em menor interacdo do laser com o pd, aumentando a
porosidade e diminuindo a densidade, enquanto baixas velocidades promovem
uma fusdo mais completa, aumentando a densidade. No entanto, velocidades
muito baixas podem causar acumulo de calor e tensdes residuais [6, 93, 128,
129]. Ja a densidade de energia volumétrica, ou a energia fornecida por unidade

de volume, é outro fator determinante. Aumentar essa densidade geralmente
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reduz a porosidade e aumenta a densidade, mas um excesso pode causar
defeitos internos, como por exemplo, aqueles do tipo Keyhole [130].

A Figura 4.18 mostra que as amostras processadas com 250 W e
velocidades de 400 e 500 mm/s apresentaram as maiores densidades relativas:
99,63% (2,902 + 0,0031 g/cm®) e 99,71% (2,904 + 0,0040 g/cmd),
respectivamente, com densidades de energia volumétrica de 208,33 e 166,67
J/mm3 (Tabela 4.3). Ja as amostras processadas com 300 W e as mesmas
velocidades de varredura apresentaram densidades menores, devido a
formacgao de poros de evaporagéao e defeitos internos do tipo Keyhole [130].

Por outro lado, amostras processadas com 200 W e velocidades de 1500
e 2000 mm/s, e com 250 W a 2000 mm/s, apresentaram densidades relativas
menores: 95,51% (2,782 g/cm3), 93,01% (2,709 g/cm?), e 95,92% (2,834 g/cm3),
respectivamente, devido a fusdo incompleta das particulas, isso também foi
observado por outros autores com ligas AA2017 [121].

As densidades de energia volumétrica correspondentes foram de 44,44
J/mm3 e 33,33 J/mm? para as velocidades de 1500 mm/s e 2000 mm/s com
poténcia de 200 W, e 41,67 J/mm?3 para a velocidade de 2000 mm/s com 250 W,
representando 17,77%, 13,33%, e 16,67% da energia fornecida em relacdo ao

valor maximo empregado neste estudo (250 J/mm3).

4.3.1.2 Caracterizacao metalografica e quantificacdo de poros internos

Apés as andlises de densidade realizadas pelo método de Arquimedes,
foi efetuada uma validacdo das amostras para a verificacdo da quantidade e
fracdo de poros, bem como sua morfologia. Inicialmente, todas as amostras
foram preparadas e analisadas na secéo transversal, perpendicular ao vetor da
direcdo de construcéo Z.

Subsequentemente, a segunda andlise contemplou cortes na direcao
longitudinal de cada amostra, paralela ao vetor da direcédo de construcao Z. Para
todas as amostras, foi realizado um procedimento metalogréfico, visando facilitar
a observacéao da superficie das amostras.

ApOs a preparacao metalografica das amostras nas se¢des mencionadas,

utilizou-se o software livre ImageJ para a quantificagdo dos poros presentes.



103

Foram obtidas 28 imagens de cada amostra ap0s a preparacdo metalografica e
analise na secdo transversal;, para as analises na sec¢do longitudinal, foram
obtidas 35 imagens de cada amostra, posteriormente contabilizadas pelo
software mencionado através da média de fracdo de poros de cada imagem.
Nas Figuras 4.19 e 4.20, s&o apresentadas as microestruturas obtidas das
amostras na sec¢dao transversal e longitudinal. Conforme abordado anteriormente,
foram impressos 27 cubos para a analise de otimizacdo de parametros, assim,

para cada secéo de corte, 27 microestruturas foram analisadas.
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Figura 4.19 - Microestruturas de Topo (Sec¢éo Transversal) para os parametros de impresséo estudados — Corte no eixo Z
(Plano XY) — Na horizontal: Velocidade de Varredura (400 a 2000 mm/s) e na vertical: Poténcia do Laser (200, 250 e 300 W).
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Figura 4.20 - Microestruturas de Construcéo (Sec¢ao Longitudinal) para os parametros de impresséo estudados — Corte no eixo

X (Plano ZY) — Na horizontal: Velocidade de Varredura (400 a 2000 mm/s) e na vertical: Poténcia do Laser (200, 250 e 300 W).
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Os resultados obtidos nas analises microestruturais da liga AlgsFe2CrTis,
apos a variacdo dos parametros de velocidade de varredura (mm/s) e poténcia
do laser (W), indicam a formacéo de diferentes tipos de defeitos dependendo das
condigdes aplicadas. Na secdo de corte transversal (Figura 4.19), foram
observadas fracdes de poros esféricos para todas as poténcias e velocidades,
com aumento na concentragdo e no diametro médio dos poros
(aproximadamente 15 ym) com a redugéao da velocidade e aumento da poténcia
do laser, conforme relatado por Araujo et al. [6]. Em poténcias mais altas (300
W) e velocidades menores (400 e 500 mm/s), a fracdo desses poros aumentou
significativamente devido a maior exposicao do feixe de laser e & maior entrada
de energia, resultando em temperaturas excessivas que facilitam a evaporacao
do material e a formacéo de poros [93, 128, 131].

Para velocidades superiores a 700 mm/s, com poténcia de 200 W,
formaram-se poros irregulares, tornando-se criticos em 1500 e 2000 mm/s. Tais
defeitos sdo comuns em altas velocidades e baixas poténcias, como observado
por Bomfim et al. [121] e Li et al. [129] em estudos de L-PBF com outras ligas de
aluminio (AA2017 e AA7050), que relataram a presenca significativa desses
poros em baixas densidades de energia volumétrica (DEV) de 43 a 68 J/mm3.
No presente estudo, valores criticos de DEV para a formacéo de poros na liga
AlgsFexCr,Tiy foram 44,44 e 33,33 J/mm3.

Nas analises longitudinais (Figura 4.20), amostras com 200 W
apresentaram predominantemente poros irregulares e falta de fusdo ou
penetracdo, principalmente em velocidades superiores a 900 mm/s. Em
poténcias de 250 e 300 W, os principais defeitos foram poros arredondados, cuja
fracdo aumentou com a velocidade. Defeitos de falta de fusdo (lack of fusion) e
penetracdo (lack of penetration) foram identificados para DEV de 55,56 J/mm3,
41,67 J/mm3, 66,67 J/mm3 e 50 J/mm3, em velocidades de 1500 e 2000 mm/s
com 250 e 300 W. Estes defeitos sdo inversamente proporcionais a poténcia
aplicada, conforme observado por outros autores em ligas de aluminio do tipo
AA7050 e AlISi10Mg [132, 133]. A fracdo de defeitos aumentou na ordem de 300

W <250 W < 200 W, sendo mais pronunciada em maiores velocidades.
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Os poros esféricos observados em poténcias de 250 e 300 W em
velocidades abaixo de 700 mm/s foram estudados por diversos autores, que
indicam a formacdo de poros de gas e defeitos do tipo Keyhole sob alta
densidade de energia volumétrica. Esses poros esféricos e Keyholes sao
formados devido ao excesso de energia do laser que provoca vaporizagdo do
metal e formacao de depressdes instaveis na poca de fusdo, aprisionando o gas
de protecéao inerte [130, 134].

Em termos de percentual de porosidade para essas secdes de andlise
(secao transversal — plano XY e sec¢do longitudinal plano ZY), os valores apés

as analises por imagem no software ImageJ podem ser verificadas na Figura
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Figura 4.21 - Analises da porosidade interna das amostras em funcao da densidade de energia

volumétrica e densidade de Arquimedes: (a) Secao Transversal e (b) Secéo longitudinal.

Os resultados da analise de porosidade na secao transversal (Figura 4.21
(a)) mostraram uma relacéo inversamente proporcional com as densidades de
Arquimedes, corroborando estudos anteriores em ligas de aluminio fabricadas
por L-PBF [121]. A porosidade variou entre 0% e 2%, sendo mais baixa (0,37%
+ 0,16%) para os parametros de 250 W a 500 mm/s (166,67 J/mm3), que também

apresentaram a densidade de Arquimedes mais alta (2,904 + 0,004 g/cm?,

[96] oedNnaISu0D ap oedaliq ep eIpaN apepisolod
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99,71% da densidade tedrica). Em contraste, os parametros com 200 W de
poténcia e velocidades de 1500 e 2000 mm/s mostraram densidades mais baixas
(2,782 £ 0,0056 g/cm3 e 2,709 + 0,0193 g/cm?, respectivamente) e porosidades
elevadas, com médias de 3,85% * 1,5% e 8,98% + 5,46%, respectivamente.
Esses parametros também apresentaram um alto desvio padrdo, indicando
variagdes significativas na porosidade ao longo da sec¢éo analisada.

Na secéo longitudinal (Figura 4.21 (b)), a porosidade variou de acordo
com a densidade de energia volumétrica (DEV), sendo menor em parametros
com DEV elevada (> 166,67 J/mm3), como 250 W a 400 mm/s e 500 mm/s
(0,79% * 0,26% e 0,67% + 0,21%, respectivamente) e 300 W a 700 mm/s (1,2%
+ 0,37%). ExcecOes foram observadas para 300 W a 400 e 500 mm/s, onde a
porosidade aumentou além de 1,2%, possivelmente devido a formacao de
defeitos do tipo Keyhole [129]. Parametros com 200 W mostraram porosidades
mais altas, atingindo até 11,25% = 4,39% em velocidades elevadas, devido a
presenca de defeitos de falta de fuséo e penetracao entre camadas.

Para prosseguimento das analises, foram selecionados trés parametros
ideais: 250 W a 400 e 500 mm/s, e 300 W a 700 mm/s. Estes parametros foram
avaliados em detalhes utilizando técnicas como tomografia computadorizada,
DRX e DSC para determinar o melhor parametro e proceder com a fabricacéo

dos corpos de prova.

4.3.1.3 Analise de porosidade por tomografia computadorizada

Para as préoximas caracterizacdes, realizou-se uma analise detalhada da
guantificacdo dos poros, aspecto critico para o projeto. Utilizou-se tomografia
computadorizada para essa analise, essencial devido a exigéncia de corpos de
prova densificados nos ensaios de tenacidade a fratura, minimizando a fracao
de poros para ndo comprometer a integridade das amostras. A presenca de
poros poderia aumentar a tensédo nos pontos de propagacao da trinca, resultando
em colapso prematuro do material.

A Figura 4.22 apresenta os resultados da quantificacdo dos poros para as
trés amostras selecionadas, em um volume de aproximadamente 500 mm3. Na

amostra com parametros de 250 W de poténcia e velocidade de 400 mm/s, foram
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identificados 2453 poros, com volumes variando de 0,06 a 9,9 um3. Na amostra
submetida a 250 W e 500 mm/s, quantificaram-se 274 poros, cujos volumes
variaram de 0,06 a 21 ym®. Na amostra processada com 300 W e 700 mm/s,
observou-se a maior quantidade de poros, totalizando 5337, com diametros

variando entre 0,06 e 4,4 um>.
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Figura 4.22 - Quantidade de particulas em funcéo de seus respectivos volumes

para as condi¢des 6timas.

A Figura 4.23 apresenta a morfologia dos poros quantificados. Observa-
se gue, para os parametros de 250 W a 400 mm/s (Figura 4.23 (a)) e 300 W a
700 mm/s (Figura 4.23 (c)), a quantidade de poros mensurada excede 1000. No
entanto, esses poros sdao de dimensbes extremamente pequenas e estao
homogeneamente dispersos em todo o volume da amostra. Em contraste, para
o parametro de 250 W a 500 mm/s (Figura 4.23 (b)), a quantidade de poros é
significativamente menor, mas o volume de algumas particulas € maior, porém,
ainda assim essas particulas também se distribuem uniformemente ao longo do

volume da amostra.
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Figura 4.23 - Analise da distribuicdo e morfologia dos poros por tomografia
computadorizada: (a) 250 W — 400 mm/s, (b) 250 W — 500 mm/s e (c) 300 W — 700 mm/s.

Conforme observado na Figura 4.23, no ensaio de Kic onde a alta
densificagdo é essencial, o parametro de 250 W com velocidade de 500 mm/s
apresentou a melhor condi¢éo dentre os trés parametros avaliados. Assim, com
base no critério de densificacdo, este parametro demonstrou o desempenho
mais satisfatorio.

Para verificar e validar os parametros observados, outras caracterizacoes
foram realizadas. Este procedimento assegura que a escolha dos parametros
nao comprometa a fabricacdo dos corpos de prova destinados ao ensaio de

tenacidade a fratura (Kic).

4.3.1.4 Difracédo de Raios X

Além da alta densidade das amostras, é necessario a formacéao da fase
guasicristalina (QC).

Por isso, para os trés parametros selecionados, foi realizada uma analise
de difracdo de raios - X (DRX) para investigar a formacdo de fases. Os
parametros utilizados foram os mesmos previamente relatados para o lingote
obtido por fundicdo convencional (Figura 4.3) e para os pds metalicos (Figura
4.12), ndo sendo repetidos neste topico.

Para essa analise, os cubos foram cortados ao meio no sentido da direcao
de construcdo, analisando duas regidbes da amostra. Visando verificar a

formacado das fases QC’s ao longo da amostra, essa estratégia foi adotada,
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denominando-se as regides de base e topo. A base compreendeu de 0 a 5 mm
de altura e o topo de 5 a 10 mm de altura, conforme o tamanho da aresta dos
cubos construidos. A Figura 4.24 apresenta os resultados obtidos para as duas

regides de cada uma das trés amostras.
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Figura 4.24 - DRX (amostras impressas): (a) Espectro geral de analise e (b)

Regido especifica de anélise (37,5 — 47,5 em 26 graus). B: Base e T: Topo.

A Figura 4.24 demonstrou que, apesar da variacao de poténcia e do tempo
de interacdo do laser com a amostra, a fase quasicristalina (QC) formou-se tanto
na base quanto no topo das amostras. Observou-se também a formacao da fase
estavel AlsTi e das fases Ali3Cr2 (ou AlssCrr) e Aliz(Cr,Fe)2.4. Esses resultados
indicam que todas as amostras formaram quasiciristais (QC), sem anomalias que

comprometam as propriedades dos corpos de prova.

4.3.1.5 Calorimetria exploratoria diferencial

Para comprovar a presenca da fase metaestavel QC, foram realizadas
analises por calorimetria exploratéria diferencial (DSC) nas regides de topo e
base das amostras impressas. Essa analise permitiu identificar a ocorréncia de

eventos exotérmicos correspondentes a temperatura de decomposigcédo da fase
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QC em ambas as regides das amostras. Os resultados obtidos séo apresentados
na Figura 4.25. Os parametros também seguiram aqueles apresentados

anteriormente para o lingote e para os pés metélicos (Figuras 4.4 e 4.13).
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Figura 4.25 - DSC das amostras impressas (Parametros 6timos): (a) Base; (b) Topo.

A Figura 4.25 mostra que as curvas de DSC apresentaram picos
exotérmicos relacionados a fase QC, indicando sua presenca ao longo do
volume da amostra. A decomposicdo da fase QC ocorreu entre 525 e 575°C,
demonstrando maior estabilidade em comparacdo aos 480°C relatados por
Araujo et al. [6]. A presenca das fases monoclinicas Al13Cr2 e AlizFes foi
observada, com temperaturas de decomposicdo de 805°C e 836°C,
respectivamente. A fase tetragonal AlsTi se decompds a aproximadamente
903°C, e a matriz de aluminio a 660°C.

Visto que a formacao das fases se assemelharam para as trés amostras
otimizadas, o critério de escolha neste trabalho foi aquele associado a
porosidade. Sendo assim, o parametro de 250 W a 500 mm/s foi escolhido para

a fabricacdo dos corpos de prova.
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4.4 Tratamentos térmicos

Na Figura 4.26 sdo apresentados os resultados referentes a variacéo da
microdureza em funcéo de duas temperaturas selecionadas (190°C e 220°C) e
dos tempos de andlise para as amostras em formato de cilindros (diametro de
3mm e comprimento de 5 mm). Os resultados apresentados na Figura 4.26
referem-se a analises em duplicata. Para cada amostra, foram realizadas um
total de 10 indentacdes, e a média dos valores obtidos foi calculada e

considerada para a andlise final.
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Figura 4.26 — Curva de microdureza em funcéo do tempo de tratamento para a

liga de estudo.

Conforme observado na Figura 4.26, os melhores parametros foram:
190°C por 3 horas e a 220°C por 9 horas. De acordo com esses resultados, as
amostras tratadas apresentaram um aumento consideravel na microdureza em
relacdo a amostra como fabricada (as-built), que exibiu uma dureza de 175,5 +
4.5 Vickers [HV0.1]. Isso indica que, mesmo apos tratamentos em forno a vacuo
de 3 e 9 horas, o material manteve suas propriedades sem comprometer sua

integridade. Para as amostras submetidas a 190°C por 3 horas e 220°C por 9
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horas, os valores de dureza foram 210,6 = 9,5 e 196,2 + 10,3 Vickers [HV0.1],
respectivamente.

Dado que os valores de dureza excederam niveis significativos, uma
investigagdo detalhada foi conduzida para verificar se houve alteracdo ou
formacéo de novas fases. Na Figura 4.27, sao apresentados os resultados de
Difracdo de Raios - X (DRX) e Calorimetria Exploratoria Diferencial (DSC) das
duas condic¢des analisadas. Com base nos resultados de DSC, constatou-se a
auséncia de picos endotérmicos préximos a 190°C e 220°C, indicando que, em
termos volumétricos, nenhuma fase adicional foi formada durante os tratamentos
térmicos nessas condi¢cdes. Os picos de DRX nao apresentaram diferencas em
relacéo aos previamente observados na Figura 4.24, que foram realizados para
os cubos nas melhores condi¢cdes. Novamente, foram identificados picos

associados as fases metaestaveis quasicristalinas (QC) e fases como AlzTi.
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Figura 4.27 - Amostras tratadas termicamente (190°C/3h e 220°C/9h): (a) DRX e (b) DSC.

Na Figura 4.28 sédo apresentados os resultados de microscopia eletrénica
de transmissédo (MET) para a amostra tratada a 190°C por 3 horas, tratamento
gue obteve o maior valor de microdureza (Figura 4.26). Na andlise, foi obtida
uma imagem geral da microestrutura em campo claro (Figura 4.28 (a)).

O principal foco desta andlise foi a identificacdo de particulas

nanomeétricas formadas por precipitacdo. Para isso, foram realizadas analises
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em modo HRTEM (High-Resolution Transmission Electron Microscopy). Na
Figura 4.28 (c), sdo apresentadas regides de interface entre a matriz (seta em
preto) e a fase metaestavel QC (seta em laranja), bem como regides dentro da
fase QC (Figura 4.28 (d)). Nao foram observadas modificagdes na microestrutura
nessas regides, o que auxiliou na comprovacao dos resultados de DRX e DSC
apresentados anteriormente. A andlise focou mais na regido da matriz, pois esta,
associada a uma solucdo sélida, poderia sofrer precipitacdes com mais
facilidade. Além disso, a fase QC apresenta modificacfes a temperaturas mais
elevadas, dependendo da taxa de aquecimento (Figura 4.25).

A Figura 4.28 (b) mostra um padréo de difracdo de elétrons da regido
destacada na Figura 4.28 (a), exibindo anéis correspondentes as fases formadas
na area selecionada (SAED - Selected Area Electron Diffraction). Ao fundo, é
possivel identificar 10 spots associados ao padrédo de quinta ordem (five-fold),

caracteristico da fase metaestavel QC.

Figura 4.28 - Amostra (190°C/ 3h): (a) Imagem em campo claro; (b) Padréao de difracdo da area
em (a); (¢) HRTEM da interface matriz/QC e (d) HRTEM da fase QC.

Assim, para uma condicdo de analise de tenacidade a fratura dos corpos
de prova, o tratamento de 190°C por 3 horas para alivio de tensdes foi escolhido

dentre aqueles apresentados na Figura 4.26.

4.5 Confeccéo dos corpos de prova
Na Figura 4.29, sdo apresentadas todas as amostras fabricadas por L-

PBF para os ensaios de tenacidade a fratura apds a validagdo do melhor
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parametro a ser utilizado (250 W — 500 mm/s). A figura exibe as amostras
fabricadas em trés direcbes de construcdo apoOs trés corridas de impresséo,
conforme descrito na secao de materiais e métodos. Na Figura 4.29 (a, b, d, e),

sdo demonstrados os corpos de prova construidos a 0° e 90°, enquanto a Figura

4.29 (c, f) mostra apenas os corpos de prova construidos a 45°.

Figura 4.29 — Amostras construidas por L-PBF destinadas ao ensaio de tenacidade a
fratura — (a, b, c): ApGs o processamento e (d, e, f): Apdés a remocado dos pos

excedentes no substrato.

4.6 Confeccdo dos entalhes, tratamentos térmicos e formacédo da pré —
trinca por fadiga

Uma vez impressas as amostras, os entalhes foram usinados por
eletroerosdo seguindo o desenho técnico previamente apresentados na Figura
3.9. Um exemplo dos corpos de prova (CP’s) apds o processo de usinagem

podem ser verificados na Figura 4.30.
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Figura 4.30 - CP's ap0s a usinagem do entalhe.

ApOs a usinagem, a confeccdo da pré-trinca foi formada até um
comprimento de aproximadamente 1 mm a partir da ponta do entalhe para cada
corpo de prova (como fabricado e com os tratamentos térmicos empregados),
resultando em uma razdo meédia de 0,5 entre 0o comprimento da trinca (a) e a
largura do corpo de prova (W), conforme recomendado pela norma para corpos
de prova com secdao retangular e configuracdo SE(B) [109]. Conforme abordado
na secdo de materiais e métodos, o comprimento total do entalhe era de 5 mm,
e a amplitude de carga utilizada seguiu a Equacéo 3.1, com uma razéo de 0,1
entre a forca maxima e minima.

Baseando-se na resisténcia ao escoamento previamente reportada para
esta liga [4], cargas maximas de aproximadamente 1200 N foram previstas. No
entanto, foram aplicadas cargas minima e maxima de 70 N e 700 N,
respectivamente, com uma frequéncia de 10 Hz, resultando em um ndmero
médio de 27.000 ciclos, em consonancia com estudos bem-sucedidos de

tenacidade a fratura com ligas AlSi10Mg [135].

4.7 Caracterizacado dos Corpos de prova impressos
4.7.1 Microestrutura

Na Figura 4.31 é demonstrado a microestrutura dos CP’s fabricados nas
trés direcdes de construcdo (0°, 45° e 90°). Conforme observado, para todas

direcdes de construcao foi observado poros arredondados, geralmente na regiao
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inferior da poga de fusédo. Esses defeitos eram esperados, pois, conforme
observado anteriormente na janela de processamento dessa liga, mesmo com o
melhor parametro aqui selecionado (250 W — 500 mm/s), ainda assim
apresentava esse tipo de defeito denominado de Keyhole na literatura [129].

Figura 4.31 - Microestrutura tipica dos CP's produzidos por L-PBF: (a) 0°; (b)
45° e (c) 90°.

Para uma analise abrangente da fracdo de poros, foram examinadas trés
secoes ao longo dos 54 mm de comprimento dos corpos de prova (CP’s): uma
na regido central e duas nas laterais opostas. A analise no software ImageJ
revelou porosidades médias de 0,89 £ 0,09% para CP’s construidos a 0°, 1,66 +
0,77% para os construidos a 45°, e 0,97 £ 0,15% para os a 90°.

Nos CP’s a 0°, algumas regides apresentaram porosidades semelhantes
as dos CP’s a 90°, devido a maior area exposta durante a construcao, apesar do
menor numero de camadas (6 mm de altura). Em contraste, os CP’s a 90° tinham
menor area exposta ao feixe, mas o numero de camadas dobrou (12 mm de
altura). Os CP’s construidos a 45° tinham maior altura e area exposta, devido a
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necessidade de suportes macicos e a exposi¢cao da &rea inclinada que cobria

toda a regido principal dos CP’s, favorecendo a maior quantidade de poros.

4.7.2 Difragao de raios X

Para validar as condi¢cfes de tratamentos térmicos aplicados nos corpos
de prova (CP’s) e, consequentemente, validar as fases presentes, foram
realizadas analises de difracdo de raios - X nas regides de topo e base dos
mesmos. A regido de base corresponde a parte inferior das amostras, com uma
altura de 6 mm, enquanto a regiao de topo abrange a parte superior, de 6 a 12
mm de altura para os CP’s a 45° e 90°; ja para os CP’s a 0°, a regiao de base
possuia uma altura de 3 mm, enquanto a regiao de topo ia de 3 a 6 mm.

Essa anélise em duas regides foi planejada para verificar a auséncia de
variagdes significativas na formacdo de fases entre as areas mencionadas.
Dessa forma, os tratamentos térmicos seriam validados quanto a
homogeneidade em todo o volume dos CP’s. Na Figura 4.32 sdo apresentados

os resultados das andlises das duas regides mencionadas.
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Figura 4.32 - DRX dos CP's com todas as condi¢Oes de tratamento (as built,

HT1 e HT2) nas regides de base e topo: (a) 0°, (b) 45° e (c) 90°.

Conforme observado na Figura 4.32, todas as condi¢cGes de direcao de
construcéo dos CP’s (0°, 45° e 90°) apresentaram caracteristicas similares nas
regides de base e topo para cada condicdo especifica de processamento. Nos
CP’s na condicdo "as built", as fases presentes em todas as direcdes de
construcao foram: Al13Cr2 (aproximante estavel), bem como a fase metaestavel
cuja estequiometria variava entre Al13(Cr,Fe)2.4. Destaca-se também a formacao
da fase quasicristalina (QC) e da fase estavel tetragonal AlzTi, cujo pico adicional
em 20 estava aproximadamente em 39,5°.

Para o tratamento térmico de alivio de tensdo (HT1), ndo foram
observadas mudancas adicionais nas fases presentes, conforme esperado com
base nos resultados preliminares de testes de tratamentos térmicos. Em
contrapartida, a condicdo de decomposicdo da fase QC (HT2) mostrou uma
mudanca expressiva, demonstrando a eficacia do tratamento térmico em um
curto periodo (30 minutos). Na condicdo HT2, a fase metaestavel QC foi
completamente eliminada, apresentando a formacéo das fases estaveis Al13Cr»
e AlisFes, ambas com estrutura monoclinica.

Conclui-se que os tratamentos térmicos foram eficazes na

homogeneizagdo dos CP’s em termos de fases presentes, com as regides de
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base e topo apresentando as mesmas caracteristicas, sem picos adicionais ou

divergentes entre as regides na mesma condicao de tratamento.

4.7.3 Calorimetria exploratéria diferencial (DSC)

Na Figura 4.33, séo apresentadas as curvas de DSC para cada condi¢cao
estudada e direcdo de construcdo nas regides basal e de topo. Para as
condi¢bes com tratamento HT1 e "as built", foi observado um pico exotérmico
associado a fase metaestavel QC, com uma temperatura de decomposicao
média de aproximadamente 550°C, indicando alta estabilidade dessa fase nos
CP’s. Como esperado, a condicdo HT2 ndo apresentou 0 pico exotérmico em
ambas as regides, demonstrando a eficiéncia do tratamento para todos os CP’s
e confirmando os resultados de DRX. Fases aproximantes foram identificadas

ap6s a decomposicdo do QC no primeiro ciclo de aquecimento ou no
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Figura 4.33 - DSC dos CP's submetidos a diferentes direcbes de construcéo e
de poés processamento: 0° (a) Base e (b) Topo; 45° (c) Base e (d) Topo; 90° (e)
Base e (f) Topo.

4.7.4 Microscopia eletrénica de transmissao (MET)

Na Figura 4.34 sao observados os resultados de microscopia eletronica
de transmissdao (MET) referente as regides de base e de topo para os CP’s
submetidos as trés dire¢gdes de construcdo, nesse caso para a condi¢cao “as
built”. Conforme observado, para ambas as condi¢des de direcao de construgao,
os CP’s apresentaram em sua microestrutura uma dispersdo da fase

metaestavel QC embebidas em matriz celular de aluminio (a-Al), no qual a

morfologia esferoidal da fase QC variou na faixa média de 200 a 500 nm.
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0° 45° 90°
Figura 4.34 — Imagens de campo claro da microestrutura dos CP's na condi¢ao "as

built" via MET: De baixo para cima (Base - Topo).

A fase QC apresentada na Figura 4.34 para ambas as direcdes de
construcdo foram posteriormente confirmadas pelos seus respectivos padrdes
de difracdo de simetria de terceira e quinta ordem (three-fold e five-fold),

conforme a Figura 4.35.

Figura 4.35 - Padréo de difracdo da fase QC observado nos CP’s de ambas as

direcdes de construcdo: Esquerda (Three - Fold) e a Direita (Five — Fold).

Na Figura 4.36 referente aos CP’s submetidos ao tratamento térmico HT1,
também foram observadas as mesmas caracteristicas microestruturais para
ambos os CP’s nas respectivas dire¢coes de construgao. Conforme observado,
uma matriz de aluminio embebida por diversas fases esferoidais metaestaveis

quasicristalinas (QC) de 200 a 500 nm estiveram presentes em todas as regides
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(base e topo) para todas as diregbes de construgao aqui estudado. As fases QC’s
foram confirmadas pelo padréo de difracéo de elétrons de terceira e quinta ordem
(three - fold e five — fold), no qual foram previamente apresentados na Figura
4.35.

0° 45° 90°

Figura 4.36 — Imagens de campo claro da microestrutura dos CP's na condicéo

"HT1 - Alivio de Tensé&o" via MET: De baixo para cima (Base - Topo).

Por fim, conforme os resultados apresentados anteriormente pelos
métodos de DRX e DSC (Figuras 4.32 e 4.33), os CP’s submetidos ao tratamento
térmico HT2 apresentaram a eliminacdo completa da fase QC ao longo de seus
respectivos volumes. Conforme observado na Figura 4.37, as regides de base e
topo para todas as condi¢cdes apresentaram a formacdo de novas fases com
morfologias distintas. E possivel observar que, as morfologias variaram desde
aqguelas esferoidais, até aquelas com morfologia em forma de pequenas agulhas.
Destaca — se também que, para todas as dire¢cdes de construcdo apresentaram

as mesmas caracteristicas microestruturais.
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0° 45° 90°
Figura 4.37 — Imagens de campo claro da microestrutura dos CP's na condi¢éao "HT?2

- Decomposicéo dos QC's " via MET: De baixo para cima (Base - Topo).

Na Figura 4.38 séo apresentados dois tipos de fases observadas e seus
respectivos padréo de difracdo referente as regides de base e topo em cada
direcdo de construcdo para as condi¢des HT2, comprovando a formacao das

fases aproximantes advindas da decomposicao da fase QC mestaestavel.
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Figura 4.38 - Fases aproximantes observadas nos CP's com tratamento HT2:
(a) Fase AlisFes; (b) Padréo de difracao de elétrons referente a fase em (a); (c)

Fase Al13Crz e (d) Padrao de difracdo de elétrons referente a fase em (c).

Na Figura 4.38 (a, b), a fase tipo agulha é identificada como AlizFes,
conforme observado por Araujo et al. [6] em ligas Al-Fe-Cr-Ti produzidas por L-
PBF. Neste estudo, a composicao desta fase é Alzgo1Fe21,11. A Figura 4.38 (c, d)
mostra a fase Al13Crz, que tem uma morfologia irregular e se origina da
decomposicédo da fase QC, como indicado na Figura 4.38 (c), onde a morfologia
anterior era esferoidal.

O padrao de difracdo demonstrado na Figura 4.38 (d) também foi
observado por Araujo et al. [6]. Os tratamentos térmicos HT1 e HT2 aplicados
nos corpos de prova (CP’s) foram homogéneos, garantindo a validade das
propriedades mecanicas nos resultados de tenacidade a fratura. A consisténcia

dos tratamentos térmicos foi crucial para a precisédo e confiabilidade dos dados.

4.8 Ensaios de tenacidade a fratura

Na Figura 4.39 séo apresentados os resultados referentes aos ensaios de
tenacidade a fratura para todas as condicbes aqui analisadas. Novamente, o
ensaio consistiu em uma flexdo de 3 pontos, no qual a taxa empregada foi de 1
mm/min. Aqui os ensaios geram curvas de forca (N) em funcdo do deslocamento

da abertura da ponta da trinca a partir do entalhe usinado (mm).
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Figura 4.39 - Graficos de forca x deslocamento dos CP's processados a 0°, 45° e 90°
submetidos em diferentes condic¢des: (a) Como fabricado (as Built); (b) Com alivio de

tensdes (HT1) e (c) Com decomposicdo da fase metaestavel QC (HT2).

Baseando-se na Figura 4.39, essas curvas foram fundamentais para obter
informacgdes sobre a forgca méxima (Pmax) € a forca condicional (Pg), determinada
pela linha secante tracada com uma inclinacdo 5% inferior a da curva de cada

ensaio (Figura 4.40). Associando esses dados as informacdes sobre
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propriedades mecanicas, geometria do corpo de prova e tamanho da pré-trinca,
foi possivel calcular a tenacidade a fratura (Kq) para cada condi¢cdo avaliada

neste estudo, conforme demonstrado na Figura 4.41.
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Figura 4.40 - Dados de ensaio de tenacidade a fratura para diferentes condi¢cdes dos

CP's impressos: (a) Forca maxima (Pmax) € (b) Forca condicional (Pg) .

Na Figura 4.40 (a), observa-se uma tendéncia significativa no
comportamento da forca maxima em funcdo da variacdo na direcdo de
construcéo dos corpos de prova (CP). O tratamento térmico para alivio de tenséo
(HT1) ndo apresentou melhoria substancial em termos de resisténcia, mantendo
valores comparaveis aos obtidos sem tratamento térmico (condi¢cdo "as built").
Por outro lado, o tratamento de decomposicao da fase QC (HT2) resultou em
uma queda drastica nos valores de resisténcia. A decomposicéo da fase QC em
fases aproximantes do tipo AlisFes e AlisCrz, além de fases do tipo AlsTi,
fragilizou o material. A morfologia irregular dessas fases pode ter contribuido
para o aumento da concentracdo de tensdo, conduzindo a ruptura precoce da
liga.

Um exemplo claro disso foi observado nos CP’s do lingote avaliados
apenas na condicao "as built" (Figuras 4.39 (a) e 4.40). A baixa resisténcia a
fratura pode estar associada a fragilidade imposta pelas fases aproximantes com

morfologias adversas, cujas superficies ou interfaces matriz/fases aproximantes
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séo altamente prejudiciais para a liga, conforme demonstrado pelas imagens de
microscopia eletronica de varredura (MEV) na Figura 4.1.

Conforme observado na Figura 4.40 (b), com excecdo das curvas
referentes ao lingote (Figura 4.39 (a)), as demais curvas apresentaram
semelhanca com a curva do tipo 3 apresentada na Figura 2.18, conforme a
norma ASTM E399 [109]. Assim, ao tracar a reta secante para obter o valor da
forca condicional (Pg), esse valor se iguala ao da forca maxima para cada

.~ . ~ P
condicdo das amostras impressas, resultando em uma razao (%) de 1, que
Q

estd em conformidade com a norma, sendo inferior a 1,10. Para os valores do
lingote, o valor de Pq € menor devido ao comportamento da curva se assemelhar
ao tipo 1, também exemplificado na Figura 2.18. Nesta condic¢édo, a forca maxima
(Pmax) foi de 364,74 N e a forca condicional (Pg) foi de 345,75 N, resultando em
uma razao de 1,05. Assim, o primeiro critério de validacdo para que Ko seja
considerado Kc foi atendido para todas as condi¢des estudadas.

Na Figura 4.41, sado apresentados os valores médios de tenacidade a
fratura (Kg) calculados conforme as Equacbes 2.2 e 3.2, obtidos de cada

condicao estudada.
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Figura 4.41 - Tenacidade a fratura média para os CP's processados em

diferentes dire¢fes (0°, 45° e 90°) - Andalise comparativa.
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Com base na Figura 4.41, as amostras construidas na dire¢do de 0°
apresentaram 0s maiores valores de tenacidade a fratura. Para as amostras
construidas a 0° sem tratamento térmico (as built), os valores foram de 34,92 +
0,01 MPa.y/m. Com o tratamento térmico de alivio de tensdo (HT1), os valores
cairam para 29,36 + 2,10 MPa.\/m, e para o tratamento de decomposic¢éo da
fase QC (HT2), os valores foram de 26,46 + 0,03 MPa.\/m. Exceto para os CP’s
submetidos ao HT1, todas as condi¢cbes apresentaram baixo desvio padrao,
validando a confiabilidade dos resultados.

Para os CP’s construidos a 90°, os valores foram intermediérios, sendo
27,95 + 0,77 MPa.Y/m sem tratamento térmico, e caindo para 24,51 + 2,11
MPa.v/m com HT1 e 15,74 + 2,10 MPa.\/m com HT2. Para os CP’s processados
a 45°, os valores foram os mais baixos: 18,91 + 1,50 MPa.\/m sem tratamento
térmico, 18,58 + 0,06 MPa.\/m com HT1 e 11,27 + 0,66 MPa./m com HT2.

Os valores inferiores para as amostras sem tratamento térmico a 45°
podem estar relacionados a formacéo de porosidade e ciclagem térmica durante
0 processamento por L-PBF. O suporte de sustentacdo macico resultou em mais
camadas e fendmenos como ciclagem térmica e porosidade, reduzindo os
valores de tenacidade.

Os resultados mostram que a tenacidade a fratura diminui com os
tratamentos térmicos em todas as direcbes de construcdo, indicando
sensibilidade ao ensaio. Também houve variacdo na tenacidade conforme a
direcdo de constru¢cdo, mesmo para amostras ndo tratadas termicamente; iSso
tém sido reportado por outros autores em ligas de aluminio impressas [135, 136].

A Figura 4.42 apresenta as dimensdes (mm) de cada condicdo estudada,
correspondentes ao segundo critério de validacao para que Kg seja considerado
Kic. Baseado nos valores de tensdo de escoamento (Ovs) e nos valores de Kg
obtidos (Figura 4.41), € necessario que os valores sejam inferiores ou iguais a
(W - &).
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Figura 4.42 - Segundo critério de validacdo de Ko em Kic para todas as

condicles estudadas.

Conforme observado na Figura 4.42, todos os valores ficaram abaixo ou
préximos de 6 mm. Para todas as condi¢des estudadas, os valores da prée-trinca
foram aproximadamente 1 mm. Somando isso ao comprimento do entalhe de 5
mm (Figura 3.9), obteve-se um valor de cerca de 6 mm. Subtraindo esse valor
da largura (W) de 12 mm, resultou em um valor de (W-ai) de 6 mm. Assim,
conforme a linha vermelha tracejada na Figura 4.42, todas as condi¢cdes
apresentaram dimensdes menores ou préoximas a esse valor, validando o
segundo critério e confirmando que o valor de Kq pode ser considerado Kic.

Até o momento, a literatura disponivel apresenta poucos estudos sobre
tenacidade a fratura em materiais processados por manufatura aditiva. A maioria
das ligas de aluminio esté na faixa de 10 a 50 MPa.\/m [135-137]. Os resultados
deste estudo para a liga quasicristalina foram satisfatorios, pois ndo héa relatos
dessa propriedade em outros estudos usando ligas do sistema Al-Fe-Cr-Ti como
ponto de partida, esses resultados foram comparados com aqueles reportados
por algumas ligas de aluminio fabricadas por L-PBF e estdo apresentados na
Figura 4.43.
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Figura 4.43 - Analise comparativa para tenacidade a fratura de ligas de aluminio
reportadas na literatura e neste estudo. (M: Método de impresséo; B: Espessura do CP;

W: Largura do CP e L: Comprimento do CP).

Conforme observado na Figura 4.43, os valores obtidos neste estudo

variaram de 10 a 35 MPa.\/m, novamente, a melhor condi¢&o observada foi para
a orientacdo de 0°. Esses valores superaram os reportados por Kumar et al. [137]
para ligas do tipo AlSi7Mg. Destaca-se também que, para a mesma condicéo,
os valores obtidos superaram os reportados por Araujo et al. [135] para as ligas
AlSi10Mg sob diferentes condicfes de processamento, com e sem tratamentos
térmicos. Para este estudo, 0os pesquisadores encontraram o melhor resultado
para a orientacdo de 45° com tratamento térmico de alivio de tensdes a 300°C
por 2 horas, onde a tenacidade chegou a 26,6 + 2,4 MPa.\/m.

Ademais, a liga quasicristalina (QC) estudada aqui apresentou
desempenho comparavel as ligas estudadas por Gairola et al. [136], que
avaliaram a liga 2024 modificada com titanio sob condi¢cbes normais e com

tratamentos térmicos T6. Segundo os autores, na orientacdo de 0° (equivalente
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a este estudo), os valores alcangaram 32,4 + 1,26 MPa./m. Também se observa
que as propriedades na direcdo de construcdo a 0° foram superiores as

encontradas na direcéo de construcao a 90°.

4.8.1 Superficie de fratura ap0s 0s ensaios
4.8.1.1 Como fabricada (As Built)

Na Figura 4.44 sao apresentadas as superficies de fratura dos CP’s nas
trés direcbes de construgcdo na condicdo como fabricado, sem tratamento
térmico. Aqui sdo demonstradas as caracteristicas tipicas encontradas nas

regides de pré — trinca e de fratura do material.

0° 45° 90°

Figura 4.44 - Superficie de fratura para os CP's na condi¢cdo "as built" nas dire¢bes de
construcdo. De baixo para cima: Interface entalhe/pré — trinca (linha vermelha tracejada),

interface pré - trinca/falha catastréfica (linha amarela tracejada) e falha catastréfica.
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Conforme observado na Figura 4.44, com excecdo dos CP’s a 45° de
construcdo, os demais apresentaram uma interface bem definida entre a pré-
trinca e a falha catastrofica. Nos CP’s a 0° e 90°, nota-se uma regido com estrias
na zona de pré-trinca (acima da linha de interface vermelha), associada a um
comportamento de fadiga, que se propaga até a segunda interface (linha amarela
pontilhada). Aqui, ocorre uma transi¢cdo de uma estrutura com estrias e coloragao
cinza escuro para uma estrutura fibrosa de coloragéo cinza claro, com pequenos
dimples indicando um comportamento ductil antes da falha catastréfica (setas
vermelhas). Essa interface também foi observada por Araujo et al. [135] em
estudos com a liga AlSi10Mg produzida por L-PBF.

Para as amostras a 45°, as interfaces entre o entalhe/pré-trinca e pré-
trinca/falha catastrofica foram de dificil visualizacdo. Na Figura 4.44, marcas de
estrias foram observadas indicando a regido de pré-trinca. Contudo, com a
propagacédo da trinca, marcas adicionais sugerem a delaminacédo das camadas
adjacentes, resultando em um escalonamento entre as camadas, com tenséo
intensificada em um defeito interno (linha amarela de interface — Figura 4.44),
criando uma pequena regido fibrosa com dimples antes da fratura final (setas
vermelhas).

Estudos de Girelli et al. [138] com a liga AlSi1lOMg demonstraram que,
guando o carregamento mecanico é paralelo a dire¢cdo de construcéo, o plano
de fratura tende a ser paralelo a essa mesma direcéo de construcdo (Figura 4.45
(a)). Quando o carregamento € perpendicular a direcdo de construcéo, o plano
de fratura tende a ser perpendicular a direcdo de construcdo (Figura 4.45 (b)).
Assim, a fratura se propaga através da interface entre camadas adjacentes,

seguindo o caminho mais fraco e preferencial.
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Figura 4.45 - Métodos de propagacéo da trinca em determinadas condicdes de
carregamento estatico (F): (a) Paralelo a direcdo de construcao - Adaptado de
[138]; (b) Perpendicular a direcdo de construcao - Adaptado de [138] e (c) a 45°

de construcéo (observado neste estudo).

Neste estudo, um carregamento no ensaio de flexdo de trés pontos foi
aplicado paralelamente a direcdo de construcéo para os CP’s construidos a 90°
(Figura 4.45 (a)) e perpendicularmente a direcédo de construcdo a 0° (Figura 4.45
(b)). Nas regides de pré-trinca dos CP’s a 0° e 90°, as areas com estrias sé&o
mais tortuosas e rugosas para os construidos a 0°.

Segundo a literatura [135, 138], a formacédo da pré-trinca nos CP’s a 0°
ocorre preferencialmente nos contornos da poca de fusao, resultando em uma
rugosidade devido a microestrutura mais grosseira e a presenca de fases
aproximantes e/ou quasicristalinas. Aradjo et al. [135] observaram uma maior
concentracdo de particulas grosseiras ricas em silicio nessa regido para a liga
AlSi10Mg.

Nos CP’s construidos a 90°, ha a formacédo de relevos, porém com
menores intensidades, caracteristica da fratura ocorrer preferencialmente na
direcdo perpendicular a direcdo de construcdo. Ja nos CP’s a 45°, a regiao inicial
da pré-trinca apresenta muitos relevos, porém com menores espacamentos em
comparagao aos CP’s a 0° e 90°. Autores [138] indicam que, para fratura onde a
carga € perpendicular & direcdo de construcdo (direcdo de 0°), a propagacao

poderia contornar uma poca de fusdo completa. No entanto, na direcao de 45°,
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esse contorno raramente se completa, pois o caminho de propagacgéao se torna
mais eficaz para as camadas inferiores, resultando em menores espagcamentos

entre relevos.

4.8.1.1.1 Propagacao da trinca e macroestruturas

Na Figura 4.46, é apresentado o plano perpendicular a superficie da
fratura previamente ilustrada na Figura 4.44. E indicada por uma linha vermelha
tracejada a interface entre o entalhe e a pré-trinca, e por uma linha amarela
tracejada a interface entre a pré-trinca e a falha catastrofica.

Para as amostras fabricadas a 0°, submetidas a uma carga perpendicular
a sua direcao de construcao, a fratura deveria ocorrer entre os limites das pocas
de fusdo. Contudo, na Figura 4.46, essa propagacéo ndo é observada, pois 0
plano analisado refere-se a regido superior da amostra, onde a microestrutura
aleatdria € perceptivel devido as rotagdes programadas do laser.

Nos CP’s construidos a 45°, observou-se um caminho independente da
poca de fusdo neste plano, como esperado, jA que o perfil escalonado da
propagacéao ocorre no plano da fratura. Assim, o plano perpendicular a fratura na
Figura 4.46 refere-se ao inicio da trinca.

Para os CP’s construidos a 90° (com carga paralela a direcdo de
construcdo), a trinca atravessa claramente a regido interior da poca de fuséo,
corroborando o mecanismo de fratura desse tipo de CP, como exemplificado na
Figura 4.45 (a). Apés a pré-trinca, a trinca se propaga de maneira estavel até
encontrar uma regido com concentrador de tensédo, onde colapsa, dissipando
parte da energia no interior do CP na regiao dos limites da poca de fusao, criando

uma trinca nesse plano (indicado pela seta azul).
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Figura 4.46 - Plano perpendicular a superficie de fratura das diferentes direcbes de construcao.

A Figura 4.47 e estudos anteriores [138] destacam que a trajetéria da
trinca nas amostras com direcdo de construcdo perpendicular a aplicacao da
carga (Figura 4.45 (b) — CP’s a 0°) tende a ser a mais plana entre as diferentes
direcdes de construcdo, devido ao nivelamento entre as pocas de fusdo. Em
contraste, o mecanismo de fratura mista das amostras fabricadas paralelamente
a carga aplicada resulta em um caminho de fissura mais aleatério, devido a
combinacdo dos modos de fratura paralelo e perpendicular nessa direcao de
construcdo (Figura 4.45 (a) — CP’s a 90°). Isso sugere que as amostras com
carga perpendicular a direcdo de construcdo tém menor capacidade de desviar
a trinca formada em comparacdo com as amostras com carga paralela a direcéao

de construcéo.
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Para amostras construidas a 45°, a fratura resulta da combinacédo de
ambos os mecanismos, predominando a propagacdo da fissura nas camadas
inferiores na regido da poca de fuséo, resultando em um perfil mais plano em
relacdo aqueles construidos a 90°. A Figura 4.47 apresenta trés macrografias da
secao perpendicular ao plano de fratura, demonstrando conformidade com a

literatura existente.

2 mm

0° 45° 90°

Figura 4.47 - Macrografias dos CP's demonstrando a trajetoria da trinca.

Embora os resultados obtidos por Girelli et al.[138] e Araujo et al. [135]
indiguem uma menor deflexdo da trinca nos corpos de prova com a relacéo
perpendicular entre a direcdo de construcdo e aplicacdo da carga, nesses
estudos, esses corpos de prova possuiam uma maior quantidade de camadas
em comparacao com o presente estudo.

De acordo com outros autores [103], o aumento no niumero de camadas
pode resultar na formacdo de graos colunares direcionados no sentido da
construcdo, contribuindo para a fragilizacdo dos corpos de prova em termos de
deformacéo plastica. No presente estudo, os corpos de prova submetidos a uma
carga perpendicular a direcdo de construcéo (0°) possuiam menor quantidade
de camadas no eixo Z de construcdo, o que pode resultar em menor formacéao
de gréos colunares e maior quantidade de graos equiaxiais, favorecendo, assim,

0 aumento da tenacidade.
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4.8.1.2 Tratamento térmico de alivio de tenséo (HT1)

A condicao com tratamento de alivio de tensdo (HT1) apresentou uma
superficie de fratura semelhante aquelas como fabricadas (as built). Conforme
observado na Figura 4.48, a pré-trinca por fadiga manteve caracteristicas bem
definidas, com a rugosidade e o caminho tortuoso seguindo padrdes anteriores
e distanciamentos entre relevos maiores para CP’s construidos a 0°, seguidos
pelos a 45° e a 90°, indicando consisténcia no mecanismo de fratura.

A principal diferenca foi a maior acomodacao e deformacéo plastica dos
CP’s, com maiores quantidades de dimples ap6s a transicao da pré-trinca para
a falha catastrofica, resultando em grandes parcelas de fratura ductil ao longo do

caminho tortuoso.

0° 45° 90°

Figura 4.48 - Superficie de fratura para os CP's na condi¢do "HT1" nas direcdes de

construcdo. De baixo para cima: Interface entalhe/pré — trinca (linha vermelha),

interface pré - trinca/falha catastréfica (linha amarela) e falha catastréfica.



140

4.8.1.3 Tratamento térmico de decomposicao da fase QC (HT2)

A condicdo de poés-processamento com tratamento térmico para
decomposicdo da fase metaestavel quasicristalina resultou em um aumento
significativo na rugosidade nas regibes de pré-trinca de todos os CP’s,
independentemente da direcdo de construcdo. Esse aumento € atribuido a
presenca de precipitados grosseiros na microestrutura [135, 138]. A
decomposicao da fase QC em fases estaveis e aproximantes, com morfologias
distintas, aumentou a rugosidade local, promovendo caminhos mais tortuosos
para a trinca.

Os valores de forca e tenacidade a fratura foram os menores encontrados
nessa condicéo, devido a alta concentracao de tenséo na regido central da poca
de fuséo, resultando em falhas catastréficas precoces. A interface entre a pre-
trinca e a falha catastrofica foi de dificil visualizagédo devido a maior rugosidade,
indicando um tratamento térmico homogéneo, essencial para validar as
propriedades mecanicas. A Figura 4.49 ilustra essas transi¢cfes, ressaltando a

influéncia significativa do tratamento térmico na integridade estrutural e no

comportamento de fratura dos CP’s.
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0° | 45° 90°

Figura 4.49 - Superficie de fratura para os CP's na condicdo "HT2" nas direcdes de
construcdo. De baixo para cima: Pré — trinca, interface pré - trinca/falha catastrofica e falha

catastrofica.

4.8.1.4 Lingote

Os CP’s obtidos do lingote, conforme analisado anteriormente,
apresentaram os resultados menos satisfatorios. Duas condi¢des cruciais devem
ser consideradas. Primeiramente, a microestrutura presente € extremamente
grosseira (conforme evidenciado na Figura 4.1), o que permite que a trinca se
propague atraves das interfaces entre a matriz e as fases estaveis grosseiras.
No entanto, a trinca ndo consegue desviar das fases em formato de agulhas,
menores em tamanho. Isso mantém a fragilidade da liga devido a alta
concentracdo de tensédo nesses pontos, resultando em fraturas precoces.

Em segundo lugar, os lingotes exibiram consideravel porosidade apos
serem produzidos por fundicdo convencional. Esses defeitos atuam como
concentradores de tensdo, contribuindo para o aumento da fragilidade e,
consequentemente, para a reducdo da tenacidade. A presenca de porosidade e
uma microestrutura grosseira, com fases em formato de agulhas, cria uma
combinac¢éo que promove a fratura precoce sob tensdo. A Figura 4.50 ilustra as
regides da superficie de fratura nessa condicdo, destacando a influéncia
negativa da porosidade e da microestrutura grosseira na resisténcia e

tenacidade do material.
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Figura 4.50 - Superficie de fratura da liga produzida por fundicdo convencional:
(a, b) Regido da pré - trinca; (c) Regiado da fratura (colapso) e (d) Aumento da

regiao em (c).

Na Figura 4.50, a regidao da pré-trinca exibe superficies lisas e frageis,
indicando propagacao preferencial por planos de clivagem, com poucas dimples
visiveis devido a presenca de fases estaveis e duras, ricas em Al-Fe-Cr, Al-Fe e
Al-Ti. As fases ricas em Al-Fe-Cr (Al77,83Fe10,75Cr10,86 Ti0,86) @aparecem como ripas
(setas vermelhas), enquanto as fases ricas em Al-Fe (Al;703Fe2o,88) se
assemelham a pequenas agulhas (setas azuis), como observado, a composicao
se assemelha aquelas previamente apresentadas na Tabela 4.1.

A trinca se propaga predominantemente na matriz de aluminio,
contornando as fases grosseiras ricas em Al-Fe-Cr, mas a alta fracdo de fases
ricas em Al-Fe desacelera essa propagacéao. As fases em formato de agulha (Al-

Fe) ndo se deformam na mesma magnitude da matriz (seta laranja), criando altas
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concentracbes de tensdo e levando a fraturas catastroficas. A Figura 4.51
confirma o desvio da trinca em relagcdo as fases grosseiras, validando a

superficie de fratura observada.

Figura 4.51 - Andlise da propagacdo da trinca no plano perpendicular a

superficie de fratura.
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5 CONCLUSOES

Neste trabalho, foi estudada a tenacidade a fratura da liga AlgsFe>CroTiz
por meio da construcdo de corpos de prova densificados utilizando a técnica de
Fusdo em Leito de P6 a Laser (L-PBF). A literatura nao relata, até o momento, a
producéo de pecas com dimensdes normalizadas de ligas quasicristalinas para
o estudo de tenacidade a fratura, justificando a fabricacdo da liga deste estudo.
Para isso, foram produzidos lingotes da liga AlesFe>Cr2Tiy, que posteriormente
foram refundidos e atomizados a gas para a producdo dos pés da liga. Em
seguida, a janela de processamento por L-PBF foi determinada para obter a
melhor combinacdo de parametros para a producdo de amostras densificadas
nas direcbes de construcdo a 0°, 45° e 90°. Aléem das amostras na condicao
como fabricadas, duas condi¢cdes adicionais de tratamento térmico foram
aplicadas a uma fragcdo das amostras: tratamento de alivio de tensdo (HT1) e
tratamento para a decomposicdo da fase metaestavel QC (HT2). As trés
condicbes foram analisadas em todas as direcdoes de construcdo,
correlacionando os resultados de tenacidade a fratura e os mecanismos de

propagacdo com a microestrutura e a formacéao das fases presentes.

As conclusfes especificas deste trabalho sao:

Os lingotes apresentaram composicdo quimica dentro da faixa
estabelecida pelo projeto. Os resultados de DRX e DSC estdo em concordancia
com os dados obtidos por calculos termodinamicos, revelando a presenca de
fases estaveis em sua microestrutura como: AlisFes e AliCr, — ambas
monoclinicas e AlzTi — tetragonal, além da matriz de aluminio (a-Al).

Os pos da liga AlesFexCr-Tiz, provenientes da garrafa principal e do ciclone
de ambas as atomizacdes, apresentaram superficie lisa e morfologia esférica,
com distribuicdo normal do tamanho de particula. Essas caracteristicas séo
adequadas para o uso na técnica de Fusao em Leito de P6 a Laser (L-PBF).

A etapa de secagem dos pdés mostrou que a fluidez melhorou
significativamente em comparacdo com 0s pds ndo secos. Isso foi reprodutivel

tanto para os pos do ciclone quanto para os pds da garrafa apos tratamento de
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secagem a 150°C por apenas 45 minutos, o que representa uma melhoria
significativa em termos de produtividade.

Os resultados de DRX e DSC demonstraram a presenca significativa da
fase QC em ambos os grupos amostrais (ciclone e garrafa principal). No entanto,
para os pos provenientes do ciclone, maiores concentracdes em volume foram
observadas devido a presenca de uma maior quantidade de particulas finas.
Para os pés da garrafa, observou-se a formacgao de fases estaveis aproximantes
do tipo Al13Cr2 em particulas mais grosseiras, bem como fases metaestaveis com
variacdes estequiométricas entre Ali3(Cr,Fe)2.4. Ambos 0s conjuntos amostrais
apresentaram alta estabilidade da fase QC, com inicio da decomposi¢cédo acima
de 500°C.

A otimizagdo dos parametros de impresséo revelou dificuldades para
poténcias abaixo de 200 W. Para poténcias de 100 e 150 W, foi necessario
desconsiderar tais parametros devido a frequéncia de delaminacbes nas
camadas iniciais. A otimizacao levou a escolha de trés parametros de interesse:
250 W a 400 e 500 mm/s e 300 W a 700 mm/s. A microestrutura dessas amostras
produzidas por L-PBF mostrou-se complexa, composta por uma matriz de Al com
fase quasicristalina e seus aproximantes (Al3(Cr,Fe)24, AlizFes e Ali3Cry)
embebidas. Pelos resultados de DRX e DSC, as amostras construidas em
diferentes orientacdes apresentaram microestrutura muito similar, assim como
nas comparacfes entre as regibes superiores e inferiores de amostras
construidas na mesma orientacao. O critério de densificacdo e porosidade levou
a escolha da combinacéo de parametros de 250 W e 500 mm/s.

Dos tratamentos térmicos estudados, o que melhor atendeu as
expectativas para alivio de tensdo foi aquele a 190°C por 3 horas. Para a
decomposicdo da fase QC, o tratamento a 525°C por 30 minutos foi o mais
eficaz.

As amostras produzidas utilizando o melhor parametro otimizado
apresentaram alta densificacdo e baixo nivel de porosidade (<1,5%). Os
resultados de tenacidade a fratura foram excelentes quando comparados com
outras ligas de aluminio reportadas na literatura fabricadas por L-PBF. A melhor

condicao foi observada nas amostras construidas a 0° sem tratamento térmico,
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com valores de 35 MPa.\/m, superior e/ou comparavel aos de ligas como
AlSi10Mg, AlSi7Mg e AA2024. Os menores valores de tenacidade a fratura foram
observados nas amostras impressas a 45° (=20 MPa.\/m), possivelmente devido
a formagé&o de poros resultantes do maior nimero de camadas e do tempo de
exposicao ao laser durante o processamento por L-PBF.

O mecanismo de fratura apresentou uma relagcéo direta entre a carga e a
direcdo de construcao das amostras. Para as amostras construidas a 0°, a trinca
se propagou de forma plana entre os contornos da poca de fusao, pois a direcao
de construcéo foi perpendicular a carga aplicada. A fratura, neste caso, foi plana
e linear. Nas amostras construidas a 45°, a carga aplicada também foi a 45° em
relacéo a direcdo de construcao. Isso resultou em um caminho preferencial para
a propagacédo da trinca, que seguiu pelos contornos das pocas de fusdo em
planos adjacentes de maneira escalonada, resultando em uma fratura levemente
inclinada.

Para as amostras construidas a 90°, a carga aplicada foi paralela a
direcdo de construcdo. A trinca se propagou de maneira mista: parte dela seguiu
pelo interior da poca de fusdo e uma pequena fracdo pelos contornos da poca
de fusdo, demonstrando um perfil de fratura mais tortuoso e rugoso em
comparacao com as demais direces de construcdo. Esse perfil mais rugoso foi
ainda mais acentuado com a aplicacéo do tratamento térmico HT2, que levou a
formacdo de fases estaveis com morfologias diversas. Essas observacoes
destacam a influéncia significativa da orientacdo de construcdo e dos
tratamentos térmicos no comportamento de fratura das amostras, mostrando
como diferentes condicdes de fabricacdo podem impactar a resisténcia e a

trajetéria de propagacéao das trincas.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Investigar as propriedades de tenacidade a fratura utilizando novas
composicdes do sistema Al-Fe-Cr-Ti;

Verificar a influéncia de novos padrbes de construcao do laser (zig-zag,
refus@o entre camadas, bordas com contorno etc) na tenacidade a fratura;
Investigar novos posicionamentos dos corpos de prova no substrato em
relagdo a direcdo de construgdo e verificar se a tenacidade a fratura
aumenta ou diminui mediante o mecanismo de fratura;

Utilizar novas rotas de tratamentos térmicos e verificar se estas
influenciam nas propriedades;

Produzir pés da liga AlesFe2Cr2Tiy utilizando todo o corpo da latinha de

aluminio e processar por L-PBF para investigar a formacao de fases.
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