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RESUMO

O ferro é considerado a impureza mais comum e prejudicial para as propriedades
mecanicas das ligas de fundicédo Al-7Si-3Cu, que sdo amplamente utilizadas pela
industria automotiva. Devido as vantagens econdmicas e ambientais atreladas a
reciclagem, ha um grande interesse em controlar a microestrutura dessas ligas
contendo fases deletérias ricas em Fe. Neste contexto, o presente trabalho
buscou estudar as propriedades mecéanicas da liga Al-7Si-3Cu-1Fe controlando
a distribuicdo e os aspectos morfolégicos de uma fase a-Alx(Fe,TM)ySi;
aproximante de quasicristal. Duas microestruturas foram produzidas partindo-se
da liga reciclada Al-7Si-3Cu-1Fe. Na primeira, optou-se por controlar a
microestrutura visando desenvolver um material com propriedades tribol6gicas
elevadas. Na segunda, buscou-se produzir uma microestrutura que combinasse
elevada resisténcia e ductilidade, inclusive em temperatura ambiente. Para a
primeira microestrutura, adicdbes combinadas de Mn e Cr e um novo processo de
solidificacdo rotacional outward foram empregados para controlar a formacao e
distribuicdo da fase-a. Para a segunda, uma sequéncia de processamento
utilizando conformacao por spray, forjamento rotativo e tratamento térmico de
globulizag&o do Si eutético, combinada a adi¢bes de Mn e V, foram usadas para
controlar as caracteristicas morfolégicas desta fase de interesse. Ensaios
tribologicos até 300 °C mostraram que a primeira microestrutura produzida
garantiu baixos valores de coeficiente de atrito e uma resisténcia ao desgaste
superior a maioria das ligas de aluminio. As propriedades de tracdo da segunda
microestrutura mostraram uma combinacdo de resisténcia e ductilidade até 250
°C superior a das ligas a base de Al-Si contaminadas com altos teores de Fe (=
1,0% em peso). Os resultados aqui apresentados mostraram que, a partir do
controle morfologico e da distribuicdo da fase-a, é possivel funcionalizar a
microestrutura de ligas recicladas Al-7Si-3Cu-1Fe para otimizar propriedades

mecéanicas diferentes.

Palavras-chave: Reciclagem; Ligas de Al; Fase-a aproximante de quasicristal;

Controle da microestrutura; Propriedades mecéanicas em altas temperaturas.



Vi



Vil

ABSTRACT

DEVELOPMENT OF RECYCLED ALUMINUM ALLOYS CONTAINING THE
PRIMARY Al(Fe,TM)Si QUASICRYSTAL APPROXIMANT PHASE:
MICROSTRUCTURE CONTROL AIMING TRIBOLOGICAL AND
MECHANICAL APPLICATIONS
Iron is the most common and harmful impurity to the mechanical properties of
casting Al-7Si-3Cu alloys, which are widely used in the automotive industry. Due
to the economic and environmental advantages of recycling, there is great
interest in controlling the microstructure of these alloys containing deleterious Fe-
rich phases. In this context, the present work aims to study the mechanical
properties of Al-7Si-3Cu-1Fe alloy by controlling the distribution and
morphological characteristics of an a-Alx(Fe,TM),Siz quasicrystal approximant
phase. Two microstructures were produced from the recycled Al-7Si-3Cu-1Fe
alloy. In the first, it was decided to control the microstructure in order to develop
a material with high tribological properties. In the second, it sought to produce a
microstructure that combined high resistance and ductility, even at room
temperature. For the first microstructure, combined Mn and Cr additions and a
new rotational outward solidification casting process were used to control the
formation and distribution of the a-phase. For the second, a processing sequence
using spray forming, hot rotary-swaging and Si globulization heat treatment,
combined with Mn and V additions, were used to control the morphological
aspects of this phase of interest. Tribological tests up to 300 °C showed that the
first microstructure ensured low coefficient of friction and wear resistance that
exceed most of Al-alloys. The tensile properties of the second microstructure
showed up to 250 °C a superior combination of strength and ductility in
comparison with Al-Si based alloys contaminated with high Fe contents (= 1.0
wit%). The results presented here showed that, by controlling the morphological
and distribution of the a-phase, it is possible to tailor the microstructure of
recycled AIl-7Si-3Cu-1Fe alloy to achieve different optimized mechanical

properties.
Keywords: Recycling; Al-alloys; quasicrystal approximant a-phase;

Microstructure control; High temperature mechanical properties.
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1 INTRODUCAO

O silicio (Si) é considerado o elemento de liga mais importante para as
ligas de aluminio (Al) de fundicdo, pois, além de proporcionar um baixo
coeficiente de expansao térmica, melhora significativamente a fluidez da liga. Ja
a adicao de cobre (Cu) e/ou magnésio (Mg), aumenta substancialmente a dureza
e a resisténcia mecéanica destas ligas, passando ou nao por tratamento térmico.
Esse aumento torna mais facil a geracdo de cavacos, proporcionando uma
melhor usinabilidade a esses materiais [1]. Devido a estas caracteristicas, ligas
comerciais da série 3XX Al-Si-Cu (principalmente as ligas ASTM 319, 356 e 380)
sdo amplamente aplicadas na industria automotiva.

Indicadores obtidos em 2006 pela Agéncia Internacional de Energia (AIE),
mostraram que 3,5% da eletricidade consumida no mundo foi utilizada para a
producdo de Al primario naquele ano [2]. Esse dado classifica a reciclagem de
Al como uma atividade extremamente importante do ponto de vista econdémico e
ambiental. Isso porque, apenas 5% da energia requerida para a producao do Al
primario é necessaria para refundir este metal preparando-o para um novo
processo de transformacao [3]. Uma das principais barreiras encontradas para a
utilizacdo do aluminio secundario esta relacionada a dificuldade de se evitar o
acumulo de impurezas, principalmente de ferro (Fe), durante o ciclo de vida
desse metal. Diferentes métodos de purificacdo, fisicos e mecanicos, e de
classificacdo da sucata tém sido propostos [4,5]. No entanto, devido aos altos
custos e baixa eficiéncia dessas estratégias, a diluicdo com Al primario ainda
continua sendo a solugdo mais comum utilizada na industria atualmente [6].
Frequentemente, as ligas recicladas com alto teor de Fe sdo destinadas a
fabricacdo de componentes néo estruturais e com menor valor agregado [7].

O Fe tem baixo limite de solubilidade na matriz de Al, apenas 0,04% em
peso. Por consequéncia, compostos intermetéalicos ricos em Fe, estaveis ou
metaestaveis e, que ndo sdo possiveis de serem solubilizados sédo formados
durante a solidificacdo [8]. Desses compostos, 0 mais comum nas ligas de Al de
fundicdo da série 3XX, que geralmente contém Si na faixa de 6 a 9%, é a fase
intermetalica 3-AlsFeSi [9]. Devido a sua morfologia de placa, a fase- atua como

um eficiente concentrador de tensao e sitio para nucleagao de trincas. Isso reduz



significativamente as propriedades mecanicas dessas ligas, tais como,
ductilidade e tenacidade a fratura [10].

Frente a isso, pesquisadores, por décadas, buscam alternativas para
mitigar a formacao da fase-f [11]. A mais aplicada em uso comercial é a
modificagdo quimica a partir de elementos de transi¢do (TM) que, por razdes
econdmicas, é geralmente realizada por adicbes de manganés e/ou cromo [12].
Estes elementos atuam suprimindo a formacao da fase-8 e, concomitantemente,
dando estabilidade a fase a-Al(Fe,TM)Si [13]. Porém, ndo ha um consenso
quanto aos procedimentos adequados para controlar os aspectos morfoldgicos
desta fase-a.

A fase-a é um aproximante de quasicristal e sua estrutura é construida
por clusters atdbmicos icosaedrais [14,15]. Devido ao seu arranjo atémico
complexo, as fases aproximantes apresentam propriedades fisicas e mecéanicas
semelhantes as fases quasicristalinas a base de Al, como baixo coeficiente de
atrito, elevada dureza, baixa condutividade térmica, boa resisténcia a corroséo e
oxidacdo [16—19]. Pesquisas relacionadas aos quasicristais e seus aproximantes
mostram que a dispersdo homogénea de particulas dessas fases em uma matriz
de aluminio (Al) forma uma nova classe de materiais com propriedades
mecanicas e tribolégicas promissoras para aplicacdes em altas temperaturas
[16,20-22]. No entanto, a fase-a, em contraste com a fase-f3, pode apresentar
diferentes morfologias e distribuicdes dependendo das condigcbes de
processamento e da composicdo quimica do metal fundido [23,24]. Deste modo,
a presenca da fase-a em uma liga de Al de fundicao néao significa a obtencao de
excelentes propriedades. A performance dependerd da microestrutura do
material, ou seja, do tamanho, fracdo volumétrica, morfologia e distribuicdo das
fases presentes. Varios trabalhos reportaram o efeito de diferentes condicdes de
processamento na morfologia e distribuicdo da fase-a [25-30]. Em muitos
desses trabalhos, os autores mencionam a dificuldade em produzir amostras
contendo a fase-a com morfologia e distribuigdo homogénea. Devido a isso,
existem contradicfes sobre o efeito desta fase nas propriedades de ligas de Al

de fundicéo.



Neste contexto, um assunto que ainda se encontra em discussao pela
comunidade cientifica € como controlar a morfologia, tamanho e distribuicdo da
fase-a em ligas de Al de fundicdo. Alcancar esse entendimento, poderia extinguir
os efeitos deletérios causados pelos altos teores de Fe na ductilidade destas
ligas. Adicionalmente, permitiria projetar microestruturas de acordo com as
propriedades mecanicas desejadas. E, por fim, abriria novas possibilidades para
conseguir explorar as potenciais propriedades funcionais da fase-a aproximante
de quasicristal.

Diante deste cenéario, este trabalho apresentara um estudo abrangente
sobre a formacéo da fase-a aproximante de quasicristal em diferentes sistemas
de ligas de Al, visando: (i) abordar a relacdo entre composi¢cao-processamento-
microestrutura e, a partir disso (ii) adequar deliberadamente a microestrutura das
ligas recicladas Al-7Si-3Cu-(Fe,TM) contendo a fase-a aproximante de
quasicristal a dois tipos de performance desejavel: a primeira visando aplicacfes
tribolégicas em temperaturas ambiente e elevadas (até 300 °C), e a segunda
aplicacbes estruturais que requeiram uma combinacdo de resisténcia e
ductilidade em temperaturas elevadas (até 350 °C). O desenvolvimento de novas
microestruturas no presente trabalho se deu através de duas rotas de
processamento: (1%) — solidificagéao rotacional outward [31] visando desenvolver
um material com propriedades triboldgicas elevadas e, (2% — conformacéo por
spray + forjamento rotativo + tratamento térmico de globulizacéo do Si eutético
buscando produzir uma microestrutura que combinasse elevada resisténcia e
ductilidade.






2 REVISAO DA LITERATURA
2.1 Ligas de fundicdo da série 3XX — AlSiCu
2.1.1 Microestruturafundida e propriedades mecanicas das ligas 380 e 319

As ligas de Al ASTM - American Society for Testing and Materials 380 e
319 apresentam interessantes combinacdes de fluidez, propriedades mecanicas,
usinabilidade e bom acabamento superficial [32]. Devido a estas caracteristicas,
sdo amplamente aplicadas na indulstria automotiva, que tem como principal
objetivo aumentar a eficiéncia dos veiculos e atender as exigéncias dos 6rgaos
ambientais. Do ponto de vista econdmico, por admitirem flutuacbes de seus
constituintes em uma larga faixa, essas ligas podem ser produzidas a partir de
matérias primas secundarias (recicladas), o que as tornam economicamente
vantajosas e sustentaveis. A Tabela 2.1 mostra os limites de composicao
quimica dessas ligas em porcentagem em peso. Vale ressaltar, que as
concentracbes de Fe apresentadas na Tabela 2.1 sdo valores maximos

admitidos.

Tabela 2.1 - Limites de composicao quimica das ligas ASTM 380 e 319 em %
em peso [33,34].

Al Si Fe Cu Mn | Mg | Ni | Zn Ti |outros
380 | bal. |75-95/2,0/3,0-4,0]/<05|<0,1{=0,5|=<3,0] - <0,5
319 | bal. |55-6,5/<1,0/3,0-4,0/<0,5|<0,1{<0,4|<1,0/0,25| 0,5

A microestrutura caracteristica das ligas 380 e 319 solidificadas em molde
permanente de aco e contendo apenas 0,2% em peso de Fe como impureza,
sdo ilustradas na Figura 2.1 [35,36]. Pode-se perceber que ambas as
microestruturas sdo compostas por dendritas primarias de Al e por particulas de
segundas fases nas regides interdendriticas, sendo o eutético Al-Si e a fase
intermetélica Al2Cu em sua forma eutética. A maior concentragédo de Si na liga
380 em relacdo a 319 apenas muda a fracdo volumétrica das fases presentes,
principalmente, aumentando a do eutético Al-Si. Isso resulta em um aumento
significativo na fluidez dessa liga, porém, dificulta sua usinabilidade quando

comparada a liga 319 [8].
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Figura 2.1 — Micrografia 6tica mostrando a microestrutura caracteristica das
ligas: a) 380, adaptada de [35] e; b) 319, adaptada de [36]. Ambas as ligas
contém 0,2% em peso de Fe e foram solidificadas em molde permanente de
aco.

As propriedades mecénicas tipicas das ligas ASTM 380 e 319 em
temperatura ambiente, nas condi¢cdes fundidas e apoOs tratamento térmico de
solubilizacdo e envelhecimento (T6), sdo apresentadas na Tabela 2.2. Essas
ligas tém uma ampla faixa de aplicagbes e suas propriedades dependem da
microestrutura resultante do processamento. No entanto, nota-se que
independentemente da condicdo da liga, o valor do alongamento é baixo, na
faixa de 2 a 3%. Os mecanismos de falha que ditam essa baixa ductilidade,
normalmente estdo associados a morfologia facetada, no formato de placas, das
particulas de segundas fases. Neste contexto, serd abordado na proxima sec¢ao
a influéncia do eutético Al-Si no comportamento a tracao das ligas Al-Si-Cu de

fundicéo.

Tabela 2.2 - Propriedades mecénicas caracteristicas das ligas ASTM 380 e 319

em temperatura ambiente [33].

Limite de A
P Limite de Dureza
. . resisténcia Alongamento :
Liga Molde Condicéo . escoamento Brinell
atracao (Mpa) (%) (HB)
(Mpa)
3go | Mecdo sob | kg 315 160 3 80
pressao
. Fundido 185 125 2 70
Areia
319 T6 250 165 2 80
Fundido 235 130 3 85
Permanente
T6 275 185 3 95




2.1.2 Eutético Al-Si e sua influéncia no comportamento a tracéo

Como foi observado na Figura 2.1, as particulas do Si eutético,
geralmente, se apresentam no formato de grandes placas. Essa morfologia,
decorrente de um crescimento anisotrépico em determinadas direcdes
cristalograficas, € favorecida pela formacdo de alguns planos de maclas e
arestas reentrantes [37]. Esse mecanismo de crescimento € conhecido como
TPRE - Twin Plane Re-entrant Edge (ou em portugués, planos de maclas e
arestas reentrantes) [38].

Devido a esta morfologia, as placas de Si podem atuar como
concentradores de tensfes. O processo de falha é iniciado pelo trincamento das
particulas de Si (de elevada dureza e fragilidade) a partir do desenvolvimento de
tensdes internas durante a deformacado plastica [39]. Com a continuagdo da
deformacéo, o numero de particulas trincadas e o comprimento das micro-trincas
aumentam, fazendo com que as micro-trincas se conectem umas com as outras.
Este processo continua até que um valor critico de deformacado e de particulas
trincadas seja alcancado e a fratura fragil ocorra [40]. Para superar isso e
conseguir otimizar as propriedades mecanicas, as placas do Si eutético podem
ser modificadas para uma morfologia mais fibrosa ou globular.

O tratamento de modificacdo destas ligas € uma pratica comum nas
operactes diarias de fundicdo. Uma maneira de realizar essa modificacdo é a
partir da adicdo de elementos da familia 1A e 2A da tabela periddica, assim como
alguns elementos terras-raras [41]. Dentre esses, 0 sédio e o estroncio se
destacam pela eficiente capacidade de modificacdo. Porém, como a adicdo de
sédio encontra dificuldades préaticas de uso, o estrdbncio ganhou espaco em
muitas aplicacdes comerciais [42—-44]. Ainda existe uma discussdo na
comunidade cientifica sobre como o estroncio modifica as particulas do Si
eutético. Isto €, se a modificagdo ocorre durante a nucleacdo [45,46] ou o
crescimento [47] dessa fase. De todo modo, 0s mecanismos por tras disso sdo
amplamente discutidos na literatura e os procedimentos para essa modificacéo
estdo bem estabelecidos nas industrias de fundicéo [48].

Uma segunda pratica, também comum na industria, € a modificagdo a

partir de tratamentos térmicos de solubilizacdo. Este tratamento, além de



promover a dissolucao dos elementos endurecedores da liga, provoca alteracdes
no tamanho e na morfologia das particulas do Si eutético, resultando em um
formato mais globular [49,50]. Esse processo térmico de modificacdo é
caracterizado por dois estagios: fragmentacdo e globulizacdo das particulas do
Si [51]. Durante o estagio inicial de solubiliza¢édo, ocorre 0 empesco¢camento das
placas de Si que, em seguida, sdo separadas em segmentos, como
esquematizado na Figura 2.2. Devido a esta separacdo e instabilidades da
interface, ocorre o processo de globulizacdo das particulas de Si e reducdo na
energia total da superficie (forca-motriz do processo), como mostra a Figura 2.2.

Por fim, a combinacé&o entre as duas técnicas de modificacdo, quimica e
térmica, também pode ser empregada. Isso faz com que o processo de
globulizac&o ocorra mais rapido nas ligas previamente modificadas pela adicéo
de algum elemento quimico (como por exemplo, o estréncio), reduzindo o tempo
de tratamento térmico [52]. No entanto, quando longos tempos de solubilizacédo
sdo empregados, os valores de resisténcia a tracdo sdo quase 0S mesmos
quando comparados com os das ligas modificadas pela combinacdo das duas

técnicas [50].

o
o 00
— o —_— OO
O‘o Q
Placas do Si eutetico Fragmentagao Globulizagao

(Estado bruto de fusao)

Figura 2.2 — Esquema dos principais estagios de modificagdo morfolégica das
particulas do Si eutético que ocorrem durante o tratamento térmico de
solubilizagdo em ligas Al-Si ndo modificadas pela adicdo de elementos quimicos.
Adaptada de [52].

Apesar destes tratamentos de modificacdo do Si eutético reduzirem seu
efeito concentrador de tensfes, trabalhos reportam que, mesmo apdés a

modificacdo quimica ou térmica, as ligas secundarias 380 [53] e 319 [54,55]



continuam apresentando baixos valores de alongamento, na faixa de 1 & no
maximo 5% quando tracionadas a temperatura ambiente. Rincon et al. [54]
analisando a superficie de fratura de uma liga 319 modificada com 120 ppm de
estroncio, mostrou que o principal modo de falha foi decorrente do trincamento
continuo de grandes particulas intermetalicas ricas em Fe. Isso ocorre porque 0s
tratamentos térmicos de solubilizacdo ndo modificam ou dissolvem estes
intermetalicos ricos em Fe [51]. Nesse contexto, sera feita a seguir uma rapida

abordagem sobre a origem do Fe nas ligas Al-Si-Cu de fundicao.

2.1.3 Origem e acumulo de Fe nas ligas de fundicédo Al-Si-Cu

O Fe é considerado a impureza mais comum e inevitavel no Al e suas
ligas. Esse elemento pode ser decorrente do processo de obtencdo do Al
primario, pois pode estar presente em pequenos teores no minério bauxita; do
Si que ¢é adicionado como principal elemento de liga; ou ainda, por
contaminagdes durante o manuseio do metal liquido com ferramentas fabricadas
a partir de materiais ferrosos [56]. Adicionalmente, em processos de fundicéo
sob pressdo, o Fe em concentracfes de 0,8 a 1,2% em peso € adicionado a
estas ligas para evitar um fendmeno tecnicamente conhecido como soldagem
em matrizes metélicas [57]. A partir destes diferentes modos de incorporacao do
Fe e o acumulo continuo durante os ciclos de reciclagem do Al, faz com que altos
teores destes elementos estejam presentes nas ligas secundarias de fundi¢édo
Al-Si-Cu.

2.2 Intermetalicos

Como foi mencionado, a baixa solubilidade do Fe na matriz de Al promove
a formacao de particulas de segunda fase (compostos intermetalicos). Os fatores
que determinam quais compostos intermetalicos serdo formados, a fracéo
volumétrica e o tamanho das particulas sdo a composi¢cdo quimica e/ou as
condi¢cbes de processamento empregadas [58].

Desconsiderando as fases metaestaveis, o sistema ternario Al-Si-Fe
apresenta cinco principais fases ricas em Fe: o binario AlsFe, a fase hexagonal

an-AlsFe2Si (termodinamicamente estavel em ligas Al-Si-Fe de alta pureza), a
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fase B-AlsFeSi (considerada a mais prejudicial para as propriedades mecanicas),
a fase 0-AlsFeSi2, presente em ligas com alta concentragéo de Si (>14%) e, por
fim, a fase Y-AlsFeSi formada em ligas com altas concentracdes de Fe (>2%) e
Si [45,59]. Dentre esses, 0 mais comum nas ligas secundarias de fundicao Al-
XSi-3Cu-YFe (X=6 a 9% em peso e; Y= < 2% em peso) é a fase intermetélica
B-AlsFeSi [60].

2.2.1 Formacédo e morfologia tipica da fase intermetélica B-AlsFeSi

A formacdo da fase B-AlsFeSi nas ligas de fundicdo Al-Si-Cu
contaminadas com Fe pode ser prevista com o auxilio de uma projecdo da
superficie liquidus do diagrama de equilibrio ternario Al-Si-Fe, como mostra a
Figura 2.3. Nesta figura, com o proposito de fornecer uma melhor compreensao,
a sequéncia de solidificacdo de uma liga Al-7Si-1Fe foi elucidada. A solidificacéo
inicia com a formagéo priméria da matriz de Al (reagédo 1, L > matriz-Al). Em
seguida, ocorrem a formacdo da fase B-AlsFeSi e do eutético Al-Si a partir de
uma reacdo eutética binaria (reacdo 2, L-> Al + B-AlsFeSi) e ternaria (reacao 3,
L-> Al + Si + B-AlsFeSi), respectivamente. Adicionalmente, se for considerada a
adicdo de 3% em peso de Cu nessa liga exemplificada na Figura 2.3, a Unica
diferenca em relacdo a sequéncia de formacdo de fases observada
anteriormente sera a formacgéo da fase Al2Cu no final da solidificacdo da liga Al-

7Si-3Cu-1Fe, isto €, apOs a reacao eutética ternaria [38].

2,0

a-AlsFe,Si

B-AlsFeSi

Silicio

577 °C
0,0 1 1 | 1 1 | |
5 6 7 8 9 10 11 12 %Si

Figura 2.3 — Projecao da superficie liquidus do diagrama de equilibrio ternario
Al-Si-Fe. Adaptado de [38].
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Dois tipos de estrutura cristalina s&o reportados na literatura para a fase
intermetalica B-AlsFeSi. A monoclinica, grupo espacial: C2/c e parametros de
rede: a = 0,6161 nm, b = 0,6175 nm, ¢ = 2,0813 nm e B = 90,42° [61]. E, a
ortorrdbmbica, grupo espacial: Cmcm e parametros de rede: a ~ 2,08 nm, b ~
0,620 nm e ¢ ~ 0,618 nm [15]. Essa confus&o ocorre devido a determinacao do
angulo B na estrutura dessa fase, uma vez que, o angulo g = 90,42° reportado
para a estrutura monoclinica € muito proximo do angulo 3 = 90° caracteristico da
estrutura do tipo ortorrdombica.

Terzi et al. [62], realizaram um estudo da solidificacdo de uma liga Al-
8%Si-4%Cu-0,8%Fe e, utilizando microtomografia de raios-X, mostraram a
morfologia 3D da fase (B-AlsFeSi, apresentada na Figura 2.4. Esse formato de
placas complexo, decorrente de seu carater de crescimento facetado, esta

associado a uma reacao eutética irregular.

Figura 2.4 — Morfologia 3D de placas da fase intermetalica (3-AlsFeSi obtidas por
microtomografia de raios-X [62].

A Figura 2.5 mostra as microestruturas caracteristicas das ligas 380 e 319,
ambas solidificadas em molde permanente de a¢co e contendo 1% em peso de
Fe em suas composi¢des quimicas. Como pode ser observado, a fase 3-AlsFeSi

se assemelha a agulhas em observagdes microestruturais 2D.
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Figura 2.5 — Microestrutura caracteristica das ligas: a) 380, adaptada de [53] e
b) 319 adaptada de [36]. Ambas as ligas contém 1% em peso de Fe em suas
composicdes e destacam as morfologias tipicas das fases B-AlsFeSi, Al2Cu e do

eutético Al-Si ndo modificado em (a) e modificado em (b).

2.2.2 Fase B-AlsFeSi e suainfluéncia no comportamento a tracao

Ficou evidenciado na Figura 2.5b, apos a modificagcdo morfoldgica do Si
eutético, a presenca das grandes placas da fase p-AlsFeSi na microestrutura das
ligas AI-Si-Cu-(Fe). Como ja foi mencionado, estas particulas frageis séo
eficientes concentradoras de tensdes e sitios para nucleagdo de trincas [63].
Adicionalmente, durante a solidificacdo destas ligas, as placas desta fase atuam
bloqueando fisicamente o fluxo de liquido interdendritico, como mostra a Figura
2.6. Por esta razéo, a formacédo da fase B-AlsFeSi também esta associada ao
surgimento de poros e, consequentemente, a reducdo da vida em fadiga das
ligas Al-Si-Cu-(Fe) [60,64,65].

A fractografia, uma parte da ciéncia dos materiais que envolve o estudo
das superficies de fratura, tem como principal objetivo relacionar a topografia da
fratura as causas e/ou aos mecanismos de fratura [66]. Por conta disso, a
fractografia € uma ferramenta estratégica que pode ser utilizada para melhorar
o design e confiabilidade dos materiais. Devido a grande importancia comercial
das ligas Al-Si de fundicao, os seus modos/mecanismos de fratura sdo bastante
difundidos na literatura [67], bem como, o efeito da fase B-AlsFeSi no
comportamento a fratura das ligas Al-Si-Cu-(Fe) [10,68,69]. Bjurenstedt et al. [25]
analisaram a superficie de fratura de uma liga 380 contendo 1,17% em peso de

Fe e com o Si eutético modificado. Os autores mostraram que o principal modo
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de falha foi decorrente da nucleagéo e propagacdo de trincas ao longo das
particulas frageis da fase intermetalica B-AlsFeSi. Geralmente, a superficie de
fratura dessa fase corresponde a planos de clivagem, de modo que a trinca se
propaga, com uma baixa energia, por planos cristalograficos definidos de baixo
indice [70]. A fim de elucidar esse tipo de fratura caracteristica, a superficie de
fratura das ligas 380 e 319, contendo aproximadamente 1% em peso de Fe e
tracionadas a temperatura ambiente sdo mostradas na Figura 2.7. Como pode
ser observado, fica evidente que os baixos valores de alongamento
apresentados por estas ligas, na ordem de 2 a 3%, s&o determinados,

principalmente, pela presenca da fase B-AlsFeSi.

20 pm

Figura 2.6 — Poro rodeado por placas do intermetalico B-AlsFeSi, ilustrando o
efeito dessa fase no aumento da porosidade de ligas secundarias Al-Si-Cu-(Fe)
[71].

Propagacéo da trinca

,l Placas Iongas da fase - B ]

Placas partidas

)W
- i dafase-p (2"
b \} AW L1

Figura 2.7 — Superficie da fratura de uma liga: a) 380, adaptada de [25] e b) 319,

adaptada de [36]. Ambas foram tracionadas em temperatura ambiente e
apresentam propagacdo de trincas ao longo das placas frageis da fase

intermetalica B-AlsFeSi.
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2.2.3 Métodos para minimizar os efeitos deletérios da fase B-AlsFeSi

O desenvolvimento de novos métodos que consigam reduzir 0s impactos

negativos causados pela fase B-AlsFeSi nas propriedades mecanicas das ligas

de fundicao Al-Si-Cu-(Fe) tem sido foco de pesquisas por décadas. Os principais

procedimentos reportados na literatura s&o listados na Tabela 2.3.

Tabela 2.3 — Métodos para mitigar os efeitos deletérios da fase B-AlsFeSi.

Método Efeito Desvantagem Ref(s).
. *Limitado a alguns
*Particulas menores da o
processos de fundicao
o |fase-B . )
Solidificacao *N&o evita a formacéao
o *Reduz o tamanho e a [58,72,73]
rapida . o da fase-B
fracdo volumétrica da B
*Formagédo de fases
fase- L
metaestaveis
*Reduz a quantidade de |*Maior ~ gasto  de
sitios nucleantes da|energia e desgaste
Sobreaque- )
) fase dos equipamentos [74]
cimento _
* Transforma a estrutura | *Maior teor de
da alumina (y 2 a) hidrogénio
*Atua nos mecanismos
Modificacdo |de nucleagao e
quimica: crescimento da fase-B | *Necessario altas (75.76]
adicdode |[*Reduz o tamanho e|taxas de resfriamento '
estréncio fracdo volumétrica da
fase-B
L *Suprime a formagéo da | *Ainda falta um melhor
Modificagao _ )
o fase B-AlFeSi e | entendimento sobre a
quimica: .
dicio d promove a formacéo da |fase-a. Essa fase pode |[12,13,38,4
adicao de _ _
fase a-Al(Fe, TM)Si, | apresentar diferentes 5]
elementos de _
o sendo (TM: Mn, Cr, Be, | morfologias, tamanho
transi¢éao (TM) . o
Co e outros) e fracdo volumétrica.
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Pode-se notar na Tabela 2.3 que, a modificacdo quimica a partir da adigdo
de TM é o unico método capaz de evitar a formacédo da fase intermetélica -
AlsFeSi. Esse método é o mais utilizado pela industria e, por razdes econémicas
é, frequentemente, realizado por meio da adicdo de manganés (Mn). Devido a
eficiéncia desse elemento em suprimir a formacéo da fase B-AlsFeSi, a adigéo
de Mn é recomendada por normas internacionais para algumas ligas de fundicéo
contaminadas com Fe. A recomendacdo da ASTM B26/B26M é que se o Fe
exceder uma concentracdo de 0,45% em peso, a concentracdo de Mn nao deve
ser inferior a metade do teor de Fe (Fe/Mn = 22) [33]. Como seré discutido a
seguir, a adicdo de Mn no sistema Al-Si-Cu-(Fe), resulta na formacédo de uma

fase cubica a-Al(Fe, TM)Si, sendo esta a principal fase de interesse desta tese.

2.3 Fase a-Al(Fe, TM)Si
2.3.1 Formacao da fase-a em ligas de fundigao Al-Si-Cu-(Fe)

Para elucidar o efeito da adicdo de Mn no sistema Al-Si-Cu-(Fe), uma
isopleta de uma liga secundaria 319 (Al-6.5%Si-3%Cu-1.2%Fe) foi calculada
utilizando o software ThermoCalc®, em funcdo do teor de Mn, como mostra a
Figura 2.8. Como pode ser observado, o Mn atua suprimindo a formacao das
placas da fase B-AlsFeSi (linha amarela) e, concomitantemente, dando
estabilidade a fase cubica a-Al(Fe, TM)Si (linha roxa). Nota-se que, a partir de
uma pequena adicdo de Mn (0,3%), a fase-a se forma diretamente do liquido.
Dependo das concentracdes de Fe e Mn presentes na liga, a fase-a primaria
pode ser formada em temperaturas bem maiores do que a da matriz de Al cubica
de face centrada (Al-CFC).

A sequéncia de formacao de fases de ligas hipoeutéticas Al-Si-Cu-(Fe,
Mn) contendo a fase-a primaria, como a exemplificada pela seta tracejada na
Figura 2.8, é bem estabelecida na literatura [38,77]. A solidificacdo é iniciada
com a formacé&o primaria da fase-a (reacéo 1) e, em seguida, pela formacao da
matriz de AI-CFC (reacdo 2). Nas reacgOes subsequentes 3, 4 e 5 ocorre a
formacao da fase B-AlsFeSi, do eutético Al-Si e da fase Al2Cu, respectivamente.

Adicionalmente, uma sexta reacdo associada a formacao de fases eutéticas
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AlzCuzNi e/ou AlsMgsSisCu2 pode ocorrer, se considerar a presenca de pequenos

teores de elementos como Mg e Ni a esta liga.

Liquido I

.
a-Alx(Fe.TM)ySiz

650

Al-FCC
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5O, i
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e [ 2\ _ i
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| s

450"

0.00 0.25 0.50 0.75 1.00 1.25 1.50 1.75 2.00
Mn (% em peso)

Temperatura (°C)

|:] Fase-a se forma apds o AI-FCC = Morfologia do tipo escrita-chinesa

D Fase-a se forma em uma reag&o primaria = Morfologia depende das condigdes de processamento

Figura 2.8 — Diagrama de fases isopleta variando-se o teor de Mn no sistema Al-
6.5Si-3Cu-1.2Fe. A seta tracejada estd ilustrando a sequéncia de formacéo de
fases da liga Al-6.5Si-3Cu-1.2Fe-1Mn.

A Figura 2.9a mostra uma curva caracteristica obtida por calorimetria
exploratéria de varredura (DSC) de uma liga secundaria 380 com formacao
primaria da fase-a, destacando 0s seis eventos entélpicos mencionados
anteriormente. Nesse trabalho, Timelli e colaboradores [78] estudaram o efeito
da taxa de resfriamento na temperatura de nucleacéo da fase-a, como mostra a
Figura 2.9. Como pode ser observado, conforme aumenta-se a taxa de
resfriamento, a temperatura de nucleacdo (onset) dessa fase (reacdo 1)
apresenta uma reducéo mais acentuada do que a que ocorre com a temperatura
de nucleacdo da matriz de AI-CFC (reacdo 2). Nota-se também uma maior
liberagéo de calor latente da reacdo 1 com o aumento da taxa de resfriamento

(aumento da area sob o pico 1). Segundo os autores, 0 maior super-resfriamento
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faz com que a nucleacdo prevaleca sobre o mecanismo de crescimento

(controlado por difusdo) da fase-a primaria.
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Figura 2.9 — Curva DSC de uma liga secundaria Al-9Si-3Cu-1.2Fe-0.55Mn-
0.1Cr-0.19Mg (comparavel a uma liga 380) solidificada do estado liquido a:
a)2°C/min, b) 10°C/min e c) 20°C/min. Adaptada de [78].

2.3.2 Morfologias da fase-a em ligas de fundigao Al-Si-Cu-(Fe)

Como ja foi mencionado, a morfologia e o tamanho das particulas da fase-
a dependem da composicdo quimica e das condigcbes de solidificacdo
empregadas. Quanto a influéncia da composi¢cdo quimica, o exemplo mais
classico é o efeito da adicdo de Mn nas ligas Al-Si-Cu-(Fe), como foi observado
na Figura 2.8. A fase-a formada a partir de uma reacdo secundaria, isto €, apos
a formacéo priméaria da matriz de AlI-CFC, apresenta uma morfologia do tipo
“escrita-chinesa”, mostrada na Figura 2.10a. Por outro lado, quando essa fase
se forma diretamente do liquido, a partir de uma reacao primaria, as particulas

da fase-a, geralmente, sdo observadas no formato de poliedros, Figura 2.10b.
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No entanto, dependendo das condi¢Ges de processamento empregadas, a fase-
a primaria pode apresentar uma variedade de morfologias poliedrais, como

mostra a Figura 2.11.

&P - §

e

3 v 4 5
. ) PR TR

Figura 2.10 — Particulas da fase-a com morfologias do tipo: a) escrita-chinesa e,
b) poliedral. Adaptada de [79]. Nota-se a ndo homogeneidade na forma e
tamanho das particulas com morfologia poliedral formadas a partir de uma

reacao primaria.

Figura 2.11 — Particulas de diferentes morfologias poliedrais da fase-a primaria
observadas por uma perspectiva: (a-c) bidimensional, (d-f) tridimensional.
Adaptada de [24].
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Gao e colaboradores [24], propuseram 0s mecanismos de crescimento de
dois tipos de morfologias tridimensionais que sdo formadas por essa fase: i)
dodecaedro-rdmbico, Figuras 2.11e e, ii) dendritica, Figura 2.11f. De acordo com
os autores, a morfologia de dodecaedro-rombico dessa fase cresce de acordo
com as teorias de Wulff. Ou seja, a taxa de crescimento em dire¢des especificas
€ inversamente proporcional a densidade reticular do respectivo plano da rede,
de modo que as faces exibidas pelo cristal sdo geralmente planos compactos de
baixo indice [80]. Como a fase-a analisada por Gao e seus colaboradores tem
uma estrutura cubica de corpo centrado, foi demonstrado que as doze faces
apresentadas pelo cristal com morfologia de dodecaedro-rombico sao
correspondentes aos planos {110} de maior densidade reticular, como pode ser
observado na Figura 2.12. Porém, a morfologia de um cristal ndo depende
apenas de fatores internos (anisotropia cristalografica), mas também de fatores
externos (cinética de crescimento), como o transporte de longo alcance de calor
e/ou soluto. Dependendo das condicbes de solidificacdo, morfologias
incompletas e/ou dendritas podem ser formadas, como mostram as Figuras
2.11d e 2.11f, respectivamente. Frente a isto, foi demonstrado que as varias
morfologias tipicas de observac¢des microestruturais (bidimensionais): bloco,
estrela, poligonos incompletos ou dendritas, Figuras 2.11a-c, sdo decorrentes

apenas destas duas morfologias tridimensionais [24].

Figura 2.12 — (a-d) Etapas de crescimento do cristal da fase-a primaria com
morfologia de dodecaedro rémbico e, (e-g) esquema do mecanismo de

crescimento proposto para a morfologia dodecaedro rémbico [24].
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Um pouco mais recente (2017), em um artigo publicado na revista Acta
Materialia, Bjurensted et al. [81] monitoraram in-situ a nucleagéo, o crescimento
e as morfologias da fase-a primaria. Nesse trabalho, imagens radiograficas
foram obtidas durante a solidificacdo direcional de uma liga secundaria 380
solidificada a 0,5 e 1,0 K/s, mostradas na Figura 2.13. Como pode ser observado,
os cristais da fase-a com morfologia incompleta de dodecaedro rémbico nao se
transformam em uma morfologia completa ao longo do tempo. De acordo com
0s autores, as condi¢cfes de crescimento, que parecem estar associadas a taxa
de nucleacdo local, irdo determinar qual serd a morfologia final da fase-a
priméria. Foi mostrado que nas regides com altas taxas de nucleacao, as taxas
de crescimento medidas foram menores e cristais com morfologia completa da
fase-a prevaleceram. O contrario também foi observado como verdadeiro para a
formacao de cristais com morfologia incompleta. Esses resultados estdo em
direcdo contraria ao que foi proposto por Gao e seus colaboradores, como
observado anteriormente nos esquemas das Figuras 2.12e-g.

Outra caracteristica importante que pode ser observada na Figura 2.13, é
a morfologia esférica das particulas da fase-a no momento em que elas séao
formadas, em t= 0 segundos. Nota-se, nessa etapa inicial, que néo é possivel
distinguir qual morfologia a fase-a ira apresentar ao longo do seu crescimento.
Esta caracteristica também foi observada por Li et al. [82], que estudaram a
evolucdo morfologica e os mecanismos de crescimento de uma fase primaria
Mg2Si. Segundo os autores, esta etapa inicial de formacao da fase primaria
consiste em um cristal esférico (semente) e que seu crescimento é controlado
por difusdo. Os mecanismos de crescimento destas sementes estdo associados
a gradientes de soluto e calor radialmente simétricos no pequeno volume de
liguido que envolve o cristal primario [83]. Nestas condicOes, taxas de
crescimento radial e isotropicas sdo prevalecidas. Esse crescimento radial ird
ocorrer até que um tamanho critico seja atingido. ApGs esta primeira etapa, 0
cristal inicia seu crescimento nas direcOes cristalograficas preferenciais para
formar a sua morfologia final de equilibro. Diante dos poucos trabalhos

disponiveis na literatura que investigaram os mecanismos de crescimento da
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fase-a, o controle microestrutural de ligas Al-Si-Cu-(Fe) de fundigcdo contendo

esta fase primaria ainda é um topico em aberto na literatura.

t=27s 1=40s

t=0s t=13s

t=0s t=22s t=45s 1=67s

t=0s t=10s t=19s 1=29s

(a)

0.5 K/s

(b)

0.5 K/s

(¢)

1.0 K/s

Figura 2.13 — Evolucdo morfolégica da fase-a primaria com morfologia:

a)incompleta, b) completa e, c)alongada [81]

2.3.3 Efeito dafase-a nas propriedades mecanicas de ligas de fundicao Al-
Si-Cu-(Fe)

Devido ao maior ponto de fusédo e a maior densidade (3,59 +/- 0.06 g.cm"
3 [84]) da fase-a cubica em relacéo ao Al liquido, controlar a microestrutura das
ligas de fundicdo Al-Si-Cu-(Fe) contendo esta fase priméria ainda continua sendo
um desafio a ser superado. Em operacdes diarias de fundigdo, busca-se evitar a
formacado priméria da fase-a (conhecida como sludge pela industria de injecédo
sob-pressédo), pois, se ndo processada adequadamente, esta fase tendera a
decantar para o fundo dos cadinhos e/ou obstruir os canais de vazamento do
metal liquido nos moldes de fundicdo [85,86]. Nos ultimos 10 anos, Vvarios
trabalhos estédo sendo feitos no sentido de correlacionar parametros de processo
com estrutura e propriedades mecanicas destas ligas contendo a fase-a primaria
[26,28,87-89]. No entanto, existem contradicdes entre estes trabalhos sobre o
efeito desta fase nas propriedades das ligas de Al.

A substituicao das placas da fase intermetélica p-AlsFeSi pela fase-a com

morfologia de escrita-chinesa é, frequentemente, recomendada na literatura.
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Hwang et al. [27] avaliaram as propriedades de tracdo de uma liga secundaria
319 (Al-6.7Si-3.7Cu-0.5Fe), solidificada em molde de areia, em funcdo da
concentragdo de Mn. Os autores reportaram um aumento no alongamento dessa
liga de 0,15%, sem a adicdo de Mn, para 0,45% com uma razédo de Fe/Mn:
~0,7%. No entanto, foi observado que uma adicao adicional de Mn resultou na
formacdo de grandes particulas primarias da fase-a e em uma reducdo no
alongamento para 0,35%.

Bjurenstedt et al. [25] realizaram adi¢cbes de Fe, Mn e Cr em uma liga
secundéaria 380 para estabilizar a fase-a primaria e avaliar seu efeito nas
propriedades de tracdo. Uma reducédo no alongamento de ~6% para ~2% foi
observada quando a fase B-AlsFeSi foi totalmente substituida pela fase-a com
morfologia de dodecaedro rémbico. Nesse trabalho, os autores reportam que o
nao controle sobre esta fase primaria acarretou em amostras contendo particulas
com tamanho, morfologia e distribuicdo ndo uniformes. Ou seja, cientificamente
ainda néo é provado que a formacéo da fase-a pela adicdo de Mn é eficaz em
melhorar a ductilidade dessas ligas.

Taghiabadi et al. [90,91] estudaram o efeito da fase B-AlsFeSi no
comportamento ao desgaste de ligas Al-Si hipoeutéticas. Os autores mostraram
gue a formacé&o de grandes placas desta fase reduz a resisténcia ao desgaste e
facilita o surgimento de micro trincas na sub-superficie e delaminagéo. Varios
trabalhos reportam que a adicdo de Mn e Cr e a formagéo da fase-a sdo uma
estratégia interessante para conseguir reduzir ligeiramente a taxa de desgaste
destas ligas, que, geralmente, alcangam valores tipicos de 102 mm3/m [92-97].
No entanto, assim como visto para as propriedades de tracdo, ainda ndo esta
compreendido como controlar a microestrutura de ligas recicladas contendo a
fase-a de modo que se consiga atingir propriedades mecanicas e tribolégicas

otimizadas.

2.3.4 Estrutura cubica complexa da fase-a

A fase-a foi primeiramente descrita por Cooper [84] com sendo constituida
por uma estrutura cubica de corpo centrado (CCC). O autor reportou 138 atomos

na estrutura cristalina desta fase, sendo 100 atomos de Al, 14 de Si e 24 4&tomos
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de Fe. A formacéo desta fase cubica ndo ocorre exclusivamente em ligas Al-Si-
Cu-(Fe) de fundicdo. Sua presenca também € observada em diferentes sistemas
de ligas de Al, como Al-Mn-Si [98], Al-Fe-Si [84], Al-Fe-Mn-Si [89], Al-Fe-Mn-Cr-
Si [14], Al-Mg-Si-Mn-Fe [99], Al-Cu-Fe-Si [100] e Al-Fe-V-Si [101]. Por esta
razdo, a fase-a € conhecida por se formar sobre uma ampla faixa de
composicdes de elementos de transicdo, com seus limites extremos de
composicao ainda desconhecidos. Neste contexto, a Tabela 2.4 mostra algumas

variantes da fase-a reportadas na literatura.

Tabela 2.4 - Variantes da fase cubica a-Al(Fe,TM)Si quanto a sua

estequiometria, grupo espacial e parametro de rede.

Parametro de rede

Formula A) Grupo espacial | Ref.
a-Al1oMn2Sii s 12,68 Pm3 [98]
a-AlisFesMnSiz 12,56 Im3 [84]
a-Alis(Fe,Mn)sSiz | 12,65 - 12,68 Pm3 [38]

. 1125 Im3
a-Alig(Fe,Mn)sSiz 125 Pm3 [102]
a-AligFesMnSiz 12,5 Im3 [27]
a-Aliz(Fe,Mn)sSi | 12,65 Im3 [103]
a-Aliz(Fe,V)sSiz 12,60 - 12,62 Im3 [104]

Para iniciar-se uma discusséao sobre estas diferentes estruturas da fase-a
listadas na Tabela 2.4, é necessario mencionar que esta fase cubica é um 1/1
aproximante de quasicristal icosaedral [15]. Isto é raramente divulgado na
literatura de ligas secundarias Al-Si-Cu-(Fe). Frente a isto, ha a necessidade de
uma breve abordagem sobre as caracteristicas dos quasicristais e seus

aproximantes quasicristalinos.

2.3.5 Quasicristais e fase-a aproximante de quasicristal icosaedral

Um novo campo na cristalografia e na fisica do estado sélido foi iniciado
por D. Schechtman [105] em 1984 que, ao submeter uma liga Al-Mn a uma

elevada taxa de resfriamento, reportou, pela primeira vez, um padréo de difragéo
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de elétrons com simetria icosaedral associado a um ordenamento translacional
nao paralelo. Por conta destas caracteristicas Unicas, os chamados quasicristais
sdo fundamentalmente diferentes dos outros dois tipos de estrutura solidas
conhecidos, cristalina e amorfa.

As fases quasicristalinas podem apresentar uma simetria rotacional de
ordem cinco, oito, dez ou doze (proibidas para um cristal pela cristalografia
classica). Tais simetrias resultam nas unidades de repeticdo quasicristalinas
“clusters” que podem ser icosaedrais, octogonais, decagonais e dodecagonais.
Por conta disto, os planos atbmicos nos quasicristais sdo arranjados de uma
maneira aperiddica, embora suas posi¢cdes possam ser preditas por um namero
irracional, conhecido como raz&o de ouro T = 2 cos(T/5) = (1+V5) / 2 = 1,618034.
Esta quebra na periodicidade translacional ao longo desse “agregado de
clusters” ocorre porque ndo € possivel preencher completamente um espaco
com pentagonos ou outros poligonos com mais de seis lados, pois sempre
ficariam espacos vazios. Esse tipo de ordenamento translacional de longo
alcance nos quasicristais é conhecido como “quasiperiodicidade” [106]. A Figura
2.14 mostra o padréo de difracéo obtido por D. Schechtman [105] em um eixo de
zona de simetria de rotacdo de ordem cinco. Nesta Figura, circulos foram

marcados com o intuito de elucidar que a razédo entre os planos atbmicos das
fases quasicristalinas € equivalente a razdo de ouro T = 1,6.

Imediatamente apO6s a descoberta da fase i-icosaedral por D.
Schechtman, Elser e Henley [107] demostraram que os padrdes de difracdo de
elétrons das fases cristalinas cubicas a-AIMnSi [98] e a-AlFeSi [84],
originalmente descritas por Cooper e Robinson, tém uma forte relacdo com essa
fase quasicristalina i-AlaMn. Por conta destas similaridades estruturais, estas
fases foram chamadas, pela primeira vez, como sendo um “aproximante”. Um
aproximante de quasicristal é definido como uma aproximacgéao racional de uma
estrutura quasicristalina correspondente [108]. Ou seja, € uma estrutura
periodica, constituida por subunidades locais, chamadas clusters que, na maioria
dos casos, sao idénticas as encontradas no seu quasicristal correspondente.
Além disto, os aproximantes em geral apresentam concentracdes de elétrons de

valéncia e composic¢des quimicas similares aos seus quasicristais [109]. Devido
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a estas similaridades composicionais e complexidade estrutural, os quasicristais
e seus aproximantes vém sendo extensivamente estudados em todo o mundo,

e tém atraido atencao tanto da academia quanto da industria [16,110,111].

distancias
d variam

T—razao entre
disténcias d
constante

Figura 2.14 — Padrao de difracdo em um eixo de zona de simetria de rotacao de

ordem cinco [112]. Nota-se que o0s spots ndo mantém uma distancia “d”

constante: di1 # d2 # ds, no entanto, a razdo “t” entre as distancias d2/d1 = das/d2

= arazdodeouroT=1,6.

A Figura 2.15 esquematiza a estrutura cubica complexa da fase a-AlFeSi
constituida por um agregado de clusters icosaedrais do tipo Mackay [113]. Assim
como esta fase, a fase a-AIMnSi também é formada por este mesmo tipo de
arranjo. Porém, Donnadieu et al. [114] mostraram que estas fases cubicas
apresentam grupos espaciais diferentes. A fase a-AlFeSi é descrita pelo grupo
espacial Im3 (a= 1,256 nm) e a fase a-AIMnSi é descrita pelo grupo espacial Pm3
(a= 1,268 nm). Segundo estes autores, o0 Mn favorece um ordenamento de longo
alcance nos clusters icosaedrais, de modo que dependendo da proporcao de
Fe/Mn, pode ocorrer uma transicdo na estrutura da fase-a entre esses dois
grupos espaciais. Ou seja, um aumento na concentracdo de Mn ndo muda o
sistema cristalino cubico da fase a-AlFeSi, mas favorece, por um fenébmeno de
ordenamento de longo alcance, a modificagcdo do grupo espacial Im3 para o
grupo Pm3 ordenado. Adicionalmente, Mondolfo [45] explicou que o parametro
de rede da fase a-AIMnSi decresce com 0 aumento da concentracdo de Fe nesta
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fase. Isto €, de a= 1,268 nm com 0% em peso de Fe para a= 1,250 nm com
31,1% em peso de Fe. Esta variacdo do parametro de rede também é prevista
para ocorrer para os outros TM com diferentes raios atbmicos e que podem ser
incorporados na fase-a. Todas estas caracteristicas discutidas acima,
esclarecem porque diferentes estruturas da fase-a, observadas na Tabela 2.4,
sado reportadas na literatura. Nesta tese, as duas possiveis fases de serem
formadas serdo mencionadas, daqui em diante, como variantes (Im3 ou Pm3) da

fase-a.

Unidade basica da fase aproximante o-Alx(Fe,TM)ySiz

O Al/Si
® Fe/TM

12 dtomos Al /Si 12 dtomos Fe/ TM 30 atomos Al / Si Icosaedro de Mackay com 54 atomos

Figura 2.15 — Desenho esquemaético do arranjo de icosaedros de Mackay na
estrutura do aproximante cubico a-Alx(Fe,TM),Si.. Adaptado de [115,116].

Parte das pesquisas dedicadas aos quasicristais e seus aproximantes
advém das boas propriedades mecanicas, fisicas e de superficie dessas fases,
tais como baixa condutividade térmica, boa resisténcia a corrosao, alta dureza,
baixo coeficiente de atrito e baixa energia de adesao superficial [16,117]. Além
disso, essas fases podem atuar como eficientes reforcos em uma matriz ductil
de Al, aumentando significativamente a resisténcia mecanica por meio do
mecanismo de endurecimento de Orowan [118,119]. Um alto limite de resisténcia
a tracdo, superior aos das ligas de Al convencionais, tanto em temperatura
ambiente (acima de 600 MPa) quanto a 300 °C (acima de 300 MPa) foram
reportados para ligas de Al reforcadas por quasicristais icosaedrais [120]. No
entanto, como ficou evidente na subsecao anterior, nenhuma dessas potencias
caracteristicas da fase-a aproximante de quasicristal sdo exploradas
adequadamente nas ligas recicladas de fundicdo. Por outo lado, esta fase atua

como um eficiente dispersoide nas ligas do sistema Al-Fe-V-Si de alta resisténcia
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a tracdo em altas temperaturas [104]. Frente a grande importancia comercial e
tecnolégica deste sistema de ligas, na sequéncia sera feita uma rapida
abordagem sobre a liga comercial RS 8009, buscando abordar a relacao entre

composicao, processamento e microestrutura na formacéo da fase-a.

2.3.6 Formacao da fase-a no sistema Al-Fe-V-Si: Liga comercial RS 8009

Ao contrario das ligas Al-Si-Cu-(Fe, Mn), a fase-a é metaestavel no
sistema ternario Al-Si-Fe. Devido a isto, a adicdo de um quarto elemento é
requerida para aumentar sua tendéncia de formacdo ao invés da fase de
equilibrio hexagonal a-AlsFe2Si [121]. Em um trabalho pioneiro no final dos anos
80, Skinner e coautores [122] mostraram que a adi¢cao de vanadio (V) aumenta
a estabilidade térmica de formacao desta fase cubica. Dispersoides esféricos da
fase-a sdo formados diretamente do liquido (reacdo primaria) durante a
solidificacé@o rapida. Nesse trabalho, uma série de ligas do sistema Al-Fe-V-Si
foram produzidas por melt spinning. A microestrutura das ligas investigadas
apresentaram uma matriz de AI-CFC contendo uma dispersdo nanométrica e
substancialmente uniforme da fase aproximante metaestavel a-Ali2(Fe,V)sSi.
Esse trabalho deu origem a uma classe de ligas solidificadas rapidamente (RS)
que foram, posteriormente, desenvolvidas e patenteadas pela empresa Allied
Signal no final dos anos 80 [123-125]. Dentre essas ligas, destaca-se a liga
comercial RS 8009 (Al-8,5%Fe-1,3%V-1,7%Si), que comparada as ligas de Al
tradicionais, apresenta elevada resisténcia a tracdo tanto em temperatura
ambiente quanto em elevadas, a cerca de 300 °C, como apresenta a Figura
2.16a. A resisténcia a alta temperatura da liga RS 8009 advém de uma grande
fracdo volumétrica (~30%) de dispersoéides esféricos da fase a-Aliz(Fe,V)sSi2
reforcando uma matriz de Al-CFC, como mostra a Figura 2.16b.

O grande problema da liga RS 8009 e, das demais ligas desenvolvidas
pela empresa Allied Signal, sdo seus altos custos de processamento. Por se
tratar de uma fase metaestavel, taxas de resfriamento da ordem de 10° a 10’
°Cls sao necessarias para conseguir formar a fase-a aproximante durante a
solidificagéo. Geralmente, essas ligas séo obtidas em fitas, pelo processo melt

spinning que, posteriormente, passam por processos termomecanicos (moagem
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e compactacdo) para conseguir produzir um solido consolidado e de volume
restrito. Por tais razdes, o uso pratico da liga RS 8009, atualmente fabricada pela
empresa holandesa RSP Technology®, ficou limitada a algumas aplicacdes de
alto desempenho. Frente a essas excelentes propriedades da liga RS8009, sera
explorado na proxima se¢cao um pouco mais sobre como o V pode contribuir no

controle da fase-a nas ligas recicladas Al-Si-Cu-(Fe).

a) 600
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Figura 2.16 — Propriedade mecénica e microestrutura da liga comercial RS 8009.
(a) Tensédo de escoamento em funcéo da temperatura do ensaio, comparando a
liga RS 8009 com algumas ligas de aluminio tradicionais de alta resisténcia. E
possivel observar a perda substancial de resisténcia entre 100 e 200 °C das ligas
tradicionais endurecidas por precipitacdo. (b) Microestrutura de um soélido
consolidado por extrusédo da liga RS 8009. Adaptada de [126].

2.3.7 Efeito do V na estrutura da fase-a aproximante de quasicristal

O efeito estabilizador do V na fase-a foi explicado por Wang et al. [101]
por meio de analises na estrutura de elétrons de valéncia e nas energias de
ligacdo das fases a-AlFeSi e a-AlVSi. A estabilidade da fase a-AlFeSi é
aumentada devido as mudancas (aumento) na energia de ligagdo quando os
atomos de Fe sao substituidos pelos de V. Vale ressaltar que, acima de 300 —
350 °C, a fase a-Ali2(Fe,V)3Si2 comeca a se dissolver nas ligas RS 8009 para

que a fase binaria AlisFes de equilibrio seja formada.
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Um segundo aspecto a ser destacado, é a solubilidade sdélida limitada do
V na matriz de AI-CFC, 0,33% atomico (~ 0,6% em peso) na temperatura
peritética de 662,1°C. Esse valor diminui rapidamente com a temperatura,
conforme pode ser observado na Figura 2.17 na regidao rica em Al do diagrama
de fases binario Al-V. Nota-se também uma série de reacles peritéticas
consecutivas e a formacao de diferentes intermetalicos AlxV (trialuminetos). No
entanto, ja é bem estabelecido na literatura que para formar um trialumineto de
equilibrio, como por exemplo, o AlsV = 75%Al — 25%V, & necessario que ocorra
uma significativa flutuacdo da composi¢do quimica. Devido a isto, existe uma
taxa de resfriamento critica acima da qual a nucleacao de AlxV € completamente

suprimida [127].
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Figura 2.17 — Regido rica em Al do diagrama de equilibrio de fases binario Al-V.
Adapatada de [128,129].

Por fim, uma terceira caracteristica deste elemento a ser destacada, € sua
cinética de difusdo no Al, como mostra a Figura 2.18. A difusdo € um dos
principais parametros que controlam a nucleacdo e o crescimento de particulas
[130]. Como pode ser observado na Figura 2.18, a difusividade do V no Al sélido

7

(AI-CFC), em comparagdo a dos outros TM, é significativamente menor.
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Baseados em dados coletados por Du et al. [131], os coeficientes de difusdo dos
elementos que constituem a fase a-Al(Fe,TM)Si no Al-liquido e no Al-CFC, foram
calculados e plotados em funcéo da temperatura, como apresenta a Figura 2.19.
O principal objetivo desta Figura é destacar o comportamento dos elementos Mn
e V que sdo utilizados para estabilizar a fase a-Al(Fe,Mn)Si nas ligas recicladas
Al-Si-Cu-(Fe, Mn) e, a fase a-Al(Fe,V)Si nas ligas Al-Si-Fe-V, respectivamente.
Nota-se que o V tem um coeficiente de difusédo alto no Al-liquido, maior do que
o Mn, mas, por outro lado, tem um coeficiente extremamente baixo no Al-CFC,
ordens de grandeza menor do que o Mn e o Fe. Frente a este estudo, a adi¢éo
de V nas ligas recicladas Al-Si-Cu-(Fe), substituindo parcialmente o Fe nos
clusters da fase-a, demonstra ser uma estratégia interessante para controlar a
estrutura desta fase. Isto porque o V levaria a um maior nimero de nucleos da
fase-a com uma taxa de crescimento menor, resultando em particulas menores

da fase-a nestas ligas.
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Figura 2.18 — Difusividade de alguns elementos de transi¢cédo dos periodos 4, 5 e
6 da tabela peridédica na matriz de Al-CFC a 400°C, destacando que o coeficiente

de difusdo do V é ordens de grandeza menor que o do Fe. Adaptado de [132].

Concentragdes crescentes de V no Al primario, decorrente do coque de
petrdleo que é utilizado para a producgéo de eletrodos (Anodos) para a eletrolise
do Al, tém sido reportadas na literatura [133]. Neste contexto, alguns trabalhos

investigaram o efeito deste elemento na formacéao de fases em ligas 356 (Al-7Si-
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0.3Mg) de fundigdo [133-136]. Vale mencionar que em todos estes trabalhos, a
liga 356 apresentava baixos teores de Fe (< 0,1% em peso) e foram preparadas
a partir de matérias primas primarias. Esses estudos indicaram a formacao de
um siliceto de vanadio, Si2V. No presente trabalho, foi avaliada a influéncia da
adicao de V na formacgéo e estrutura da fase-a em ligas recicladas Al-Si-Cu-(Fe).
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Figura 2.19 — Coeficientes de difusdo dos elementos que constituem a fase a-
Al(Fe, TM)Si no: a) Al-liquido e, b) AI-CFC em funcdo da temperatura, destacando
os elementos TM: Mn e V.

2.4 Processos estratégicos para controlar a microestrutura de ligas
secundérias Al-Si-Cu-(Fe)

Como foi apresentado, existem aspectos econbmicos e ambientais
extremamente importantes atrelados a reciclagem das ligas Al-Si-Cu-(Fe). Com
isso, hd um grande interesse por parte dos pesquisadores e das industrias de
todo o mundo em controlar a microestrutura destas ligas contendo fases ricas
em Fe. Assim, o presente trabalho, inspirado pela estrutura cubica complexa da
fase-a e suas potenciais propriedades de superficie, buscou adequar
racionalmente a microestrutura destas ligas a dois tipos de performance: a
primeira visando aplica¢des triboldgicas e, a segunda, aplicagdes estruturais que
requeiram uma combinagédo de resisténcia e ductilidade. Baseados em todos os
conceitos discutidos anteriormente, na sequéncia serd apresentada uma

abordagem sobre o processo de solidificagdo controlada tipo outward e,
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posteriormente, sobre o processo de conformacao por spray, justificando as

razdes para a escolha destes processos no controle da fase-a.

2.4.1 Processo de solidificacao rotacional outward

O estudo do processamento ou o desenvolvimento de um novo processo,
levando em consideracao as limitagBes da liga, é fundamental para conseguir
adequar a microestrutura a uma aplicacao desejada. O processo de solidificacéo
rotacional outward, construido por Ferreira, T. [137] e esquematizado na Figura
2.20a, € um exemplo de um método de baixo custo que foi desenvolvido para
controlar a distribuicdo da fase-a primaria. Neste sistema, o calor € extraido
radialmente do metal fundido por meio de um tubo resfriado a ar e feito de aco
carbono (SAE 1020). Este tubo resfriador (46 mm de diametro) fica posicionado
concentricamente dentro de um molde de aco inoxidavel (127 mm de diametro e
500 mm de altura), no qual a liga de Al é fundida. Além disso, o tubo resfriador é
acoplado a um conjunto motoredutor que permite sua rotagdo com uma
velocidade periférica de 260 mm/s. Essa rotacdo do tubo promove uma agitacao
no liguido e homogeneiza a composicdo quimica da liga durante todo o
processo. Deste modo, a frente de solidificacéo nesse processo avanca de forma
radial (outward) da superficie externa do tubo resfriador rotacional para a
superficie interna do molde de aco inoxidavel.

Utilizando este processo inovador e 13 quilos de uma liga reciclada Al-
7.5Si-3Cu-1.4Fe-0.3Mn-0.15Cr (comparavel a liga 380), Ferreira, T. [137]
produziu, em uma Unica etapa de processo, um cilindro (127 mm diametro, 400
mm altura, e ~40 mm de espessura) constituido por duas camadas (A e B) bem
definidas e metalurgicamente ligadas, esquematizado na Figura 2.20b. Maiores
detalhes sobre o design da liga e a fabricacdo deste aluminio com gradiente
funcional (AGF) podem ser consultados [137,138].

Ferreira, T. e coautores apontaram o uso deste AGF como uma alternativa
interessante para aplicacdo em camisas de cilindro para compressores de ar
e/ou blocos de motores feitos de Al sem a necessidade de utilizar camisas de
cilindro de ferro fundido, patente recentemente concedida n°: BR 10 2015

013352 9 [31]. Porém, nao foi feita uma analise estrutural profunda para
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determinar qual a variante da fase-a primaria foi formada na camada A do AGF.
Além disto, nenhuma analise experimental foi realizada para avaliar o efeito de
uma alta concentracdo desta fase, homogeneamente distribuida, no
comportamento triboldgico da liga reciclada Al-7.5Si-3Cu-(Fe, Mn, Cr). Frente a
isto, o presente trabalho investigou estes dois aspectos no AGF produzido por
Ferreira, T. [137].
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Figura 2.20 — Representacdo esquematica do: a) processo de solidificacao
rotacional outward usado para produzir o AGF e, b) da macroestrutura bicamada

ao longo do cilindro fundido. Imagens adaptadas da referéncia [138].

2.4.2 Processo de conformacgéo por spray

No processo de conformacgéo por spray, mostrado esquematicamente na
Figura 2.22, uma liga € fundida, normalmente por um forno a inducgéo, localizado
na parte superior da camara de deposi¢cdo. Em seguida, o metal fundido é
vazado de um cadinho cénico “tundish” para um bocal atomizador localizado no
interior da camara de deposicéo. Neste bocal, o fluxo de metal liquido em queda-
livre é atingido por um fluxo de gas pressurizado, de modo que gotas de
diferentes tamanhos sao produzidas e, concomitantemente aceleradas na
direcdo de um substrato, atingindo-o em diferentes estados: liquido, semi-solido

ou solido. Ao serem coletadas pelo substrato, as gotas irdo solidificar totalmente
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formando um depdésito denso e homogéneo, cuja a geometria dependera do tipo
de substrato utilizado durante o processo e do seu movimento relativo em
relacdo ao spray [139].

A microestrutura de ligas conformadas por spray € composta tipicamente
de grdos equiaxiais (com tamanhos variando entre 10 e 100 pm), completa
auséncia de morfologias colunares/dendriticas, elevados niveis de
homogeneidade microestrutural e, praticamente, isenta de macrosegregacao
[139]. Alguma porosidade residual, assim como o rendimento do processo na
faixa de 60% a 90%, isto é, razdo entre a massa da matéria-prima e a massa do

depdsito final, podem ser destacadas como as principais desvantagens [139].
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Figura 2.21 — Representacdo esquematica do processo de conformacao por
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spray e dos diferentes formatos de depdsitos que podem ser obtidos a partir dos

diferentes substratos que podem ser utilizados [139,140].

Nos ultimos anos, o grupo de pesquisa do PPGCEM/DEMa-UFSCar,
desenvolveu diversos trabalhos no sentido de processar as ligas recicladas Al-
Si-Cu-(Fe) utilizando esta técnica avancada de processamento de materiais
metalicos [141-144]. Os principais trabalhos desenvolvidos pelo grupo nesta
tematica, listados na Tabela 2.5, buscaram aumentar a ductilidade dessas ligas
de forma a torna-las processaveis termomecanicamente. Ou seja, possibilitar

que estas ligas possam ser utilizadas em aplicacdes de maior valor agregado em
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comparacdo as ligas recicladas convencionalmente. Neste sentido, esses
trabalhos visam uma microestrutura refinada composta por grédos de Al
equiaxiais com uma distribuicdo uniforme de segundas fases refinadas (tanto do
eutético Al-Si, quanto das fases intermetalicas).

Ferrarini et al. [142] investigaram a influéncia dos parametros de
processo de conformacao por spray na liga de Al 380. Foi mostrado que ha uma
reducao consideravel na razdo de aspecto da fase intermetalica 3-AlsFeSi, como
mostra a Figura 2.22. Esta microestrutura mais refinada com relacédo a liga
solidificada convencionalmente, resultou em um aumento na ductilidade destas

ligas, mas nao evitou a formacao das placas da fase B-AlsFeSi.

B-AlFeSi .

Figura 2.22 — Microestrutura da liga 380: a) processada por conformacao por
spray e, b) solidificada convencionalmente em molde de areia, destacando o

tamanho das placas da fase intermetalica B-AlsFeSi. Adaptada de [142].

Bereta et al. [141,145], investigaram a microestrutura e as propriedades
mecanicas da liga de Al 380 a partir de diferentes rotas de processamento:
conformacao por spray + extrusdo a quente (CS + EXTR), com tratamento
térmico (CS + EXTR + TT) e, com co-injecéo de particulas (CS + CO + EXTR).
A composicdo das particulas co-injetadas foi designada para promover a
formagdo da fase-a em detrimento da fase intermetalica [(-AlsFeSi. Isto
possibilita que parte do Fe disponivel no liquido seja consumida pela fase-a com
morfologia poliedral. Desse modo, a rota CS + CO + EXTR se mostrou como
uma rota alternativa para diminuir o comprimento das placas da fase B-AlsFeSi

e aumentar o alongamento até a fratura.
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Tabela 2.5 — Trabalhos desenvolvidos nos ultimos anos pelo grupo de pesquisa do PPGCEM/DEMa-UFSCar na tematica de

reciclagem de ligas Al-Si-Cu-(Fe) processadas por conformacao por spray

~ Limite de Limite de | Alongamento
Autor Liga Composicéo Eglzhjﬁ roclzztsaagweento P?or/c;s. T.T. |resisténcia a| escoamento | até a fratura
P ° tragdo (MPa) | a 0.2% (MPa) (%)
Ferrarini et ) - ) i i Molde em areia 1,0 |N&o|135 114 1,52
al. [146], 380 Al-8.9Si-3.2Cu-0.9Fe-0.2Mn 45 i
0.8Zn CS 4,0 |Nao|179 121 3,74
2004.
380 | Al-8.9Si-3.2Cu-0.9Fe-0.2Mn 45 |Cs+EXTR 04 |Nao|228,1+9,0 [153,0+150 |80+21
[Blirft&egt] al- | 380 (T6) | Al-8.9Si-3.2Cu-0.9Fe-0.2Mn 45 |CS+EXTR+TT| 04 |T6 |313,3+231 |2326+293 (9,725
2007 :
380 + Co | A-8.951-3.2Cu-0.9Fe-0.2Mn + | 1 og o0 LEXTR| 06 |N&0|2340+7.0 [1341+69 |112+22
(Al-3Mn-4Si)
_ Al-9Si-4Cu-1Fe-0.3Mn 33 |CS+EXTR 04 |N&0|207,0+20 |1240+90 |86+04
ﬁjg‘]*t“zggg" 380 + Mn | A-9Si-4Cu-1Fe-1Mn 1 |Cs+EXTR 04 |N&0|2220+30 |1320+20 |86+08
’ Al-9Si-4Cu-1Fe-2Mn 05 |CS+EXTR 04 |N&o0|232,0+20 |1330+40 |88+08
. Al-5.951-3.5Cu-0.7Fe-0.1Mn- 7 |CS+FR 03 |N&0|231,0:70 |1760+90 |75+05
Otani et al. 319 0.6Zn
[150], 2019 é'é%rfs"&10”'0'6Fe'0'1'v'”' 6 CS +FR 0,3 |N&ao|224,0+1,0 [185,0+3,0 59+1,1
3'2175'“7/'2"3'70”'0'8Fe'0'2'\"”' 4 |cs+FR 03 |N&0|229,0+20 |1840+65 |80£009
319 Q'&SS"S"?C”'LZFe'O"”V'”' 3 |cs+FR 05 |N&0|2530+7.0 [1980+65 |64+00
Freitas et al. .I 9
[151], 2019 ’8é@fﬂz"ascu'l'SFe'o'lM”' 15 |CS +FR 06 |N&0|2440+50 [1980+50 |53+05
319 (T6) é"l?\fés"&7C”'1'2Fe'0'4'v'”' 3 [CS+FR+TT 05 |T6 |3240+36 |178,0+32 |16,6+0,7
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Benetti et al. [149], investigaram o efeito da adicdo de Mn na
microestrutura e na resisténcia a tracdo de ligas Al-9Si-4Cu-1Fe processadas
por CS + EXTR. Como ja foi visto, a adicdo deste elemento é eficiente para evitar
a formacéo da fase B-AlsFeSi. No entanto, como pode ser observado na Tabela
2.5, ndo houve uma diferenca no alongamento destas ligas, quando a fase [3-
AlsFeSi, presente na liga com menor concentragdo de Mn (0,3%), foi substituida
pela fase-a na liga com maior teor desse elemento (2,0%). Esses resultados
mostraram que apesar da fase-a apresentar uma morfologia mais compactada
em comparacao com a fase 3-AlsFeSi, os tamanhos entre as particulas dessas
duas fases, na faixa de 10 — 15 um, sdo comparaveis entre si, como mostra a
Figura 2.23.

Beta o000} Alpha

Figura 2.23 — Microestruturas das ligas secundarias: a) Al-9Si-4Cu-1Fe-0.3Mn e,
b) Al-9Si-4Cu-1Fe-2Mn, destacando o0s tamanhos comparaveis entre as
particulas da fase B-AlsFeSi e fase-a [149].

Otani et al. [143], investigaram a formacado das fases intermetalicas ricas
em ferro variando-se a temperatura de vazamento e o teor de Fe (0,6% e 1,2%
em peso) na liga de Al 319 processada por conformacao por spray + forjamento
rotativo a quente (CS + FR). Foi mostrado que € possivel mitigar a formacao da
fase B-AlsFeSi utilizando-se temperaturas menores de vazamento, mesmo sem
a adicdo de Mn como estabilizador da fase-a. Segundo os autores, a alta taxa
de resfriamento, imposta nas gotas que chegam sodlidas ou semi-sélidas no
substrato, favorecem a nucleacao da fase-a ao invés da fase 3-AlsFeSi. Como a
zona de deposicdo esta mais fria devido a menor temperatura de vazamento,

nao ha energia suficiente para refundir a fase-a. Deste modo, o Fe presente no
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liquido tende a crescer os nucleos pré-existentes da fase-a ao invés de nuclear
e crescer a fase intermetalica B-AlsFeSi.

Freitas et al. [144], investigaram a microestrutura e a resisténcia a tracao
da liga de Al 319 processada por CS + FR variando-se o teor de Fe (0,8%, 1,2%
e 1,5% em peso). Foi observada uma redugédo no alongamento até a fratura em
funcdo do aumento da concentracéo de Fe nesta liga.

Além desta tematica de reciclagem de ligas de Al, o grupo de pesquisa do
PPGCEM/DEMa-UFSCar tem contribuido de forma expressiva para a
compreensao dos mecanismos de solidificacao das ligas conformadas por spray,
ainda uma discussdo em aberto na comunidade cientifica da éarea.
Recentemente, um modelo de solidificacdo de ligas conformadas por spray foi
proposto por Grant [152] e, posteriormente, foi aplicado e validado por Zepon et
al. [153] para explicar a sequéncia de solidificacdo de agos submetidos a este
processo. De acordo com este modelo, o processo de conformagao por spray
pode ser dividido em duas etapas principais: atomizacéo e deposi¢cao. Baseados
nos modelos propostos por estes autores, diferentes eventos ocorrem em cada
uma dessas etapas:

i.  Atomizacdo — nesta primeira etapa, gotas de metal com diferentes
diametros e fracBes solidas sao produzidas. Isto €, havera gotas
totalmente liquidas, com diametro acima de 200 pym; gotas com diametro
intermediario, na faixa de 50 a 100 yum em um estado semi-sélido e/ou;
gotas totalmente sdlidas, com didametro inferior a 50 ym. Essas gotas sao
projetadas a velocidades que podem chegar a 100 m/s. Além disso, esta
etapa também é caracterizada por altas taxas de resfriamento (proximas
a 10* K/s). Acredita-se que aproximadamente metade do calor latente da
fus@o é removido durante a atomizagéo.

ii. Deposicéo: nesta segunda etapa, as gotas geradas na atomizacdo com
uma ampla faixa de condi¢cdes térmicas, impactam a superficie do
substrato. Apés a formacdo de uma camada inicial, as gotas sao
incorporadas na superficie do depdsito, sendo essa conhecida como zona
de deposicdo. O modelo presume que, exceto no inicio e no final da

deposicdo (regides de transientes térmicos), existira nesta zona de
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deposicdo, um rapido efeito de equilibrio térmico. Ou seja, serdo
igualadas as fracdes sdlidas e liquidas das gotas em uma temperatura de
equilibrio (Teq), dentro do intervalo de solidificacdo da liga. Para que seja
obtido um depdsito de boa qualidade, com baixos niveis de porosidade
(inerente deste processo), deve haver uma fragcdo liquida significativa na
zona de deposicéo. Por esta razdo, o modelo afirma que a Teq deve estar
acima da temperatura solidus da liga. O fato da Teq na superficie do
depdsito permanecer constante, respalda a hipétese do modelo de que
as gotas liquidas com uma temperatura (T) T > Teq sdo resfriadas
rapidamente (em um tempo < 0,1 segundos), enquanto que as particulas
completamente sélidas (T < Teq) S&0 reaquecidas. Durante este
reaquecimento, parte da fase primaria sera dissolvida ou parcialmente
refundida, uma vez que a Teq deve estar acima da temperatura solidus da
liga. Além disto, gotas semi-sélidas sofreram mudancas abruptas na taxa
de resfriamento, onde se estima uma taxa de 10* K/s para estas gotas
durante a atomizacéo e de 0,1 a 10 K/s para a zona de deposicdo. E
importante ressaltar que estas gotas contendo fracdes sélidas e liquidas
distintas também apresentaram composi¢cdes quimicas diferentes. Devido
a isso, ocorrera também um efeito de equilibrio quimico. Essa
homogeneiza¢éo quimica esta associada aos coeficientes de difusdo dos
elementos na matriz e no liquido e, tipicamente, ocorre na ordem de
segundos. Adicionalmente, 0s sucessivos impactos das gotas na
superficie do depdsito acabam promovendo uma conveccdo no liquido
presente na zona de deposicdo. Consequentemente, isto contribuira
ainda mais para uma rapida homogeneizacao quimica e térmica no liquido
remanescente, a qual tera um papel muito importante na evolucao
microestrutural. Todas essas condicdes mencionadas logo apds a
deposicao das gotas, contribuem para a esferoidizacdo dos fragmentos
solidos remanescentes “nucleos das fases primarias” em uma tentativa de
minimizar a area interfacial solido/liquido. Assim, os gradientes de calor e
soluto isotropicos em volta dos “nucleos” das fases primarias, permitem

um crescimento sem qualquer direcdo preferencial, onde a cinética de
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crescimento sera controlada por difusdo. Desta forma, o tamanho de gréo
na microestrutura final sera delimitado pelo impacto entre solido/sdlido,
pela presenca de segundas fases e/ou até que todo o liquido restante
atinja a temperatura eutética. A Figura 2.25 ilustra todos os eventos
descritos acima e previstos pelo modelo de solidificagcdo de Grant [152] e
Zepon et al. [153].

Fase primaria
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\ ]

Liquido  constituinte eutético presente
nos espagos interdendriticos

: ':)))-»

(1) () ()

Figura 2.24 — Representacdo esquematica do modelo de solidificacédo de ligas

conformadas por spray. Adaptado de [153].

Diante de toda esta abordagem sobre os mecanismos de solidificacao
que estdo presentes na conformagao por spray, verifica-se que alguns aspectos
deste processo podem contribuir para o controle da microestrutura de ligas
recicladas Al-Si-Cu-(Fe) contendo a fase-a priméria. As altas taxas de
resfriamento impostas durante a atomizacdo e, a adicdo de V nestas ligas,
demonstram ser uma estratégia interessante para controlar a morfologia e
tamanho da fase-a primaria. O alto coeficiente de difusdo do V no Al-liquido,
combinado com uma alta taxa de resfriamento, podera promover um grande
volume de nucleos (sementes esféricas) da fase-a primaria nas gotas que
chegam na zona de deposicdo. Assim que o depdsito atingir sua condigdo de

estado estacionario, o crescimento das sementes esféricas tendera a ocorrer
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sem nenhuma diregdo preferencial, devido aos gradientes de soluto e calor
isotrépicos que o0 processo de conformacdo por spray proporciona.
Adicionalmente, como a cinética de crescimento desta fase é controlado por
difusdo, os atomos de V inseridos na estrutura cristalina da fase-a (com uma
difusividade muito baixa na matriz de Al-CFC), contribuiriam reduzindo a taxa de
crescimento. Diante de tudo isso, o presente trabalho espera que a morfologia
final da fase-a primaria seja congelada de maneira esférica e com tamanho na
ordem de nanbmetros. Isto poderia resultar em um aumento significativo no
alongamento até a fratura, além de contribuir para a tenacidade a fratura em
altas temperaturas destas ligas. Mais do que isto, faria com que a presenca do
Fe, definido atualmente como um elemento prejudicial as ligas recicladas Al-Si-
Cu, fosse utilizado como um reforco efetivo a partir da formacédo da fase-a

primaria.
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3 MATERIAIS E METODOS

A Figura 3.1 apresenta um fluxograma que sintetiza as duas abordagens
propostas neste trabalho (design 01 e design 02) e os métodos de caracterizacao
utilizados em cada uma. O fluxograma mostra uma perspectiva geral de cada
uma das abordagens, partindo do design de ligas e das caracteristicas
morfolégicas desejadas para a fase-a aproximante de quasicristal até a analise
das propriedades mecéanicas almejadas para cada tipo de microestrutura
desenvolvida a partir da liga reciclada Al-7Si-3Cu-(Fe).

Visando facilitar a analise e discusséo dos resultados, este trabalho foi
divido em duas etapas com objetivos bem definidos. Na primeira etapa, uma
caracterizacdo detalhada sobre o AGF produzido por Ferreira et al. [137] ser&
apresentada com o objetivo de: (i) identificar as morfologias e variantes da fase-
a formadas no AGF; (ii) avaliar a influéncia da formacéo controlada da fase-a na
microestrutura do AGF com seu comportamento tribolégico em temperaturas
ambiente e elevadas (até 300 °C).

Na segunda etapa, amostras no formato de cunha e um depdsito
conformado por spray da liga Al-7Si-3Cu-(Fe), com adicdes de Mn e/ou V, foram
produzidas e caracterizadas com o objetivo de: (i) investigar o efeito da taxa de
resfriamento e da adi¢éo destes elementos na modificacdo morfoldgica da fase-
a primaria; (ii) avaliar a possibilidade de controlar os aspectos morfolégicos das
particulas da fase-a priméaria usando o processo de conformacéo por spray; (iii)
avaliar o efeito da adicdo combinada de Mn e V nos valores de resisténcia e
ductilidade da liga AIl-7Si-3Cu-(Fe) conformada por spray em diferentes
temperaturas (até 350 °C). A descricdo dos materiais, equipamentos e das
metodologias experimentais aplicadas em cada abordagem deste trabalho esta

apresentada nas proximas subsecdes deste capitulo.
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Liga secundaria Al-7Si-3Cu-1Fe

Explorar as propriedades de superficie da fase-a|Utilizar a fase-a como um reforco na matriz de Al

Caracteristicas desejadas para a fase-a: Caracteristicas desejadas para a fase-a:
Morfologia: Dodecaedro rdmbico / dendritica « Morfologia: Esférica
Tamanho das particulas: centenas de micrometros « Tamanho das particulas: alguns nandmetros
Design 01 — . Design 02

termodindmicos

Thermo-Calc®

Realizado por Ferreira et al. [137]

Liga Al-7Si-3Cu-1Fe com
adicdes de Mn e Cr.

Forno de Indugdo

Processamento
Realizado por Ferreira et al. [137]

Liga Al-7Si-3Cu-1Fe
com adigdes de V e Mn.

Forno de Inducdo

Efeito da taxa de
resfriamento

Molde de cobre
Aluminio com Gradiente (cunha)
Funcional - AGF l

Solidificacdo rotacional
outward Caracterizacéo
microestrutural

|

Estrutura |
Caracterizagéo Processamento
estrutural
DRX e Depdsito
Microscopia Conformacéo
l por spray
Performance }
Caracterizacso Modificagdo do Sieutético | «— L Barras J
triboldgica B e Forjamento
- 35 horas a 500 *C rotativo
Mecanismos
de desgaste
em diferentes
temperaturas
Estrutura
Caracterizacdo
estrutural
DRX, DSC e
Microscopia
Performance
Caracterizagdo
mecanica

Resisténcia a
tragdo em
diferentes

temperaturas

Figura 3.1 — Fluxograma das duas abordagens desenvolvidas neste trabalho e

0s métodos de caracterizacao realizados.
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3.1 Design 01 — Aluminio com gradiente funcional (AGF)
3.1.1 Caracterizacao estrutural

As duas camadas (A e B) formadas no AGF produzido por Ferreira et al.
[137], mostradas esquematicamente na Figura 2.20, foram analisadas por
Microscopia Eletronica de Varredura (MEV). Amostras de regifes especificas
das secOes transversal e longitudinal de cada camada foram selecionadas e
cortadas utilizando uma serra de precisdo Buehler, IsoMet 4000. A preparacéo
das amostras se deu atraveés do embutimento, seguido de lixamento até grana
2100 e polimento em pasta diamantada de 1 um. As amostras foram aterradas
em um porta amostras e analisadas por MEV nos equipamentos Philips XL30
FEG e FEI Inspect S 50, ambos equipados com detector de espectroscopia de
energia dispersiva (EDS).

A fracdo de fases nas camadas A e B do AGF foram quantificadas com
base na norma ASTM E562 [154]. A contagem foi realizada a partir da analise
de 30 imagens utilizando uma grade com 441 pontos.

A identificacdo das variantes da fase-a formadas no AGF foi realizada
através de Difracdo de Raios X (DRX) aliada a técnica de Microscopia Eletrénica
de Transmissédo (MET). O difratdmetro de raios-X utilizado foi um Bruker D8
ADVANCE que opera com energia de Cu-Ka. A andlise de DRX foi realizada
para os angulos de Bragg (20) entre 20 a 90 graus, usando um passo de
varredura de 2° por minuto. A indexacédo do padrédo de Raios X foi feita com o
auxilio dos softwares X'Pert HighScore Plus e VESTA. Além disso, informacdes
cristalogréficas relativas as duas possiveis variantes da fase-a (grupo espacial
Im3 ou Pm3) foram obtidas na base de dados ICSD e nas descricbes
cristalograficas realizadas por Cooper e Robinson [84,98].

Para confirmar que a fase-a presente no AGF é um aproximante de
quasicristal e que sua estrutura cristalina € notavelmente mais complexa do que
os padrdes tipicos de estruturas cubicas, a técnica de MET foi utilizada. As
analises foram feitas utilizando os microscopios FEI Tecnai 52 S-TWIN e FEI
Tecnai G2 F20, ambos operando em 200 kV e equipados com detector de EDS.
As amostras analisadas por MET foram preparadas através de lixamento

mecanico e polimento idnico. Um porta amostras do tipo double-tilt foi utilizado
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para orientar as amostras em eixos de zona especificos nas andlises de difracédo
de elétrons. Para a indexacéo dos padrdes de difracdo coletados foi utilizado o
software JEMS®, com o uso das informacbes e fichas cristalogréaficas
mencionadas anteriormente. As andlises de DRX, MEV e MET foram todas
realizadas no Laboratoério de Caracterizagdo Estrutural, LCE, no DEMa/UFSCar.

3.1.2 Caracterizacao triboldgica do AGF

O AGF produzido por Ferreira et al. [137] foi cortado e usinado em corpos
de prova com dimensdes de 6,5 mm de espessura, 45 mm de comprimento e 20
mm de altura, conforme mostra a Figura 3.2. Os procedimentos de usinagem
destes corpos de prova foram realizados garantindo que a superficie de 45 mm
de comprimento fosse perpendicular as dire¢des de crescimento das camadas A

e B solidificadas radialmente.

Figura 3.2 — Dimensdes dos corpos de prova usinados a partir do AGF.

As duas superficies com dimensfes de 6,5 x 45 mm foram lixadas e
polidas em suspensdo de diamante de granulometria de 1 micron. Antes da
realizacdo dos ensaios triboldégicos, ambas as superficies tiveram suas
propriedades superficiais caracterizadas por medidas de rugosidade,
microdureza Vickers e macrodureza Brinell.

Medidas de rugosidade média (Ra) foram efetuadas por microscopia
confocal (MC) utilizando o microscopio Olympus, LEXT 3D Measuring LASER
microscopy OLS4100.

Os valores de microdureza Vickers da matriz de AI-CFC e da fase-a

primaria presentes na camada A foram determinados utilizando um
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microdurbmetro Shimadzu, modelo HMV-G. Para cada fase, dezoito medi¢des
em particulas aleatorias foram realizadas e os resultados apresentados séo os
valores médios obtidos. As condi¢cdes empregadas nas analises de microdureza
foram: carga de 10 g e tempo de indentacao de 10 s.

A macrodureza Brinell das duas superficies polidas foram medidas
usando um durémetro Fritz Heckert Brinell. As medidas de dureza foram
realizadas empregando uma carga de 62,5 kg e uma esfera de aco de 2,5 mm
de diametro como indentador (fator de escala 10, HB10). Foram realizadas sete
medidas em cada superficie e os valores médios sdo apresentados como
resultado. O perfil de macrodureza Brinell na se¢éo longitudinal do AGF também
foi investigado. Foi definido a superficie interna do AGF como ponto de referéncia
e, a partir dela, cinco distancias foram estabelecidas de acordo com a norma
ASTM E10-08 [155], como mostra a Figura 3.3. Oito medidas de dureza em cada
uma das distancias foram realizadas e os valores médios foram usados para

tracar o perfil de dureza do AGF.

4,0

Camada
B

t
Interface

metaldrgica
A/B

Figura 3.3 — Procedimento de indentagdes realizadas no AGF. As distancias

apresentadas estdo em milimetros.

As superficies polidas das camadas A e B foram submetidas a um ensaio
tribolégico do tipo esfera sobre placa, em um equipamento Plint and Partners,

modelo TE 67 COMPENDX. Este modulo de ensaio com movimentos reciprocos
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e 0 modulo de alta temperatura (até 400 °C) estavam desativados e foram
colocados em operacédo durante a realizacao deste trabalho. Este tipo de ensaio
com movimentos reciprocos foi escolhido por conferir uma solicitacao de atrito e
desgaste similar ao que ocorre entre os anéis de pistdo e a camisa de cilindros
em motores de combustdo. Ou seja, visando analisar a performance tribologica
do AGF nessa aplicacdo que foi previamente protegida por Ferreira, T. e
coautores, patente recentemente concedida n°: BR 10 2015 013352 9 [31].
Devido a incompatibilidade entre as amostras usinadas do AGF e o porta
amostras disponivel no equipamento Plint and Partners, uma etapa de
instrumentacdo também foi necesséria. Esta etapa envolveu o projeto e
construcdo de um novo dispositivo de fixacdo de amostra, mostrado na Figura
3.4. O médulo de ensaio com movimentos reciprocos e o dispositivo de fixacdo
encontram-se atualmente disponiveis e operantes no Laboratdrio de Ensaios de

Desgaste no DEMa-UFSCar, como mostra a Figura 3.4.

Dispositivo de fixa¢io desenvolvido  Equipamento instrumentado para ensaio tribolégico do tipo esfera sobre placa

Pontado
termopar

Resisténcias elétricas

Termopares

Medidor de temperatura
e humidade

Figura 3.4 — Dispositivo de fixagcdo de amostras desenvolvido e equipamento

instrumentado para ensaio triboldgico do tipo esfera sobre placa.

Os testes nao foram realizados em total conformidade com a ASTM G133-
05 [156], Procedimento A, porgue o diametro da esfera utilizada foi de 5 mm, em

vez de 4,76 mm, e diferentes temperaturas de ensaio foram consideradas, em
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vez de apenas a temperatura ambiente conforme prescrito pelo norma. As
condicBes operacionais empregadas nos ensaios tribolégicos estdo resumidas
na Tabela 01. Estes parametros foram selecionados na tentativa de simular
condi¢cbes de falta de lubrificacdo entre um anel de pistdo revestido de cromo

duro e uma camisa de cilindro.

Tabela 3.1 — Condicdes operacionais consideradas nos testes tribologicos em
conformidade parcial com o Procedimento A prescrito pela norma ASTM G133-
05 [156].

Parametros empregados

Carga 25N
Comprimento da trilha 10 mm
Frequéncia 5Hz
Distancia percorrida 100 m
Duracéo do ensaio 16,7 min
Velocidade de deslizamento 0,1 ms*
Humidade relativa 50 £ 10%

Temperaturas ensaiadas Ambiente, 100, 200 e 300 °C

A repetibilidade das andlises tribolégicas foram asseguradas
reproduzindo o ensaio em condicfes idénticas pelo menos trés vezes em cada
camada (A e B). Para cada ensaio, uma nova esfera de aco cromo (ABNT 52100)
foi utilizada como contraface. Esta esfera de aco cromo foi escolhida por ter um
valor de dureza (~844 = 21 HVoai), relativamente semelhante a fase-a
aproximante de quasicristal de interesse. Além disto, este tipo de esfera é
frequentemente utilizada em estudos dedicados em avaliar o atrito de ligas
quasicristalinas visando aplicacdes tribolégicas [157-160].

Antes de qualquer preparacdo e caracterizacdo das superficies das
camadas A e B, os corpos de prova foram aquecidos em um forno elétrico com
atmosfera de argdnio nas respectivas temperaturas de ensaio (100, 200 e 300
°C) por 100 horas, seguido de resfriamento em &agua. O objetivo deste
procedimento foi simular aplicagées industriais sob longa exposi¢do em altas
temperaturas e eliminar o efeito de qualquer dissolucéo-precipitacdo da liga

durante o ensaio tribolégico em altas temperaturas. Posteriormente, 0S corpos
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de prova foram fixados na placa de aquecimento, aquecidas até a temperatura
desejada com um tempo de imersdo de 15 minutos e, em seguida, foram
realizados os testes tribolégicos. Finalmente, apdés 100 metros de distancia
percorrida, a carga de 25 N foi removida e a amostra resfriada ao ar até a
temperatura ambiente. A temperatura foi monitorada por termopares do tipo K
posicionados 3 mm abaixo da superficie de teste, como foi indicado na Figura
3.4.

O coeficiente de atrito foi calculado automaticamente através do uso de
uma célula de carga que permite medir a for¢a contraria ao movimento relativo
e curvas de coeficiente de atrito foram obtidas.

A perda volumétrica de material causada pelo movimento relativo apés
100 metros percorridos foi medida por meio de imagem topografica 3D gerada a
partir da superficie desgastada. Em seguida, a taxa de desgaste especifica (K)
foi calculada de acordo com a equacao 3.1, abaixo:

P
~(F x L)

(3.1
Onde “V” é o volume total de material removido (mm?3), “F” € a carga
normal (N) e “L” é a distancia percorrida (m).
Para avaliar os mecanismos de desgaste atuantes no AGF, todas as
esferas de aco cromo e as subsuperficies desgastadas também foram
caracterizadas por MEV no equipamento Philips XL30 FEG mencionado

anteriormente.

3.2 Design 02 — Controlando a morfologia da fase-a aproximante de
guasicristal
3.2.1 Calculos termodindmicos

O efeito das concentragdes de Mn, V ou Mn + V nas fases de equilibrio
da liga Al-7Si-3Cu-1Fe foi investigado através de calculos termodinamicos
utilizando o método CALPHAD. O software Thermo-Calc®[161] em combinacéo

com a base de dados TCAL3 foram empregados. Isopletas da composicdo Al-
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7Si-3Cu-1Fe-xTM (variando-se os teores TM= Mn e/ou V) foram calculadas. As
fracbes de fases em equilibrio em diferentes temperaturas também foram
calculadas nas composicoes escolhidas para serem produzidas. O objetivo
principal deste design de ligas € destacar os efeitos da adi¢cdo individual e
combinada de Mn e V na estabilidade da fase-a aproximante de quasicristal e de
possiveis outras fases presentes em ligas Al-Si contendo alto teor de Fe (~1%

em peso).

3.2.2 Producéo das ligas experimentais e efeito da taxa de resfriamento na
morfologia da fase-a

Com base no estudo dos calculos termodinamicos, duas composi¢coes
quimicas foram escolhidas para investigar o efeito da adi¢céo individual de Mn e
V na estabilidade da fase-a. Também foi analisado o efeito da taxa de
resfriamento na morfologia desta fase em cada uma das composicdes
selecionadas, sendo elas: AI-7Si-3Cu-1Fe-1Mn e Al-7Si-3Cu-1Fe-0.3V,
respectivamente. Para isto, amostras no formato de cunha foram produzidas por
fundicéo por gravidade utilizando um molde de cobre, cujas dimensdes podem

ser vistas no desenho esquematico da Figura 3.5.

|'-1 5,0mm
~<11,0mm_ |
A S

Figura 3.5 — Desenho esquematico do molde de cobre escolhido para a

confecgdo das amostras na forma de cunha.
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Para produzir cada composicdo, uma carga de aproximadamente 100
gramas de uma liga reciclada Al-7Si-3Cu (semelhante a liga A319) foi fundida em
um cadinho de carbeto de silicio utilizando um forno de indugé&o. Os teores alvos
de V, Fe e Mn foram ajustados pela adicao de pré-ligas (Al-10% em peso de V,
Al-75% em peso de Fe e Al-75% em peso de Mn) fornecidas pela AMG Brasil®.
Em seguida, a temperatura da liga fundida foi mantida em torno de 800 °C por
no minimo 10 minutos ou até que todas as adi¢fes tivessem sido dissolvidas. A
temperatura de vazamento das ligas, monitorada com um termopar do tipo-K

(Cromel-Alumel), foi sempre cerca de 750 °C.

3.2.3 Caracterizacdo microestrutural das amostras na forma de cunha

As amostras na forma de cunha foram caracterizadas por MEV e MET,
utilizando-se um MEV Philips XL-30 FEG e um MET FEI Tecnai G2 F20,
respectivamente. Para a preparacdo das amostras de MEV, as cunhas foram
inicialmente cortadas na secéo longitudinal e, posteriormente, em trés partes ao
longo da altura, como mostra a Figura 3.6. Em seguida as amostras foram
embutidas, lixadas e polidas em pasta diamantada de 1 um. Além disso, foram
aterradas em um porta amostra para evitar carregamento eletrénico durante as
analises de MEV. Para fins de comparacéao, as duas amostras foram analisadas
em regides posicionadas a 1, 50 e 75 milimetros em relacdo a ponta da cunha
(regides circuladas na Figura 3.6), permitindo, deste modo, o estudo da influéncia
da taxa de resfriamento nas microestruturas formadas.

Para realizar um estudo mais preciso sobre as caracteristicas
morfolégicas da fase-a, as pontas das amostras em cunha também foram
analisadas pela técnica de MET acoplado com microanalise via EDS. As
amostras foram lixadas até a espessura de 70 ym em lixa 600 mesh e, em
seguida, submetidas a um polimento i6nico (Precision lon Polishing System,

PIPS) utilizando um equipamento Gatan PIPS 691.
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Figura 3.6 — Representacdo dos procedimentos de preparacdo das amostras
analisadas pela técnica de MEV. As posic¢des circuladas representam as regifes
da cunha caracterizadas em cada uma das composi¢des produzidas.

3.2.4 Producédo da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V por conformagdo por
spray (CS)

Como sera visto no tépico de resultados e discusséo, a adigcdo combinada
de Mn e V mostrou ser uma estratégia promissora para a formac¢do de um maior
namero de particulas primérias da fase-a com uma taxa de crescimento mais
lenta. Portanto, baseados nos estudos fundamentais previamente realizados, a
liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V foi escolhida para ser fabricada pelo processo de
conformacao por spray. Neste processo, uma carga de aproximadamente 3,8 Kg
foi fundida em um forno de indugéo usando lingotes de uma liga reciclada Al-7Si-
3Cu (semelhante a liga A319) e pré-ligas (Al-10% em peso de V, Al-75% em
peso de Fe e Al-75% em peso de Mn) fornecidas pela AMG Brasil®. Em seguida,
a liga fundida foi atomizada em um substrato de cobre utilizando um
equipamento de escala laboratorial Gateway Engineering, England disponivel no
Laboratorio de Fundicdo do DEMa/UFSCar. Os parametros utilizados no

processo de CS estao apresentados na Tabela 3.2.
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Tabela 3.2 — Parametros utilizados na CS da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V

Parametros Valor
Carga fundida (kg) 3,863
Temperatura de vazamento (°C) 750
Distancia de voo (mm) 315
Gas de atomizacao N2
Pressdo de atomizacdo (MPa) 0,5
Diametro do bocal de atomizacao (mm) 6,0
Tempo de atomizacao (s) 63
Fluxo de massa (kg/s) 0,06
Material do substrato Cobre

Velocidade de rotagdo do substrato (r-mint) 10

3.2.5 Forjamento rotativo (FR) e tratamento térmico de globulizacdo das
particulas de Si (TT)

Apos o processo de CS, o depdsito foi cortado e usinado de modo que
cilindros com 25 mm de didmetro fossem obtidos. Estes cilindros foram
aquecidos em um forno mufla até a temperatura de 300 °C e, em seguida,
submetidos ao processo de forjamento rotativo (FR) em matriz aberta. Apdés uma
taxa de reducédo de 5:1, barras da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V com diametro
de 11,9 mm foram obtidas. A Figura 3.7 mostra o equipamento FENN modelo 5F
que foi utilizado e que esta localizado no Laboratério de Processamentos de
Materiais do Instituto Tecnolégico de Aeronautica (LPM-ITA). O principal objetivo
deste processamento termomecanico foi reduzir a porosidade inerente do
depdsito fabricado por CS.

Algumas destas barras produzidas por CS + FR foram selecionadas,
solubilizadas a 500 °C por 35 horas e resfriadas em agua até a temperatura
ambiente. Este tratamento térmico foi realizado em um forno mufla com o
objetivo de globulizar as particulas de Si que foram quebradas anteriormente

pelo processamento termomecanico.



55

Figura 3.7 — Forja rotativa FENN modelo 5F utilizada para produzir barras com

11,9 mm de didametro

3.2.6 Caracterizacao estrutural

A composi¢cdo quimica final do depdsito produzido por CS foi avaliada
através da técnica de espectrometria de emissdo Otica (OES). Uma fatia do
depdsito com aproximadamente 10 mm de espessura foi cortada, lixada em lixa
600 mesh e analisada em um espectrometro instalado no Centro de
Caracterizacdo e Desenvolvimento de Materiais (CCDM) no DEMa/UFSCar.
Adicionalmente, o0 depdsito Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V  foi analisado
termicamente em um calorimetro diferencial de varredura (Differential Scanning
Calorimetry - DSC). Para isto, uma amostra com aproximadamente 15 mg foi
fundida em um cadinho de alumina sob fluxo constante de Argbnio até 750 °C.
A liga fundida permaneceu nesta temperatura por 10 minutos e posteriormente
foi solidificada empregando-se uma taxa de resfriamento de 5 °C/min. A analise
térmica foi realizada utilizando o equipamento de DSC da marca NETZSCH 404
com o objetivo de estudar a estabilidade das fases observadas no deposito e
determinar as temperaturas de transformacoes de fases da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-
1Mn-0.3V.
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A identificacao das fases formadas no depdsito e nos pds remanescentes
do processo de CS (denominados pés overspray) foram realizadas por DRX,
utilizando-se um DRX Bruker D8 ADVANCE com radiacédo de Cu-Ka.

A evolugédo microestrutural da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V processada
por CS, CS + FR e CS + FR + TT foram caracterizadas pela técnica de MEV
utilizando os microscopios Philips XL30 FEG e FEI Inspect S 50, ambos
equipados com detector de EDS. As microestruturas dos pos overspray também
foram caracterizadas por MEV utilizando os equipamentos anteriormente
citados. Para esta analise, os pds foram embutidos em resina, lixados até grana
2100 e na sequéncia polidos em pasta diamantada de 1 pm. Para evitar
carregamento eletrénico durante as analises de MEV, a amostra embutida foi
recoberta com ouro e aterrada em um porta amostras.

Para estudar com maior precisdo as caracteristicas estruturais da fase-a
aproximante de quasicristal, empregou-se também a técnica de MET na liga
processada por CS. O equipamento utilizado foi o microscépio FEI Tecnai G2F20
acoplado com detector de EDS.

A quantificacdo da porosidade na liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V
processada por CS e CS + FR foi realizada através da andlise de imagens de
microscopia 6tica pelo software ImageJ®. Para isto, 10 imagens por amostra sem
ataque quimico e com uma magnificacdo de 100X foram tiradas utilizando um

microscopio o6tico (MO) ZEISS Axio.

3.2.7 Caracterizagcdo mecanica

As barras cilindricas da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V processada por CS
+ FR e CS + FR + TT foram cortadas e usinadas em corpos de prova de tracao.
A geometria e dimensodes, ilustradas na Figura 3.8, foram determinadas em
conformidade com a norma ASTM E8/E8M-16 [162]. O ensaio de tracao foi
realizado em uma maquina Instron 5500R em temperaturas ambiente e altas
(150, 250 e 350 °C) de acordo com as normas ASTM E8/E8BM-16 [162] e ASTM
E21-17 [163], respectivamente. Pelo menos dois corpos de prova para cada
temperatura foram ensaiados com uma taxa de deformacdo de 0,005
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mm/mm/min, essa frequentemente requerida para aplicacbes aeroespaciais e

em altas tem peraturas.
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Figura 3.8 — Dimensodes dos corpos de prova de tracdo utilizados neste trabalho

Antes de realizar o ensaio de tracdo em altas temperaturas, os corpos de
prova foram termicamente expostos por 100 horas em suas respectivas
temperaturas de ensaio (150, 250 e 350 °C) utilizando um forno mufla, seguido
de resfriamento em &gua. Posteriormente, os corpos de prova foram fixados na
maquina de tracdo e um forno de alta temperatura Instron SFL modelo SS868E
foi acoplado a maquina disponivel no Laboratdrio de ensaios mecanicos do
DEMa. A temperatura foi monitorada por um termopar do tipo K fixado na
superficie do corpo de prova, como mostra a Figura 3.8. Apds 15 minutos de
permanéncia na temperatura alvo, o ensaio em alta temperatura foi iniciado. E
importante destacar que 0s ensaios realizados em temperatura ambiente foram
realizados utilizando-se um extensémetro 6tico. J& os ensaios realizados em
altas temperaturas foram realizados sem extensometria. Nesse caso, O
alongamento foi determinado pela razdo entre o comprimento inicial e o
comprimento final do corpo de prova, esse ultimo medido juntando-se as duas
superficies de fraturas. Os resultados das propriedades de tracao (limite de
escoamento, limite de resisténcia a tragdo e o alongamento até a fratura) sao os
valores médios obtidos de pelo menos dois corpos de prova por condigdo. A
superficie de fratura e a sec¢édo longitudinal dos corpos de prova fraturados foram
analisadas por MEV utilizando o microscoépio FEI Inspect S 50.

A dureza Brinell (HB 10) da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V processada por
CS+FR e CS + FR + TT foram medidas de acordo com a norma ASTM E10-08

[155]. Em cada condicdo de processamento, pelo menos seis identagdes foram
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feitas e os valores médios sdo apresentados como resultado. A preparagdo da
superficie das amostras se deu através de lixamento até grana 2100 e polimento

em suspensao de diamante de 1 um.

|

: T
Forno de alta [l
temperatura ;

-
]

Controle da
temperatura
na superficie
do corpo de
prova

Figura 3.9 — Maquina instrumentada para os ensaios de tragdo realizados em
altas temperatura
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Design 01 - Caracterizacao estrutural e comportamento tribolégico
do AGF

4.1.1 Caracterizacado estrutural do AGF produzido pelo processo de
solidificacéo rotacional outward

A Figura 4.1a mostra a macroestrutura bicamada do AGF produzido pelo
processo de solidificacdo rotacional outward. A camada interna A, com
aproximadamente 5 mm de espessura, foi a primeira camada a ser solidificada,
uma vez que essa regido estava em contato com a superficie do tubo de extracdo
de calor. Na sequéncia, com o avanc¢o da frente de solidificacdo de dentro para
fora do metal fundido, formou-se a camada B metalurgicamente aderida a
primeira camada. Os detalhes sobre como a distribuicdo das particulas primarias
da fase-a foram controladas utilizando este novo processo de solidificacao estéo
fora do escopo desta tese e podem ser consultados na dissertacao de Ferreira,
T. [137].

4.1.1.1 Camada A

A Figura 4.1b mostra uma imagem de MEV da camada A observada na
secdao longitudinal do cilindro fundido e préxima da superficie de contato com o
tubo resfriador. A microestrutura é formada por grandes particulas primérias da
fase-a homogeneamente distribuidas em uma matriz de Al-CFC. Algumas fases
com morfologias tipicas do eutético com o aluminio também estédo presentes,
sendo as fases: Si, 6-Al2Cu e AlzCusNi. Além da morfologia bastante conhecida
destas fases na literatura de ligas Al-Si-Cu-(Fe,Mn) [78,164,165], microanalises
foram realizadas com o intuito de identificar as diferentes fases presentes. A
Tabela 4.1 mostra a composi¢cdo quimica (em % atdémica) de todas as fases
presentes na camada A. Pode-se verificar que os valores medidos por EDS séo

muito préximos das composicoes tedricas das fases identificadas nessa camada.
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Figura 4.1 — Cilindro bicamada produzido pelo processo de solidificacdo
rotacional outward e, microestruturas obtidas por MEV das: b) camada A e, c)

camada B.

Tabela 4.1 — Composi¢cdes quimicas experimentais e tedricas das fases

identificadas na camada A.

Composicao quimica experimental

Fases [Composicdo quimica tedrica]
Al Fe Mn Cr Si Cu Ni
. 721+02 120+02 29+01 3.0+01 100%01 - -
a-Ali2(Fe,Mn,Cr)sSi
[75.0] [18.8] 6.3] - -
S 1.1+01 - - - 98.9+0.1 - -
|
- - - - [100.0] - -
70.4 0.2 - - - - 29.6 0.2 -
AlCu
[66.67] - - - - [33.33] -
64.9 0.2 - - - - 263+0.2 87+0.1
Al7CusNi

[58.33] - - - - [33.33]  [8.33]
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A Figura 4.2 mostra um padrdo de DRX da camada A, confirmando a
presenca de todas as fases mencionadas acima. Pode-se observar também que
0 pico de Al-(200) apresentou uma maior intensidade em relacédo a reflexdo de
Al-(111), indicando a presenca de textura nesta camada do AGF.
Adicionalmente, pode-se visualizar que os principais picos de reflexdo da fase
primaria a-Ali2(Fe,Mn,Cr)sSi correspondem a sua variante cubica de corpo
centrado, isto é, grupo espacial Im3 e parametro de rede a = 1,26 nm. No
entanto, algumas reflexdes de baixa intensidade, indicadas pelas setas na Figura
4.2, podem ser observadas e sdo associadas a variante cubica simples (Pm3)

desta fase com parametro de rede a = 1,269 nm.
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Figura 4.2 — Padrdo de DRX da camada A do AGF. As setas indicam as reflexdes

VRS

(7563

(420
v - (745

|

~—211) Fase - oo _Grupo espacial: Pn3

&- (311

de baixa intensidade mostrando a presenca da fase-a pertencente ao grupo

espacial Pm3.

Motivados por estes resultados, uma investigacdo mais detalhada em
diferentes particulas da fase-a foi realizada inicialmente utilizando MEV.

Esperava-se, através de imagens por elétrons retroespalhados (BSE - contraste
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de numero atdbmico), a possibilidade de observar particulas com diferentes
contrastes (composi¢cao quimica) entre as duas variantes da fase-a. No entanto,
nenhuma diferenca foi encontrada pelas anélises de MEV. Por outo lado, uma
interessante transicdo morfoldégica entre as particulas da fase-a pode ser
observada ao longo da secao longitudinal (direcdo do crescimento radial) da
camada A. A Figura 4.3 mostra que a morfologia da fase-a varia de dodecaedro
rémbico, na superficie de contato com o tubo de extracéo de calor (Figura 4.3b),
para longas dendritas facetadas (Figura 4.3c) e, novamente, para dodecaedro

na interface metallrgica entre as camadas A e B (Figura 4.3d).

Interface
metalurgica
AB

Camada |[Camada

Tubo de extracao de calor A B
| A—v—L

a)

mT e OoXc—mm

Figura 4.3 — (a) Macroestrutura bicamada obtida ao longo da sec¢ao longitudinal
do cilindro fundido; Micrografias de MEV da camada A observadas na regido: (b)
proxima a superficie de contato com o tubo de extracdo de calor; (c) a 3 mm de
distancia desta superficie; e (d) na interface metallrgica entre as camadas A e

B (~ 4 mm de distancia da superficie de contato com o tubo resfriador).

Como ja foi mencionado e mostrado na Figura 4.3, ndo € possivel
observar nenhuma diferenca de contraste nas imagens MEV-BSE das grandes

particulas dendriticas da fase-a. No entanto, este tipo de crescimento sugere que
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h& uma variacdo de composicao do centro para as bordas das dendritas. Isto
poderia levar a uma transicdo de uma variante para outra (cubica de corpo
centrado para primitiva ou vice-versa). Além disto, € importante ressaltar que a
fase primaria a-Ali2(Fe,Mn,Cr)3Si formada na camada A tem uma composi¢ao
quimica intermediaria entre as variantes a-AIMnSi (grupo espacial: Pm3 [98]) e
a-AlFeSi (grupo espacial: Im3 [84]). Frente aos resultados obtidos pelas técnicas
de DRX e MEV, houve a necessidade de realizar mais uma analise experimental
para realmente comprovar a formacéo das duas variantes da fase-a na camada
A. Portanto, a técnica de MET foi escolhida para avaliar a presenca ou auséncia
das reflexdes de baixa intensidade na estrutura desta fase, uma vez que estas
reflexdes observadas nos padrdoes de DRX se misturam ao ruido da andlise.

Para realizar este estudo, as duas morfologias da fase-a presentes na
camada A do AGF foram analisadas, seguindo a ordem: dodecaedro rémbico e
dendritica, respectivamente.

A Figura 4.4a mostra uma micrografia de MET de campo claro de uma
particula da fase-a com morfologia de dodecaedro rdbmbico formada na regido
proxima a superficie de contato com o tubo resfriador. O circulo vermelho
inserido na micrografia mostra a area selecionada na particula da fase-a que foi
utilizada para tirar o padrao de difracdo de elétrons de area selecionada (SAED),
apresentado na Figura 4.4b. Este padrdo de difracdo foi indexado no eixo de
zona a-[100] como pertencente a variante cubica de corpo centrado (grupo
espacial: Im3) da fase-a. Motivados em estudar com mais detalhes a natureza
desta fase primaria de interesse, este mesmo cristal da fase-a foi orientado em
um segundo eixo de zona, apresentado na Figura 4.4c. Como pode ser
observado, o padrédo de SAED indexado no eixo de zona a-[111] mostra uma
interessante presenca de reflexdes de alta intensidade. Além disto, € possivel
notar que a distancia entre estes spots (planos difratando) de maior intensidade
ndo estd espacada igualmente no espaco reciproco. Observando este eixo de
zona em um padrao de difracdo de elétrons em modo de feixe convergente
(CBED), mostrado na Figura 4.4d, pode-se verificar que as linhas de Kikuchi séo
visivelmente mais complexas comparados aos padrdes de estruturas cubicas

tipicas. Observa-se que as linhas de Kikuchi mais aparentes sédo duplas e nao
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paralelas, com um angulo entre elas de 1,63°. Este resultado, combinado com
as distancias (di= 4,896 nm™ e d2= 7,863 nm™) determinadas através do padréo
de SAED, confirmam que as reflexdes de alta intensidade correspondem aos
planos do tipo 352 e 583, respectivamente. Calculando a razdo das distancias
entre estas reflexdes ndo periddicas, d2/di= 1,61, pode-se constatar que este

valor é muito préximo do niimero irracional T = 2 cos(11/5) = (1+V5) /2 = 1,618034.

Como foi visto na segao 2.3.5, a simetria translacional nos materiais
quasicristalinos seguem uma ordem relacionada a este numero, conhecido como
razdo de ouro. Portanto, a presenca destas reflexdes quasiperiodicas no eixo de
zona a-[111], confirmam que a fase-a primaria € um aproximante de quasicristal.
Esta similaridade estrutural entre o quasicristal icosaedral i-AlMn e a fase a-
AligFesMnSiz formada a partir de uma reagéao eutética (morfologia do tipo escrita-
chinesa), também foi observada nas referéncias [14,15]. Aqui foi mostrado que
mesmo com altas concentracdes de Fe, Mn e Cr para favorecer sua formacéo
primaria, a fase-a mantém sua estrutura cubica complexa constituida por clusters
atdmicos icosaedrais.

A Figura 4.5 mostra uma imagem de MET de uma grande particula
dendritica da fase-a e seu respectivo padrdo de SAED indexado no eixo de zona
a-[324]. Como é possivel ver por este padrao de elétrons, esta particula da fase-
a apresenta reflexdes fracas (circuladas em amarelo) na metade da distancia do
espacamento (042), que corresponde a reflexdo (021). Estas reflexbes séo
correspondentes as reflexdes de super-rede (com h + k + | # 2n) e, portanto, sao
proibidas para a variante cubica de corpo centrado da fase-a. Estes resultados
corroboram com o padrdao de DRX e confirmam que algumas particulas da fase-
a realmente pertencem a variante cubica Pm3 desta fase.

Assim como foi visto nestes resultados apresentados aqui, a formacgéao
destas duas variantes da fase-a também foi observada em outros sistemas de
ligas de aluminio nas referéncias [102,114,166,167]. Estes trabalhos mostram
gue um aumento no teor de Mn favorece um ordenamento de longo alcance nos
clusters icosaédricos da fase-a. Ou seja, dependendo da razdo entre Mn e Fe, a
fase-a pode apresentar uma transigdo entre as variantes cubica de corpo

centrado e primitiva.
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Figura 4.4 — (a) Imagem de MET de campo claro de uma particula da fase-a com
morfologia de dodecaedro rémbico; (b) Padrdao de SAED indexado no eixo de
zona a-[100], mostrando que esta particula pertencente a variante Im3; (c,d)
Padrdo de SAED da mesma particula, mostrando a presenca de reflexdes de
alta intensidade e um padrdo CBED mostrando as linhas de Kikuchi

correspondentes no eixo de zona a-[111] da fase-a.

A presenca de ambas as variantes na camada A do AGF sugere que
durante a formacdo e crescimento da fase primaria a-Ali2(Fe,Mn,Cr)s3Si,
variacdes locais da razdo Mn / Fe podem ter ocorrido, alterando de uma variante
para outra. Este tipo de mudanca estrutural causadas pela formacao de “coring”
(gradiente de concentracdo entre o centro e as bordas dos grédos) durante a

solidificacdo também foi observado para a fase-T em ligas Al-Mn-Ce [168].
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Figura 4.5 — (a) Micrografia de MET de uma grande particula dendritica da fase-

a e; (b) Padrao de SAED desta particula, mostrando a presenca das reflexfes
fracas (circuladas em amarelo) no eixo de zona a-[324] da variante Pm3 da fase-

a.

41.1.2 CamadaB

A Figura 4.1c mostra uma micrografia de MEV da camada B observada a
10 mm de distancia da superficie de contato com o tubo de extracao de calor. A
estrutura da camada B é composta por graos de Al-CFC com fases eutéticas nas
regibes interdendriticas. Estas fases sdo: Si, B-AlsFeSi, Al2Cu, AlsMgsSisCu: e
AlzCusNi. A fase-a eutética com morfologia do tipo escrita chinesa também foi
observada, mas a formacdo do intermetélico B-AlsFeSi foi predominante. A
Tabela 4.2 mostra a composicéo (em % atbmica) de todas as fases presentes e
a morfologia tipica [169,170] de cada uma destas fases foi indicada na Figura
4.1c.
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Tabela 4.2 — Composi¢des quimicas experimentais e tedricas (em % atdmica)

das fases identificadas na camada B.

Composigdo quimica experimental

Fases [Composicéo quimica tedrica]
Al Fe Si Cu Ni Mg
. 68.9+£0.2 13.8+0.2 17.3+0.2 - - -
B-AFeSl 71 a3 (a3 - i i
Sj 0.7+£0.1 - 99.3+0.2 - - -
- - [100.0] - - -
ALCU 70.9+£0.2 - - 29.1+0.2 - -
[66.67] - - [33.33] - -
Al CuaN 64.9+0.2 - - 26402 8.7+£0.1 -
[58.33] - - [33.33] [8.33] -
, 20.6£0.2 - 34.1+02 86+0.1 - 36.7+0.2
AlsMgsSisCuz
[23.8] - [28.6] [9.5] - [38.1]

4.1.2 Caracterizacdo mecanica e topoldgica das superficies das camadas
A eB do AGF

Como as fases identificadas anteriormente nas camadas A e B
determinam as propriedades fisicas e mecéanicas do AGF, a fracdo volumétrica
de cada uma delas foi investigada detalhadamente. A Figura 4.6a mostra os
resultados experimentais apds a quantificacdo de todas as fases presentes. A
camada A é composta por mais de 50% em volume da fase primaria o-
Ali2(Fe,Mn,Cr)sSi. Esta alta fracdo volumétrica da fase-a aproximante de
quasicristal pode contribuir para aumentar a dureza, reduzir o coeficiente de
atrito e reduzir a condutividade térmica desta camada. Por outro lado, a camada
B é composta principalmente pelas fases AlI-CFC e Si (85 e 7% em volume,
respectivamente), com pequenas fracdes de outras fases intermetalicas. Deste
modo, espera-se que as propriedades da camada B sejam semelhantes as das
ligas de fundic&o hipoeutéticas a base de Al-Si.

Os valores de rugosidade média (Ra) das superficies polidas do AGF
antes dos ensaios tribologicos sdo apresentados na Figura 4.6b. Apesar de
ambas as superficies das camadas A e B terem sido polidas sobre as mesmas

condicOes, diferentes valores de Ra foram medidos, sendo 0,25 £ 0,04 yme 0,17
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+ 0,02 um, respectivamente. Estes diferentes valores de Ra podem ser
facilmente observados comparando as imagens de topografia das camadas A e
B na Figura 4.6b. O valor de Ra superior da camada A foi associado a
proeminente exposi¢ao de mais de 50% em volume da fase-a dura (909 HVo,o01)
na matriz macia de AI-CFC (70 HVo,01).

A alta fracdo volumétrica e o alto valor de microdureza da fase-a
aproximante de quasicristal, 909 HVoo1, ir4 influenciar diretamente na
macrodureza da camada A em relacdo a camada B. A Figura 4.6c mostra os
valores de dureza Brinell de ambas as camadas sobre as seguintes condic¢des:
como produzido e apos exposicdo térmica em diferentes temperaturas (100, 200
e 300 °C) por 100 horas. Como esperado, o valor de dureza médio da camada
A foi aproximadamente 1,6 vezes maior do que a camada B. Além disso, pode-
se observar que as durezas de ambas as camadas permaneceram quase que
inalteradas apds serem expostas a 100 e 200 °C por 100 horas, mostrando a alta
estabilidade térmica das fases. No entanto, uma reducédo em torno de 30% desta
propriedade foi observada para as duas camadas ap6s o TT a 300 °C por 100
horas. Este amaciamento de ambas as camadas ¢é atribuido ao comportamento
de coalescéncia/dissolucao das fases ricas em Cu.

Além de investigar a dureza nas superficies polidas que serdo submetidas
aos ensaios triboldgicos, este trabalho também se preocupou em determinar o
gradiente desta propriedade ao longo da sec¢ao longitudinal do AGF. A Figura
4.7 apresenta o perfil de dureza Brinell do AGF em fungéo da distancia da
superficie de contato com o tubo trocador de calor. Curiosamente, pode-se
observar uma tendéncia de aumento desta propriedade a 2,5 mm de distancia
na camada A. Este efeito pode estar associado a transicdo morfoldgica da fase-
a ao longo da camada A (de dodecaedro rombico para dendritas), mostrada
anteriormente na Figura 4.3. Isto porque a regidao de maior dureza corresponde
exatamente a regido onde as particulas dendriticas desta fase foram formadas.
Portanto, o maior tamanho dos grados dendriticos duros da fase-a foram
considerados como sendo o0s responsaveis pelo maior valor de dureza Brinell

nesta regiao da camada A.
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Figura 4.6 — (a) Fracdo volumétrica experimental das fases presentes nas
camadas A e B; (b) Topografia das duas superficeis (A e B) observadas por MC;
(c) Dureza Brinell das superficies do AGF nas condi¢cdes como produzido e apés
TT por 100 horas a 100, 200 e 300 °C.
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Figura 4.7 — Perfil de dureza Brinell (HB10) do AGF produzido pelo processo de

solidificacdo rotacional outward. Nota: O quadro pontilhado mostra o

procedimento realizado para as indentagdes, de acordo com a norma ASTM

E10-08 [155].

Com base nos resultados apresentados até aqui, 0 AGF endurecido pela
fase-a aproximante de quasicristral mostra ser uma alternativa interessante para
aplicacdo em blocos de motores. O baixo custo associado ao uso de uma liga de
aluminio reciclada e um processamento inovador, capaz de produzir este
material em uma Unica etapa, sao fatores (econdmicos e ambientais) vantajosos
para a producdo de tais pecas. Motivados pelos aspectos tecnoldgicos e
cientificos envolvidos, o comportamento triboldgico deste AGF foi investigado em

diferentes temperaturas e os resultados serédo apresentados no préximo item.

4.1.3 Caracterizagdao triboldgica do AGF

Nesta secdo, para facilitar a comparacdo entre o comportamento
tribolégico das duas camadas do AGF, inicialmente sera feita uma apresentacao
dos resultados de coeficiente de atrito, taxa de desgaste e das superficies
desgastadas das camadas A e B. ApOs esta apresentacao inicial e a percepcgéo
geral dos resultados, sera feita uma discusséo profunda e detalhada em cada
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uma das camadas com o0 objetivo de identificar o0s mecanismos de desgaste

atuantes no AGF nas diferentes temperaturas (até 350 °C).

4.1.3.1 Comportamento tribolégico das camadas A e B

A Figura 4.8 mostra as curvas de coeficiente de atrito (COF - Coefficient
Of Friction) plotadas em funcdo da distancia percorrida, medidas para as
camadas A e B em diferentes temperaturas. Como pode ser observado na Figura
4.8a, a camada A mostra um inicio com baixos valores de coeficiente, em torno
de 0,2 na temperatura ambiente. Este valor é aumentado lentamente com a
distancia percorrida, atingindo um valor constante de 0,3. Por outro lado, durante
0S ensaios em altas temperaturas, os valores de COF da camada A
apresentaram um comportamento em trés estagios. No estagio inicial, o
coeficiente parte de um valor baixo e tende a reduzir ainda mais apds o0s
primeiros 10 a 25 m de distancia percorrida. JA no segundo estagio, o
comportamento do COF foi ascendente, de modo que o coeficiente aumenta do
menor para o maior valor atingido. Finalmente, o terceiro estagio mostra um

estado estacionario que ocorre logo apés o valor mais alto do COF atingido.
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Figura 4.8 — Curvas de coeficiente de atrito para 0os ensaios ensaio tribolégico do
tipo esfera sobre placa com carga de 25 N, velocidade de deslizamento de 0,1
m.s e comprimento da trilha de 10 mm para: (a) camada A, e; (b) camada B em

funcéo da distancia percorrida nas temperaturas ambiente, 100, 200 e 300 °C.
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A camada B, em temperatura ambiente, comeca com um valor de
coeficiente em torno de 0,9, conforme mostra a Figura 4.8b. Em sequéncia,
ocorre um estagio inicial descendente e, apds 45 m de distancia percorrida, um
estagio estacionario € alcancado para valores de COF em torno de 0,5. Nos
ensaios realizados em altas temperaturas, os valores iniciais de COF
aumentaram significativamente e valores de 1,0 e 1,4 séo alcancados nas curvas
medidas a 100 e 200 °C, respectivamente. Além disto, 0 estagio estacionario
observado no ensaio realizado em temperatura ambiente mostrou-se menos
Obvio na curva medida a 100 °C e n&o foi mais observado na curva obtida a 200
°C. J& a 300 °C, o valor inicial de COF excede os limites da célula de carga do
equipamento e, por esta razdo, nao foi possivel monitorar o comportamento do
coeficiente nesta temperatura. Todas as mudancas descritas nas curvas de COF
de ambas as camadas, A e B, mostram que diferentes mecanismos de desgaste
estdo presentes. Como mencionado, uma discussao detalhada para cada uma
das camadas sera feita apos a apresentacao dos resultados nesta secéo.

A Figura 4.9 mostra os resultados de taxa de desgaste especifica obtidos
apos uma distancia percorrida de 100 m em diferentes temperaturas de ensaio.
A camada A apresenta um efeito interessante e incomum da temperatura no seu
comportamento ao desgaste. Como pode ser observado, esta camada mostra
uma reducdo significativa na sua taxa de desgaste especifica conforme
aumenta-se a temperatura do ensaio entre ambiente até 300 °C. Ao mesmo
tempo, pode-se observar uma diminuicdo continua na profundidade das
superficies desgastadas da camada A em funcdo do aumento da temperatura,
como representado nas imagens da Figura 4.10.

Para a camada B, a taxa de desgaste especifica aumenta
significativamente com o aumento da temperatura. Notar na Figura 4.9 que o
ensaio realizado a 300 °C foi interrompido apés 50 m de distancia percorrida.
Isto ocorreu porque este ensaio foi acompanhado por vibracdes e uma grande
transferéncia de material da superficie da camada B para a esfera de aco cromo.
Por conta disto, o valor da taxa de desgaste apresentado para esta condicao foi
determinado considerando apenas os 50 m percorridos. Adicionalmente,

mudang¢as na inclinacdo das taxas de desgaste da camada B podem ser
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facilmente observadas na Figura 4.9. Conforme seré& discutido na se¢éo 4.1.3.7,
estas mudancas que ocorrem quando a temperatura do ensaio € aumentada de
ambiente para 100 °C e, novamente, de 200 °C para 300 °C, indicam que dois

mecanismos distintos estdo atuando nestas faixas de temperatura.
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Figura 4.9 — Evolucdo da taxa de desgaste especifica das superficies do AGF
(camadas A e B) apds uma distancia percorrida de 100 m em funcdo da
temperatura do ensaio. Note que o ensaio tribologico realizado a 300 °C na
camada B foi interrompido apds 50 m de distancia percorrida; portanto, a taxa de

desgaste especifica desta condi¢do foi determinada considerando esta distancia.

A Figura 4.11 mostra as imagens de MEV geradas por elétrons
retroespalhados (BSE - contraste de nimero atbmico) e por elétrons secundarios
(SE - contraste topografico) das superficies do AGF ap0s os ensaios tribolégicos.
Como mostram as imagens, as superficies da camada A apresentaram um
aspecto liso e com a presenca de algumas crateras (delaminacdes). Nota-se que
a distribuicdo e a quantidade destas crateras mudam em funcéo da temperatura.
Além disto, dois outros aspectos ainda podem ser observados nestas imagens
de baixa magnificacdo da camada A na Figura 4.11. Primeiro, pode-se perceber

visualmente que ha um aumento gradual na largura da trilha desgastada
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conforme a temperatura do ensaio € aumentada de 100 para 300 °C. Isto foi
confirmado por medidas realizadas por MC apresentadas na Figura 4.10.
Segundo, as imagens de BSE indicam diferencas de contraste notaveis nas
superficies da camada A ensaiadas a 200 e 300 °C. Conforme ser& apresentado
na secdo 4.1.3.3, houve uma mudanca na composi¢cdo quimica destas

superficies, cuja natureza foi confirmada por microanalises via EDS.

Temp. Ambiente  100°C 200°C 300°C

s 39 41

| - 45
|37:5 2 SR 10976
14

Camada A

Camada B

Camada A Camada B
emnt Largura Profundidade Tonnt Largura Profundidade
(pm) (pm) (pm) (pm)
Amb. 1115+27 63 +1 Amb. 2941 +29 5145
1002C 1939+ 52 331 100°C 3635+47  719+28
200°C 101519 283 200°C 3068 + 106 997+ 19
3002€ 123561 19+3 300°C 5559+30 1411+25

Figura 4.10 — Imagens topogréficas representando a evolugdo da largura e
profundidade das superficies desgastadas nas diferentes temperaturas. Note na
camada A um aumento na largura e uma reducao na profundidade das trilhas
desgastadas em altas temperaturas. Por outro lado, a camada B mostra um

aumento continuo nestas dimensfes com o aumento da temperatura.
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Para a camada B ensaiada em temperatura ambiente, as imagens da
Figura 4.11 mostram uma superficie lisa e com a presenca de microcortes
paralelos a direcdo de deslizamento. No ensaio a 100 °C, algumas ranhuras mais
largas e um fluxo plastico de material na forma de onda (wave-like plastic flow
pattern) podem ser observadas. Ja nos ensaios realizados a 200 e 300 °C, nota-
se que as superficies desgastadas foram severamente deformadas. Vale
destacar que embora o teste a 300 °C tenha sido interrompido apds 50 m de
distancia percorrida, a profundidade da superficie desgastada foi maior
comparada a superficie testada a 200 °C ap6s 100 m de deslizamento, como
pode-se verificar nas medidas apresentadas na Figura 4.10.

Temp. ambiente 100 °C 200 °C 200 °C.

Camada B Camada A
Imagens de MEV (BSE)

Camada B Camada A

fmagehs de MEV (éE)

Figura 4.11 — Imagens de MEV (SE e BSE) das superficies desgastadas apés
uma distancia percorrida de 100 m nos ensaios tribologicos realizados em
diferentes temperaturas. A superficie da camada B desgastada a 300 °C
corresponde a uma distancia percorrida de 50 m. O tamanho das barras de
escala correspondem a 1 mm.
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4.1.3.2 Camada A: Mecanismos de desgaste atuantes nas temperaturas
ambiente e 100 °C

Os resultados aqui obtidos relacionados aos valores de COF da camada
A em temperatura ambiente foram semelhantes aos relatados para
revestimentos totalmente quasicristalinos e aproximantes durante deslizamento
ao ar, sem lubrificacdo e contra uma esfera de aco [157,171]. Estes sé&o
resultados interessantes, uma vez que esta camada € composta apenas por 53,4
% em volume da fase-a aproximante de quasicristal.

As Figuras 4.12(a-c) mostram as micromorfologias da superficie da
camada A desgastada em temperatura ambiente. Uma superficie lisa pode ser
observada no centro da trilha, enquanto algumas crateras estao localizadas em
ambas as bordas laterais, como mostrado na Figura 4.12a. A composicéo
quimica da superficie lisa, medida por microanalises via EDS, mostra que a trilha
desgastada foi parcialmente coberta por uma camada de Oxido de aluminio
contendo particulas refinadas da fase-a, como pode-se ver na Figura 4.12c. A
formacéo de alguns microcortes ao longo da dire¢édo de deslizamento em ambas
as bordas laterais da superficie desgastada foi outro aspecto caracteristico. Isto
€ atribuido ao processo de incorporacdo de detritos da fase-a na trilha de
desgaste. Ou seja, enquanto parte dos detritos foram compactados para formar
a tribo-camada, a outra parte foi removida do centro pela esfera e acumulada
nas duas bordas laterais da trilha. Deste modo, as particulas duras da fase-a
atuam como um obstaculo ao movimento de deslizamento, cortando a matriz
dactil de Al durante o ensaio. Portanto, a presenca deste terceiro corpo foi
atribuida como sendo uma das causas do ligeiro aumento dos valores de COF
durante o ensaio a temperatura ambiente.

As Figuras 4.13(a-c) mostram a superficie da esfera de ago cromo apos o
ensaio da camada A em temperatura ambiente. Pode-se observar que uma
camada de oOxido de aluminio contendo particulas refinadas da fase-a esta
aderida na superficie de contato da esfera, como indicado pela microanalise via
EDS da regido destacada na Figura 4.13b. Frente a estes resultados, trés
aspectos principais podem ser mencionados. Em primeiro, pode-se verificar uma

semelhanca entre as composi¢cdes quimicas da camada aderida na esfera com
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a da tribo-camada formada no centro da trilha desgastada, apresentada
anteriormente na Figura 4.12c (EDS 1). Em segundo, nota-se na Figura 4.13a
gue a area de contato entre a esfera e a trilha desgastada permaneceu pequena
apos 100 m de distancia percorrida. E, por fim, podemos observar nas Figuras
4.13c e 4.12c que ambas as superficies deslizantes (esfera e tribo-camada,

respectivamente) apresentaram uma micromorfologia continua e lisa.
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Figura 4.12 — Micromorfologias obtidas por MEV em SE e BSE das superficies
desgastadas da camada A apds 0s ensaios realizados nas temperaturas: (a-c)
ambiente, (d-f) 100 °C, (g-i) 200 °C e (j-I) 300 °C. As tabelas inseridas apresentam
a composicao, medida por microanalises via EDS, da camada de 6xido formada
na superficie da camada A apdés o0 ensaio tribolégico nas diferentes

temperaturas.
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Figura 4.13 — Imagens obtidas por MEV em SE e BSE das superficies da esfera
de aco cromo apds 0s ensaios realizados nas temperaturas: (a-c) ambiente, (d-
f) 100 °C, (g-i) 200 °C e (j-) 300 °C. As tabelas inseridas apresentam a
composi¢cdo, medida por microandlises via EDS, dos materiais aderidos na
superficie da esfera. Ou seja, a forca de atrito medida durante o ensaio foi
associada a interacdo continua entre as camadas aderidas nas duas superficies

em movimento relativo.

Para investigar um pouco mais esta superficie lisa na trilha desgastada, a
secado transversal da tribo-camada, paralela a direcdo de deslizamento, foi
analisada por MEV, como mostra a Figura 4.14a. Observa-se que uma camada
compacta cobre toda a superficie e que sua composicao, listada na Tabela 4.3,
indica a presenca dos elementos Al, Fe, Mn, Cr, Si, Cu e O. Dada a alta
concentracdo de oxigénio e aluminio, contata-se que estd camada compacta é
composta principalmente por 6xidos de aluminio com algumas particulas duras
da fase-a (ricas em Fe, Mn, Cr, Si) e de fases eutéticas (ricas em Cu e Si).
Adicionalmente, pode-se notar na Figura 4.14a que apesar de varias
microtrincas se propagarem nas grandes particulas da fase-a na subsuperficie
da camada A, estas particulas resistiram as deformacdes geradas durante o

ensaio triboldgico. Isto, garantiu uma pequena area de contato entre as partes
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moveis e o refinamento continuo das particulas de detritos. Conforme estes
detritos finos sé@o produzidos, eles sdo facilmente oxidados e incorporados nas
superficies de contato para criar uma camada de 6xido protetora, a qual pode
induzir uma condi¢céo de desgaste moderada [172].

Com base nos resultados apresentados acima, foi possivel observar que
nenhuma das duas superficies originais estavam em contato direto; ambas foram
protegidas por uma tribo-camada compactada lisa e aderente contendo detritos
refinados da fase-a aproximante. Assim sendo, esta analise sugere porque a
camada A composta apenas por 53,4% em volume de fase-a aproximante de
quasicristal manteve valores baixos de COF (0,2-0,3), semelhantes aos de
revestimentos totalmente quasicristalinos. Este comportamento de desgaste
macroscopico da camada A em temperatura ambiente corrobora com estudos
dedicados ao efeito da tribo-oxidagdo em quasicristais [111]. Por exemplo,
Gellman e seus colaboradores, utilizando um tribémetro montado no interior de
uma camara de ultra-alto vacuo, mediram o atrito estatico entre dois monocristais
de um aproximante cubico AlssPds2Mnio e entre dois monocristais de um
quasicristal icosaédrico Al7oPd21Mno que inicialmente tiveram suas superficies
limpas e livres de 6xidos [173,174]. Em seguida, os autores encheram a camara
com oxigénio ou vapor d'agua e repetiram os testes. Foi demonstrado que a
passivacdo da superficie reduziu o atrito estatico para ambos os materiais
quando comparado com as superficies livres de oOxidos. Singer et al. [175]
explicam que no contato deslizante sem lubrificacéo, o éxido, que esta presente
durante o atrito realizado ao ar, atua como um terceiro corpo lubrificante.

A respeito dos ensaios realizados em altas temperaturas, o
comportamento do COF da camada A pode ser dividido em trés estagios,
conforme foi indicado na Figura 4.8a. Aléem disso, mudancas nos intervalos entre
os valores de coeficiente de inicio e de estado estacionario podem ser
observados em fungéo da temperatura do ensaio. Conforme sera discutido nesta
subsecado para o ensaio realizado a 100 °C e na proxima subsecdo para 0s
ensaios a 200 e 300 °C, estas variagOes estdo associadas a uma transicao de

mecanismos de desgaste.
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Figura 4.14 — Microestruturas obtidas por MEV em BSE da secéo tranversal da
superficie desgastada da camada A apds os ensaios triboldgicos nas diferentes

temperaturas. “SD” representa a direcao de deslizamento.

Tabela 4.3 — Composi¢cOes aproximadas determinadas por EDS de cada camada
de 6xido compacta identificada na superficie da camada A do AGF. (Camadas

mostradas na Figura 4.14).

Camada EDS (% atémica)

TeMP- de oxido Al Si Fe Cr Mn Cu o)
ambiente 1 703 43+£02 21%x01 05+x01 06+£01 05+£01 22+1
100 °C 1 43+2 6.0+0.2 29+02 07+£01 07201 0.7+0.1 462
2 57+2 28%+03 14+05 03+01 03+0.1 12+01 372
1 43+2 40+£02 43+£02 04£01 03zx01 --- 48 £ 2
200 °C 2 40+2 40+0.2 10705 0.6+0.1 0.7x0.1 --- 44 + 2
3 48+2 26+01 44+03 03+£01 03%£0.1 04+01 44+£2
1 24+£01 4301 39+1 1.1+01 --- --- 53+2
300 °C 2 32+1 48+0.2 19.0+08 1.3+0.1 09+0.1 --- 42 +2
3 44+2 53+02 77+04 11+01 09+01 -  41%2

As micromorfologias da superficie da camada A desgastada a 100 °C sao
mostradas nas Figuras 4.12(d-f). A Figura 4.12d mostra que, diferente da trilha
ensaiada em temperatura ambiente, as delaminacdes na superficie lisa sao

observadas apenas nas extremidades da trilha a 100 °C. Este aumento da area



81

da camada compacta lisa esta provavelmente relacionado a maior ductilidade da
matriz de AI-CFC na temperatura mais alta. Isto facilitou a incorporacdo de
particulas duras da fase-a e de detritos na tribo-camada, aumentando seu
tamanho. Simultaneamente, é esperado que ocorra uma maior adesdo da matriz
na esfera de ago cromo. Isto é confirmado na Figura 4.12d, onde microcortes,
paralelos a direcdo de deslizamento, sdo facilmente observados.

Nota-se na Figura 4.12e que a fragilidade intrinseca da fase-a foi menos
Obvia nos ensaios realizados a 100 °C e grandes superficies de fratura desta
fase ndo foram encontradas. Adicionalmente, a superficie lisa teve uma
composicdo quimica diferente em comparacdo com a pista desgastada em
temperatura ambiente. Como apontado na Figura 4.12f, a microanalise via EDS
indicou um aumento nos teores de Fe e O com o aumento da temperatura do
ensaio.

A superficie da esfera de aco cromo apds o ensaio realizado a 100 °C é
mostrada nas Figuras 4.13(d-f). Observa-se que a camada aderida na regido de
contato, com alguns microcortes aparentes, caracterizou a superficie nesta
temperatura de ensaio.

A Figura 4.14b mostra a microestrutura na segao transversal da
superficie lisa formada na trilha desgastada a 100 °C. Duas camadas bem
definidas e compactas séo facilmente observadas. As composi¢cées quimicas,
obtidas por microanalises de EDS e listadas na Tabela 4.3, mostraram que estas
duas camadas de Oxido compactas sao quimicamente diferentes. A camada
externa indicou teores de Fe e O maiores em relacdo a camada interna. Além
disto, pode-se observar na Figura 4.14b que a camada externa apresenta um
aspecto vitreo e polido. A formacdo deste tipo de camada compacta com
aparéncia vitrea € frequentemente reportada em estudos sobre desgaste de
acos inoxidaveis apos ensaios de fretting realizados em altas temperaturas [176—
179]. Segundo estes trabalhos, o aumento da temperatura do ensaio acima da
temperatura ambiente faz com que a quantidade de detritos ejetados seja
reduzida. Por esta razdo, a sinterizagdo dos detritos e a formacdo de uma

camada de Oxido vitrea sdo possiveis de ocorrer.
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Outro aspecto interessante, que pode ser observado na Figura 4.14b, é a
boa interface entre as camadas compactas e entre elas e a fase-a aproximante
de quasicristal. Apesar da presenca de varias microtrincas nas particulas desta
fase, o desprendimento destas camadas compactas na superficie da fase-a ndo
foi observado. Isso permitiu que a taxa de desgaste e o niumero de interaces

entre as asperezas metalicas diminuissem significativamente.

4.1.3.3 Camada A: Mecanismos de desgaste atuantes nos ensaios
realizados a 200 e 300 °C

As Figuras 4.12(g-i) apresentam as micromorfologias da superficie da
camada A desgastada a 200 °C. Como pode ser observado, a superficie lisa
possui ranhuras mais largas e uma maior quantidade de crateras nas bordas
guando comparado com a trilha desgastada a 100 °C. Além disso, a microanalise
via EDS, mostrada na Figura 4.12i, indicou que a camada de 6xido teve um
aumento significativo no teor de Fe em comparacdo com a camada formada na
temperatura mais baixa. Isso sugere que uma grande transferéncia de material
ocorreu da esfera para a superficie desgastada. Esta transferéncia de material
foi confirmada; e uma superficie plana da esfera pode ser observada nas Figuras
4.13(g-i). A partir deste resultado, alguns comportamentos triboldgicos podem
ser explicados. Primeiro, 0 maior atrito obtido durante o ensaio a 200 °C
comparado ao ensaio na temperatura mais baixa, estd associado a maior area
de contato entre a esfera e a superficie. Segundo, esta transferéncia de material
foi responsavel pela reducéo na profundidade da superficie desgastada. Ou seja,
também explica a reducdo na taxa de desgaste especifica da camada A em
funcdo da temperatura, observada anteriormente na Figura 4.9.

A microestrutura na secao transversal da superficie lisa formada na trilha
desgastada a 200 °C €& mostrada na Figura 4.14c. Observa-se claramente a
formacado de trés camadas compactas com diferentes composi¢ées quimicas,
listadas na Tabela 4.3. E notavel que estas camadas tiveram uma boa interface
com a fase-q, reduzindo a ejecao dos detritos de desgaste para fora da trilha.
Isso manteve a resisténcia mecanica da camada A do AGF quase inalterada e

contribuiu para os baixos valores de atrito e taxa de desgaste especifica.
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As Figuras 4.12(j-I) mostram as micromorfologias da superficie da camada
A desgastada a 300 °C. Nota-se a presenca de ranhuras largas nas bordas da
trilha. Além disso, uma superficie lisa de alto brilho com deformacédo plastica
aparente pode ser observada nas imagens obtidas por MEV em BSE. A
microandlise de EDS indicou que o alto brilho esta associado a uma camada de
oxido compacta rica em Fe que cobre a trilha desgastada. Observando as
Figuras 4.12 (c,f,i e I), pode-se verificar uma diminuicdo no teor de Al e um
aumento no teor de Fe presentes na camada de O0xido compacta conforme a
temperatura do ensaio sobe da temperatura ambiente para 300 °C. Isso pode
ser atribuido a uma forte interacao quimica e atbmica entre o Al e o Fe em altas
temperaturas [180]. Seguindo este raciocinio, pode-se observar que a superficie
plana da esfera apo6s o ensaio a 300 °C, mostrada nas Figuras 4.13(j-1), tem uma
area plana maior do que a esfera desgastada a 200 °C. Isso explica porque 0
segundo estagio da curva de COF a 300 °C teve um aumento mais acentuado
no atrito e também porque o estado estacionario (terceiro estagio) foi alcancado
antes do ensaio realizado a 200 °C. Este efeito da area de contato também foi
observado na referéncia [181] durante um ensaio tribolégico envolvendo uma
amostra quasicristalina AlesCu2sFei2 e dois tipos de pinos, um feito de tungsténio
e 0 outro de latdo. Foi reportado que o aumento no atrito foi causado pela
formacdo e acumulo de uma camada de material tranferido do pino para a
superficie desgastada. Estes aspectos foram observados no presente trabalho e
sdo mostrados na Figura 4.14d. Uma interessante estrutura formada por trés
camadas de Oxidos, compactas e bem definidas, podem facilmente ser
observadas. A composi¢cdo quimica, obtida por microanalises de EDS, foi
diferente em cada camada, conforme listado na Tabela 4.3. O teor de Al esta
diminuindo enquanto os teores de Fe e O estdo aumentando em direcéo a
camada externa da trilha desgastada.

A partir destes resultados, € importante avaliar esta transicdo nos
mecanismos de desgaste que ocorreu na esfera de agco cromo quando a
temperatura subiu de 100 para 200 °C. Esta mudanca no comportamento ao
desgaste pode estar associada a modificagdes na estrutura e nas propriedades

da esfera quando submetida a altas temperaturas. Neste sentido, medidas de
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microdureza Vickers das esferas de aco cromo ap0s 0s ensaios triboldgicos

foram realizadas e os resultados estao listados na Tabela 04.

Tabela 4.4 — Valores de microdureza Vickers das esferas de aco cromo apds os

ensaios tribologicos realizados nas diferentes temperaturas.

Temperatura durante o ensaio HVo.1 - (tempo da identacdo: 10 s)

Temperatura ambiente 844 £ 21
100 °C 843 + 28
200 °C 790 £ 18
300 °C 743 £33

Analisando os valores apresentados na Tabela acima, verifica-se que a
esfera amaciou ap0s ser submetida as temperaturas de 200 e 300 °C durante o
ensaio tribologico. Isso aconteceu porque a temperatura de revenimento da
esfera de aco cromo (~ 160 °C) foi excedida e, provavelmente, alguma austenita
retida foi decomposta termicamente da estrutura martensitica desse tipo de
esfera (série ABNT 52100) [182]. A partir destes resultados, dois principais
aspectos podem ser mencionados. Primeiro, esta reducdo na microdureza da
esfera, associada a maior tendéncia de formar soldas por adesédo, contribuiu
para essa transicdo no mecanismo de desgaste da esfera. Segundo, como foi
visto anteriormente na Figura 4.8a, observa-se um aumento no valor inicial de
COF (~0,25 para 0,45) quando a temperatura foi aumentada de 200 para 300
°C. Este comportamento inicial do COF provavelmente estd associado a reducéo
da microdureza da esfera aquecida a 300 °C. A esfera com uma dureza
relativamente menor tera uma melhor capacidade de deformac¢do quando
pressionada contra a fase-a aproximadamente de quasicristal. Chen et al. [183],
usando um nano-identador acoplado a uma placa quente, mostraram que a fase-
a tem boas propriedades mecanicas em altas temperaturas e mantém sua alta
dureza e seu médulo em temperaturas de até 350 °C. Diante disso, pode-se
deduzir que nos primeiros movimentos relativos, a esfera tera uma deformacao
plastica maior quando comparado com o comportamento da esfera nos ensaios
em temperaturas mais baixas. Isso explica, portanto, o aumento no valor inicial

de COF (~ 0,45) observado na Figura 4.8a quando o ensaio tribolégico a 300 °C
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foi iniciado. Comportamentos semelhantes foram relatados por Turedi et al. [184]
gue estudaram a resposta tribologica de esferas ASTM 52100 ap0s tratamentos
térmicos em diferentes temperaturas de revenimento.

Visualmente, a trilha desgastada & 300 °C mostrou uma coloragcédo que
varia entre tons de laranja e preto, como mostra a imagem na Figura 4.15. Estas
cores provavelmente estdo associadas aos compostos Fe203 e FesOa,
respectivamente [178,185]. As referéncias [178,185] mostram que a formacéo
destes Oxidos € frequentemente associada a uma diminuicdo no volume
desgastado ou a uma alteragdo positiva de volume. Os autores explicam que
isso é devido a menor densidade destes Oxidos em relacdo aos compostos
metalicos ou intermetalicos. Portanto, a formacdo e acumulo destas tribo-
camadas de oxido na superficie desgastada podem explicar a baixa taxa de
desgaste especifica observada para a camada A. Além disso, é importante
destacar novamente que mesmo durante o ensaio tribolégico a 300 °C, a

interface entre a fase-a e a camada de 6xido interna rica em Al foi resistente.

Figura 4.15 — Imagens obtidas através de um microscépio estereoscopio da
superficie desgastada da camada A a 300 °C, mostrando que a coloracdo da

superficie variou entre tons de laranja e preto.

Com o objetivo de obter mais informacgcdes sobre a reducdo do atrito
durante os ensaios tribologicos realizados em altas temperaturas (primeiro
estagio), foi realizado um ensaio interrompido a 200 °C, como mostra a Figura

4.16. Nota-se na Figura 4.16a que o ensaio foi interrompido apds 25 m de
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distancia percorrida, sendo este 0 momento corresponde ao menor valor de atrito
atingido (~0,18). Além disso, pode-se observar que uma tribo-camada lisa e

compacta cobre completamente a trilha desgastada.

a) _03
& [ —e=200 °C - Camada A |
o
502 Ensaio interrompido
= \  apbs 25 m percorridos
s DAL BB N S
30’1.0‘," >3
0.0 skl \
U T T T T T
0 20 40 60 80 100
Distancia (m)
Elem. EDS1 Camada-de-oxido 7~
(% at.) ) compacta_rica emAl
Al 66 +3
Si 1.5+£0.1
Cu 0.5+0.1
0] 32+2

Figura 4.16 — (a) Evolucdo do coeficiente de atrito medido para a camada A
durante 25 m de deslizamento; (b) Imagem topografica obtida por MC da
superficie desgastada; (c) Microestruturas obtidas por MEV-BSE da secao
tranversal da superficie desgastada apds apdés 25 m de distancia percorrida a

200 °C e, (d) Camada de 6xido compacta rica em Al com uma aparéncia vitrea.

Curiosamente, a imagem topografica 3D gerada a partir da trilha
desgastada mostrou uma superficie ondulada, como visto na Figura 4.16b. A
microestrutura da sec¢ao transversal na Figura 4.16¢c mostra que esta morfologia
ondulada esta associada a baixa resisténcia local da matriz de Al-CFC entre o
espacamento de duas particulas duras da fase-a.

A Figura 4.16d mostra que a superficie lisa formada apés os 25 m
percorridos consiste em uma camada de Oxido compacta rica em Al, como
indicado pela microandlise de EDS realizada (EDS 1). Segundo Dubois et al.
[186], a oxidac&o dos quasicristais e de seus aproximantes a base de aluminio
€ bastante similar a oxidacdo do Al puro e suas ligas. Todos sédo cobertos por
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uma camada de oOxido de aluminio, cujo o crescimento desta camada é
controlado por difusdo. O papel desta tribo-camada de 6xido nas propriedades
de atrito e adesdo das fases quasicristalinas ainda € uma discussédo em aberto
na literatura [187,188]. Compreender a estrutura do 6xido, os mecanismos de
formacado e crescimento e a interface 6xido/fase-a estdo fora do escopo deste
trabalho. No entanto, o comportamento tribolégico analisado nesta tese contribui
para estudos futuros em superficies de aluminio reforcadas com quasicristais ou
seus aproximantes quasicristalinos. Porém, os resultados mostrados na Figura
4.16 confirmam que a formacao de uma tribo-camada complexa com aparéncia
vitrea protegeu a superficie original da camada A do AGF. Além disso, mostrou
gue a reducdo no atrito, observada no primeiro estagio das curvas de COF em
altas temperaturas, esta associada a formacao desta tribo-camada. Isto explica
porque a superficie composta apenas por 53,4% em volume de fase-a
aproximante de quasicristal manteve valores baixos de COF (~0,2), comparaveis
com revestimentos quasicristalinos com 100% em volume desta fase.

Alguns outros aspectos podem ser vistos na subsuperficie mostrada na
Figura 4.16d, como por exemplo, uma modificagdo da microestrutura entre duas
grandes particulas da fase-a. Observa-se que a deformacéo plastica gerada pelo
deslizamento causou uma mistura de estruturas refinadas. Isto sugere que uma
extensa mistura mecanica ocorreu entre a matriz de Al-CFC, algumas fases ricas
em Cu e Si e a esfera de aco cromo. Este tipo de estrutura é conhecido por
camada de mistura mecéanica (ou em inglés, Mechanically Mixed Layer - MML) e
sua formacdo € bastante comum em ensaios tribolégicos na condicdo de
deslizamento sem lubrificacao [189].

Analisando ainda a Figura 4.16d, é possivel observar que varias
microtrincas foram formadas, porém, em uma profundidade limitada da particula
da fase-a. Conforme mostra a Figura 4.16c, a regido deformada na subsuperficie
foi pequena em comparacdo com o tamanho da particula da fase-a. Este
aspecto, associado a uma interface resistente entre a matriz de Al-CFC e a fase-
a, evitaram a formacdo excessiva de microtrincas e vazios ao redor das
particulas desta fase. Além disso, a deformacao cisalhante ndo foi suficiente para

gerar um fluxo plastico capaz de separar as particulas da fase-a micro trincadas.



88

Por outro lado, pode-se observar uma interface fraca entre particulas de Si
eutético e a fase-a. Estes locais permitiram a nucleacdo e crescimento de
microtrincas e vazios, como mostra a Figura 4.16d. Com base na teoria da
delaminacgéo, macrotrincas podem ser formadas nestes locais e, dependendo da
deformacgédo causada durante o deslizamento, podem se propagar para a
superficie e delaminar [190]. A confirmacdo disto, pode inicialmente ser
observada na Figura 4.17 que mostra que a formac&o de microtrincas e um fluxo
plastico de material na forma de onda (wave-like plastic flow pattern) comecam
a aparecer na superficie lisa do ensaio interrompido a 25 m. Por fim, o efeito da
interface fraca entre as fases eutéticas (ricas em Cu e Si) e a fase-a na
propagacédo de macrotrincas foi confirmado apds 100 m de deslizamento, como
mostra a Figura 4.18. Isto foi uma das causas da falha da camada de Oxido

protetora.

& i

‘f—'ﬂ‘l’uxg plastico na
fofma de ondas

Figura 4.17 — Microestruturas obtidas por MEV-BSE da superficie desgastada a
200 °C apds 25 m de distancia percorrida. Note que a superficie lisa (camada de
oxido) cobre toda a trilha desgastada e que microtrincas comegam a aparecer.
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Figura 4.18 — Microestrutura obtida por MEV em BSE da secé&o tranversal da
superficie desgastada apdés 100 m de distancia percorrida a 200 °C, mostrando
o efeito da interface fraca entre o Si eutético e a fase-a na propagacdo de

macrotrincas e delaminacao.

4.1.3.4 Camada A: Resumo dos mecanismos de desgaste atuantes em
funcdo da temperatura

O resumo da evolucdo dos mecanismos de desgaste em funcdo da
temperatura é mostrado esquematicamente na Figura 4.19. Na superficie inicial,
a esfera de aco cromo esté principalmente em contato com as particulas duras
da fase-a aproximante de quasicristal expostas na matriz dactil de AI-CFC, como
mostra a Figura 4.19a. Como o ensaio foi realizado ao ar ambiente, entende-se
que uma camada de Oxido natural cobre a superficie de ambas as fases, da
matriz de Al-CFC e da fase-a. A partir destas condi¢des iniciais, alguns aspectos
tribolégicos comuns foram observados. O valor inicial de atrito foi baixo e a
temperatura do ensaio nao teve influéncia neste comportamento. Além disso,
independente da temperatura em que o ensaio foi realizado neste trabalho,
poucos detritos de desgaste foram gerados. Isso foi associado a formacéo e
acumulo de tribo-camadas compactas que foram estdveis mesmo em

temperatura ambiente. No entanto, crateras e microtrincas foram observadas em
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todas as trilhas desgastadas da camada A. Foi mostrado que o mecanismo de

degradacéo principal e comum da subsuperficie da camada A foi delaminacéo.

a)Superficie de inicio b) Temperatura ambiente ¢)100 °C
25N

[25N|

S Fora de escala

© Fase-a aproximante de quasicristal . Fases eutéticasricas em Cu e Si . Matriz de AI-CFC

=== Camada de 6xido natural " A Camada protetora B Camada de 6xido compacta
rica em Al

~" Camada de 6xido compactarica em Fe mp Direcao de deslizamento

Figura 4.19 — Diagramas esquematicos das sec¢fes transversais da camada A
ilustrando as condicfes das superficies deslizantes: (a) superficie inicial, (b) a
temperatura ambiente, (c) 100 °C, (d) 200 °C, e (e) 300 °C.

Em temperatura ambiente, uma alta resisténcia ao desgaste e baixos
valores de atrito foram associados a formacdo de uma camada protetora que
permaneceu aderida em ambas as superficies em movimento relativo, como
ilustra a Figura 4.19b. Crateras e microcortes ao longo da dire¢cdo de
deslizamento em ambas as bordas laterais da superficie desgastada mostraram
gue delaminacao e o desgaste abrasivo foram os mecanismos atuantes.

Ja nos ensaios realizados em alta temperatura, a maior ductilidade da
matriz de Al-CFC resultou na formacdo de uma camada de Oxido rica em Al,
compacta e com aparéncia vitrea. A presencga destas camadas foi associada a
reducdo do atrito observada na camada A (primeiro estagio). Por outro lado, um
aumento no atrito para o valor do estado estacionario caracterizaram o segundo

e o terceiro estagio nas curvas de COF em altas temperaturas. Com base na
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evolucao da superficie desgastada e da esfera de ago cromo, o comportamento
tipico das curvas de COF (segundo e terceiro estagio) foram associados ao
desgaste na esfera.

Iniciando a andlise pelo ensaio a 100 °C, uma mancha anular branca e
alguns oOxidos aderidos mostraram que micro-escorregamentos ocorreram nas
bordas de contato da esfera, como esquematizado na Figura 4.19c. O aumento
suave para um estado estacionario (segundo e terceiro estagio), sem flutuacdes
Obvias, foi o comportamento de COF tipico de desgaste observado nesta
temperatura.

O segundo e o terceiro estagio presentes nos ensaios realizados a 200 e
300 °C, apresentaram comportamentos de atrito bastante semelhantes. Apés os
ensaios, ambas as esferas apresentaram uma superficie plana e com alguns
residuos de éxido nas bordas. Uma diferenca, enfatizada nas Figuras 4.19(d-e),
foi a &rea da superficie plana da esfera que, neste caso, foi maior na temperatura
mais alta. A reducdo da microdureza Vickers da esfera, apresentada
anteriormente na Tabela 04, associada a maior tendéncia da matriz de Al-CFC
em formar soldas de adeséo na esfera de aco, contribuiram para esta transi¢ao
no mecanismo de desgaste da esfera entre as temperaturas de 200 e 300 °C.
Com base nas andlises realizadas, os mecanismos atuantes foram uma
combinacdo de desgaste abrasivo, desgaste por fadiga, desgaste oxidativo e
delaminagéo.

A presenca de microtrincas também foi observada na superficie oposta a
da esfera, ou seja, nas superficies das camadas de 6xido, como foi mostrado na
Figura 4.14. Porém, no caso destas camadas compactas, as microtrincas nao
cresceram e nenhuma falha excessiva desta tribo-camada protetora foi
observada. Varios aspectos devem ser considerados para que esta tribo-camada
de 6xido compacta permaneca intacta durante o deslizamento. Por exemplo,
dureza da superficie, a resisténcia mecanica da subsuperficie (bulk), interface
oxido/fase-a, adesédo e plasticidade. Diante disto, para conseguir explicar
totalmente estes aspectos complexos, estudos individuais serdo necessarios

para investiga-los e estao fora do escopo desta tese.
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4.1.3.5 Camada B: Mecanismos de desgaste atuantes nas temperaturas
ambiente e 100 °C

Os valores de atrito e desgaste da camada B aqui obtidos relacionados
aos ensaios em temperatura ambiente foram semelhantes aos reportados para
ligas hipoeutéticas de Al-Si em um regime suave de desgaste [92-97]. O valor
inicial de atrito da camada B (~0,9) foi cerca de quatro vezes maior em
comparagdo com a camada A endurecida pela fase-a aproximante de
quasicristal, como mostra a Figura 4.8b.

As Figuras 4.20(a-c) mostram as micromorfologias da superficie da
camada B desgastada em temperatura ambiente. Uma superficie lisa com uma
grande quantidade de delaminacdo e microcortes paralelos a dire¢cdo de
deslizamento pode ser observada. A microanalise feita por EDS, mostrada na
Figura 4.20c, indica que a superficie lisa € uma camada de Oxido rica em Al.
Segundo a literatura [191], em condi¢cdes de deslizamento sem lubrificacdo, o
desgaste oxidativo em ligas de Al ocorre através de um processo de
compactacéo dos detritos oxidados. Se o material da subsuperficie resistir as
deformacfes causadas pelo deslizamento, as superficies oxidadas se tornam
mais lisas com o tempo.

Embora estas camadas de 6xido ricas em Al tenham sido observadas em
ambas as camadas do AGF, A e B, os valores de COF foram significativamente
diferentes. Frente a isso, dois principais aspectos podem ser associados aos
valores de atrito mais altos na camada B. Primeiro, ndo houve a contribuicdo da
fase-a (aproximante de quasicristal) na formacgao da tribo-camada. Segundo, a
menor dureza e a auséncia de grandes particulas da fase-a reforcando a
subsuperficie, consequentemente proporcionaram uma maior area de contato
entre a esfera e a pista desgastada da camada B.

No ensaio realizado a 100 °C, delaminacdo (ocorrendo em locais
especificos) e ranhuras largas podem ser observadas na superficie desgastada,
como mostra a Figura 4.20(d-f). A composicdo quimica da superficie
desgastada, obtida por microanalise de EDS, indicou um alto teor de Al e um
baixo teor de O, como mostra a Figura 4.20f. Isso significa que a camada de

oxido nao foi estavel nesta temperatura. Desta forma, espera-se um aumento do
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atrito e da quantidade de detritos de desgaste, uma vez que novas asperezas
sdo continuamente geradas durante o0 ensaio. Todos estes aspectos
mencionados sao indicios de que uma transicdo nos mecanismos de desgaste

(suave para severo) esta ocorrendo, segundo a referéncia [192].
MEV (SE) Imagens de MEV (BSE) Imagens de MEV (BSE)
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Figura 4.20 — Micromorfologias obtidas por MEV em SE e BSE das superficies
desgastadas da camada B ap0s os ensaios realizados nas temperaturas: (a-c)
ambiente, (d-f) 100 °C, (g-i) 200 °C e (j-I) 300 °C. As tabelas inseridas apresentam
a composicao, medida por microanalises via EDS, da camada de 6xido formada

na superficie da camada B.

As Figuras 4.21(a-c) mostram a superficie da esfera de aco cromo apos o
ensaio da camada B em temperatura ambiente. Pode-se notar que a formacao
de uma camada protetora em ambas as superficies deslizantes limitou a
transferéncia de Al da pista desgastada para a esfera de ago cromo. Singer et
al. [175] explicam que devido a formacéao destes filmes 6xidos com fraca adeséao
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na superficie desgastada, uma tranferéncia deste filme para a superficie oposta
ird ocorrrer durante o deslizamento. Segundo este autor, isso resulta na
formacédo de um terceiro corpo lubrificante, uma vez que a delaminacdo destes
filmes de 6xido sao faceis de ocorrer. A confirmacédo disto pode ser observada
nos resultados apresentados na Figura 4.8b, onde é possivel notar uma reducgéo
no atrito em um estagio inicial. E importante destacar que este mecanismo de
lubrificacdo observado na camada B, a partir dos filmes de 6xido formados na
tribo-camada, é completamente diferente do ocorrido na camada A, que

apresentou uma interface resistente com as camadas de 0xido compactas.
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Figura 4.21 — Imagens obtidas por MEV em SE e BSE das superficies da esfera
de aco cromo apds os ensaios realizados nas temperaturas: (a-c) ambiente, (d-
f) 100 °C, (g-i) 200 °C e (j-) 300 °C. As tabelas inseridas apresentam a
composicdo, medida por microandlises via EDS, dos materiais aderidos na
superficie da esfera.

Uma alta transferéncia de material da superficie da camada B para a
esfera de aco cromo durante os ensaios em altas temperaturas, foi outro
comportamento ao desgaste contrario ao observado na camada A. Como
observa-se nas Figuras 4.21(d-f), a superficie da esfera apds o ensaio a 100 °C
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€ caracterizada por uma camada rugosa aderida na regido de contato. A
composicdo quimica, obtida pela microandlise de EDS, confirma que a
transferéncia de Al ocorreu da trilha desgastada para a esfera, como mostra a
Figura 4.21e. Com base nestes resultados, pode-se verificar que a subsuperficie
fluiu durante o ensaio realizado a 100 °C e que a formacao de uma camada de
oxido ndo é suportada pela trilha na camada B nesta temperatura. Estes
acontecimentos podem ser associados aos degraus observados na curva de
COF apo6s 40 m de distancia percorrida e também ao estado estacionario menos
Obvio nesta condi¢do (100 °C), como mostra a Figura 4.8b. Portanto, maiores
valores de atrito e taxa de desgaste especifica sdo observados em comparacao

com o ensaio a temperatura ambiente.

4.1.3.6 Camada B: Mecanismos de desgaste atuantes nos ensaios
realizados a 200 e 300 °C

Uma extensa deformacao plastica e extrusdo lateral de material, como
mostram as Figuras 4.20(g-i) e 4.20(j-), caracterizaram as superficies
desgastadas apés o0s ensaios realizados a 200 e 300 °C, respectivamente. Nota-
se que nenhuma camada de 6xido protetora e crateras podem ser observadas
nestas micromorfologias obtidas por MEV. E facilmente observado que a escala
dos danos a superficie é significativamente maior em compara¢cdo com 0s
ensaios tribolégicos em temperaturas mais baixas. Além disso, como foi
mostrado anteriormente na Figura 4.10a, a temperatura mais alta aumentou a
profundidade de penetracdo entre a esfera de aco e a pista desgastada. Estas
caracteristicas sao tipicas de um regime de desgaste severo e,
consequentemente, altos valores de atrito e taxa de desgaste sdo observados
nestas condi¢des, segundo as referéncias [193,194].

Devido a um aumento significativo no ruido e na vibragéo durante o ensaio
tribologico realizado a 300 °C, o deslizamento sob esta condicdo teve que ser
interrompido apds 50 m de distancia percorrida. Isso aconteceu possivelmente
devido & maior tendéncia de formar soldas de adeséo entre a matriz de Al-CFC
e a esfera de a¢o nessa temperatura elevada de ensaio. Frente a isso, pode-se

deduzir que outra transicdo no regime de desgaste, severo para seizure (em
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portugués, emperramento), esteja ocorrendo. Segundo Reddy et al. [192], o
regime seizure ocorre quando o movimento deslizante é interrompido devido a
forca motriz ter alcancado seu limite.

Comparando as diferentes microformologias das camadas aderidas na
superficie das esferas, mostradas na Figura 4.21, pode-se observar que a
superficie muda de lisa para rugosa conforme a temperatura sobe de ambiente
para 300 °C. Além disso, ha um notavel aumento na quantidade de material
aderido conforme aumenta-se a temperatura. A composicdo quimica destas
camadas aderidas, confirmam a transferéncia de Al da trilha desgastada para a
esfera de aco cromo, como mostra as Figuras 4.21(b-e-h-k). De acordo com as
referéncias [195,196], a medida que a temperatura do ensaio aumenta, a
contribuicdo da adesao para a forca de atrito serd maior. Todos estes aspectos
mencionados acima, provavelmente estdo associados as transicdes entre os
mecanismos suave, Severo e seizure, como mostra a Figura 4.22.
Adicionalmente, estas caracteristicas também podem explicar o aumento do
coeficiente de atrito (maior area de contato entre a esfera e a superficie) e as

altas taxas de desgaste especificas da camada B nestas temperaturas.

4.1.3.7 Camada B: Resumo dos mecanismos de desgaste atuantes em
funcédo datemperatura

Para completar as andlises dos mecanismos de desgastes atuantes na
camada B em funcéo da temperatura do ensaio, as microestruturas da secéo
tranversal da superficie desgastada também foram investigadas, como mostra a
Figura 4.23. A formagéo de uma MML cobrindo toda a superficie desgastada é
claramente observada. Nota-se que a microestrutura composta por grandes
particulas eutéticas ricas em Cu e Si foram refinadas em particulas com
dimensdes sub-micrométricas. Como € possivel de ser observado, essas
pequenas particulas foram dispersas na matriz de Al-CFC préxima a superficie
desgastada. Algumas microtrincas também podem ser vistas perto das
superficies. No entanto, independentemente da temperatura do ensaio, verificou-
se gue a nucleacdo de muitas macrotrincas ocorreram a partir da fratura das

particulas de Si eutético. Além disso, a interface fraca entre fases eutéticas (ricas
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em Cu e Si) e a matriz de AI-CFC demonstraram ser um local preferencial para
nucleacédo de trincas e vazios. Este efeito das particulas eutéticas na nucleacao
de macrotrincas é frequentemente reportado na literatura [93,197,198] para ligas
de Al sob condi¢des de deslizamento sem lubrificag&o. Diante disso, a alta taxa
de desgaste especifica da camada B em relagcdo a camada A parece estar
associada a grande quantidade de fases eutéticas, que sdo mais propensas a
desencadear a formacao de microtrincas e vazios. Com base nestes resultados
e analises realizadas aqui, os principais mecanismos de degradacao da camada

B séo causados por delaminacgéo e adeséo.
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Figura 4.22 — Evolucéo da taxa de desgaste especifica da camada B mostrando
as transicfes nos mecanismos de desgaste em funcédo da temperatura ap6s 100
m de deslizamento. Nota: O movimento relativo foi travado em 50 m durante o
ensaio da camada B a 300 °C e, portanto, a taxa de desgaste especifica foi

calculada considerando esta distancia percorrida.
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Figura 4.23 — Microestruturas obtidas por MEV em BSE da secéo tranversal da
superficie desgastada da camada A apds os ensaios tribolégicos nas diferentes

temperaturas. “SD” representa a direcao de deslizamento.

4.1.4 Considerac0es finais sobre o comportamento tribolégico do AGF

Os resultados apresentados na subsecéo 4.1 mostraram que, utilizando o
processo de solidificacdo rotacional outward e uma liga reciclada Al-7.5Si-3Cu-
1.4Fe-0.3Mn-0.15Cr, é possivel melhorar significativamente as propriedades
tribolégicas destas ligas. A distribuicdo homogénea e controlada de 53,4% em
volume da fase-a em uma matriz de Al garantiu baixo coeficiente de atrito e uma
excelente resisténcia ao desgaste até 300 °C. As andlises demonstraram que a
melhora destas propriedades foi alcangada através da formag&o de uma camada
de oxido protetora (rica em Al e compactada), onde a fase-a aproximante de
quasicristal desempenhou um papel fundamental. Desta forma, os resultados
apresentados nesta primeira etapa do trabalho, fornecem informacdes
importantes sobre o comportamento tribolégico de ligas de Al endurecidas com

fases aproximantes.

4.2 Controlando a morfologia da fase-a aproximante de quasicristal

Apbs os resultados mostrados na secao 4.1, a mesma liga reciclada Al-
7Si-3Cu-1Fe foi escolhida para esta segunda etapa do trabalho que possui foco
no controle morfolégico da fase-a aproximante de quasicristal. Um estudo
fundamental e detalhado dos efeitos da adicdo de Mn e V e da taxa de
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resfriamento na modificagdo morfologica desta fase foi realizado. Com base
nesses resultados fundamentais, foi proposta uma rota de processamento (CS +
FR + TT) que permitiria manter a morfologia desejada da fase-a primaria. Essa
rota foi investigada em escala laboratorial e o papel da fase-a na resisténcia a
tracdo desta liga de Al reciclada foi avaliado em diferentes temperaturas.

421 Céalculos termodinamicos

Para buscar uma melhor compreenséao dos efeitos das adicoes de Mn e
V na estabilidade da fase-a primaria na liga reciclada Al-7Si-3Cu-1Fe, foram
realizados estudos através de software de célculos termodinamicos. E
importante destacar que a base de dados TCAL3 [161] utilizada nestas analises,
descreve a fase-a (AL15SI2M4#1) apenas com a presenca de Mn. Ou seja, ndo
foi possivel investigar o efeito do V na estabilidade desta fase de interesse. Por
outro lado, os calculos realizados com V sé@o importantes para verificar as outras
fases ricas neste elemento que podem competir com a formacao da fase-a e,
portanto, foram realizados e serdo apresentados a seguir.

A Figura 4.24a mostra a regido rica em Al de uma isopleta, que foi
calculada para o sistema Al-7Si-3Cu-1Fe com os teores de Mn variando de 0,0
a 2,0% em peso. Com base neste resultado, dois importantes eventos podem
ser destacados. Primeiro, a adicdo de Mn suprime a formacgado da fase f3 e
favorece a estabilidade da fase-a. Segundo, sob condicdes de equilibrio, a fase-
a aproximante de quasicristal torna-se a fase primaria durante a solidificacao
acima de 0,34% em peso de Mn.

A estabilidade calculada das fases em funcédo da temperatura para a liga
Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn (indicada pela seta na Figura 4.24a) é mostrada na Figura
4.24b. Como pode ser observado, o caminho de solidificacdo, em condi¢des de
equilibrio, inicia-se com a formacdo primaria da fase-a (642 °C) seguido pela
precipitagcdo da matriz de AI-CFC (605 °C). A solidificagdo termina com a
formacao do Si eutético e da fase-3 a 564 e 558 °C, respectivamente. A fase ©-
Al2Cu é precipitada em uma reacdo do estado-sélido apés a completa
solidificagéo.
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Figura 4.24 — (a) Diagrama de fases isopleta calculado com a composicédo Al-
7Si-3Cu-1Fe variando-se o teor de Mn e, (b) Quantidade das diferentes fases em
funcdo da temperatura e em condi¢des de equilibrio para a liga Al-7Si-3Cu-1Fe-
1Mn indicada pela seta na Figura 4.24a.

A Figura 4.25a mostra a isopleta calculada no sistema Al-7Si-3Cu-1Fe
com diferentes concentracbes de V. Como esperado, o0s célculos
termodinamicos ndo mostram a formacao da fase-a, sob condi¢gdes de equilibrio,
para as ligas com concentracdes de V entre 0,0 e 1,0 % em peso. Pode-se ver
também que acima de 0,31% em peso de V, fases binarias AV comecam a se
formar a partir do liquido por meio de uma série de reacdes peritéticas.

O caminho de solidificacao calculado para a composi¢éo selecionada para
ser investigada, liga Al-7Si-3Cu-1Fe-0,3V (indicada pela seta na Figura 4.25a),
esta apresentado na Figura 4.25b. Como pode ser visto, a solidificacdo comeca
com a formacéo da matriz de Al-CFC (607 °C) seguida pelas formacdes da fase-
B e Si eutético a aproximadamente 598 e 564 °C, respectivamente. Pode-se
observar também que, em condi¢cdes de equilibrio, as fases binarias Al21V2 e ©-
Al2Cu sédo formadas a partir de uma reacéo de estado solido.

Para investigar o efeito da adicdo combinada de Mn e V, a regi&o rica em
Al do sistema Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-xV variando-se a concentracdo de V até
1,0% em peso foi calculada, como mostra a Figura 4.26a. Dois importantes

aspectos podem ser observados nesta isopleta. Primeiro, abaixo de 0,60% em
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peso de V, a solidificagdo comeca, em condi¢cbes de equilibrio, com a formagéo
primaria da fase-a aproximante de quasicristal. Segundo, ao contrario do efeito
da adicdo individual de Mn observada na Figura 4.24a, a temperatura de
formacéo da fase-a ndo mudou com o0 aumento do teor de V, como mostrado na
Figura 4.26a. Este ultimo aspecto era esperado, uma vez que, a base de dados
TCAL3 nao prevé a presenca do V nesta fase, como ja foi mencionado

anteriormente.
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Figura 4.25 — (a) Diagrama de fases isopleta calculado com a composicao Al-
7Si-3Cu-1Fe variando-se o teor de V e, (b) Fracdo volumétrica das fases de
equilibrio em funcdo da temperatura para a liga Al-7Si-3Cu-1Fe-0,3V indicada

pela seta na Figura 4.25a.

A Figura 4.26b mostra a estabilidade das fases em fungéo da temperatura
para a liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V. O caminho de solidificacdo comeca com
a formacao primaria da fase-a (642 °C) seguida pela precipitacdo da matriz de
Al-CFC, Si eutético e fase-p a 607, 564 e 557 °C, respectivamente. Pode-se notar
que a precipitagéo das fases binarias Al21V2 e ©-Al2Cu também séo previstas por
meio de uma reacgdo de estado solido.

Com base nestes calculos termodinamicos, as composi¢ées Al-7Si-3Cu-
1Fe-1Mn e AI-7Si-3Cu-1Fe-0,3V foram escolhidas para serem produzidas e

solidificadas em um molde de cunha. Isso permitiu avaliar o efeito da adicéo
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individual de Mn e V na estabilidade da fase-a aproximante de quasicristal e os

resultados seréo apresentados na proxima subsecéao.
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Figura 4.26 — (a) Diagrama isopleta calculado com a composigéo Al-7Si-3Cu-
1Fe-1Mn variando-se o teor de V e, (b) Quantidade das diferentes fases de
equilibrio em funcdo da temperatura para a liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V
indicada pela seta na Figura 4.26a.

4.2.2 Caracterizacdo das amostras na forma de cunha

A Figura 4.27 mostra as microestruturas das amostras Al-7Si-3Cu-1Fe-
1IMn e AIl-7Si-3Cu-1Fe-0,3V, em forma de cunha, em diferentes regides e
escalas. Observa-se que o V tem um efeito significativo na morfologia, tamanho
e estabilidade da fase-a primaria em comparacdo com a tradicional
recomendacao de adicdo de Mn em ligas de Al-Si com alto teor de Fe.

Uma matriz de AlI-CFC, contendo particulas poligonais / quase-esféricas
da fase-a nos contornos dos graos, pode ser observada a 1 mm da ponta destas
duas amostras, como mostram as Figuras 4.27a e 4.27b, respectivamente.
Comparando estas microestruturas, pode-se ver claramente a diferenca das
adicbes de Mn e V na nucleagéo da fase-a. Nota-se na amostra Al-7Si-3Cu-1Fe-
1Mn, sem adicao de V, que a alta taxa de resfriamento nessa regiao foi capaz
de manter a morfologia quase-esférica e o tamanho em torno de 500 nm da fase-
a primaria, como mostra a Figura 4.27a. Por outro lado, o numero de nucleos

desta fase, observada na mesma posi¢cdo da amostra com 0,3% em peso de V,
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€ maior e o tamanho das particulas quase-esféricas é significativamente menor,
variando entre 60 a 100 nm, como mostra a Figura 4.27b. Este efeito refinador
causado pela adicdo de V no tamanho desta fase (1/1 aproximante de
quasicristal icosaedral), corrobora com outros estudos dedicados a formacéo da
fase quasicristalina icosaedral em ligas a base de Al [199,200]. Inoue e seu grupo
[119,201] estudaram ligas quasicristalinas a base de Al-Fe por solidificacdo
rapida. Os autores mostraram que, a partir da adicdo de um terceiro TM nestas
ligas, a tendéncia de formacdo da fase icosaedral aumenta na ordem das
adicoes dos TM= V> Cr> Mn. Galano et al. [202], investigaram a composi¢cao
quimica de fases icosaedrais formadas a partir de diferentes TM (Fe, Cr, V, Ti,
Nb e, Ta) e compararam o tamanho dos raios destes TM com o do Al. Os autores
reportaram que dentre estes TM estudados, o V € o elemento que possui o
menor raio atdbmico e, por esta razdo, causa menor distor¢do local na unidade
icosaedral quando comparado ao Fe e aos outros TM.

As composicbes quimicas estimadas da fase-a identificadas a 1 mm da
ponta das amostras Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn e Al-7Si-3Cu-1Fe-0,3V (EDS 1 e EDS
2, respectivamente) estao listadas na Tabela 4.5. Pode-se notar que as relacdes
Fe/lMn (~ 1,2) e Fel/V (~ 8,1) medidas nestas fases sdo completamente
diferentes. Estes resultados também mostram um comportamento diferente
entre Mn e V na formacdo desta fase complexa em ligas recicladas a base de
Al-Si.

A 50 mm e 75 mm da ponta da amostra Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn, pode-se
observar uma microestrutura grosseira e com grandes particulas da fase-a
primaria, como mostram as Figuras 4.27c e 4.27e, respectivamente. Nota-se
também que o Si eutético e a fase 6-AlCu coexistem com as particulas
grosseiras da fase-a na matriz de AI-CFC. Em contraste, uma microestrutura
consideravelmente refinada contendo particulas finas e homogeneamente
distribuidas da fase-a nos contornos de grdo da matriz de AlI-CFC, pode ser
observada a 50 mm da ponta da cunha Al-7Si-3Cu-1Fe-0,3V, como mostra a
Figura 4.27d. Algumas fases resultantes da reagéo eutética também estéo

presentes nos contornos dos graos, sendo: Si do eutético Al-Si e 8-AlzCu.
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Figura 4.27 — (a-b) Imagem de MET de campo claro mostrando a microestrutura

a 1 mm da ponta das amostras em cunha Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn e Al-7Si-3Cu-

1Fe-0,3V e; Suas microestruturas obtidas por MEV em BSE a: (c-d) 50 mm, e (e-

f) 75 mm de distancia em relagéo a ponta, respectivamente.

Considerando as microestruturas formadas a 50 mm da ponta das

amostras em cunha, pode-se verificar a diferenca notavel entre as adicbes de

Mn e V no tamanho das particulas primarias da fase-a, Figuras 4.27c e 4.27d,

respectivamente. Esses resultados estdo provavelmente associados a
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difusividade extremamente baixa do V (=10 m2 / s) na matriz de AI-CFC.
Conforme discutido na secao 2.3.7, a difusividade do V é cerca de trés ordens
de magnitude menor do que a do Mn (~ 101*m2/ s) e quatro ordens de magnitude
menor do que ado Fe (~ 102 m2/ s) a 660 °C [131]. Ou seja, particulas esféricas
da fase-a, resistentes ao crescimento, foram possiveis de serem formadas em
uma escala nanométrica na liga contendo V, como pode observado na Figura
4.27d. Por outro lado, observa-se na liga com Mn que as morfologias da fase-a,
comumente observadas na liga 319 fundidas convencionalmente, sdo poligonos
grosseiros ou longas dendritas, como mostrado na Figura 4.27c. Diante destes
resultados, a adicdo de TM com baixa difusividade, como por exemplo, a adicéo
de V proposta neste trabalho para as ligas recicladas a base de Al-Si com alto
teor de Fe (= 1,0% em peso), parece ser um parametro-chave para controlar a

nucleacédo e crescimento da fase-a primaria.

Tabela 4.5 — ComposicBes aproximadas determinadas por EDS das fases-a
identificadas a 1 mm da ponta das amostras em cunha Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn e
Al-7Si-3Cu-1Fe-0,3V nas Figuras 4.27(a-b).

% at. Al Fe Mn V Si Cu
EDS1 753+03 64+0.2 51+0.2 - 10.6+0.1 26+0.1
EDS2 70.3+0.2 12.9+0.2 - 1.6+0.1 11.3+0.1 39+0.1

No entanto, continuando com a evolugao microestrutural das amostras em
cunha, uma mudanca importante nas fases formadas pode ser observada a 75
mm da ponta da cunha, como mostra as Figuras 4.27e e 4.27f. Nota-se na
amostra contendo 0,3% em peso de V, que a fase-8, com sua morfologia tipica
de placa, foi formada ao invés da fase-a. Deste modo, a estrutura desta regido,
solidificada na menor taxa de resfriamento, é composta pela matriz de AlI-CFC
com fases eutéticas nas regides interdendriticas, tais como: Si, fase-p e 8-Al.Cu.
A formacéo da fase-f3 corrobora com o caminho de solidificacdo calculado pelo
CALPHAD para a composigao Al-7Si-3Cu-1Fe-0,3V, mostrado anteriormente na
Figura 4.25b. Apenas a formacado da fase binaria Al21V2 ndo foi observada na
liga experimental. Provavelmente, os atomos de V permaneceram em solugéo

sélida na matriz de Al-CFC ou substituiram o Fe na estrutura da fase-3. Por outro
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lado, particulas grosseiras da fase-a estdo presentes na microestrutura da
amostra Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn, mostrando que a adicdo de Mn tém um efeito
maior na estabilidade desta fase comparado ao V. Todas as fases formadas
nesta liga experimental foram previstas pelos calculos termodinamicos,
mostrados anteriormente na Figura 4.24b, confirmando que a adigdo de Mn
suprime a formacéo da fase-f3 e favorece a formacéao primaria da fase-a.

Com base nos calculos termodinamicos e nas caracterizacdes
microestruturais das amostras em cunha apresentadas aqui, pode-se destacar
que a adicao individual de V resulta na formacao metaestavel da fase-a. Porém,
a adicao deste elemento mostrou ser promissora para o controle morfoldgico
desta fase rica em Fe. Portanto, como serd discutido a seguir, a adicdo
combinada de V + Mn parece ser uma estratégia interessante para promover a
formacao estavel da fase priméaria com caracteristicas morfolégicas desejaveis

para melhorar as propriedades mecénicas dessas ligas recicladas.

4.2.3 Caracterizagdo da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V conformada por

spray

A Figura 4.28a mostra o depoésito Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V produzido
neste trabalho pelo processo de CS. A composicdo quimica deste depésito,
obtida por OES, é apresentada na Tabela 4.6. Pode-se verificar que o0s
resultados foram satisfatorios e que o0s teores de todos os elementos

permaneceram dentro ou proximo da faixa de composicéo esperada.

Tabela 4.6 — Composi¢ao quimica do depdésito Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V, em %
em peso, determinada por OES.
% em peso Cu Si Fe Mn Vv Ni Zn Al

Al-7Si-3Cu-1Fe-
1Mn-0.3V

331 6.75 103 088 028 0.2 0.15 Dbal.

A Figura 4.28b mostra a microestrutura do depdsito analisada por MEV-
BSE. Como pode ser observado, a matriz de Al-CFC é caracterizada por graos

eguiaxiais, com tamanho de cerca de 36 + 3 um, e particulas poligonais / quase-
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esféricas da fase-a nos contornos dos gréos. Adicionalmente, grandes placas de
Si facetadas e blocos da fase 6-Al2Cu coexistem nos contornos de grao. Nota-
se também na imagem da Figura 4.28 uma porosidade inerente do processo de
CS. Este nivel de porosidade, medido pela fragdo em area, foi em torno de 1,8 +
0,4%, que é considerado um valor comum para ligas de Al processadas por
conformacao por spray [150,151].

A Figura 4.28c mostra a microestrutura do depoésito analisada por MET
em campo claro, mostrando que diferentes tamanhos das particulas primarias
da fase-a foram formados em sua microestrutura. A analise de EDS confirma
que esta fase dissolveu altas concentracbes de Fe, Mn e V, como pode ser
observado na tabela inserida na Figura 4.28c. Além disso, é importante notar
que a maioria das particulas refinadas ~100 nm da fase-a exibiram uma
morfologia quase-esférica. Por outro lado, as particulas grosseiras desta fase
apresentaram um tamanho médio de ~1 um e morfologia poliedral. Os padrdes
de SAED da matriz de Al-CFC e da fase-a, indexados nos eixos de zona Al-[103]
e a-[305] sdo mostrados nas Figuras 4.28d e 4.28e, respectivamente. O padréao
a-[305] mostra que esta particula pertence a variante Im3 e confirma que a
estrutura cristalina da fase-a é visivelmente mais complexa do que o padréo Al-
[103] da matriz de Al-CFC.

A Figura 4.29 mostra o padrdo de DRX do depdsito, confirmando a
presenca de todas as fases indicadas anteriormente na microestrutura deste
material na Figura 4.28b. Este resultado também corrobora com o padrdo de
SAED e confirma que os principais picos da fase-a aproximante de quasicristal
sao consistentes com a variante cubica de corpo centro (Im3 - parametro de rede

a= 1,26 nm) desta fase.



108

Fase-a

grosseigg,x"

-

i
Fase-a

refinada | w

% at. Al Fe Mn
71.7+02 77+0.1 65+0.1
Fase-a \Y Si Cu

20+0.1 9.1+0.1 3.0+0.1

]
2 1/nm 2 1/nm
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depdsito obtida por MEV em BSE; (c) Microestrutura do depdsito obtida por MET
de campo claro mostrando a morfologia e tamanho da fase-a aproximante de
quasicristal; (d) Padrdo de SAED da matriz de Al-CFC indexado no eixo de zona
Al-[103]; e (e) Padrao de SAED indexado no eixo de zona a-[305], mostrando
que esta particula pertencente a variante Im3. A tabela inserida mostra a
composicao, obtido por microanalise de EDS, da fase-a formada no depésito

(indicada pelo circulo vermelho).
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Figura 4.29 — Padrdo de DRX com identificacdo das fases presentes no depdsito
e no po overspray Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V.

Para confirmar a estabilidade da fase-a priméria e determinar sua
temperatura de formacgédo na liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V, analises de DSC
foram realizadas. A Figura 4.30 mostra a curva de DSC do depdsito, obtida em
uma taxa de resfriamento de 5 °C / min. Como esperado, pode-se observar que
existem quatro picos exotérmicos, indicados por (1) até (4), durante a

solidificacdo desta liga. A reagcdo 1 mostra que a temperatura de inicio de
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formacgéo da fase-a primaria é em torno de 655 °C, que é ligeiramente maior do
gue a temperatura prevista (642 °C) pelos calculos termodinamicos, mostrados
anteriormente na Figura 4.26b. Reacbes 2, 3 e 4, indicadas na Figura 4.30,
correspondem a formacdo da matriz de AI-CFC, Si e da fase 6-AlCu,
respectivamente. Estes quatro eventos entélpicos que ocorrem durante a
solidificacdo da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V estdo de acordo com as analises
DSC de outros autores que estudaram a formacao da fase-a em ligas Al-Si-Cu-
(Fe) [78,164].

l — Deposito Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V

1 Exo.
Fase-a

| 655 °C
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Figura 4.30 — Curva de DSC da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V obtidas em uma

taxa de resfriamento de 5 °C / min.

Os resultados da curva de DSC acima também corroboram com o
caminho de solidificacdo calculado pelo software Thermo-Calc®, como mostrado
na Figura 4.26b. ApGs analises cuidadosas, apenas a formacao da fase-p e da

fase binaria Al1V2 ndo foram observadas na liga experimental. 1sso ocorreu
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devido a composi¢do quimica desta liga reciclada ter sido ajustada neste
trabalho para formar preferencialmente a fase-a primaria. A formacéo primaria
desta fase faz com que o Fe e V disponiveis no metal liquido sejam consumidos
por ela e, consequentemente, a formacao das fases mencionadas acima séo
evitadas.

Para se buscar uma melhor compreensao sobre a microestrutura final do
deposito, uma andlise estrutural do p6é overspray foi realizada. Conforme pode
ser observado na Figura 4.31, a microestrutura ¢ formada por uma matriz
celular/dendritica de AlI-CFC com pequenas particulas quase-esféricas da fase-
a primaria homogeneamente distribuidas nos contornos dos gréos. Algumas
fases formadas pela reacdo eutética também podem ser observadas nas regifes
interdendriticas, sendo o Si e a fase 8-Al2Cu. Estas observagdes microestruturais
corroboram com o padrédo de DRX do po overspray, mostrado na Figura 4.29.
Além disso, comparando os padrdes de DRX do p6é com o do depdsito, pode-se
perceber que nenhuma nova fase foi detectada na microestrutura final do
depdsito, confirmando mais uma vez a alta estabilidade das fases presentes.

A partir destes resultados, € possivel verificar que as particulas primarias
da fase-a apresentam caracteristicas morfolégicas uniformes na microestrutura
do p6 overspray. No entanto, diferentes morfologias (quase esférica / poligonal)
e tamanhos de particula (variando de 60 nm a 1 um) desta fase puderam ser
observadas na microestrutura final do depdsito, como foi mostrado pelas
imagens de MET na Figura 4.28c. Essa falta de homogeneidade morfologica da
fase-a pode ser explicada por um modelo de solidificacdo que estd sendo
validado em diferentes sistemas metalicos processados por CS [152,153,203].
Esses estudos mostraram que a evolucao da microestrutura durante o processo
de CS ocorre em duas etapas diferentes: durante a atomizacdo e durante a
deposi¢cdo. Na primeira etapa, uma distribuicdo de gotas, com diferentes
tamanhos e condi¢fes de solidificacdo (solidas, semissélidas ou liquidas), é
criada pela atomizacéao do gas e, em seguida, impulsionada contra o substrato,

como mostra o0 esquema na Figura 4.32.
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Figura 4.32 — Diagrama esquematico dos estagios de solidificacdo do depdsito
Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V produzido por conformacao por spray.

As gotas menores e completamente solidificadas sdo formadas em altas
taxas de resfriamento, levando a formacao de uma microestrutura refinada. Este
efeito de refino foi otimizado ainda mais para a fase-a a partir das adicdes
combinadas de Mn e V, conforme discutido na subsecéo 4.2.2. Isto corrobora
com a analise microestrutural do p6 overspray, mostrado na Figura 4.31. No
entanto, durante a segunda etapa, essas gotas sélidas menores combinadas
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com as gotas maiores, completamente liquidas ou semissdlidas, alcancam a
zona de deposicédo, como mostra o primeiro (1) estagio na Figura 4.32.

Em sequéncia, todas as gotas solidas ou semissélidas sao parcialmente
refundidas e um estado de equilibrio térmico é rapidamente alcancado na zona
de deposicdo, como esquematizado no estagio 2 da Figura 4.32. Segundo o
modelo de solidificacdo [152,153], a temperatura de equilibrio neste estagio 2
deve permanecer entre as temperaturas Solidus e Liquidus da liga para que se
consiga produzir um depdsito com um baixo nivel de porosidade. Finalmente, no
estagio 3 mostrado na Figura 4.32, a zona de deposicéo é lentamente resfriada
e a solidificacdo do liquido remanescente ocorre em condi¢cdes proximas do
equilibrio. Diante disto, duas hipéteses podem ser levantadas para ocorrer neste
terceiro estagio. Primeira, os elementos de transicdo Fe, Mn e V, presentes no
liquido remanescente, irdo formar novos nucleos da fase-a estavel. Segunda,
estes elementos participardo do crescimento de alguns nucleos da fase-a
formados nos estagios anteriores. Neste trabalho, pode-se verificar que estes
elementos contribuiram para o crescimento de algumas particulas-primarias da
fase-a, sendo esta hipbétese corroborada pelas diferentes caracteristicas
morfologicas observadas na Figura 4.28c.

Outro aspecto a ser destacado na microestrutura final do depdsito € que,
devido a taxa de resfriamento lenta na zona de deposicéo, os nucleos da fase-a
livres e dispersos dentro da fase liquida sdo empurrados lateralmente pela frente
de solidificacdo da matriz de AI-CFC, como mostrado na Figura 4.32. A
confirmacédo disto pode ser observada na Figura 4.28c, que mostra que as
particulas primarias da fase-a sao aprisionadas no liquido interdendritico que se
solidifica posteriormente, no final da solidificacao, para formar as fases eutéticas
Si e 6-AlzCu.

Com o objetivo de alcancar uma melhor distribuicdo das particulas da
fase-a e também de reduzir o nivel de porosidade na microestrutura do depdsito,
este material foi conformado mecanicamente e o0s resultados serao

apresentados a seguir.
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4.2.4 Caracterizacdo microestrutural do depodsito apos forjamento rotativo
(FR) e tratamento térmico de globulizacédo das particulas de Si (TT)

A Figura 4.33a mostra a microestrutura do depdsito Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-
0,3V processado por CS + FR. Pode-se observar que as fases localizadas nos
contornos dos grdos da matriz de AI-CFC foram melhores distribuidas na
microestrutura do depoésito apdés o FR. Verificou-se que o nivel de porosidade
inerente, também foi reduzido de 1,8 + 0,4% para cerca de 0,7 £ 0,2% apos este
processo. Além disto, pode-se notar que esse processamento termomecéanico
quebrou as grandes placas de Si facetadas, as quais possuem um efeito

deletério bastante conhecido para a ductilidade das ligas de Al.
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Figura 4.33 — Respectivas microestruturas das sec¢des transversal (obtidas por
MEV em BSE) e longitudinal (obtidas por MO) do depdsito produzido por CS
apos: (a-b) o processamento de FR, mostrando as placas de Si quebradas e, (c-

d) apos TT, mostrando as particulas de Si globulizadas.
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Como o Si eutético é a fase secundaria em maior quantidade na liga Al-
7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V, em torno de 7% em volume como calculado pelo
CALPHAD na Figura 4.26b, sua morfologia e tamanho tém um papel
fundamental na ductilidade de ligas Al-Si [204]. A partir destas preocupacdes, 0
tratamento térmico de globulizacdo das particulas de Si foi realizado. Pode-se
observar que a morfologia do Si eutético mudou de acicular para uma forma
esférica, como mostra a Figura 4.33c. As micrografias Oticas da secéo
longitudinal do depésito processado por CS + FR e CS + FR + TT sdo mostradas
nas Figuras 4.33b e 4.33d, respectivamente. Uma estrutura de bandas pode ser
observada em ambas as condi¢cbes de processamento, que sao alongadas na
direcdo normal a carga aplicada pelo processo de FR. Os efeitos de todas essas
modificacdes microestruturais adicionais, do ponto de vista das propriedades a

tracdo, serdo discutidos com maiores detalhes na préxima subsecao.

4.2.5 Resisténcia atracao
4.2.5.1 Comportamento a tracdo em temperatura ambiente

Na tentativa de avaliar o efeito adicional das particulas de Si globulizadas,
o0 comportamento a tracdo das duas condi¢cdes de processamento, CS + FR e
CS + FR + TT, foram comparados. A Figura 4.34 confronta as curvas de tragéo
representativas destas duas rotas e a Tabela 4.7 apresenta as propriedades
mecanicas resultantes, incluindo o limite de resisténcia a tracdo (UTS), a tenséo
de escoamento (YSo.2) e, principalmente, os valores notaveis de alongamento
até a fratura (€). Com base nestes resultados, pode-se verificar que quandoo TT
adicional foi realizado no depdsito CS + FR, os valores de YSo.2, UTS e € foram
melhorados em torno de 5, 42 e 30%, respectivamente.

Com o intuito de avaliar os valores de resisténcia e ductilidade alcangados
no presente trabalho, estes resultados foram comparados com trabalhos prévios
realizados no grupo de pesquisa do PPGCEM/DEMa/UFSCar que processaram
a liga reciclada 319, exatamente, pela mesma rota e equipamentos utilizados

neste trabalho (CS + FR), como mostra a Tabela 4.8.
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Figura 4.34 — Comportamento representativo das curvas tensdo x deformacéao

do depdsito processado pelasrotasCS+FRe CS+FR +TT

Tabela 4.7 — Resisténcia mecanica sob tracdo em temperatura ambiente do
depdsito Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V processado pelas rotas CS + FR e CS + FR
+TT

Tenséo de Limite de  Alongamento
Rota de A .
rocessamento escoamento resisténciaa até afratura
b a 0.2% (MPa) tracdo (Mpa) (%)
CS+FR 163+1 222 +11 10+2
CS+FR+TT 172+9 316+ 9 13+1

Pode-se observar na Tabela 4.8 que os valores de alongamento a fratura
reportados nos trabalhos anteriores variam entre 5 e 7,5% [150,151,205]. Estes
valores sdo significativamente maiores quando comparados a ductilidade
limitada (~ 2%) da liga reciclada 319 fundida em moldes de areia [206]. No
entanto, o valor em torno de 10% alcangado neste trabalho para a liga Al-7Si-
3Cu-1Fe-1Mn-0,3V, mostra o efeito vantajoso das adicbes de Mn + V na

modificacdo morfoldgica da fase-a primaria.



117

Tabela 4.8 — Comparativo da resisténcia mecéanica sob tragcdo em temperatura ambiente do depésito Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V
e da liga com trabalhos prévios do grupo de pesquisa do PPGCEM/DEMa/UFSCar que processaram a liga reciclada 319 com
altos teores de Fe pela mesma rota e equipamentos utilizados neste trabalho (CS + FR). As propriedades de tracdo tipicas das

ligas 319.0 e 319.0-T6 fundidas em molde de areia foram incluidas para comparacao.

Tenséo de Limitede  Alongamento
Liga Rota Porosidade escoamento resisténciaa até afratura Referéncia
a0.2% (MPa) tracdo (Mpa) (%)
. Este
Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0.3V CS+FR 0.7x0.2 163+1 222 +11 10+2
trabalho
Al-5Si-3Cu-0.65Fe-0.13Mn CS+FR 0.25+0.24 185%3.0 224 +1.0 59+£1.0 [205]
Al-6Si-3.7Cu-1.2Fe-0.4Mn CS+FR 052+030 197%6.5 253+ 7.0 6.4+1.0 [205]
Al-6Si-3.5Cu-0.7Fe-0.1Mn CS+FR 0.3%0.2 176 £ 9 2317 7505 [150]
Al-5.5Si-3Cu-0.7Fe-0.1Mn CS+FR 0.3%0.3 185+ 3 224 + 1 59+1.1 [150]
Al-6.3Si-3.8Cu-1.5Fe-0.05Mn CS+FR 0.57+0.50 198+ 13.0 244 +5.0 53+£0.5 [151]
FA 124 186 2.0
ASTM 319.0 [206]
FA + (T6) 164 250 2.0

FA: Fundida em Areia
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Conforme foi mostrado na Tabela 4.7, uma melhoria ainda maior na
combinacéo de resisténcia (316 + 9 MPa) e ductilidade (13 + 1%) desta liga
reciclada processa por CS + FR + TT foi alcancada devido a globulizacdo das
particulas de Si. Adicionalmente, o TT realizado favoreceu a dissolugdo dos
blocos grosseiros da fase ©-Al2Cu que estavam presentes nos contornos dos
graos, como mostra a Figura 4.33c. Isto favorece a formacéao de uma solucéo
sélida supersaturada de Cu na matriz de AlI-CFC, que também é responsavel
pela melhora adicional na resisténcia e ductilidade.

A Figura 4.35 mostra as superficies de fratura da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-
1Mn-0,3V processada por ambas as rotas de processamento. Pode-se observar
gue ambas sao caracterizadas por dimples, indicando que a liga sofre fratura
dictil. E bastante conhecido que a formacdo dos dimples ocorre a partir da
nucleacdo, crescimento e coalescéncia de micro-vazios. Esta afirmacéo pode
ser corroborada através de analises da secao longitudinal destes corpos de
prova testados em tracdo passando pela superficie fraturada, como mostra a
Figura 4.36. Pode-se notar a maior extensao do dano na sub-superficie fraturada
da liga processada por CS + FR do que na liga processada por CS + FR + TT.
Isso mostra que o TT adicional realizado na liga foi eficaz para reduzir as
particulas aciculares de Si, que atuam como concentradoras de tensfes. Essa
menor quantidade de locais nos quais micro-vazios podem nuclear na liga
processada por SF + RS + TT, mostrado nas Figuras 4.36(d-f), corrobora com a
morfologia mais fina dos dimples na superficie de fratura, como mostrado nas
Figura 4.35(c-d).

Um segundo aspecto importante que pode ser observado nas
microestruturas apresentadas na Figura 4.36 séo as particulas de segunda fase
orientadas na secao longitudinal dos corpos de prova testados em tracdo. Este
bandeamento na microestrutura € geralmente observado em ligas de Al que
contém particulas de segundas fases com durezas e tensdes de fluxo diferentes
apos a conformag&do mecanica, como mostram as referéncias [207,208]. Frente
a isto, a matriz de AI-CFC ductil provavelmente se deformou mais do que a fase-
a primaria mais dura (~ 900 HVo,01 [138]) e as particulas de Si. Além disso,

comparando as Figuras 4.36a e 4.36d, pode-se notar que a microestrutura em
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bandas é mais claramente observada na liga processada por CS + FR + TT do
que na liga processada apenas por CS + FR. Como as particulas de Si
globulizadas foram as principais alteracées microestruturais apos o TT adicional,
ISSo pode estar associado a uma menor concentragédo de tensdes nesta fase,
favorecendo um alinhamento adicional desses refor¢cos na direcao de tragao.

CS +FR CS+FR+TT

Figura 4.35 — Imagens de MEV em SE das superficies de fratura da liga Al-7Si-
3Cu-1Fe-1Mn-0,3V processada por: (a-b) CS + FR, e (c-d) CS + FR + TT, apés
testata em tracdo a temperatura ambiente.
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Figura 4.36 — Micrografias Oticas mostrando a microestrutura abaixo da
superficie fraturada em temperatura ambiente da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V
processada por: (a-c) CS+ FR, e (d-f) CS+FR + TT.

4.2.5.2 Comportamento a tracdo em altas temperaturas

Conforme mencionado na se¢do de materiais e métodos, antes dos
ensaios de tragdo em altas temperaturas serem realizados, os corpos de prova
foram termicamente expostos por 100 horas em suas respectivas temperaturas
de ensaio (150, 250 e 350 °C). O intuito deste procedimento foi eliminar o efeito
de qualquer coalescéncia/precipitacdo que possa a acontecer na liga durante os
ensaios em altas temperaturas. Portanto, a microestrutura e a dureza da liga,
apos este longo periodo de exposicdo térmica, foram caracterizadas antes dos
testes.

As Figuras 4.37(a-c) mostram as microestruturas da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-
1Mn-0,3V processada por CS + FR + TT ap0s serem expostas termicamente por
100 h a: 150, 250 e 350 °C, respectivamente. Nota-se na Figura 4.37a que a
presenca das fases ricas em Cu ndo € facilmente observada. No entanto, a
formacgéo da fase ©-Al2Cu é claramente observada primeiro nos contornos dos
gréos e, em seguida, homogeneamente distribuida no interior dos graos, como
mostram as Figuras 4.37b e 4.37c, respectivamente. Todos estes eventos de

dissolucéo/precipitacédo da fase ©-Al2Cu impactam diretamente as propriedades
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mecanicas destas ligas. A confirmacao disto pode ser observada através das
medidas de dureza HB realizadas em cada uma destas condi¢cdes: sem e apos
exposicao térmica em diferentes temperaturas (150, 250 e 350 °C) por 100 h.
Nota-se que esta propriedade variou entre os valores de 94 e 61 HB apos a
exposicdo térmica entre 150 e 350 °C. Estes resultados corroboram com os
valores tipicos de dureza reportados na referéncia [209] que estudou o
comportamento desta propriedade para a liga de fundicdo 319 em diferentes
condi¢cGes de TT. Portanto, como mostrado na Figuras 4.37, essa reducdo em
torno de 30% pode ser associada a precipitacdo e ao espessamento das
particulas de ©-Al2Cu no interior dos gréos de Al-CFC.

Dureza (HB)

65 || —o— Medidas realizadas em
60 temperatura ambiente 61 +1

Ambiente 150°C  250°C  350°C
Temperatura de exposi¢do térmica por 100 h

Figura 4.37 — Respectivas microestruturas (obtidas por MEV em BSE) da liga Al-
7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V processada por CS + FR + TT apds serem expostas
termicamente por 100 h a: (a) 150, (b) 250 e (c) 350 °C; (d) Valores de dureza

HB medidas nas diferentes condi¢des térmicas desta liga.
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A Figura 4.38 apresenta as curvas representativas de tensdo x
deformacé&o, mostrando a evolucéo das propriedades de tragcdo medidas para o
depdsito processado por CS + FR + TT em funcédo da temperatura do ensaio.
Para fins de comparacao, os valores disponiveis na literatura [54,210] tipicos das
propriedades de tracdo em altas temperaturas da liga 319.0 foram plotados
juntos com os valores médios obtidos neste trabalho, como mostra a Figura 4.39.
Inicialmente, pode-se destacar a combinacdo melhorada de resisténcia e
ductilidade alcancada pela liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V. Observa-se que o0s
valores de YSo2 e UTS séo ligeiramente melhorados entre a temperatura
ambiente e 150 °C. Além disso, o valor notavel em torno de 13% no alongamento
até a fratura permaneceu quase inalterado nas temperaturas abaixo de 250 °C.
Estes resultados reforcam os efeitos vantajosos da adicdo combinada de Mn +
V no controle da microestrutura e na formacgéo das particulas primarias da fase-

a resistentes ao crescimento.
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Figura 4.38 — Comportamento representativo das curvas tensédo x deformacao

do depésito processado pelas rotas CS + FR + TT quando ensaiado nas

diferentes temperaturas.
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Figura 4.39 — Propriedades mecanicas em altas temperaturas da liga Al-7Si-3Cu-
1Fe-1Mn-0,3V processada por CS + FR + TT. Valores: (a) YSo.2, (b) UTS e (c) €.
Os valores disponiveis na literatura tipicos das propriedades de tracdo em altas
temperaturas da liga 319.0 fundida por gravidade em molde permanente foram
incluidos para comparacao.
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A Figura 4.40 mostra as superficies de fratura dos corpos de prova
fraturados a 150, 250 e 350 °C. Pode-se observar que todas as superficies
mostraram o desenvolvimento de multiplos dimples, indicando fratura ductil.
Nota-se também que a morfologia dos dimples muda para uma forma mais fina
e profunda em funcdo do aumento da temperatura, que € associado a maior
ductilidade da matriz de AlI-CFC [211].

150 °C 250 °C ] 350°C

Figura 4.40 — Imagens de MEV em SE das superficies de fratura da liga Al-7Si-
3Cu-1Fe-1Mn-0,3V processada por CS + FR + TT ap6s ensaio de tracdo
realizado em: (a-b) 150 °C, (c-d) 250 °C e (e-f) 350 °C.

Para observar o mecanismo de formacdo dos dimples, a secao
longitudinal destes corpos de prova, passando pela superficie fraturada, também
foram analisadas, como mostra a Figura 4.41. Como esperado, as
microestruturas apresentam uma estrutura em bandas e com micro-vazios sendo

nucleados em torno das particulas de segundas fases mais duras.
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Figura 4.41 — Micrografias oOticas mostrando a microestrutura abaixo da
superficie de fratura da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V processada por CS + FR
+ TT e ensaiada a: (a-c) 150 °C, (d-f) 250 °C e (g-i) 350 °C.

Os resultados obtidos aqui mostram que, a partir de adicdes de Mn + V e
da rota de processamento CS + FR + TT, é possivel reciclar ligas a base de Al-
Si contendo alto teor de Fe com combinacdes de resisténcia e ductilidade
melhoradas até 250 °C. E importante destacar que, pensando em aplicacdes
industriais, os conhecimentos adquiridos com este trabalho em escala laboratorial,

podem facilmente serem transferidos para escalas industriais.
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5 CONSIDERACOES FINAIS E CONCLUSOES

A principal contribuicdo deste trabalho, do ponto de vista tecnoldgico, foi no
sentido de destacar a importancia funcional da fase-a aproximante de quasicristal.
Foi mostrado que, a partir do controle morfolégico e da distribuicdo desta fase, é
possivel adequar racionalmente a microestrutura de ligas de Al recicladas
contendo altos teores de Fe visando otimizar propriedades mecanicas diferentes.
Visualizou-se que particulas grandes da fase-a podem servir para melhorar a
resisténcia ao desgaste. Por outro lado, particulas esféricas e refinadas desta
mesma fase podem servir para melhorar a combinacéo de resisténcia e ductilidade
de ligas recicladas a base de Al-Si.

Do ponto de vista ambiental, foi mostrado que ha uma grande vantagem
energética e ecoldgica nos materiais desenvolvidos neste trabalho, uma vez que foi
utilizado a liga reciclada Al-7Si-3Cu-1Fe como matéria prima. Pode-se constatar que
€ possivel controlar a microestrutura destas ligas de Al contaminadas com Fe e
agregar valor a esses materiais estratégicos.

As conclusdes cientificas feitas a partir das duas etapas realizadas neste
trabalho sédo divididas em dois sub-topicos seguindo a ordem utilizada na

discussao dos resultados.

5.1 Design 01 - Caracterizacdo estrutural e comportamento triboldgico

do AGF

e O AGF foi constituido por duas camadas metalurgicamente ligadas (A e
B) que mostraram propriedades quimicas e mecéanicas distintas. A
camada A € composta principalmente por 53,4% em volume de fase-a
aproximante de quasicristal homogeneamente distribuida em uma matriz de
Al-CFC. A camada B apresenta uma microestrutura tipica de ligas hipo-
eutéticas Al-Si.

e Duas estruturas variantes da fase-a primaria foram encontradas neste
trabalho. Uma variante cubica de corpo centrado (grupo espacial Im3 e
parametro de rede a = 1,26 nm) e uma cubica primitiva (grupo espacial

Pm3 e parametro de rede a = 1,269 nm)
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A presenca de reflexdes de alta intensidade no eixo de zona a-[111] da
fase-a primaria confirmam que estda fase € um aproximante de
quasicristal.

As microdurezas das particulas primarias da fase-a apresentaram um
valor médio de 909 HV e tiveram uma influéncia significativa na
macrodureza da camada A em comparagao com a camada adjacente B.
Em temperatura ambiente, a camada A garantiu baixos valores de
coeficiente de atrito, em torno de 0,2. Esses valores foram comparaveis
aos de revestimentos totalmente quasicristalinos sob condi¢cdes de
deslizamento sem lubrificacdo. A taxa de desgaste especifica da camada
A foi cerca de uma ordem de magnitude menor do que a da camada B em
temperatura ambiente (1,2 x 10* versus 2,7 x 10° mm® / Nm,
respectivamente) e trés ordens de magnitude menor a 300 °C (2,3 x 107
versus 2,8 x 102 mm?/ Nm, respectivamente). O comportamento de atrito
e desgaste da camada B mostrou valores semelhantes aos relatados para
ligas hipoeutéticas de Al-Si em regime de desgaste suave. A camada A
exibiu uma resisténcia ao desgaste superior a maioria das ligas de Al,
incluindo as totalmente quasicristalinas.

Um comportamento de trés estagios na curva de coeficiente de atrito da
camada A foi observado nos ensaios realizados em altas temperaturas. A
formacéo de uma tribo-camada de éxido compacta, rica em Al e contendo
particulas muito refinadas da fase-a, foi associada a uma reducéo no atrito
da camada A (primeiro estagio). O comportamento tipico das curvas de
atrito no segundo e terceiro estagios foi associado ao desgaste da esfera
de aco cromo. Os valores de atrito da camada A foram significativamente
menores em comparagcao a camada B, que apresentou altos valores de
COF guando a temperatura subiu da temperatura ambiente para 300 °C.
Os mecanismos de desgaste atuantes nas diferentes temperaturas foram
estabelecidos para a camada A. Crateras e microcortes ao longo da
direcdo de deslizamento na superficie desgastada revelaram que
delaminagédo e o desgaste abrasivo foram 0os mecanismos atuantes em

temperatura ambiente. O ensaio a 100 °C resultou em desgaste abrasivo
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leve. Para os ensaios a 200 e 300 °C, ocorreu uma combinacao de
desgaste abrasivo, desgaste oxidativo, desgaste por fadiga e
delaminacéo.

Os principais mecanismos de degradacdo da camada B foram
delaminacéo e adesédo. A nucleacdo de varias macrotrincas ocorreram a
partir da fratura das particulas de Si, independentemente da temperatura

do ensaio triboldgico.

Design 02 — Controlando a morfologia da fase-a aproximante de
guasicristal

A adicdo individual de Mn estabilizou a formacdo primaria da fase-a
aproximante de quasicristal. A morfologia e o tamanho das particulas desta
fase foram uma funcao da taxa de resfriamento.

A adicao individual de V favoreceu a formacdo metaestavel de uma alta
fracdo volumétrica de particulas quase-esféricas da fase-a primaria e com
dimensdes sub-micrométricas. Em baixas taxas de resfriamento, ocorreu
a formacéao estavel da fase-p.

Particulas estaveis e refinadas da fase-a foram obtidas na microestrutura
da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V usando o processo de conformacao por
spray. A estrutura do depdsito foi formada por uma matriz de Al-CFC,
caracterizada por graos equiaxiais, com as particulas refinadas da fase-a
homogeneamente distribuidas nos contornos dos graos. Adicionalmente,
grandes placas de Si facetadas e blocos da fase 6-Al2Cu coexistem nos
contornos de grao.

Os resultados obtidos usando calculos termodinamicos, MEV, DSC e
DRX confirmam que nenhuma nova fase rica em Fe, Mn e V foi formada
na liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V.

As observagBes microestruturais utilizando MET do depésito produzido
por CS mostraram que as particulas primarias da fase-a apresentaram
duas morfologias: quase-esférica (com tamanhos variando entre 60 a 100

nm) e poligonal (com tamanhos em torno de 1 pm). Essa falta de
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homogeneidade morfologica da fase-a primaria foi atribuida as
caracteristicas de solidificacdo encontradas no processo de conformacéao
por spray.

Uma combinacdo melhorada de resisténcia e ductilidade até 250 °C foi
alcancada para a liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V processada por CS + FR
+ TT. A possibilidade de tranferéncia destes conhecimentos para plantas
em escala industrial, abre novas perspectivas para a reciclagem dessas

ligas sem a adicdo de Al primério.
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SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

O presente trabalho deixa algumas sugestdes para trabalhos futuros:

e Estudar a estrutura, os mecanismos de formacéo e crescimento e a
interface da tribocamada de 6xido formada na superficie da fase-a
aproximante de quasicristal buscando entender seu efeito nas
propriedades de atrito e adeséo.

e Estudar o comportamento tribologico da liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V
processada por conformagdo por spray, visando identificar o papel das
particulas refinadas da fase-a aproximante de quasicristal nos valores de
atrito e taxa de desgaste especifica.

e Otimizar o processamento desta liga, otimizando os parametros de spray
ou até mesmo selecionando outra rota de processamento para conseguir
manter o tamanho das particulas da fase-a em uma escala nanométrica.

e Produzir a liga Al-7Si-3Cu-1Fe-0,3V por conformacao por spray e verificar
se a fase-a metaestavel € mantida na microestrutura do depdsito sem a
adicao de Mn.

e Processar a liga Al-7Si-3Cu-1Fe-1Mn-0,3V por processos de metalurgia

do p6 ou de manufatura aditiva.
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