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RESUMO 

Os componentes industriais podem ser submetidos a elevado nível de 

desgaste superficial fazendo-se necessária a busca de novas ligas resistentes 

ao desgaste a fim de melhorar o desempenho e segurança dos componentes. 

O objetivo deste trabalho foi produzir revestimentos por laser com elevada 

dureza e alta resistência ao desgaste. Foram produzidas no forno a arco 

integrado ao sistema de sucção três novas ligas vítreas do sistema Fe-Co-Nb-

B-Y usando matérias-primas comerciais (ferroligas Fe-Nb e Fe-B). 

Posteriormente, através do processo de moagem de alta energia das placas de 

splats (>10 cm), geradas durante a atomização, foram formados pós (∅<45 µm) 

de dois grupos Fe66Co7Nb4B23 e Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). Foram produzidos, 

através do processo de laser cladding, três diferentes revestimentos (B,C e D) 

com a liga Fe66Co7Nb4B23Y3 (%at.) e um revestimento (A) com a liga 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.) para comparação. Cada revestimento foi produzido 

utilizando diferentes parâmetros laser e os pós provenientes da moagem, 

sendo submetidos ao ensaio de desgaste de pino sobre disco e de dureza 

Vickers. O revestimento A apresentou menor valor médio da taxa específica de 

desgaste (2,20 x10-5 mm³/N.m) e maior valor médio do coeficiente de atrito (≈ 

1,15) em comparação com o revestimento B. O processo de refusão a laser 

aplicado sobre o revestimento C e a adição de uma segunda camada de 

revestimento na formação do revestimento D não alteraram significativamente 

suas taxas específicas de desgaste, que foram semelhantes no revestimento B 

(10,9 x10-5 mm³/N.m). O coeficiente de atrito do revestimento B (≈ 0,5) 

aumentou para ≈ 0,7 após sua refusão a laser para a formação do revestimento 

C e diminuiu para ≈ 0,35 no revestimento D com a adição de uma 2ª camada 

de revestimento. O processo de laser cladding permitiu a produção 

revestimentos com elevada dureza (575±60 até 1160±80 HV). 

 

Palavras-chave: Liga vítrea à base de Fe; Pós atomizados; Laser cladding; 

Microdureza; Desgaste 
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ABSTRACT 

PRODUCTION OF WEAR RESISTANCE COATING BY LASER CLADDING 

USING GLASSY POWDERS OF Fe-Co-Nb-B-(Y) ALLOY SYSTEM  

 

Industrial components can be subjected to a high level of surface wear it 

necessary to search for new wear-resistant alloys to improve the performance 

and safety of the components. The objective of this work was to produce laser 

coatings with high hardness and high wear resistance. Three new vitreous 

alloys of the Fe-Co-Nb-B-Y system were produced in the arc furnace integrated 

with the suction system using commercial raw materials (Fe-Nb and Fe-B 

ferroalloys). Subsequently, through the high energy milling process of the splat 

plates (> 10 cm) generated during gas atomization, powders (∅ <45 µm) were 

formed for Fe66Co7Nb4B23 and Fe63Co7Nb4B23Y3 (% at.) alloys. Three different 

coatings (B, C and D) were produced using the Fe66Co7Nb4B23Y3 (% at.) alloy 

and one coating (A) for the Fe66Co7Nb4B23 (% at.) alloy for comparison. Each 

coating was produced using different laser parameters and the powders from 

the milling. The coatings were subjected to the wear test of pin on disk and 

Vickers hardness. The “A” coating showed a lower average value of the specific 

wear rate (2.20 x10-5 mm³/Nm) and a higher average value of the friction 

coefficient (≈ 1.15) compared to “B” coating. The laser remelting process 

applied over “C” coating and the addition of a second coating layer in the 

formation of “D” coating did not significantly change its specific wear rates, 

which were similar in “B” coating (10.9 x 10-5 mm³/Nm). The friction coefficient 

of “B” coating (≈ 0.5) increased to ≈ 0.7 after its laser remelting for the formation 

of “C” coating and decreased to ≈ 0.35 in “D” coating with the addition of a 

second coating layer. The laser cladding process allowed the production of 

coatings with high hardness (575 ± 60 to 1160 ± 80 HV). 

 

Keywords: Fe-based bulk metallic glasses; Coating; Wear; Pin on disk; 

Microhardness; Supercooled liquid 
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1 INTRODUÇÃO 

Os componentes industriais, como eixos, rolamentos, esteiras, pinos entre 

outros, podem ser submetidos a elevado nível de desgaste superficial 

diminuindo sua espessura e contribuindo com a redução do desempenho e 

segurança do processo em que estão inseridos. Buscando restaurar esse 

desempenho e evitar acidentes de trabalho decorrentes de desgaste é 

necessário que se faça um procedimento eficaz de manutenção e substituição 

desses componentes. 

A redução de desempenho, a manutenção, a substituição e os acidentes de 

trabalho [1] causados por componentes desgastados, por exemplo, causam 

impactos sociais, econômicos e na produtividade, assim, o desenvolvimento de 

novos materiais que apresentem alta resistência ao desgaste colaboram na 

redução desses impactos. 

A busca por novas ligas metálicas cujas propriedades satisfaçam as 

necessidades cada vez mais exigentes da indústria têm sido a preocupação de 

cientistas e engenheiros de materiais durante as últimas décadas sendo 

fundamental compreender a complexa relação entre o processamento, 

microestrutura e propriedade dessas novas ligas atendendo as demandas da 

indústria [2]. 

Os materiais ferrosos são amplamente utilizados em diversos setores em 

todo o mundo, nesse cenário, o Brasil ocupa uma posição de destaque entre os 

maiores produtores e exportadores desses materiais [3].  

Materiais ferrosos apresentam naturalmente microestrutura cristalina 

conferindo a eles propriedades típicas. Para otimizar essas propriedades há 

algumas alternativas, como adicionar, na quantidade ideal, outros elementos 

químicos ao Fe e/ou alterar sua típica microestrutura cristalina em vítrea [4] e 

promover a melhoraria das propriedades das superfícies dos materiais por 

meio de revestimentos. 

Os materiais vítreos ferrosos apresentam propriedades elevadas de 

resistência à corrosão e ao desgaste e possuem como vantagem o baixo custo 

viabilizando a sua aplicação tecnológica. Ainda, quando comparados com 

recobrimentos poliméricos, os revestimentos vítreos ferrosos apresentam a 
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possibilidade de utilização em maiores temperaturas, sendo a temperatura de 

cristalização um dos principais fatores limitantes [5–7]. 

A aplicação de ligas metálicas vítreas e nanocristalinas como recobrimentos 

resistentes à corrosão e ao desgaste, produzidos através de deposição por 

laser cladding, tem atraído atenção de pesquisadores e levado a vários estudos 

e publicações a fim de compreender e otimizar a relação entre à resistência ao 

desgaste, à corrosão, o módulo de elasticidade e a dureza do revestimento sob 

o substrato [8–10]. 

Na literatura, são encontrados temas de pesquisas de ligas vítreas à 

base de Fe avaliando propriedades magnéticas, resistência à corrosão, dureza 

entre outros, porém, são escassos os trabalhos sobre solidificação rápida dos 

sistemas Fe-Co-Nb-B-(Y), em especial através de processamento por laser 

cladding. Quando comparadas com ligas cristalinas solidificadas lentamente, os 

tratamentos superficiais por laser possibilitam obter melhorias significativas nas 

propriedades das ligas com microestruturas refinadas e metaestáveis 

(quasicristalinas e/ou vítreas) [2]. 

O objetivo da presente tese foi produzir revestimentos a laser com elevada 

dureza e alta resistência ao desgaste. 

Para alcançar esse objetivo o processo de pesquisa foi dividido em três (03) 

etapas com objetivos específicos em cada uma delas, a saber: 

 

• Etapa 1 – “Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas” 

o Desenvolver três (03) novas ligas vítreas à base de Fe 

o Avaliar a influência dos elementos B e Co sobre a tendência 

na formação da estrutura vítrea (glass forming ability - GFA) 

o Medir a microdureza Vickers (HV) dessas ligas 

 

• Etapa 2 – “Fabricação de pós a partir da liga selecionada” 

o Caracterizar os pós atomizados da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 

(%at.) 

o Avaliar as placas de splats reprocessadas por moagem de alta 

energia procedentes dessa atomização 
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o Verificar a efetividade da adição do elemento Ítrio na obtenção 

da microestrutura vítrea 

o Caracterizar os pós atomizados da liga teste Fe63Co7Nb4B23Y3 

(%at.) e avaliar as placas de splats reprocessadas por 

moagem de alta energia procedentes dessa atomização 

 

• Etapa 3 – “Laser cladding” 

o A partir das placas de splats reprocessadas, produzir 

revestimentos a laser com elevada microdureza e alta 

resistência ao desgaste 
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2 REVISÃO DA LITERATURA 

2.1 Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas 

2.1.1 Materiais vítreos à base de Fe 

A formação do primeiro vidro metálico por solidificação foi observada na 

liga Au-Si por Duwez e colaboradores na Caltech, EUA em 1960 [11]. A partir 

dessa publicação, a pesquisa e o desenvolvimento de novas ligas vítreas têm 

crescido devido às boas propriedades que essas ligas podem apresentar, por 

exemplo, elevada tensão de fratura por compressão, elevada dureza e 

propriedades magnéticas [12]. 

O êxito no desenvolvimento de uma nova liga vítrea é influenciado pela 

pureza dos elementos químicos e pela taxa de resfriamento utilizadas 

possibilitando que essa liga não apresente arranjo atômico regular de longo 

alcance no estado sólido [13]. 

O primeiro vidro metálico à base de Fe foi produzido em 1995 cujo 

sistema Fe-Al-Ga-P-C-B e o processo de fundição em molde de cobre (MC) 

foram selecionados para produzir um cilindro de 1,0 mm de diâmetro a partir de 

elementos puros [14]. O desenvolvimento de novas ligas vítreas à base de Fe é 

importante pois combina boas propriedades e baixo custo se comparadas às 

ligas não ferrosas.  

Um estudo de revisão sobre vidro metálico à base de Fe publicado em 

2013 por Suryanarayana e Inoue [12] confirmou o grande número de trabalhos 

e a variedade de composições estudadas ao reunir diversos trabalhos 

importantes do período facilitando a comparação de resultados semelhantes 

entre diferentes autores. Esses materiais vítreos podem apresentar 

propriedades superiores em comparação ao equivalente material no estado 

cristalino, como por exemplo, elevada microdureza [5] e para casos específicos 

elevada resistência à tração/compressão [6] e resistência à corrosão [7]. 

A partir dos dados de diâmetro crítico (∅c) das 307 diferentes ligas à 

base de Fe reunidas de 1995 a 2013 por Suryanarayana e Inoue [12] foi 

possível elaborar o gráfico da Figura 2.1. Como pode ser observado o ∅c obtido 

para a maioria das ligas apresentadas nesse estudo de revisão não foi 
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reportado ou foi inferior a três mm. Esse resultado totaliza aproximadamente 

68% das diferentes ligas estudadas demonstrando a dificuldade na obtenção 

de maiores diâmetros críticos. Ainda nesse estudo de revisão, 

aproximadamente 85% das ligas estudadas eram compostas de cinco ou mais 

elementos químicos. 

 

18,2%

19,9%

14,3%
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c ³ 4 mm

3 £ c < 4 mm

2 £ c < 3 mm
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- Fe-Co-Mo-C-B-Y

- Fe-Cr-Mo-C-B-Y

 

Figura 2.1 – Distribuição percentual dos diâmetros críticos para as diferentes 

ligas à base de Fe constantes no estudo publicado em 2013 por 

Suryanarayana e Inoue [12]. Adaptado pelo autor. 

 

Em geral, os vidros metálicos à base de Fe reportados na literatura com 

alta capacidade de formarem a microestrutura vítrea são ligas 

multicomponentes com cinco (05) ou mais componentes e essas ligas mantêm 

a estrutura vítrea em diâmetro inferior a 5 mm quando produzidas por processo 

de solidificação rápida. Para que essa estrutura seja mantida no material é 

imprescindível atender os pré-requisitos termodinâmicos e cinéticos. Com 

esses pré-requisitos atendidos a única barreira que pode limitar a formação da 

estrutura vítrea é a presença de impurezas dentro do metal líquido durante o 

processo de resfriamento [15, 16]. 

O levantamento bibliográfico de estudos relacionados ao presente 

trabalho indica que o desenvolvimento de ligas vítreas com elevada tendência 
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de formação da estrutura vítrea (glass forming ability - GFA) não é trivial e não 

há uma única regra ou critério que possa predizer com exatidão se um novo 

material apresentará a microestrutura vítrea após síntese. Isso ocorre pela 

dificuldade em selecionar adequadamente os elementos químicos constituintes 

para o novo material e sua exata proporção [12]. 

Além disso, uma pequena variação na proporção desses elementos 

influencia consideravelmente a GFA e as regras e critérios científicos são 

controversos entre si dificultando ainda mais prever se o novo material terá a 

desejada microestrutura vítrea [12, 17]. 

Na literatura há vários critérios para avaliar a GFA dos materiais vítreos 

à base de Fe (Fe-based BMGs) sendo que os mais utilizados são: região de 

líquido super-resfriado (supercooled liquid region - ΔTx) [18], temperatura de 

transição vítrea reduzida (reduced glass transition temperature - Trg) [15], γm 

[19], λn [20] e os critérios de Inoue [12].  

Esses critérios foram desenvolvidos de modo empírico e apresentaram 

boa correlação com a GFA sendo confirmada em 2010 por Guo e 

colaboradores a eficácia desses critérios pela análise estatística, esses autores 

concluíram de modo estatístico que γm seria o melhor parâmetro para avaliar a 

GFA de materiais vítreos à base de Fe [17]. As equações de γm e λn são 

apresentadas a seguir. 

 

 𝛾𝑚 =
2𝑇𝑥 − 𝑇𝑔

𝑇𝑙
 (2.1) 

Onde, 

T𝑥: Temperatura de cristalização 

T𝑔: Temperatura de transição vítrea 

T𝑙: Temperatura liquidus 

 

Para um vidro metálico multicomponente constituído por n elementos, o 

critério 𝜆𝑛 é definido como: 

 
𝜆𝑛 = ∑ |(

r𝐵

𝑟𝐴
)

3

− 1|

𝑛−1

𝐵=1

∙ 𝐶𝐵 (2.2) 
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Onde, 

r𝐵: Raio atômico do elemento B (soluto) 

r𝐴: Raio atômico do elemento A (solvente) 

C𝐵: Concentração do soluto B 

 

Entretanto, nenhum dos critérios anteriormente citados são totalmente 

adequados ao informar a melhor composição química para a formação da 

microestrutura vítrea e por isso, geralmente, são usados concomitantemente ao 

processo de experimentação de modo a se produzir amostras de diferentes 

composições e testá-las individualmente para determinar a composição ótima 

para se obter uma microestrutura vítrea no material.  

Visando colaborar com a redução do custo de produção das ligas vítreas 

à base de Fe, matérias-primas comerciais ferrosas passaram a ser utilizadas e 

a adição de outros elementos químicos é necessária para aumentar a GFA da 

liga. Foi demostrada a eficácia desse procedimento em diversos trabalhos, por 

exemplo em [21–24].  

A utilização de matéria-prima comercial é um desafio ao processo de 

obtenção de liga vítrea devido à quantidade de impurezas existentes que 

alteram, localmente, a composição nominal da liga ou servem de substrato 

para nucleação de fase cristalina dificultando esse processo [25]. 

Inoue e Wang em 2000 produziram a primeira liga vítrea a partir de ferro 

fundido comercial (FC20) com adição de boro exibindo alta resistência à tração 

(3400 MPa), nesse mesmo estudo os autores demonstraram que a precipitação 

de partículas nano de Fe-α em meio a matriz vítrea contribui para o aumento 

dessa propriedade (3800 MPa) [21]. 

A Figura 2.2 mostra uma imagem de microscopia eletrônica de 

transmissão (TEM) para a amostra de FC20 e para as três regiões destacadas 

são apresentados os padrões de difração de elétrons confirmando a presença 

das fases nanocristalinas Fe-α e Fe3C (regiões B e C, respectivamente) e da 

fase vítrea (região D). 

O processo de recozimento foi utilizado para induzir o aparecimento de 

fases nanocristalinas em meio à matriz vítrea, essa mistura entre as fases 
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possibilitou o material apresentar mais alta resistência à tração e maior 

ductilidade sendo a fase vítrea a responsável por aumentar a ductilidade [21]. 

 

 

Figura 2.2 - Imagem de TEM em campo claro (BF) da liga de ferro fundido 

comercial (FC20) modificada com a adição de 0,4 %p em boro, recozida por 

900 s a 1200 K. Os padrões de difração de elétrons para as regiões B, C e D 

são apresentadas nas imagens b, c e d, respectivamente [21]. 

 

Pan e colaboradores em 2008 analisaram o efeito da impureza, da 

influência do oxigênio e da adição de elementos terra-rara para se obter uma 

liga vítrea em condição de baixo vácuo e verificaram que esses elementos 

apresentaram elevada afinidade com o oxigênio formando óxidos. Esses óxidos 

por apresentarem menor densidade que o metal líquido migram para a 

superfície arrastando consigo outras impurezas presentes no metal [22]. 

Esse processo colabora com a limpeza do metal removendo impurezas 

como o silício ou alumínio presentes no ferro para a superfície. Assim, a 

quantidade de possíveis pontos de nucleação heterogênea é reduzida e a 

formação de óxidos na superfície do metal líquido protege metal contra as 

contaminações atmosféricas [22].  
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A união desses fatores permitiu que os autores concluíssem que a 

adição de elementos terra-rara foi fundamental na obtenção da liga vítrea em 

seu trabalho, pois promoveram a purificação do material removendo o oxigênio 

preexistente ou oriundo do meio e difundido durante a preparação da liga e as 

impurezas preexistentes no material [22]. 

Os Padrões de difração de raios-x da liga Fe43,7Co7,3Cr14,7Mo12,6C15,5 

B4,3Y1,9 (%at.) preparada em ambiente de argônio com baixo vácuo são 

apresentados na Figura 2.3 demonstrando a efetividade da adição do elemento 

Y na obtenção de amostras vítreas de grandes espessuras [22]. Esse resultado 

mostra que em condições desfavoráveis de baixo vácuo a adição do elemento 

ítrio possibilitou a obtenção de amostras vítreas com 5 e 10 mm de diâmetros. 

 

 

Figura 2.3 - Padrões de XRD da liga Fe43,7Co7,3Cr14,7Mo12,6C15,5B4,3Y1,9 (%at.) 

preparada em ambiente com diferentes pressões [22]. Adaptado pelo autor. 

 

A realização de alto vácuo impede que elementos deletérios presentes 

no meio se difundam para dentro do material e a adição de elementos que 

tenham a capacidade de remover as impurezas do material são importantes 

por favorecerem o aumento da temperatura de cristalização (Tx) contribuindo 

para o aumento da GFA da liga sob taxa de resfriamento menor. O oxigênio é 
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um desses elementos deletérios pois a quantidade na ordem de ppm é capaz 

de reduzir a GFA dos materiais [26]. 

Entretanto, em 2017, Stoica e colaboradores, após um estudo minucioso 

cujo objetivo foi entender a influência das impurezas sobre a formação de liga 

vítrea à base de Fe, concluiu que não há uma relação evidente entre a 

quantidade de oxigênio e a GFA como nas ligas à base de Zr. Nesse mesmo 

estudo os autores sugerem que o oxigênio pode ser benéfico aumentando a 

GFA quando esse elemento estiver dissolvido na estrutura desempenhando um 

papel de metaloide [27]. 

Para escolher os elementos químicos e suas quantidades ideais, e 

assim obter a microestrutura vítrea, é inevitável a utilização do processo de 

experimentação, pois até o presente momento não há uma regra, critério ou 

metodologia que permita predizer com exatidão a GFA de uma nova liga. 

Na literatura foi observada que a alta concentração do elemento químico 

boro está relacionada ao aumento da ΔTx em algumas ligas vítreas à base de 

Fe, sendo a concentração ideal entre 20 e 30 %at. aproximadamente [18, 28–

31]. O pequeno raio atômico do boro contribui com o aumento da diferença 

entre o raio atômico dos elementos que compõe o material e para o aumento 

da GFA [12, 32].  

Quando essas ligas apresentam elevada tendência de formação da 

estrutura vítrea o valor da ΔTx tem a tendência de ser superior a 60 K, nessa 

condição é possível produzir ligas vítreas à base de Fe com diâmetro (∅) acima 

de 1 mm pelo processo de fundição de molde de cobre [33]. 

Um importante trabalho realizado por Lu e Liu (2004) avaliou a influência 

da adição da quantidade mínima de diversos elementos na formação de liga 

vítrea, o amplo trabalho destacou os efeitos benéficos dos elementos Co, Nb e 

Y para se obter essa liga à base de Fe [4].  

De fato, a adição da quantidade certa desses elementos pode estabilizar 

termicamente o líquido super-resfriado abaixando a temperatura de liquidus (Tl) 

e/ou desestabilizar as fases cristalinas concorrentes durante a solidificação. O 

efeito da adição de cada um desses elementos do aumento da GFA pode ser 
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observado nos seguintes trabalhos; para a adição do Co [23, 34], adição do Nb 

[35, 36] e para a adição do Y [37–39]. 

Huang et al. (2009) verificaram em seus estudos a influência do 

elemento Y no ternário Fe-Y-B demonstrando que a adição de pequena 

quantidade desse elemento favorece o aumento da GFA quando comparada à 

liga sem a adição. Essa melhora é devida à diferença entre os raios atômicos e 

à formação da fase complexa (Fe,Y)23B6 no lugar da fase Fe3B que facilmente 

nuclearia e cresceria durante a solidificação da liga. Esses autores concluíram 

que a adição do elemento ítrio em concentração em torno de 6 %at. melhora a 

GFA do sistema Fe-B-Y, como demonstrado pelos padrões de XRD (Figura 

2.4) e pelas curvas de DSC (Figura 2.5) [39]. 

 

 

Figura 2.4 - Padrões de XRD para a fita metálica (espessura: 35 µm) de 

composição Fe78B22 (%at.) e para os cilindros das ligas Fe78-xYxB22 (x=4, 6, 8 

%at.) com os respectivos diâmetros críticos [39]. Adaptado pelo autor. 
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Figura 2.5 - Curvas de DSC da fita metálica (espessura: 25 µm) (a) Fe78B22 

(%at.) e para os cilindros das ligas (b) Fe74Y4B22, (c) Fe72Y6B22 e (d) Fe78Y8B22 

(%at.) [39]. Adaptado pelo autor. 

 

Os efeitos benéficos da adição do elemento Y na composição química 

das ligas favorecendo a obtenção da estrutura vítrea foram resumidos por 

Zhang e colaboradores [40]: 

• Elimina, durante a etapa de fusão do material, o oxigênio 

dissolvido internamente através da formação de óxidos de ítrio 

que se concentrará na região superficial do material após 

solidificação. 

• Ajusta a composição da liga para mais perto da região eutética 

diminuindo o valor da Tl. 

• Aumenta a diferença dos raios atômicos e do calor negativo da 

mistura entre o Y e os outros elementos que compõem a liga. 

 

Posteriormente, Pan et al. demonstraram os benefícios da adição do 

elemento Y ao obter uma liga vítrea (Fe43,7Co7,3Cr14,7Mo12,6C15,5B4,3Y1,9 %at.) 

cujo processamento se deu em condições consideradas desfavoráveis ao 
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utilizar matéria-prima comercial e baixo vácuo produzindo um espesso cilindro 

com 10 mm de diâmetro em molde de cobre [22]. 

A Tabela 2.1 resume a composição química, o diâmetro crítico (∅𝑐), as 

propriedades térmicas e dureza Vickers (HV) das ligas vítreas à base de Fe 

que foram produzidas recentemente na literatura. Essas informações servirão 

de comparação com os resultados obtidos nessa tese. 

 

Tabela 2.1 - Máximo diâmetro crítico e propriedades térmicas das ligas vítreas 

à base de Fe reportadas na literatura. 
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2.2 Fabricação de pós a partir da liga selecionada 

2.2.1 Atomização a gás e moagem de alta energia de ligas à 

base de Fe 

O objetivo desse tópico não é aprofundar o extenso assunto sobre 

atomização ou sobre moagem, pois não são temas centrais dessa tese, assim, 

para melhor compreensão do processo de atomização e de moagem de alta 

energia os artigos [41, 42] são indicados, além de outros artigos disponíveis na 

literatura. 

Serão apresentados alguns trabalhos encontrados na literatura para 

embasar a metodologia adotada, justificar e discutir os resultados encontrados 

nessa tese. A influência, interrelação e a justificativa de cada elemento químico 

foram apresentadas e discutidas no tópico anterior. 

O processo de atomização a gás está interrelacionado com outros 

processos de fabricação, como conformação por spray, consolidação a quente, 

moagem de alta energia, HVOF (high-velocity oxygen fuel), LVOF (low-velocity 

oxygen fuel), feixe de elétrons (FE) ou laser cladding (LC) que podem usar 

como matéria-prima os pós provenientes da atomização. 

Afonso et al. avaliaram o depósito de grande volume (bulk) e os pós 

overspray1 da liga Fe83Zr3,5Nb3,5B9Cu1 (%at.) após o processo de conformação 

por spray e constataram microestrutura totalmente cristalina no bulk e uma 

mistura de pós com diferentes morfologias (superfície lisa → microestrutura 

vítrea ou superfície rugosa → microestrutura cristalina). A proporção entre os 

pós de diferentes microestruturas formadas estava relacionada ao conceito de 

taxa de resfriamento e microestrutura (maior taxa de resfriamento → a 

formação da microestrutura vítrea é favorecida) [42]. 

Ainda, para esses autores, a interrelação entre a taxa de resfriamento e 

a microestrutura formada ficou evidenciada pelos diferentes valores obtidos da 

variação da entalpia de cristalização (ΔHx). Para uma mesma condição, o 

aumento no tamanho do pó tende a diminuir o valor em módulo da ΔHx. As 

 
1 No processo de conformação por spray, os pós que não aderem ao substrato e não 

formam a peça sólida e permanecem soltos dentro do equipamento de conformação por spray 
são chamados de pós overspray. 
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fases cristalinas identificadas no bulk foram Fe-α, Fe3Nb, Fe2Zr e Fe2B sendo a 

fase Fe-α responsável pela deterioração da propriedade magnética e as fases 

identificadas nos pós foram Fe-α, Fe3Nb e Fe2Zr e Fe2B [42]. 

Em trabalho semelhante, Afonso et al. avaliaram os pós overspray da 

liga Fe63Nb10Al4Si3B20 (%at.) e constataram a presença de diferentes 

morfologias nos pós overspray (pós com superfícies lisas ou rugosas) como 

mostrado na imagem de microscopia eletrônica de varredura (scanning electron 

microscopy – SEM), Figura 2.6 [43].  

Esses autores, com o auxílio de múltiplas técnicas foram demonstrados 

que os pós de faixa granulométrica entre 5-45 µm apresentaram a fase 

nanocristalina Fe-α dispersas em matriz vítrea e que as faixas granulométricas 

submetidas a uma menor taxa de resfriamento favoreceram a formação de 

mais fases cristalinas como constatadas na faixa entre 45-150 µm pela 

formação das fases FeB e Fe23B6 concomitante à fase nanocristalina de Fe-α, 

todas dispersas na matriz vítrea [43]. 

Ainda nesse trabalho, os autores estimaram a porcentagem de fase 

vítrea presente (% GP) em cada faixa granulométrica usando como referência 

o valor da ΔHx de uma fita metálica de mesma composição produzida por melt 

spinning (MS) demonstrando a importância da taxa de resfriamento na 

formação da fase vítrea como mostrado pela Figura 2.7 [43]. Em outro trabalho 

com a mesma liga de estudo a fase FeNbB foi identificada na faixa de 75-106 

µm [9]. 

Nos trabalhos acima citados os autores buscaram através do processo 

de conformação por spray a produção de peças de grande volume (bulk) com 

estrutura totalmente vítrea para utilização, como por exemplo, em núcleo de 

transformador devido à propriedade magnética que essa estrutura vítrea pode 

apresentar, entretanto tal estrutura não foi formada no bulk e assim os 

materiais estudados não apresentaram propriedades magnéticas adequadas 

para tal aplicação [42]. 
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Figura 2.6 - Imagem de SEM em BSE dos pós atomizados para a liga 

Fe63Nb10Al4Si3B20 (%at.) mostrando o diferente aspecto entre a partícula 

cristalina (superfície rugosa) e a partícula vítrea (superfície lisa) [43]. 

 

  

Figura 2.7 - Porcentagem relativa da fase vítrea presente em cada faixa 

granulométrica dos pós overspray da liga Fe63Nb10Al4Si3B20 (%at.) [43]. 

Adaptado pelo autor. 

 

Esses trabalhos não esgotaram o assunto, mas abriram perspectivas 

para novas pesquisas pois os pós de menores diâmetros apresentaram 

estrutura vítrea indicando que o controle dos parâmetros de processo durante a 

conformação por spray e a pequena alteração na composição da liga poderiam 
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viabilizar a formação da estrutura vítrea no bulk e consequentemente melhorar 

as propriedades do material. Além disso, outra possibilidade seria a utilização 

desses pós, que já exibiram a microestrutura vítrea através do processo de 

conformação por spray, no processo de consolidação a quente em temperatura 

inferior a Tx [42, 43]. 

Kiminami et al. investigaram o potencial de formação de novas fases por 

processamento de conformação por spray nas ligas previamente estudadas por 

outros autores e processadas por outras rotas. Dentre as diferentes ligas 

investigadas no trabalho destaca-se a liga [(Fe0,6Co0,4)0,75B0,2Si0,05]96Nb4 (%at.), 

anteriormente estudada por Inoue et al. [44], cuja composição química é 

semelhante a estudada nessa tese.  

Os pós overspray provenientes do processo de conformação por spray 

não apresentaram picos cristalinos nas análises por XRD (difração de raio-X) 

para todas as faixas granulométricas entre 20 e 459 µm e as curvas de DSC 

(calorimetria diferencial de varredura) indicaram a presença de elevada 

quantidade de fase vítrea contrastando com a microestrutura totalmente 

cristalina presente no depósito formado com essa liga durante o processo de 

conformação por spray [45]. 

Stoica et al. examinaram algumas ligas do sistema Fe-Nb-B cuja 

concentração aproximada dos elementos nióbio e boro foram 4 e 30 %at., 

respectivamente, no formato cilíndrico ou de fitas metálicas, a concentração 

desses elementos se assemelham às estudadas nessa tese. A liga Fe66B30Nb4 

(%at.) apresentou alta GFA possibilitando produzir cilindro com diâmetro de 1,0 

mm e totalmente vítreo pelo processo de fundição em molde de cobre [29]. 

Posteriormente, Bonavina et al. selecionaram essa mesma liga com alta 

GFA para submetê-la ao processo de conformação por spray e avaliaram a 

microestrutura formada em diferentes regiões do bulk decorrente das diferentes 

taxas de resfriamento que cada região foi submetida nesse processo [46]. 

Catto et al. propuseram a modificação pela adição de Ti da liga 

anteriormente estudada por Stoica et al. em [29] e por Bonavina et al. [46] 

promovendo um estudo comparativo entre elas, as ligas estudadas por Inoue et 

al. em [44] e por Kiminami et al. em [45] foram incluídas nesse estudo por 
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apresentar menor GFA relativa. Nesse estudo, todas as ligas foram 

processadas por conformação por spray e submetidas a alta taxa de 

resfriamento, o que favoreceu a precipitação do Ti na forma de boreto 

resultando no aumento da dureza desse material [47]. 

A metodologia de reprocessar o material por diferentes rotas avaliando e 

caracterizando a microestrutura formada e de modificar a composição de cada 

liga de modo incremental (adicionar, remover, substituir ou ajustar a quantidade 

de cada elemento químico) para obter diferentes propriedades no material é 

uma prática recorrente e aceita pela comunidade científica como acima 

demonstrado e verificada na literatura [48–51]. 

Berger et al. avaliaram a influência de diferentes pós (atomizados e 

moídos) sobre a microestrutura formada em revestimentos produzidos com a 

liga de aço inoxidável comercial (SAF2507) modificada pela adição de boro (3,0 

%p.) através do processo de HVOF. Após a produção da liga modificada em 

um forno a arco, esse material foi atomizado gerando pós de diversas 

granulometrias. Os pós com granulometria superior a 45 µm foram moídos pelo 

processo de moagem de alta energia fragmentando essas partículas [52]. 

Para a produção desses revestimentos foram utilizados pós atomizados 

e moídos com granulometrias inferior a 45 µm  colaborando com a formação da 

microestrutura parcialmente vítrea com a presença de nanocristais de boretos 

dispersos (Fe3B e (Fe,Cr)2B) juntamente com óxidos e outras fases cristalinas 

[52].  

Entretanto, foi a presença dos nano-cristais de boretos que favoreceu o 

aumento da resistência ao desgaste da liga modificada sem deteriorar a 

resistência à corrosão previamente existente na liga SAF2507 de 

microestrutura cristalina [52]. 

A Figura 2.8 mostra as imagens por SEM dos pós utilizados por Berger e 

colaboradores na produção dos revestimentos, nota-se na imagem dos pós 

obtidos diretamente da atomização uma morfologia esférica com suas 

superfícies parcialmente cobertas por estruturas dendríticas indicando a 

formação de fases cristalinas [52].  
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Por outro lado, os pós reprocessados por moagem apresentaram formas 

irregulares devido às sucessivas deformações, fragmentações e soldagem a 

frio, inerentes ao processo de moagem [53]. Os parâmetros utilizados durante a 

etapa de moagem estão resumidos na Tabela 2.2. 

 

 

Figura 2.8 - Imagens de SEM em BSD da liga de aço inoxidável (SAF2507) + 

boro (3,0 %p.): a) pós atomizados com granulometria < 45 µm. b) pós 

atomizados (45 ≤ ∅ < 250 µm) reprocessados por moagem com granulometria 

final < 45 µm [52]. 

 

Tabela 2.2 - Parâmetros empregados no processo de moagem por moinho de 

bolas de alta energia. 

Parâmetros Valor 

Atmosfera durante moagem Argônio 

Razão mássica: bolas de aço/material 30/1 

Bolas de aço ∅5,0 mm 

Velocidade de rotação de moagem 650 RPM 

Tempo de moagem 8h 

Velocidade de rotação do descarregamento 250 RPM 

Tempo de descarregamento 24h 

 

Em trabalho semelhante, Koga et al. modificaram o aço inoxidável 

comercial (AISI 430) através da adição das ferroligas Fe-Nb e Fe-B resultando 

na liga Fe60Cr8Nb8B24 (%at.). Esse material foi atomizado e os pós e splats com 
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granulometria entre 53-500 µm resultantes desse processo foram moídos 

mecanicamente e separados ( ∅ <53 µm) para utilização em processos de 

aspersão térmica (HVOF e LVOF). Os revestimentos provenientes desses 

processos térmicos tiveram suas microestruturas caracterizadas e a resistência 

à corrosão (meio rico em cloretos) e a microdureza Vickers foram avaliadas 

[54]. 

A Figura 2.9a mostra a imagem de SEM dos pós atomizados com 

granulometria entre 53 e 500 µm, nota-se a presença de algumas partículas 

esféricas em meio à grande quantidade de splats. Todo o material gerado 

durante a atomização com granulometria entre 53 e 500 µm precisou ser moído 

para adequação da granulometria ao processo de HVOF e LVOF sendo os pós 

mais refinados os mais adequados [54].  

A Figura 2.9b mostra a imagem de SEM do material após moagem 

apresentando formas irregulares na totalidade das partículas, esse resultado é 

semelhante ao apresentado em 2017 por Berger et al. Os parâmetros utilizados 

por Koga e coautores para o processo de moagem estão resumidos na  

Tabela 2.3 [54].  

Fundamentados no trabalho de Koga et al. [54], Giroto et al. adicionaram 

pós de MoS2 aos pós moídos da liga Fe60Cr8Nb8B24 (%at.) e produziram trilhas 

individuais com essa mistura pelo processo a laser com os pós pré-depositados 

e avaliaram a microestrutura formada e sua influência na propriedade de 

microdureza em função da variação da potência e velocidade de varredura do 

laser [10]. 

Os trabalhos de Berger et al. e Koga et al. utilizaram o processo de 

moagem de alta energia para adequar a granulometria dos pós proveniente da 

atomização e fornecer a quantidade necessária de matéria-prima para o 

processo de revestimento por HVOF/LVOF. Giroto et al. utilizaram o mesmo 

processo de moagem para misturar os pós de MoS2 aos pós previamente 

moídos da liga de interesse.  

Os três (03) trabalhos acima descritos tiveram como base ligas com alta 

GFA possibilitando produzir revestimentos e trilhas individuais com 

microestrutura vítrea na matriz e nanocristais dispersos nela. Os nanocristais, 
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tipicamente os boretos do tipo M2B, foram responsáveis pelo o aumento da 

microdureza e da resistência ao desgaste dos revestimentos. Outro fator que 

favoreceu o aumento dessas propriedades foi a alta fração vítrea presente nos 

revestimentos.  

Assim, especificamente no trabalho de Berger et al., a otimização da 

quantidade dos nanocristais dispersos na matriz vítrea triplicou o valor da 

microdureza e reduziu em 5x o volume desgastado quando comparado ao 

material sem modificação (SAF2507). Semelhantemente, Koga et al. e Giroto et 

al. constataram o aumento da dureza em seus respectivos trabalhos. 

 

 

Figura 2.9 - Imagens de SEM em BSE da liga Fe60Cr8Nb8B24 (%at.): a) pós 

atomizados com granulometria entre 53 e 500 µm. b) pós atomizados (53 ≤ ∅ < 

500 µm) reprocessados por moagem com a granulometria final < 53 µm [54]. 

 

Tabela 2.3 - Parâmetros empregados no processo de moagem por moinho de 

bolas de alta energia [54]. 

Parâmetros Valor 

Atmosfera durante moagem Argônio 

Razão mássica: bolas de aço/material 10/1 

Bolas de aço ∅5,0 mm 

Velocidade de rotação de moagem 650 RPM 

Tempo de moagem 12h 

Velocidade de rotação do descarregamento 300 RPM 

Tempo de descarregamento 5h 
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2.3 Laser cladding 

2.3.1 Laser cladding à base de Fe 

Revestimento a laser ou laser cladding (LC) é o processo de 

revestimento que utiliza o calor proveniente da interação entre o feixe laser, 

material de adição e o substrato formando uma camada única composta do 

material de adição e do substrato. Nesse processo os materiais, comumente na 

forma de pó, podem ser depositados pelos métodos de pós pré-depositados 

[55] ou por injeção de pós, sendo esse último o mais eficaz por permitir maior 

controle posicional e dimensional  da camada depositada [56]. 

As principais vantagens desse processo de revestimento são: a energia 

fornecida é focada em um ponto (foco) gerando uma pequena zona 

termicamente afetada (ZTA), baixa diluição, controle sobre os parâmetros de 

processo, alta velocidade e precisão nos movimentos, alta taxa de resfriamento 

(104 – 105 K/s), boa adesão metalúrgica entre o substrato e o material de 

adição (revestimento formado) e forma uma microestrutura refinada [56–58]. 

Em consequência dessas características o processo de laser cladding é 

amplamente utilizado para produção de revestimento com estrutura vítrea [2] e, 

especificamente, para as ligas à base de Fe, possuem baixo custo relativo de 

produção. As Figura 2.10 e 2.11 mostram o processo de laser cladding com 

injeção de pó e o desenho esquemático desse processo, respectivamente. A 

Figura 2.12 mostra o desenho esquemático do processo de laser cladding com 

o processo de pós pré-depositado. 

 

 

Figura 2.10 - Processo de laser cladding com injeção de pó. Fonte: TRUMPF©. 
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Figura 2.11 - Desenho esquemático do processo de laser cladding com injeção 

de pó metálico. Fonte: TRUMPF©, 2018. Adaptado pelo autor. 

 

 

Figura 2.12 – (a) Desenho esquemático do processo de laser cladding com os 

pós pré-depositados. (b) Detalhe da produção das trilhas individuais. (c) 

Detalhe na produção do revestimento com a sobreposição das trilhas 

individuais [55]. Adaptado pelo autor. 

 

 Dois conceitos são comumente utilizados no processo de revestimento a 

laser, sendo o primeiro, o conceito de diluição que quantifica a participação do 

metal base na composição do revestimento podendo ser calculado pela 

equação 2.3 [59, 60]. 
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  𝐷𝑖𝑙𝑢𝑖çã𝑜 [%] =
𝐵

𝐴 + 𝐵
∗ 100 (2.3) 

Onde, 

𝐵: Representa a área fundida do substrato 

𝐴 + 𝐵: Área total da trilha individual 

 

O outro é o heat input que consiste no aporte térmico fornecido para se 

fundir o material de adição (pó) e o substrato na formação do revestimento. O 

heat input de uma trilha individual processada por laser cladding pode ser 

calculado em função do comprimento ou em função da área superficial da trilha 

formada [60].  

O heat input em função da área pode ser calculado pela equação 2.4, 

esse método de cálculo pode ser denominado por densidade de corrente ou 

energia específica [61, 62].  

 

 𝐻𝑒𝑎𝑡 𝑖𝑛𝑝𝑢𝑡 [
𝐽

𝑚𝑚2
] =

𝑃

𝑣 ∗ 𝐷
 (2.4) 

Onde, 

𝑃: Potência do laser [W] 

𝑣: Velocidade de varredura do laser [mm/s] 

𝐷: Diâmetro do feixe laser [mm] 

 

A Figura 2.13 ilustra a secção transversal da trilha individual produzida 

por laser cladding sobre um substrato com suas principais características 

geométricas indicadas. As regiões A e B indicadas na figura são utilizadas para 

o cálculo da diluição. 

O processo de laser cladding é uma alternativa aos processos de LVOF, 

HVOF e feixe de elétrons (FE), esses processos são amplamente utilizados na 

produção de revestimentos vítreos ou parcialmente vítreos com elevada dureza 

e alta resistência ao desgaste, por exemplo.  

Os revestimentos produzidos por laser cladding apresentam maior 

densidade sendo a região revestida mais compacta apresentando menos poros 
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e existindo uma maior adesão entre esse revestimento e o substrato quando 

comparado aos revestimentos produzidos por LVOF e HVOF. 

 

 

Figura 2.13 - Desenho esquemático da secção transversal da trilha individual 

produzida por laser cladding com suas principais características geométricas 

[63]. Adaptado pelo autor. 

 

Esses aspectos são semelhantes aos revestimentos produzidos por 

feixe de elétrons pois ambos os processos são caracterizados por fornecerem 

a energia focada para fusão, seja através do feixe de elétrons (FE) ou de luz 

(laser). No caso do processo de FE há necessidade de uma câmara de vácuo 

para o fluxo dos elétrons, assim, todo processo de solda ou revestimento deve 

ser realizado dentro dessa câmara, por outro lado, o processo de laser não tem 

essa necessidade. 

Nas Figura 2.14, 2.15 e 2.16 são apresentadas as imagens de SEM das 

secções transversais dos revestimentos produzidos por diferentes processos 

com microestrutura parcialmente vítrea e cristalina. 

A Figura 2.14 mostra as imagens de SEM das secções transversais dos 

revestimentos parcialmente vítreos obtidos por HVOF utilizando os pós 

atomizados (a) e os pós reprocessados por moagem (b) da liga de aço 

inoxidável comercial (SAF2507) modificada com boro, as imagens de SEM 

desses pós (Figura 2.8) e outros detalhes do trabalho de Berger e 

colaboradores (2017) foram apresentados no tópico anterior [52]. 

Nota-se em ambas as imagens a existência de regiões de ancoragem 

causando a adesão entre a camada depositada e o substrato, uma morfologia 

típica do processo de revestimento com a presença de poros, inclusões de 
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óxidos e uma microestrutura lamelar devido aos sucessivos passes durante a 

construção do revestimento. Além disso, o revestimento formado com os pós 

reprocessados (b) se apresentou ligeiramente mais compacto com sua 

microestrutura lamelar mais estreita e mais poroso [52]. 

Os revestimentos produzidos por Koga e colaboradores (2018) são 

apresentados na Figura 2.15 sendo a imagem (a) produzida por LVOF e a 

imagem (b) por HVOF. Ambas as imagens exibiram o mesmo tipo de 

morfologia descrita no trabalho acima, entretanto a imagem (a) exibiu uma 

maior inclusão de óxido e uma densidade menor no revestimento relativamente 

devida à menor velocidade de aspersão dos pós sobre o substrato, 

característica essa do processo por LVOF [54].  

A microestrutura no revestimento foi cristalina quando processada por 

LVOF e parcialmente vítrea utilizando o processo de HVOF. As imagens de 

SEM dos pós utilizados (Figura 2.9) e outros detalhes do trabalho de Koga e 

colaboradores (2018) foram apresentados no tópico anterior. 

 

 

Figura 2.14 – Imagens de SEM em BSE da secção transversal do revestimento 

produzido por HVOF com a liga de aço inoxidável (SAF2507) + boro (3,0 %p.): 

a) pós atomizados com granulometria < 45 µm. b) pós atomizados (45 ≤ ∅ < 

250 µm) reprocessados por moagem com granulometria final < 45 µm [52].  

 

Santana et al. elaboraram a liga Fe62Cr10Nb12B16 (%at.) utilizando 

elementos de pureza comercial, posteriormente atomizaram esse material e 

utilizaram os pós com granulometria entre 53 e 106 µm para produzir 
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revestimentos sobre o substrato de aço (AISI 1010) através do processo de FE. 

Esses revestimentos foram submetidos ao ensaio de desgaste de pino sobre 

disco e alguns dos resultados obtidos foram inseridos na Tabela 4.3. 

Uma imagem de SEM dos revestimentos produzidos é apresentada na 

Figura 2.16 destacando a região entre o substrato e o revestimento com uma 

camada densa e visualmente sem poros e trincas [64] e com sua morfologia 

bem diferente da obtida pelos processos de LVOF ou HVOF, entretanto 

semelhante à morfologia obtida através do processo de laser cladding.   

 

 

Figura 2.15 - Imagens de SEM em BSE da secção transversal do revestimento 

produzido com os pós atomizados (53 ≤ ∅ < 500 µm) reprocessados por 

moagem com a granulometria final < 53 µm para a liga Fe60Cr8Nb8B24 (%at.): a) 

processo de LVOF. b) processo de HVOF [54]. 

 

 

Figura 2.16 - Imagens de SEM em BSE da secção transversal do revestimento 

produzido com os pós atomizados (53 ≤ ∅ < 106 µm) através do processo de 

FE com a liga Fe62Cr10Nb12B16 (%at.) [64]. 
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Trilhas individuais com espessura de 1,2 mm foram obtidas por Wu e 

Hong com a liga Fe57Co8Ni8Zr10Si4B13 (%at.) sobre um substrato de aço AISI 

1045 e de espessura de 20 mm, em várias trilhas os ensaios de XRD e TEM 

indicaram microestrutura vítrea ao longo da faixa de 0,8 mm de espessura a 

partir do topo da trilha, essa microestrutura conferiu ao material uma alta 

microdureza de 1270 HV. Esses resultados foram obtidos utilizando os pós 

atomizados vítreos de granulometria inferior a 45 µm, método de pós pré-

depositados, uma potência do laser de 7500 W e velocidade de varredura de 

50 mm/s [65]. 

A Figura 2.17 mostra a secção transversal em baixa magnificação da 

trilha individual processada por laser cladding, nessa imagem (a) observa-se 

três (03) regiões distintas, o substrato (S), uma zona termicamente afetada 

(ZTA ou HAZ) e a trilha individual vítrea (C). Na imagem em alta magnificação 

da região entre o substrato e a trilha individual (b), nota-se a presença das 

estruturas dendríticas epitaxiais em uma faixa estreita na base da trilha 

individual junto ao substrato na região da HAZ, essas estruturas foram 

totalmente suprimidas dando lugar à estrutura vítrea [65]. 

 

 

Figura 2.17 - Micrografia óptica da secção transversal da trilha individual com a 

liga Fe57Co8Ni8Zr10Si4B13 (%at.) sobre o substrato de aço AISI 1045. a) baixa 

magnificação. b) alta magnificação [65]. 

 

Outros trabalhos também reportaram a formação de dendritas na faixa 

inferior do revestimento vítreo junto ao substrato e alertaram sobre a 



30 
 

 
 

dificuldade de se obter revestimentos vítreos através do processo de laser 

cladding uma vez que o ciclo de reaquecimento causado pelos sucessivos 

passes do laser pode provocar a cristalização da camada vítrea. Além disso, o 

contato do metal líquido com o substrato sólido (cristalino) favorece 

cineticamente a formação da fase cristalina durante a solidificação do metal 

líquido sendo que crescimento de cristais pode ocorrer simplesmente por 

solidificação epitaxial a partir do substrato sem ocorrer o processo de 

nucleação [66, 67]. 

Esses autores ainda sugeriram que para o processo de laser cladding a 

taxa de resfriamento necessária para obtenção de estrutura vítrea no 

revestimento formado seja maior que a taxa de resfriamento necessária para 

formação de estrutura vítrea no processo de solidificação em molde de cobre, 

por exemplo, pois a taxa de resfriamento no processo de laser cladding deveria 

ser suficientemente alta para suprimir o efeito do ciclo de aquecimento desse 

processo e o efeito da solidificação epitaxial junto ao substrato [67]. 

As Figura 2.18 e 2.19 mostram, respectivamente, as principais variáveis 

e os defeitos típicos no processo de laser cladding, esses defeitos são 

minimizados ou eliminados quando há a otimização dessas variáveis. 

 

 

Figura 2.18 – Principais variáveis do processo de laser cladding. Ion, 2005. 

Adaptado pelo autor. 
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Figura 2.19 - Defeitos típicos do processo de laser cladding resultante do ajuste 

inadequado das variáveis do processo. Ion, 2005. Adaptado pelo autor. 

 

Xiong, Chen e Zeng propuseram reparar através do processo de laser 

cladding uma pá de turbina (aeroengine blade) desgastada. Os autores 

realizaram uma análise experimental sistemática para obter os parâmetros 

ideais de processo e fusão completa entre o revestimento e o substrato, além 

disso, foram analisados em detalhes os efeitos desses parâmetros sobre a 

tensão residual gerada no material, formação de trincas e o tratamento de 

envelhecimento durante o processo de reparo da pá de turbina [68]. Assim 

concluíram que: 

• A altura e a largura das trilhas aumentam e a profundidade da 

penetração diminui com o aumento da espessura da camada de 

pó pré-depositada. Para uma espessura de pó superior a 1,1 

mm o incremento na largura da trilha diminui e a profundidade 

da penetração se aproximou a zero, pois a energia disponível do 

laser foi absorvida para a fusão do pó. Os efeitos acima citados 

da espessura da camada de pó pré-depositada são observados 

graficamente na Figura 2.20.  

• A altura, a largura e a profundidade da penetração das trilhas 

aumentam proporcionalmente ao aumento da potência do laser 

como demostrado na Figura 2.21. 

• Ao aumentar a velocidade de varredura do laser, a largura e a 

penetração no substrato das trilhas individuais diminuíram e as 
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variações da altura dessas trilhas foram desprezíveis, Figura 

2.22. 

• A otimização dos parâmetros de potência do laser, de 

velocidade de varredura do laser e da espessura da camada 

pré-depositada de pó é fundamental na obtenção de um 

revestimento com boa união metalúrgica ao substrato, geometria 

adequada e livre de defeitos. 

 

 

Figura 2.20 - Efeito da espessura da camada de pó pré-depositada sobre a 

altura, largura e profundidade da penetração da trilha individual (P=1500 W e 

Vv=380 mm/min) [68]. Adaptado pelo autor. 

 

 

Figura 2.21 - Efeito da potência do laser sobre a altura, largura e profundidade 

da penetração da trilha individual (Vv=380 mm/min e camada de pó=0,6 mm) 

[62]. Adaptado pelo autor. 
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Figura 2.22 - Efeito da velocidade de varredura do laser sobre a altura, largura 

e profundidade da penetração da trilha individual (P=1500 W e camada de 

pó=0,6 mm) [62]. Adaptado pelo autor.  

 

Mesmo não utilizando uma liga à base de Fe, o trabalho de Xiong, Chen 

e Zeng contribuiu para a elaboração do estudo preliminar desta tese e para 

compreender e posteriormente comprovar experimentalmente a influência dos 

parâmetros utilizados durante o processo de laser cladding. 

A partir dos pós atomizados de microestrutura vítrea, Basu et al. 

obtiveram apenas revestimentos cristalinos com a liga Fe48Cr15Mo14Y2C15B6 

(%at.) cuja microestrutura era celular/dendrítica com a presença de carbetos e 

boretos finos precipitados nos contornos de grão e nas regiões interdendríticas. 

Esses autores relacionaram os parâmetros de processo e a microestrutura 

formada com as propriedades de microdureza Vickers e de resistência ao 

desgaste [69]. 

Para as condições utilizadas por Basu et al. foi encontrado o valor 

máximo de 950 HV na região do revestimento próxima à superfície, esse valor 

diminuiu gradualmente até atingir valor de microdureza igual ao do substrato, 

conforme Figura 2.23a. Segundo esses autores a precipitação de fases duras 

como as de carbetos e boretos ocasionaram o elevado valor da microdureza e 

o efeito da diluição ao longo da secção transversal ocasionou a diminuição 

gradual desse valor [69]. 
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Figura 2.23 – a) Perfil de microdureza Vickers (HV0,3) da secção transversal 

dos revestimentos processados a laser por diferentes parâmetros e utilizando 

os pós atomizados vítreos da liga Fe48Cr15Mo14Y2C15B6 (%at.). b) Profundidade 

da trilha desgastada em função da distância percorrida após o ensaio de 

desgaste de pino sobre disco com a carga de 3,92 N nos revestimentos [69]. 

Adaptado pelo autor. 
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Ainda, esses autores relataram um significativo aumento da resistência 

ao desgaste da superfície recoberta através do processo de laser cladding 

quando comparado ao substrato AISI 4140, Figura 2.23b, destacando-se os 

revestimentos com duas (02) camadas (double) cuja orientação entre as 

camadas era perpendicular. A boa resistência ao desgaste foi atribuída à 

presença de fases moles e duras, pois as fases moles (Fe-α) resistiriam à 

tensão de cisalhamento e as fases duras reduziriam o atrito e o desgaste [69]. 

Zhang et al., em seu trabalho, produziram um revestimento composto de 

microestrutura cristalina (região A) embebida em uma matriz vítrea (região B) 

como mostrado na imagem de SEM (Figura 2.24) e confirmada posteriormente 

pela análise de TEM. A imagem de SEM apresentada é da liga 

Fe31Ni31Si18B18Nb2 (%at.) que apresentou uma fração vítrea remanescente de 

aproximadamente 51%, a maior entre as ligas estudas por esses autores [70]. 

Esses autores também indicaram que um aumento na quantidade de 

fase vítrea nos revestimentos aumentaria a microdureza (≈ 1400 HV) e 

diminuiria o coeficiente de atrito (COF – coefficient of friction) superficial, Figura 

2.25, e consequentemente melhoraria a resistência à abrasão. Isso porque o 

revestimento com menor COF não apresentou em sua superfície buracos e 

ranhuras profundas após o ensaio de desgaste [70].  

 

 

Figura 2.24 - Imagem de SEM da secção transversal do revestimento 

processado por laser cladding com a liga Fe31Ni31Si18B18Nb2 (%at.) destacando 

as regiões cristalina (A) e vítrea (B) [70].  
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Figura 2.25 – Coeficientes de atrito medido a partir do ensaio de desgaste dos 

revestimentos e substrato. A maior fração vítrea foi encontrada na liga 

Fe31Ni31Si18B18Nb2 e a menor na liga Fe30Ni30Si20B18Nb2 (%at.) [70]. Adaptado 

pelo autor. 

 

Esses autores observaram, após o ensaio de desgaste de quatro bolas, 

que quando a área de contato entre a esfera de aço e o revestimento 

aumentou, o COF também aumentou, além disso, os valores medidos de 

microdureza HV foram inversamente proporcionais aos valores medidos do 

COF nos revestimentos estudados, isto é, quanto maior o valor da microdureza 

menor será o valor do COF  [70]. 

Zhang et al. utilizou o procedimento de refusão a laser após o processo 

de laser cladding para proporcionar uma alta taxa de resfriamento na camada 

mais externa do revestimento viabilizando a formação da estrutura vítrea. Esse 

procedimento é amplamente utilizado e foi reportado pela primeira vez na 

literatura para esse fim por Snezhnoi et al. (1980) [10, 55, 70–73]. 

Liao et al. realizaram um importante trabalho ao demonstrar que a taxa 

específica de desgaste (κ) não está diretamente relacionada com a dureza 

(HV), módulo de Young (E), resistência ao escoamento (σy), temperatura de 

transição vítrea (Tg), tenacidade à fratura (KQ) e razão de Poisson (ν) para as 
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diversas ligas vítreas analisadas, entretanto o efeito combinado entre dureza e 

a razão de Poisson influencia a taxa específica de desgaste  [74]. 

Balla e Bandyopadhyay analisando uma liga comercial à base de Fe 

estimaram uma taxa de resfriamento de 104 K/s durante o processo de laser 

cladding considerando parâmetros como potência do laser de 250 W, 

velocidade de varredura de 20 mm/s, taxa de alimentação de pó de 19 g/min e 

substrato com 3,0 mm de espessura a 298 K de aço inoxidável 316. O valor 

calculado do aporte térmico para a condição acima descrita foi de 14 J/mm² 

[61].  

Além disso, os autores testaram aumentar o intervalo entre um passe e 

outro a fim de controlar o aporte térmico (heat input), uma vez que o menor 

aporte térmico possibilita uma maior taxa de resfriamento favorecendo a 

formação de estrutura vítrea, porém, não houve a formação de uma estrutura 

totalmente vítrea conforme Figura 2.26 [61]. 

 

 

Figura 2.26 - Imagem de SEM da secção transversal do revestimento 

mostrando as regiões cristalina e vítrea [61]. Adaptado pelo autor. 

 

Alavi et al. utilizaram pós vítreos da liga Fe48Cr15Mo14Y2C15B6 (%at.) para 

preencher um canal na chapa de aço e avaliar a influência dos parâmetros de 

processo sobre a microestrutura formada. Esses autores observaram que a 
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simples mudança na direção de varredura do feixe laser (longitudinal ou 

transversal ao preenchimento do canal) foi capaz de alterar a microestrutura 

resultante, sendo mais refinada para a direção de varredura longitudinal [75]. 

Gargarella et al. (2014) utilizaram o processo de refusão superficial por 

laser para modificar a microestrutura na trilha individual da liga 

Fe43,2Co28,8B19,2Nb4Si4,8 (%at.) sobre substrato de aço AISI 1020. As trilhas 

individuais foram caracterizadas por SEM (Figura 2.27 e 2.28) e TEM; a dureza 

máxima alcançada foi de 1040 HV [72].  

 

 

Figura 2.27 - Imagens de SEM da seção transversal das trilhas individuais 

produzidas por laser cladding da liga Fe43,2Co28,8B19,2Nb4Si4,8 (%at.) sobre 

substrato de aço AISI 1020. Utilizando a velocidade de varredura laser (Vv) de 

100 mm/s e (a) P=1300 W, (b) P=1350 W e (c) P=1700 W, respectivamente. A 

zona termicamente afetada (ZTA) é indica por HAZ [72]. 

 

A Figura 2.27 mostra as imagens de SEM para três (03) diferentes 

parâmetros utilizados. Observou-se na trilha de menor potência do laser (a) 

que não há ligação metalúrgica entre a trilha individual e o substrato com a 

formação de poros entre elas. Essa falta de ligação entre as partes foi resolvida 

com o aumento da potência do laser e consequentemente do aumento do heat 

input (b e c) [72]. Devido à diferença de escala entre essas figuras a ZTA da 

trilha de menor potência (a), aparentemente, é maior que as outras trilhas o 

que não ocorre. 

A Figura 2.28 mostra as imagens de SEM da secção transversal da trilha 

individual processada por laser cladding em (a) e em (b) a trilha individual foi 

submetida ao processo de refusão a laser com a microestrutura destacada em 

cada imagem. Em (a) foram destacadas as regiões eutética (ES), de 
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solidificação colunar dendrítica (CDS), de solidificação celular (CS) e da frente 

plana de solidificação (PFS). Em (b) houve a formação de boretos, ferrita 

(Fe,Co) e regiões vítreas (amorfas) [72]. 

 

 

Figura 2.28 - Imagens de SEM da secção transversal da trilha individual da liga 

Fe43,2Co28,8B19,2Nb4Si4,8 (%at.) sobre substrato de aço AISI 1020. a) 

processadas por laser cladding (P=1350 W e Vv=100mm/s) destacando as 

diferentes microestruturas formadas e b) as microestruturas formadas após o 

processo de refusão [72]. 

 

Em trabalho semelhante ao anterior, Carvalho et al. produziram 

revestimentos com a liga Fe60Cr8Nb8B24 (%at.) por laser cladding sobre o 

substrato AISI 430 avaliando a microestrutura formada e a microdureza. Esses 

autores também avaliaram o processo de refusão a laser sobre os 

revestimentos. A microdureza Vickers foi medida nos revestimentos e alcançou 

o valor máximo de 1329±118 HV, por outro lado, os revestimentos que foram 

submetidos ao processo de refusão a laser tiveram sua microdureza elevada 

alcançando o valor máximo de 2294±175 HV [73].  

A Figura 2.29 mostra a imagem de SEM da secção transversal do 

revestimento formado por laser cladding, esse revestimento apresentou uma 

microestrutura parcialmente vítrea com boa ligação metalúrgica entre o 

revestimento e o substrato, com baixa diluição. O revestimento apresentou uma 

microestrutura homogênea com baixa porosidade, presença de intermetálicos e 

trincas [73]. 
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Semelhantemente, Caneda et al. produziram trilhas individuais e 

revestimentos com a liga Fe74,25Nb8,25B17,5 (%at.) por laser cladding sobre o 

substrato AISI 1020 avaliando a microestrutura formada e a microdureza. A 

Figura 2.30 mostra a imagem de SEM da secção transversal da trilha individual 

(a) do revestimento (b) formado por laser cladding. Os valores de microdureza 

nesses revestimentos não excederam o valor de 760 HV [55]. 

 

 

Figura 2.29 - Imagem de SEM da secção transversal do revestimento 

processado por laser cladding com a liga Fe60Cr8Nb8B24 %at. (P=200 W, Vv=10 

mm/s e sobreposição de 66%) [73]. 
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Figura 2.30 - Imagens de SEM das secções transversais a) trilha individual e b) 

revestimento. Ambas processadas por laser cladding com P=400 W e com a 

liga Fe74,25Nb8,25B17,5 (%at.) [55]. Adaptado pelo autor. 
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

3.1 Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas 

3.1.1 Processo de produção das ligas 

Baseando-se na literatura estudada e alguns trabalhos anteriormente 

desenvolvidos, as ligas de composições nominais Fe60Co7Nb4B26Y3, 

Fe63Co7Nb4B23Y3 e Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) foram produzidas no forno a arco 

integrado ao sistema de sucção (Edmund Bühler GmbH, modelo Arc Melter 

LSG 400) utilizando elementos puros e ligas comerciais (Tabela 3.1). 

Primeiramente, uma liga-mestre eutética foi processada (Y-28Co %p.) 

no forno a arco. Posteriormente, essa liga foi utilizada juntamente com os 

outros elementos para ajustar a composição nominal e produzir as ligas Fe-Co-

Nb-B-Y para esse estudo. Durante o processo de fusão no forno a arco, cada 

liga formada foi refundida e invertida ao menos 3 vezes para garantir a 

homogeneidade. Esse processo foi realizado sob atmosfera controlada de 

argônio e utilizando o Ti como getter de oxigênio.  

No mesmo forno e utilizando um sistema integrado de sucção a amostra 

no formato de cunha (10 x 10 x 90 mm) foi produzida para cada composição 

nominal. Foram utilizados 32 g de material e uma diferença de pressão de 0,08 

MPa entre a câmara de fusão e o molde de cobre forçando a entrada do 

material para dentro do molde e preenchendo-o completamente. Foi cortado e 

descartado o segmento superior da cunha (10 x 10 x 10 mm) para remover 

possíveis impurezas de óxidos que se acumulariam na parte superior devido à 

baixa densidade relativa dessas possíveis impurezas. 

Da amostra restante da cunha, um outro segmento espesso foi removido 

para produzir a amostra cilíndrica escalonada no forno de fusão a arco 

(Edmund Bühler GmbH, model MAM-1). Um cilindro escalonado (∅ = 1,0, 3,0 e 

5,0 x 12 mm) para cada composição nominal foi produzido em molde de cobre 

(MC), semelhantemente ao método anteriormente descrito. Foi utilizado 2,5 g, 

aproximadamente, de material e uma diferença de pressão de 0,07 MPa sob 

atmosfera de argônio e com o getter de Ti. 
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Um último segmento da cunha foi removido para produzir fita metálica de 

secção transversal de 0,04 x 2,0 mm pelo processo de melt-spinning cujos 

parâmetros utilizados sob atmosfera de argônio são apresentados na Tabela 

3.2. Para essa etapa apenas a liga Fe60Co7Nb4B26Y3 foi selecionada para 

produzir fita metálica cuja microestrutura era totalmente vítrea, assim essa 

amostra serviu como referência para o cálculo do valor da entalpia de 

cristalização para essa composição.  

Os moldes de cobre e o disco utilizado no processo de melt-spinning 

estavam em temperatura ambiente (25 °C, aproximadamente) no início do 

processo de solidificação das amostras, sejam elas na forma de cunha, de 

cilindro ou em fita metálica. 

 

Tabela 3.1 - Matéria-prima comercial usada para obter a liga Fe-Co-Nb-B-Y 

produzidas no forno a arco integrado ao sistema de sucção. 

Liga (%p.) Nb B Si C S Al Fe Co Y 

Fe-Nb 66,40 - 1,10 0,10 0,10 1,00 Bal. - - 

Fe-B - 16,54 0,57 0,33 - 0,04 Bal. - - 

Fe eletrolítico - - - - - - 99,5 - - 

Co - - - - - - - 99,9 - 

Y - - - - - - - - 99,9 

 

Tabela 3.2 - Parâmetros utilizados para produção da fita metálica pelo 

processo de melt-spinning. 

Parâmetros Valor 

Pressão interna na câmara [mbar] 400 

Pressão interna no cadinho [mbar] 200 

Temperatura de vazamento [°C] 1310 

Diâmetro do bocal [mm] 2,0 

Distância de Vôo [mm] 0,5 

Diâmetro do disco [m] 0,20 

Velocidade tangencial do disco [m/s] 30,0 
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3.1.2 Caracterização Térmica e Microestrutural 

A região fina (espessura, t < 1,0 mm) e a espessa (7,0 < t < 8,0 mm) da 

cunha foram separadas para caracterização por difração de raio-X (XRD) no 

equipamento Bruker D8 Advance. Foi utilizado o difratômetro com radiação Cu-

𝐾𝛼 e a taxa de 2°/min. Essa análise foi realizada sobre a superfície de maior 

área de cada amostra na forma de cunha. Para a análise de calorimetria 

diferencial de varredura (DSC) foi separada a extremidade fina da cunha (t < 

0,4 mm) para cada composição estudada e o equipamento Netzsch 404 com a 

taxa de aquecimento de 0,67 K/s (40 K/min) sob fluxo constante de argônio foi 

utilizado. Segmentos de todas as amostras cilíndricas (∅ = 1,0, 3,0 e 5,0 mm) 

para as três composições estudadas mais a fita metálica produzida foram 

analisadas por DSC nas mesmas condições que as amostras na forma de 

cunha. 

As amostras cilíndricas de diâmetro escalonado (∅ = 1,0, 3,0 e 5,0 mm) 

foram cortadas na secção transversal (espessura (t) = 1,0 mm) com o disco 

diamantado no equipamento de corte (cut-off) da marca Büehler. Os cilindros 

apresentaram a característica frágil sendo necessário embuti-los em resina 

epóxi para realização do corte transversal. 

A temperatura de transição vítrea (Tg) e a temperatura de cristalização 

(Tx) foram obtidas pela análise da curva de DSC para cada liga pelo método da 

tangente (onset) [76]. A partir das análises das curvas de DSC foi determinado 

o valor da variação da entalpia de cristalização (ΔHx) para a fita, cunha e 

cilindros. Para avaliar a GFA os parâmetros Trg, λn e γm foram aplicados pois 

esses critérios são comumente aplicados para as ligas vítreas à base de Fe. 

A microestrutura dos cilindros foi analisada por microscopia eletrônica de 

varredura (SEM) no modo elétrons retroespalhados (BSE) no equipamento da 

marca Philips XL 30F com canhão de emissão de campo (FEG) de 30 kV e 

equipado com sistema EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) da marca 

Bruker permitindo a microanálise química. A análise por microscopia eletrônica 

de transmissão (TEM) foi realizada para confirmar a microestrutura totalmente 

vítrea da amostra em forma de fita. Tal amostra serviu como base de 

comparação para estimar a fração vítrea (% GP) das outras amostras, cunhas 
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e cilindros. O microscópio FEI Tecnai G² F20 de 200 kV equipado com um 

sistema de microscopia eletrônica de transmissão-varredura (STEM) e com 

detectores de EDS foi utilizado. 

Para as análises de TEM, as fitas metálicas produzidas por melt spinning 

foram submetidas ao processo de desbaste por moagem de íons para se obter 

superfícies mais finas, condição necessária para esse tipo de análise. O 

equipamento Gatan PIPS 691 foi usado inicialmente com energia de feixe de 6 

keV e um ângulo de incidência de ± 6°, seguido de uma moagem de curto 

período com 2 keV e ± 2°. As fitas metálicas por inicialmente apresentarem 

espessuras inferiores a 50 μm e superfícies lisas, não foi necessário executar 

os procedimentos de lixamento e polimento antes de utilizar o processo de 

desbaste por moagem de íons. 

Os valores de microdureza Vickers (HV) das amostras cilíndricas foram 

medidas com o microdurômetro Shimadzu 2000 utilizando o indentador de 

diamante e aplicando a carga de 0,5 kgf durante15s. Pelo menos dez (10) 

medições foram realizadas em cada amostra para garantir a repetibilidade da 

medição. 

Para simplificar, a forma de processamento de cada liga foi remarcada 

sendo, R: fita, W: cunha, 1: ∅ = 1,0 mm, 3: ∅ = 3,0 mm, 5: ∅ = 5,0 mm de 

diâmetro e B: bulk (7,0 < t < 8,0 mm), respectivamente. 

 

3.2 Fabricação de pós a partir da liga selecionada 

Dentre as ligas estudadas foi selecionada a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) 

pois apresentou maior diâmetro crítico (∅𝑐) e menor custo relativo de produção, 

essas duas características foram alcançadas pela menor concentração dos 

elementos B e Co, respectivamente. Como rota alternativa para produzir 

material vítreo à base de Fe foi selecionado o processo de atomização a gás 

por produzir pós com diferentes granulometrias sob alta taxa de resfriamento 

em uma única etapa favorecendo a formação da fase vítrea. Assim, esses pós 

produzidos poderiam ser utilizados após caracterização na etapa de 

revestimento por laser. 
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Devido à baixa disponibilidade do elemento Ítrio, seu alto custo de 

utilização e objetivando reduzir a probabilidade de erros durante o 

processamento da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) foi decidido, primeiramente, 

produzir uma liga análoga sem a adição do elemento Ítrio com composição 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.) para atomização e caracterização. 

No processo de atomização a gás é comum formarem-se splats2 e com 

a união entre eles é possível formar grandes placas (Figura 3.1) e essas placas 

são consideradas rejeitos do processo de atomização, consequentemente, 

descartadas das análises. O reprocessamento dessas placas de splats por 

moagem abriria novas perspectivas pois converteria o rejeito do processo de 

atomização em matéria-prima útil na forma de pó possibilitando seu uso em 

outros processos e favorecendo o desenvolvimento tecnológico. 

 

Figura 3.1 – Placas de splats formadas durante o processo de atomização a 

gás. 

 
2  Partículas não esféricas, elas são formadas durante o impacto de gotículas 

totalmente líquidas sobre a superfície plana da câmara do atomizador. 
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3.2.1 Processo de Produção da Liga e dos Pós 

As ligas de composição nominal Fe66Co7Nb4B23 e Fe63Co7Nb4B23Y3 

(%at.) foram produzidas no forno de indução à vácuo (VIM) Vacuum Industries, 

modelo GCA, através de ligas e elementos puros de categoria comercial 

(Tabela 3.1). Foi produzido um lingote (2 kg) para cada composição em molde 

de areia (40 x 40 x 400 mm) no forno VIM sob atmosfera de argônio.  

Cada lingote produzido no forno VIM foi fundido e atomizado no 

equipamento da marca Inductotherm, modelo Power trak 50-30 R, foram 

utilizados os parâmetros apresentados na Tabela 3.3 para ambas as 

composições. A temperatura de vazamento teve como referência a temperatura 

liquidus (Tl = 1200 °C) da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) determinada por DSC, 

Figura 4.2. 

Os pós formados do metal líquido por atomização a gás foram coletados 

na câmara do equipamento e separados por peneiramento em faixas 

granulométricas (<45, 45-75, 75-106, 106-180, 180-250, 250-425 e >425 µm). 

Foi decidido moer as placas de splats (Figura 3.1) gerados durante a 

atomização em razão da baixa eficiência do equipamento, assim o 

reprocessamento permitiu nova aplicação ao material que comumente seria 

descartado. Após moagem das placas e peneiramento nas mesmas faixas 

granulométricas dos pós atomizados, foram obtidos dois (2) grupos: 

1) pós atomizados 

a. Fe66Co7Nb4B23 (%at.) 

b. Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) 

2) Placas de splats moídas 

a. Fe66Co7Nb4B23 (%at.) 

b. Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) 
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Tabela 3.3 - Parâmetros utilizados para produção de pós por processo de 

atomização a gás. 

Parâmetros Valor 

Temperatura máxima 1700 °C 

Temperatura vazamento 1500 °C 

Superaquecimento 300 °C 

Bocal atomizador ∅4,0 mm 

Massa 2,0 kg 

Razão gás/metal 4,2 m³/Kg 

Gás atomizador N2 

Pressão do gás 5 Bar 

Distância de voo 1,0 m 

 

Foi utilizado o equipamento Zoz de moagem de alta energia (marca 

Simoloyer e modelo CM08) para moer as placas de splats formadas durante o 

processo de atomização a gás de cada liga, os parâmetros adotados estão 

apresentados na Tabela 3.4. 

 

Tabela 3.4 - Parâmetros empregados no processo de moagem de alta energia, 

Zoz. 

Parâmetros Valor 

Atmosfera durante moagem Argônio 

Razão mássica: bolas de aço/placa de splats 7/1 

Bolas de aço ∅5,0 mm 

Velocidade de rotação de moagem 400 RPM 

Tempo de moagem 02h30 

Velocidade de rotação do descarregamento - 

Tempo de descarregamento - 
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3.2.2 Caracterização Térmica e Microestrutural dos pós 

As caracterizações dos pós foram realizadas por XRD, DSC e SEM foi 

realizada nos mesmos equipamentos e seguiram os procedimentos descritos 

no tópico 3.1.2. 

  

3.3 Laser cladding 

3.3.1 Material 

Foram utilizados os pós provenientes da moagem das placas de splats 

(Fe66Co7Nb4B23 e Fe63Co7Nb4B23Y3 %at.) com faixa granulométrica inferior a 45 

µm cuja metodologia de processamento e caracterização foram descritas no 

tópico 3.2 . 

 

3.3.2 Laser cladding 

O processo de revestimento a laser foi selecionado por sua versatilidade 

e alta produtividade em ambientes laboratoriais e industriais [7]. 

Foram produzidos três (03) revestimentos sobre os corpos-de-prova de 

diâmetro de 76 mm e com rebaixo de 0,5 mm (Figura 3.2 A) e mais três (03) 

revestimentos sobre os corpos-de-prova de formato oblongo e com rebaixo de 

0,5 mm (Figura 3.2 B), ambos com a liga Fe66Co7Nb4B23Y3 (%at.). 
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Figura 3.2 - Desenhos dos corpos-de-prova com vista superior e a vista em 

corte (unidade: mm). A) corpo-de prova para o ensaio de desgaste. B) Corpo-

de-prova totalmente revestido com o detalhe na secção transversal para as 

cinco posições destacadas onde foram realizados os ensaios de microdureza 

Vickers. 

 

Os revestimentos produzidos possuem dimensões próximas aos 

existentes em ambiente industrial [77]. Para produzir os revestimentos 

utilizando o processo de laser cladding foram utilizados os pós provenientes da 

moagem de alta energia das placas de splats com granulometria inferior a 45 

µm. Essa matéria-prima utilizada para cada composição (Fe66Co7Nb4B23 e 

Fe63Co7Nb4B23Y3 %at.) foi caracterizada no tópico 4.2 e para ambas as 

composições a microestrutura vítrea e cristalina foram encontradas nos pós. 

Para a liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) foi produzido um (01) revestimento de 

diâmetro de 76 mm e mais um (01) revestimento no formato oblongo, esses 

dois (02) revestimentos servirão de comparação com os revestimentos da liga 

com ítrio. 
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Para o processo de laser cladding foram fixados os parâmetros de 

potência, diâmetro (Ø) do feixe laser, a camada de pó pré-depositada e a 

sobreposição entre as sucessivas trilhas.  

Foi produzido um revestimento para cada composição com a velocidade 

do laser de 25 mm/s. Para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) foi produzido um 

outro revestimento o qual foi submetido ao processo de refusão superficial a 

laser com velocidade do laser de 150 mm/s após o revestimento ter sido 

formado utilizando a velocidade do laser de 25 mm/s. 

Ainda para essa composição, mais um revestimento foi produzido, sendo 

formado por duas camadas. A primeira camada foi formada utilizando a 

velocidade do laser de 25 mm/s, foi adicionado mais pó sobre o revestimento 

formado completando o volume remanescente após a fusão do pó. Essa nova 

camada de pó seguiu os mesmos procedimentos dos outros revestimentos 

produzidos. Após a pré-deposição dessa segunda camada de pó o processo de 

laser cladding foi iniciado com velocidade do laser de 150 mm/s. 

Os parâmetros de processamento a laser dos revestimentos são 

apresentados na Tabela 3.5. Esses parâmetros foram selecionados após um 

extenso e detalhado estudo preliminar. Esse estudo apontou que tais 

parâmetros seriam os mais adequados para se produzir revestimento com boa 

adesão metalúrgica ao substrato e reduzida incidência de trincas e poros. O 

resumo desse estudo preliminar é apresentado no APÊNDICE A.  

Os revestimentos foram produzidos através do laser contínuo de 

Yb:Fibra (λ = 1070 nm) com 2 kW de potência máxima da marca IPG 

photonics, modelo YLR-2000, acoplado a uma mesa de processo CNC 

(Comando numérico computadorizado) com 03 graus de liberdade (XYZ) 

pertencente ao Laboratório Multiusuário de Desenvolvimento e Aplicações 

Lasers e Óptica (DedALO), no Instituto de Estudos Avançados (IEAv-DCTA). 
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Tabela 3.5 - Parâmetros utilizados durante o processamento de revestimento. 
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A Fe66Co7Nb4B23 

∅< 45 800 1,0 50 0,5 

25 01 camada 

B Fe63Co7Nb4B23Y3 25 01 camada 

C Fe63Co7Nb4B23Y3 
25 

150 

01 camada com 

refusão 

D Fe63Co7Nb4B23Y3 
25 

150 

1ª camada 

2ª camada 

 

Utilizando um feixe laser os revestimentos foram formados pela fusão 

dos pós pré-depositados em um rebaixo de 0,5 mm de profundidade sobre o 

substrato de 5,0 mm de espessura de aço SAE 1020. Uma quantia suficiente 

do pó era colocada na região do rebaixo do substrato e espalhado com ajuda 

de uma régua preenchendo totalmente todo o volume do rebaixo. 

Posteriormente, utilizava-se um dispositivo vibracional portátil (Figura 

3.3) que proporcionava a compactação dos pós surgindo um volume livre 

remanescente era novamente preenchido com mais pó e espalhado com a 

régua. Esse processo se repetia até o total preenchimento do rebaixo sem o 

surgimento de volume livre remanescente. 

A dimensão entre os três apoios do dispositivo vibracional portátil era 

superior ao diâmetro 76,0 mm do rebaixo de 0,5 mm do corpo-de-prova 

permitindo o total apoio do dispositivo na região adjacente ao rebaixo 

facilitando sua utilização no processo de compactação dos pós dentro do 

rebaixo nos corpos-de-prova. 
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Figura 3.3 - Dispositivo vibracional portátil utilizado durante o processo de pre-

deposição do pó dentro do rebaixo dos corpos-de-prova. Fonte: Internet. 

 

O laser encontra-se estacionário e a mesa CNC que se move e 

consequentemente move a amostra fixada a ela. Para todas as condições 

experimentais foram utilizados o gás argônio como gás de proteção (7,1 L/min), 

o diâmetro do feixe laser sobre a superfície de trabalho de 1,0 mm e 

sobreposição de 50% entre duas (02) trilhas justapostas. 

O feixe laser proveniente do cabeçote era ligado apenas no sentido de 

avanço iniciando o processo de fusão do pó pré-depositado formando uma 

trilha. Ao final dessa trilha o feixe laser era desligado, então deslocava o laser 

em 0,5 mm em relação ao centro da trilha formada (sobreposição de 50%). O 

laser ainda desligado era trazido para a posição inicial da amostra, então o 

laser era religado iniciando a formação de uma nova trilha. 

Esse processo era repetido até completar o revestimento sobre o corpo-

de-prova. A Figura 3.4 mostra a montagem experimental utilizada durante o 

processo de laser cladding e seus principais componentes. 

Foram verificadas a existência de trincas superficiais, porosidade, 

respingos e foram medidos os valores de rugosidade dos revestimentos 

através do microscópio confocal de varredura a laser da marca Olympus e 

modelo LEXT OLS 4000. Esses valores serviram de referência para o processo 

de retífica tangencial quanto ao limite de espessura da camada removida do 

revestimento na preparação superficial para o ensaio de desgaste de pino 

sobre disco. 

 



55 

 

 

Figura 3.4 - Montagem experimental utilizada durante o processo de laser 

cladding e seus principais componentes. 

 

3.3.3 Ensaio de desgaste 

Os quatros diferentes tipos de revestimentos (A, B, C e D) produzidos 

por laser cladding foram submetidos ao ensaio de desgaste de pino sobre 

disco. Para esse ensaio, foram utilizados os corpos-de-prova apresentados na 

Figura 3.2 A cujas superfícies dos revestimentos foram preparadas pelo 

processo de retifica plana tangencial (marca Clark Machine e modelo SG2050 

AHR).  

Foi utilizado o equipamento de ensaio de desgaste de pino sobre disco 

com microcontrolador TE 67 da marca Plint. A Figura 3.5 mostra a montagem 

experimental utilizada durante o processo de ensaio de desgaste e seus 

principais componentes. Os revestimentos e o substrato foram ensaiados sob 

temperaturas que oscilaram entre 21 e 23°C, umidade relativa entre 50 e 60%, 

pino - esfera de alumina ( ∅ 5,4 mm), 9,8 N de carregamento constante, 

velocidade tangencial de 0,10 m/s e distância percorrida de 1000 m, os dados 

do ensaio foram resumidos na Tabela 3.6. 

Para cada revestimento foram repetidos os ensaios duas vezes para 

determinar o coeficiente de atrito (medido diretamente no equipamento), medir 

a massa perdida para cada ensaio de desgaste e para calcular a taxa 
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específica de desgaste (κ) [64]. A massa perdida foi determinada pela diferença 

entre a massa inicial (antes do ensaio de desgaste) e a massa final (após o 

ensaio) medidas através da balança de precisão (marca Marte e modelo 

AY220: erro = 10-3 e desvio = 10-4). 

O cálculo da taxa específica de desgaste (κ) conforme a equação 

apresentada a seguir 

 

 𝜅 =
𝑉

𝐹. 𝐿
 (3.1) 

Onde, 

𝑉: Volume de material removido [mm³] 

𝐹: Força aplicada [N] 

𝐿: Distância percorrida [m] 

 

 

Figura 3.5 - Montagem experimental utilizada durante o processo de ensaio de 

desgaste de pino sobre disco e seus principais componentes. 
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Tabela 3.6 - Parâmetros utilizados durante o ensaio de desgaste de pino sobre 

disco. 

Parâmetros Valor 

Temperatura 21 – 23 °C 

Umidade relativa 50 – 60 % 

Pino: Esfera de alumina ∅5,4 mm 

Carregamento 9,8 N 

Distância percorrida 1000 m 

Velocidade tangencial 0,10 m/s 

 

3.3.4 Caracterização microestrutural 

A caracterização por XRD, SEM e HV foram realizados nos 

equipamentos e seguiram os procedimentos descritos no tópico 3.1.2. O tipo de 

corpo-de-prova utilizado para essas análises está  apresentado na Figura 3.2 

B, sendo que os ensaios de XRD foram realizados longitudinalmente sobre a 

superfície de cada revestimento (A, B, C e D). A secção transversal destes 

revestimentos foi analisada por SEM e HV. Complementarmente, cada trilha 

gerada pelo ensaio de desgaste com seu respectivo pino e debris também 

foram analisados por SEM. 

Foi realizado o ensaio de microdureza Vickers (HV) sobre a superfície da 

secção transversal de cada revestimento produzido (A, B, C e D) por laser. A 

partir do início do revestimento e no sentido horizontal foram selecionadas 05 

posições, sendo a 2,4 , 9,0 , 13,0 , 19,6 e 20,7 mm. Essas posições estão 

indicadas na vista em corte C-C da Figura 3.2 B. 

Na direção vertical e iniciando a partir da superfície do revestimento as 

medidas de microdureza Vickers foram realizadas tendo como referência as 

seguintes posições 0,100 , 0,250 , 0,400 , 0,550 , 0,700 , 0,850 , 1,000 e 1,300 

mm.  
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4 RESULTADOS E DISCUSSÃO 

4.1 Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas 

Os padrões de XRD das amostras na forma de cunha (W) e bulk (B) 

produzidas em molde de cobre são apresentadas na Figura 4.1 e um pico de 

base ampla e localizado em 2θ = 44° pode ser observado nas amostras em 

forma de cunha. Em comparação aos picos típicos das fases cristalinas, o pico 

de base ampla indica a presença de estrutura vítrea na amostra [22]. 

Para as amostras na forma de cunha (t < 1,0 mm) nota-se a presença de 

fase vítrea junto com fase cristalina, evidenciada com a presença de picos 

referentes às fases (Fe,Co)-α e NbB2. Em outras palavras, as fases cristalinas 

estão incorporadas na matriz vítrea e isso pode resultar no aumento da 

microdureza Vickers [21]. A baixa taxa de resfriamento imposta na secção de 

maior espessura (7,0 < t < 8,0 mm) da cunha (B) não permitiu a formação da 

estrutura vítrea havendo a completa cristalização da amostra como indicado 

pelo padrão de XRD. 
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                                 Desconhecido
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Radiação: Cu-Ka
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Figura 4.1 - Padrões de XRD para as ligas Fe60Co7Nb4B26Y3 (W e B), 

Fe63Co7Nb4B23Y3 e Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) processadas em molde de cobre. 

As amostras estão na forma de cunha (W) e bulk (B). 
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As curvas de DSC são mostradas na Figura 4.2 apresentaram picos 

exotérmicos indicando a cristalização da fase vítrea previamente formada 

durante o processamento das amostras. Esses picos foram localizados nas 

amostras na forma de fita, cunha e cilindro (∅1,0 mm) para as 3 composições 

estudas sugerindo alta GFA.  

Além disso, esse pico característico é observado nas ligas 

Fe63Co7Nb4B23Y3 e Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) nas amostras cilíndricas de 

diâmetro de 3,0 mm, mas não se observa na liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.). Em 

nenhuma das amostras de maior diâmetro (∅5,0 mm) é observado esse pico 

indicando que essas amostras estão completamente cristalinas [78]. 
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Figura 4.2 - Curvas de DSC para as ligas Fe60Co7Nb4B26Y3, Fe63Co7Nb4B23Y3 e 

Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) processadas por melt spinning e em molde de cobre. 

As amostras estão na forma de fita (R), cunha (W) e cilindro (∅ = 1,0, 3,0 e 5,0 

mm). 

 

Os valores das temperaturas de transição vítrea (Tg), cristalização (Tx) e 

liquidus (Tl) estão marcadas por setas nas curvas de DSC, usando-os para 
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calcular e obter os parâmetros ΔTx, Trg e γm para as ligas estudas. Para o 

cálculo do parâmetro λn foi utilizado os valores de raio covalentes dos 

elementos químicos presentes na liga. Os valores de raios covalente utilizados 

para o cálculo do parâmetro λn são apresentados na Tabela 4.1 [79] e os 

valores dos parâmetros calculados estão resumidos na Tabela 4.2. 

 

Tabela 4.1 - Valores de raios covalente utilizados no cálculo do parâmetro λn. 
 

Fe Co Nb B Y 

Raio Covalente nm 0,124 0,118 0,156 0,084 0,176 

 

Os maiores valores de ΔTx entre as ligas estudadas foram obtidas para 

liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.) que apresenta a maior concentração de boro 

concordando com a literatura [28]. Os valores de ΔTx para essa liga na forma 

de fita, cunha e cilindro (∅1,0 mm) foram 139, 110 e 122 K, respectivamente, 

indicando uma alta GFA para essa composição. Esses valores de ΔTx estão 

entres os maiores obtidos entre as ligas vítreas à base de Fe reportados até o 

momento na literatura [12, 35, 39]. Além disso, esses valores de ΔTx se tornam 

melhores e mais interessantes quando comparados aos outros trabalhos que 

também usaram matérias-primas comerciais de menor pureza e produzidas por 

processo convencional [7, 22–24]. 

A liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.)  apresentou elevado valor de ΔTx (122 K), 

característica promissora para se produzir vidro metálico à base de Fe com o 

∅𝑐 > 1,0 mm [33], entretanto essa liga apresentou valor inferior a 1,0 mm. Os 

parâmetros selecionados para predizer a GFA nas ligas nesse estudo não 

foram eficazes, mesmo o parâmetro térmico γm considerado o mais adequado 

para as ligas ferrosas [17] não obteve sucesso ao predizer a GFA da liga 

Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.). Os parâmetros analisados para essa liga (Tabela 4.2) 

são superiores aos estudados na literatura (Tabela 2.1). 

Ao analisar e comparar os resultados desse trabalho se observa que o 

∅𝑐  aumentou de < 1,0 (liga Fe60Co7Nb4B26Y3) para 3,0 mm (para as outras 

duas ligas estudadas). Esses resultados indicam que apropriada substituição 

do elemento B por Fe pode aumentar a GFA das ligas pertencentes ao sistema 

Fe-Co-Nb-B-Y ajustando a composição da liga para mais próxima da ideal e 
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assim favorecendo o aumento da GFA. As ligas Fe63Co7Nb4B23Y3 e 

Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) apresentam a GFA superior à liga Fe60Co7Nb4B26Y3 

(%at.) mesmo que seus parâmetros ΔTx, γm e λn sejam inferiores. 

As diferentes taxas de resfriamento a que cada amostra foi submetida, 

seja pela troca da rota de processamento (melt spinning ou molde de cobre) ou 

pela alteração da forma (cunha e cilindro) ou do diâmetro (∅ = 1,0, 3,0 e 5,0 

mm) influencia alterando os valores da Tg e Tx, como pode ser observada em 

cada liga estudada, Tabela 4.2. 

 

Tabela 4.2 - Diâmetro vítreo crítico máximo (∅𝑐), propriedades térmicas da liga 

Fe-Co-Nb-B-Y medidas no equipamento de DSC com taxa de aquecimento de 

0,67 K/s (40 K/min) e valores de microdureza Vickers (HV0,5). 

Composição 

(%at.) 
Amostras 

∅𝑐 

(mm) 

Tg 

(K) 

Tx 

(K) 

ΔTx 

(K) 
Trg γm λn

† HV0,5 

F
e

6
0
C

o
7
N

b
4
B

2
6
Y

3
 5 - - - - - - 0,284 1355±30 

3 - - - - - - 0,284 1310±75 

1 <1,0 869 991 122 0,559 0,717 0,284 1245±15 

W - 878 988 110 0,565 0,708 0,284 - 

R - 847 986 139 0,546 0,724 0,284 - 

F
e

6
3
C

o
7
N

b
4
B

2
3
Y

3
 

5 - - - - - - 0,264 1265±80 

3 3,0 849 915 66 0,577 0,666 0,264 1160±35 

1 - 839 916 77 0,570 0,674 0,264 1175±35 

W - 836 910 74 0,568 0,668 0,264 - 

F
e

5
2
C

o
1
8
N

b
4
B

2
3
Y

3
 

5 - - - - - - 0,279 1220±30 

3 3,0 848 929 81 0,576 0,686 0,279 1160±20 

1 - 854 929 74 0,580 0,681 0,279 1175±15 

W - 838 924 86 0,569 0,686 0,279 - 

† Os raios covalentes utilizados para calcular o valor do parâmetro λn são encontrados em [73].  

A maior concentração do elemento boro (B) causou o aumento de ΔTx no 

sistema Fe-Co-Nb-B-Y, esse aumento fica evidente quando se compara a liga 
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Fe63Co7Nb4B23Y3 com a liga Fe60Co7Nb4B26Y3 corroborando os resultados 

encontrados na literatura [18, 28–31], mas esse aumento não resultou em 

maior ∅𝑐. A adição do elemento Co sobre o sistema estudado de 7 para 18 

%at. (liga Fe63Co7Nb4B23Y3 e Fe52Co18Nb4B23Y3, respectivamente) aumentou o 

valor de ΔTx e manteve o ∅𝑐 inalterado para os diâmetros analisados. 

Os valores de ΔTx e do ∅𝑐 encontrados nesse trabalho são promissores 

pois demostram a resistência dessas ligas ao processo de cristalização 

possibilitando seus usos em processo de consolidação a quente dessas ligas 

na forma de pó para a janela de processamento no intervalo de ΔTx devido à 

menor viscosidade que a estrutura vítrea proporciona nesse intervalo [45, 80–

82] ou como revestimento [7, 61, 67, 83]. 

A variação da entalpia de cristalização (ΔHx) das amostras vítreas na 

forma de cunha e cilindro de ∅ = 1,0 e 3,0 mm são -72, -75, -76 J/g para a liga 

Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) e -73, -76, -75 J/g para a liga Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.), 

respectivamente. A diferença entre os resultados do valor de ΔHx para essas 

ligas são desprezíveis pois encontra-se dentro do erro experimental, entretanto, 

essa diferença é maior entre a fita e o cilindro da liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.). 

O valor de ΔH para essa liga na forma de fita, cunha e cilindro (∅1,0 mm) 

são -123, -121, -104 J/g, respectivamente (Figura 4.2). Essa maior diferença no 

valor de ΔHx sugere uma fração cristalina de 15%, aproximadamente, no 

cilindro (∅1,0 mm) em comparação a fita. Amostras totalmente vítreas com até 

3,0 mm de diâmetro podem ser obtidas para duas composições estudadas e as 

propriedades térmicas para as ligas vítreas estudadas são mostradas na 

Tabela 4.2. 

As Figura 4.3, 4 e 5 mostram as imagens de SEM no modo BSE com a 

microestrutura da secção transversal das amostras cilíndricas processadas em 

molde de cobre de cada composição estudada. A pequena cristalinidade 

indicada anteriormente pela diferença no valor de ΔHx na amostra cilíndrica 

(∅1,0 mm) foi confirmada e as fases foram identificadas. Os padrões de XRD 

das amostras na forma de cunha e bulk e a microanálise por EDS da amostra 

cilíndrica (∅1,0 mm) foram usadas para identificar as fases cristalinas 

(elementos Fe, Co, Nb e Y). Os elementos leves como o boro não podem ser 
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identificados com precisão pela técnica de EDS pela limitação do equipamento 

utilizado. 

A Figura 4.3a mostra a matriz vítrea e a fase NbB2 na amostra com ∅1,0 

mm para a liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.) sendo a fase cristalina rica em Nb e a 

matriz rica em Fe e pobre em Nb. As três (03) regiões selecionadas (1, 2 e 3) 

na Figura 4.3b correspondem às fases FeB, (Fe,Nb)2B e à matriz vítrea 

remanescente, respectivamente para essa liga.  

Para a mesma composição a Figura 4.3c mostra a fina microestrutura na 

amostra de 3,0 mm de diâmetro sendo as regiões identificadas as fases 

cristalinas Fe2B (1), FeB (3) e a matriz vítrea (2). A Figura 4.3d mostra a 

microestrutura para a amostra ∅5,0 mm menos refinada do que as amostras de 

diâmetros menores pois o efeito no refino da microestrutura é proporcional ao 

aumento da taxa de resfriamento, assim com o aumento do diâmetro da 

amostra o tamanho das fases compondo a microestrutura aumenta, como 

observado. 

Semelhantemente, a secção transversal das amostras cilíndricas (∅ = 

3,0 e 5,0 mm) para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) podem ser observadas na 

Figura 4.4 havendo uma clara diferença entre elas, pois não se nota contraste 

característico de fase cristalina na imagem da amostra com ∅3,0 mm 

corroborando a curva de DSC dessa mesma amostra (Figura 4.2). 

Por outro lado, se observa a microestrutura refinada na amostra com 

∅5,0 mm e a fase identificada é (Fe,Nb)2B contida na matriz cristalina de 

(Fe,Co)-α. A ausência da estrutura vítrea era esperada pois na curva de DSC 

dessa amostra não consta o pico exotérmico característico de cristalização da 

fase vítrea. 

Resultado semelhante é observado na amostra Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) 

pois não se observa a presença de fase cristalina na amostra com ∅3,0 mm. A 

fase NbB2 é identificada em meio à matriz (Fe,Co)-α na amostra com ∅5,0 mm. 

A ausência do pico exotérmico característico da cristalização da fase vítrea na 

curva de DSC dessa amostra e a falta de contraste de fase observado na 

Figura 4.5 sugere uma estrutura cristalina de ordem nanométrica e não uma 

estrutura vítrea. 
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Figura 4.3 - Imagens de SEM em BSE da secção transversal das amostras 

cilíndricas da liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.) processada em molde de cobre a) e 

b) ∅1,0 mm; fases identificadas: FeB (1), (Fe,Nb)2B (2) e matriz vítrea (3), c) 

∅3,0 mm; fases identificadas: Fe2B (1), FeB (3) e a matriz vítrea (2) e d) ∅5,0 

mm. 

   

 

Figura 4.4 - Imagens de SEM em BSE da secção transversal das amostras 

cilíndricas da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) processada em molde de cobre a) 

∅3,0 mm e b) ∅5,0 mm; fases identificadas: (Fe,Nb)2B (1) e a matriz cristalina 

de (Fe,Co)-α (2). 
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Figura 4.5 - Imagens de SEM em BSE da secção transversal das amostras 

cilíndricas da liga Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) processada em molde de cobre a) 

∅3,0 mm e b) ∅5,0 mm; A fase NbB2 é identificada em meio a matriz (Fe,Co)-α. 

 

A Figura 4.6 mostra imagem de TEM em sinal de campo claro (BF) da 

fita metálica obtida pelo processo de melt spinning com o respectivo padrão de 

difração de elétrons da amostra em forma de fita para a liga Fe60Co7Nb4B26Y3 

(%at.). O halo largo e difuso juntamente com a falta de contraste na imagem 

confirma a presença da estrutura vítrea nessa amostra e corrobora o resultado 

da curva de DSC para essa amostra. 

 

 

Figura 4.6 - Imagem de TEM em sinal de campo claro (BF) da fita metálica 

obtida pelo processo de melt spinning com o respectivo padrão de difração de 

elétrons para a liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.). 

 



67 

 

A Tabela 4.2 mostra os valores da microdureza Vickers (HV) das ligas 

estudadas e processadas em molde de cobre (∅ = 1,0, 3,0 e 5,0 mm). Esses 

valores são elevados quando comparados aos aços rápidos (HSS, < 800) e 

semelhantes aos resultados encontrados na literaturas para metais vítreos à 

base de Fe [6, 23, 35]. A relação da microdureza das amostras estudadas na 

forma de cilindro é diretamente proporcional à quantidade de fases cristalinas 

em seu interior. Assim, as amostras com maiores diâmetros (∅5,0 mm) e 

consequentemente sob menor taxa de resfriamento apresentaram os maiores 

valores de microdureza. 

A liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.) apresentou o maior valor de microdureza 

(1355 ± 30 HV) entre as ligas estudadas sugerindo que o maior teor de B (26 

%at.) favoreceu o aumento da microdureza. A pequena cristalinidade presente 

na amostra com ∅1,0 mm cooperou com o pequeno aumento da microdureza 

presente na liga Fe60Co7Nb4B26Y3 quando comparada à microdureza das ligas 

Fe63Co7Nb4B23Y3 e Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) que apresentaram a 

microestrutura totalmente vítrea (∅ = 1,0 e 3,0 mm). 

A partir da combinação dos resultados apresentados pelas análises de 

XRD, SEM, DSC, TEM e pelos resultados de microdureza foi possível concluir 

que a liga Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) apresentou a maior GFA entre as ligas 

estudadas. A Figura 4.5b evidencia a presença de fases cristalinas com 

microestrutura altamente refinada quando comparada com as outras ligas. 

Dessa forma, foi verificado que a substituição do Fe por Co pode melhorar a 

GFA ajustando a relação Fe/Co como apresentado na literatura [23, 34]. 

As três ligas estudadas nessa tese exibiram propriedades promissoras e 

diferentes entre si tais como microestrutura, microdureza, diâmetro crítico (∅𝑐) 

e parâmetros térmicos. Ao selecionar uma liga deve-se otimizar a aplicação em 

função dessas propriedades, assim, a seleção de materiais se torna o ponto 

central de diversas áreas que procuram aplicar os resultados obtidos pela 

ciência dos materiais em aplicação tecnológica. 

Assim, as novas ligas Fe63Co7Nb4B23Y3 e Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) 

apresentaram a maior GFA sendo favoráveisl para obtenção de bulk com 

estrutura vítrea de até 3 mm de diâmetro. Essas ligas podem ser aplicadas 
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como revestimentos vítreos produzidos por HVOF ou revestimento a laser 

devido à alta microdureza e microestrutura demonstradas. 

A liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.) apresentou uma grande faixa de líquido 

super-resfriado de até 139 K (estado vítreo) e o maior valor de microdureza de 

1355 ± 30 HV (amostra de cilindro cristalino, ∅5,0 mm), essas características 

permitem a consolidação a quente de pós atomizados vítreos ou mesmo 

produzir pequenos peças com espessura inferior a 1,0 mm quando a estrutura 

totalmente vítrea e o alto valor de microdureza são necessários. 

 

4.2 Fabricação de pós a partir da liga selecionada  

 As diferentes faixas granulométricas para as duas (02) composições 

estudadas em função da massa obtida após peneiramento do material 

atomizado e das placas de splats moídas (reprocessamento) são apresentadas 

na Figura 4.7. Observa-se que em todas as faixas granulométricas há menor 

quantidade mássica disponível para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.), pós 

atomizados e placas de splats moídas, em comparação à outra liga. 

Esse resultado é justificado pela menor quantidade efetivamente 

produzida decorrente da atomização incompleta da carga inicial desse material. 

Consequentemente, menores quantidades de pós atomizados e splats foram 

produzidos, como observado na Figura 4.7. 

O reprocessamento dos pós atomizados por moagem de alta energia 

ocorre, tipicamente, em faixa granulométrica inferior a 500 µm e durante 

período superior a oito (08) horas resultando em pós com granulometria inferior 

a 53 µm, como observado no trabalho de Berger et al. [52] e Koga et al. [54]. 

Entretanto, o resultado apresentado na Figura 4.7 trata-se da moagem das 

placas de splats (Figura 3.1) durante o período de duas horas e trinta minutos 

(2h30) produzindo majoritariamente pós com granulometria inferior a 45 µm 

para ambas as composições estudadas. 

Destaca-se no atual trabalho a redução no tempo de moagem ao moer 

as placas de splats (Tabela 3.4), essencial ao desenvolvimento tecnológico 

reduzindo significativamente o tempo necessário para obter os pós moídos de 

granulometria inferior a 45 µm quando comparados aos tempos de moagem 
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utilizados em outros trabalhos [52, 54]. Outro fator importante é a eficiência que 

esses parâmetros proporcionaram ao converter ao menos 60% das placas de 

splats em pós finos (< 45 µm).  
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Figura 4.7 - Distribuição mássica em cada faixa granulométrica após 

peneiramento para os pós atomizados e de placas de splats moídas das ligas 

Fe66Co7Nb4B23 e Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

  

Para observar o efeito do elemento ítrio na composição das ligas 

estudadas os padrões de XRD são apresentados na seguinte ordem: pós 

atomizados das ligas Fe66Co7Nb4B23 (%at., Figura 4.8) e  Fe63Co7Nb4B23Y3 

(%at., Figura 4.9) e para as placas de splats moídas das ligas Fe66Co7Nb4B23 

(%at., Figura 4.10) e  Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at., Figura 4.11).  

Pode ser observado nos pós com diferentes faixas granulometrias e nas 

placas de splats moídas para as duas (02) composições que os padrões de 

XRD são semelhantes e apresentam variação nas intensidades dos picos na 

maioria dos padrões, entretanto, observa-se o surgimento de picos que indicam 

a presença de fases cristalinas em detrimento de outras.  

Essa diferenciação entre os padrões de XRD é decorrente da variação 

entre composição, faixas granulométricas, processamentos (atomizado ou 
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placas de splats moídas) e da taxa de resfriamento envolvida para cada 

amostra analisada.  

O pico de base ampla e de baixa intensidade localizado em 2θ = 44° 

pode ser observado em todos os padrões de XRD indicando a presença de 

estrutura vítrea nas amostras analisadas para ambas as ligas e rotas estudas 

nesse tópico. Estão indicadas através dos padrões de XRD apresentados na 

Figura 4.8 as fases cristalinas (Fe,Co)-α e Fe2B presentes nos pós atomizados 

para a composição Fe66Co7Nb4B23 (%at.), todavia o padrão de XRD para os 

pós formados da moagem das placas de splats indicaram a presença das fases 

(Fe,Co)-α, Co2B, Fe23B6 e Fe3B (Figura 4.10). 
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Figura 4.8 - Padrões de XRD dos pós atomizados para diferentes faixas 

granulométricas e das placas de splats formadas durante o processo 

atomização para a liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.). 

 

A influência do elemento Ítrio presente na composição é preconizada 

através dos padrões de XRD (Figura 4.9) ao indicar apenas a presença das 

fases cristalinas (Fe,Co)-α, Fe2B e Y2O3 nos pós e placa de splats, pois dentre 
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seus possíveis efeitos está a desestabilização das fases cristalinas 

concorrentes podendo resultar na menor quantidade de fases distintas 

formadas, tais efeitos desse elemento foram apresentados e discutidos no 

tópico 4.1 [37, 40]. 
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Figura 4.9 - Padrões de XRD dos pós atomizados para diferentes faixas 

granulométricas e das placas de splats formadas durante o processo de 

atomização para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

 

Ao avaliar os materiais de mesma composição comparando os pós 

atomizados com as placas de splats reprocessados se observa a não alteração 

das fases cristalinas previamente indicadas para os pós atomizados através 

dos padrões de XRD e a não alteração da intensidade dos picos apresentados 

(Figura 4.8 X Figura 4.10; Figura 4.9 X Figura 4.11), com exceção das faixas 

granulométricas inferior a 45 µm e entre 250-425 µm para a placa de splats 

moída sem ítrio e inferior a 45 µm com Ítrio.  

Ao avaliar as diferentes composições químicas sob a mesma rota de 

processamento se observa a alteração das fases cristalinas indicadas através 
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dos padrões de XRD e o aumento na intensidade dos picos apresentados para 

a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at., Figura 4.8 X Figura 4.9; Figura 4.10 X Figura 

4.11). Esse comportamento pode ser atribuído ao maior número de partículas 

cristalinas presente nos pós [42] atomizados e nas placas splats moídas para a 

liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) em comparação à liga sem ítrio. 
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Figura 4.10 – Padrões de XRD dos pós provenientes da moagem de alta 

energia das placas de splats formadas durante o processo de atomização a 

gás para a liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.).  

 

A extremidade da cunha estudada no tópico 4.1 (Figura 4.1, liga 

Fe63Co7Nb4B23Y3 %at.) apresentou intensidade e a amplitude da base do pico 

em  2θ = 44° semelhante ao apresentado pelos pós (Figura 4.9) com 

granulometria inferior a 45 µm. Ambos com a mesma composição, assim, a 

quantidade de fração vítrea nessas amostras seriam semelhantes sugerindo 

que elas foram submetidas a taxa de resfriamento equivalente [43]. 

O comportamento de todos os padrões de XRD nesse tópico e a 

respectiva indicação de fase vítrea concomitante às fases cristalinas estão 
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coerentes aos encontrados na literatura para as ligas vítreas de composições 

semelhantes à base de Fe [9, 42, 43]. 
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Figura 4.11 - Padrões de XRD dos pós provenientes da moagem de alta 

energia das placas de splats formadas durante o processo de atomização a 

gás para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

 

As curvas de DSC são apresentadas na Figura 4.12 para a liga 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.) e Figura 4.13 para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) para os 

pós atomizados e os pós provenientes da moagem das placas de splats. O pico 

correspondente ao processo de cristalização é observado em ambas as ligas e 

rotas de processamento para as faixas granulométricas analisadas, exceto 

para a faixa granulométrica superior a 180 µm proveniente da moagem. 

Por intermédio das curvas de DSC as temperaturas Tg, Tx, Tl e ΔTx foram 

identificadas para os pós atomizados e para os pós provenientes da moagem 

das placas de splats, quando possível, cujos valores foram 815, 840, 1475 e 25 

K, respectivamente para a liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) e os valores de 845, 895, 

1475 e 50 K para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). O aumento nos valores de Tg 
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e ΔTx foi resultado da adição do elemento ítrio na composição que favoreceu a 

estabilização da região de líquido super-resfriado [4]. O outro efeito desse 

elemento seria a redução no valor da Tl, mas esse efeito não se confirmou para 

essa composição como sugerido no tópico 2.1 [40].  
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Figura 4.12 – Curvas de DSC da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) dos pós atomizados 

e das placas de splats moídas separadas por diferentes faixas granulométricas, 

como referência, a curva de DSC da placa de splats antes da moagem é 

apresentada. A taxa de aquecimento selecionada para todos os ensaios foi de 

0,67 K/s. 

 

Os valores da variação da entalpia de cristalização (ΔHx) para cada faixa 

granulométrica, quando presente, estão indicados na própria figura junto a 

cada curva de DSC. Para o processo de atomização a gás, os maiores valores 

em módulo da ΔHx ocorrem nas faixas granulométricas menores indicando 

maior percentual de fase vítrea nessas faixas, sendo que esses valores em 

módulo diminuem com o aumento da granulometria dos pós por causa da 

redução gradativa na taxa de resfriamento em função do aumento da 
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granulometria. Assim, ao aumentar a granulometria desses pós o efeito é 

inverso reduzindo a fração vítrea contida nesses pós justificando a diminuição 

no valor em módulo da ΔHx, como observado por Afonso et al. [42, 43].   
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Figura 4.13 - Curvas de DSC da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) dos pós 

atomizados e das placas de splats moídas separadas por diferentes faixas 

granulométricas, como referência, a curva de DSC da placa de splats antes da 

moagem é apresentada. A taxa de aquecimento selecionada para todos os 

ensaios foi de 0,67 K/s. 

 

Entretanto, o comportamento acima descrito não foi percebido no 

processo de atomização a gás para as ligas avaliadas neste trabalho, como 

observado na Figura 4.12 e Figura 4.13, sendo que os maiores valores em 

módulos da ΔHx foram encontrados em pós com granulometrias superiores a 

45 µm. Por outro lado, nas placas de splats moídas foram observadas para as 

faixas granulométricas intermediárias o aumento no valor em módulo da ΔHx 

após o reprocessamento em ambas as composições indicando maior fração 

vítrea nessas faixas. 
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Admitindo que o cilindro de diâmetro de 1,0 mm e composição 

Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.), estudado anteriormente como referência de material 

com estrutura 100% vítrea, foi possível estimar a fração relativa dessa estrutura 

presente nos pós atomizados a gás e nas placas de splats moídas de mesma 

composição, Figura 4.14.  

As curvas de DSC e a fração relativa de fase vítrea para esses pós 

corroboram os respectivos padrões de XRD que indicaram a presença de 

diferentes fases cristalinas. Para condições semelhantes, a fração vítrea 

estimada neste trabalho para os pós atomizados a gás é menor em 

comparação ao reportado por Afonso et al. em [43] para a liga 

Fe63Nb10Al4Si3B20 (%at.). 

De acordo com a estimativa citada, as diferentes fases, vítreas ou 

cristalinas, poderão estar contidas na mesma partícula de pó atomizada (15-20 

% de fase vítrea, aproximadamente) ou em partículas diferentes (15-20 % dos 

pós poderão ser totalmente vítreos), segundo essa mesma estimativa os 

valores referentes às placas de splats moídas foram ligeiramente menores, 

Figura 4.14.  

A menor fração relativa vítrea para a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) sugere 

que a rota de processamento, os parâmetros utilizados ou a composição da 

liga não foram otimizados para favorecer a formação e estabilização da fase 

vítrea, sendo necessárias outras análises para confirmação dessa hipótese. 
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Figura 4.14 - Porcentagem relativa da fase vítrea [%] dos pós atomizados e das 

placas de splats moídas em relação ao cilindro vítreo (∅ 1,0 mm) da liga 

Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

 

Assim, as imagens de SEM se somam as análises já realizadas a fim de 

compreender a inter-relação entre rota de processamento, parâmetros 

utilizados e composição química da liga. Primeiramente, são apresentadas as 

imagens de SEM no modo BSE em duas (02) diferentes magnificações para os 

pós atomizados e para os pós provenientes da moagem das placas de splats 

da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) em todas as faixas granulométricas. Em seguida 

são apresentadas as imagens de SEM nas mesmas condições anteriormente 

descritas para as três (03) menores faixas granulométricas da liga 

Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

A morfologia e a microestrutura dos pós atomizados a gás da liga 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.) são apresentadas na Figura 4.15 para as menores faixas 

granulométricas e na Figura 4.16 para as maiores faixas. Em ambas as figuras 

se observa o formato esférico dos pós, típico para esse processo, com aspecto 

superficial liso ou rugoso, indicando a estrutura vítrea ou cristalina, 

respectivamente como já observado anteriormente por diferentes 

pesquisadores [42, 52, 54]. 



78 
 

 
 

Dentro da faixa granulométrica inferior a 45 µm (Fe66Co7Nb4B23 %at.) se 

observou pós distintos com aspectos superficiais lisos ou rugosos, sendo que 

as menores partículas dessa faixa são lisas, provavelmente vítreas. Nessa 

mesma figura (A2) se observou a microestrutura dendrítica e refinada, 

tipicamente cristalina, na partícula. 

 

 

Figura 4.15 - Imagens de SEM em BSE em diferentes magnificações dos pós 

separados por faixas granulométricas da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) atomizada. 

A) ø < 45 µm, B) 45 ≤ ø < 75 µm e C) 75 ≤ ø < 106 µm. 

 

O crescimento da microestrutura apresentou uma relação diretamente 

proporcional ao aumento da faixa granulométrica, assim, com o aumento do 

tamanho da partícula a taxa de resfriamento envolvida nesse processo diminuiu 
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contribuindo para o crescimento do grão na microestrutura e alterando a 

morfologia inicialmente dendrítica para granular como observado na Figura 

4.15 (A2, B2 e C2).  

Entretanto, o comportamento inverso ocorreu nas faixas granulométricas 

maiores, pois o refinamento da microestrutura é maior em função do aumento 

da partícula, Figura 4.16 (A2, B2 e C2).  

Na Figura 4.16 (C1) se observou a presença de splats, pequenas 

partículas esféricas (satélites) unidas as grandes, partículas esféricas 

compatíveis com a faixa granulométrica analisada, e pequenas partículas 

esféricas aglomeradas entre si. Ainda nessa figura, a presença da grande 

quantidade de splats cuja superfície se mostrou lisa (vítrea) explica o maior 

valor de ΔHx entre os pós atomizados da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.), Figura 

4.12. 
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Figura 4.16 - Imagens de SEM em BSE em diferentes magnificações dos pós 

separadas por faixas granulométricas da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) atomizada. 

A) 106 ≤ ø < 180 µm, B) 180 ≤ ø < 250 µm e C) 250 ≤ ø < 425 µm. 

 

Através da análise qualitativa sobre as Figura 4.15 e 4.16 se inferiu que 

a quantidade de partículas com superfícies lisas presentes na faixa entre 250 - 

450 µm é maior do que na faixa inferior a 45 µm. A grande quantidade de 

splats de superfície lisa presente na faixa entre 250 - 450 µm que corroborou 

com a maior fração relativa vítrea indicada através das curvas de DSC para 

essa faixa. 

A morfologia e a microestrutura das placas de splats moídas para a liga 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.) são apresentadas na Figura 4.17 para as menores faixas 

granulométricas e na Figura 4.18 para as maiores faixas. Para essa 
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composição, em todos as partículas foram observadas a geometria irregular e a 

presença de partículas menores unidas às maiores (satélites). Essas 

características são consequências do processo de moagem de alta energia, 

como reportado por Suryanarayana (2001) [53].  

Essas figuras não evidenciaram a diferença entre a microestrutura vítrea 

e cristalina (lisa ou rugosa), assim a microestrutura apresentada na Figura 4.17 

(A2-C2) e na Figura 4.18 (A2-C2) não permitem confirmar a variação da fração 

da fase vítrea indicada pelos padrões de XRD (Figura 4.8 X Figura 4.10). As 

imagens da microestrutura dessas partículas não esclareceram a total ausência 

da fase vítrea indicada pela curva de DSC (Figura 4.12), após a etapa de 

reprocessamento da faixa granulométrica entre 180-250 µm. 

O significativo aumento em módulo da ΔHx observado nas faixas 

granulométricas intermediárias (45-180 µm) após o reprocessamento não pôde 

ser explicado pelas imagens de SEM. Entretanto, esse aumento pode ser 

explicado pela transformação, durante a moagem, de fase cristalina pré-

existente em fase vítrea.  

Esse fenômeno ocorreria através do acúmulo de defeitos estruturais 

presentes na fase cristalina (por exemplo, discordâncias ou vacâncias), 

proporcionando o aumento da energia livre para valor superior ao da fase vítrea 

favorecendo sua nucleação [53]. 
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Figura 4.17 - Imagens de SEM em BSE em diferentes magnificações das 

placas de splats moídas separadas por faixas granulométricas para a liga 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.). A) ø < 45 µm, B) 45 ≤ ø < 75 µm e C) 75 ≤ ø < 106 µm. 
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Figura 4.18 - Imagens de SEM em BSE em diferentes magnificações das 

placas de splats moídas separadas por faixas granulométricas para a liga 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.). A) 106 ≤ ø < 180 µm, B) 180 ≤ ø < 250 µm e C) 250 ≤ ø 

< 425 µm. 
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A morfologia e a microestrutura dos pós atomizados a gás da liga 

Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) são apresentadas na Figura 4.19 e das placas de 

splats moídas na Figura 4.20. A morfologia observada nos pós atomizados foi 

esférica com pequenas partículas irregulares, tal morfologia se diferencia 

quando comparada à faixa granulométrica equivalente (< 106 µm) da liga sem 

ítrio. Entretanto, a morfologia das placas reprocessada foi totalmente irregular, 

semelhando-se ao resultado anteriormente apresentado para a liga sem ítrio. 

A superfície rugosa foi encontrada predominante nas partículas esféricas 

e a superfície lisa nas partículas irregulares (splats) para a liga atomizada (com 

ítrio). Através da análise qualitativa na Figura 4.19 (A1, B1 e C1), a quantidade 

de partículas lisas observada em cada faixa granulométrica é coerente aos 

valores estimados anteriormente (Figura 4.14) confirmando a presença de 

maior porcentagem relativa da fração vítrea para a faixa granulométrica entre 

45-75 µm. 

Os pós atomizados da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) apresentaram a 

microestrutura predominantemente cristalina, sendo que a faixa granulométrica 

inferior a 75 µm apresentou microestrutura menos refinada que a faixa entre 

75-106 µm (Figura 4.19), esse comportamento, onde partículas maiores 

apresentaram microestrutura mais refinadas em comparação às partículas 

menores foi observado anteriormente (Figura 4.16, C2 X Figura 4.15, B2). 

Esse comportamento é contrário à expectativa de que partículas maiores 

apresentariam microestrutura mais grosseiras por serem submetidas a taxas de 

resfriamento menores dada uma mesma condição. Esse resultado indica que 

essas partículas foram submetidas a uma taxa de resfriamento maior o que 

justificaria a microestrutura mais refinada, mas não foi possível comprovar essa 

teoria nesse trabalho. O elemento ítrio se mostrou desfavorável ao refinamento 

da microestrutura como observado entre as diferentes composições e mesma 

faixa granulométrica (Figura 4.15 X Figura 4.19). 

A morfologia encontrada para os pós atomizados e para as placas 

reprocessadas por moagem de alta energia neste trabalho corrobora os 

resultados encontrados por Berger et al. [52] e Koga et al. [54] que 
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reprocessaram os pós atomizados por moagem de alta energia para ajustar a 

granulometria ao processo de HVOF. 

 

 

Figura 4.19 - Imagens de SEM em BSE sob diferentes aumentos dos pós 

separados por faixas granulométricas da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) 

atomizada. A) ø < 45 µm, B) 45 ≤ ø < 75 µm e C) 75 ≤ ø < 106 µm. 
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Figura 4.20 - Imagens de SEM em BSE em diferentes aumentos dos pós 

separados por faixas granulométricas da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) moída. A) 

ø < 45 µm, B) 45 ≤ ø < 75 µm e C) 75 ≤ ø < 106 µm. 

 

As imagens de SEM no modo BSE da secção transversal dos pós 

atomizados são apresentadas na Figura 4.21 e para as placas de splats 

moídas na Figura 4.22, para ambas as ligas. Microestrutura cristalina altamente 

refinada foi observada nos pós atomizados e nas placas de splats moídas em 

ambas as composições. 
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Figura 4.21 - Imagens de SEM em BSE da secção transversal do pó atomizado 

com granulometria inferior a 45 µm em diferentes aumentos. A) e B) Liga 

Fe66Co7Nb4B23 (%at.). C) e D) Liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 
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Figura 4.22 - Imagens de SEM em BSE da secção transversal das placas de 

splats moídas com granulometria inferior a 45 µm em diferentes aumentos. A) e 

B) Liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.). C) e D) Liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

 

4.3 Laser cladding 

 Os parâmetros de processamento a laser dos revestimentos foram 

apresentados na Tabela 3.5. O revestimento A é formado pela liga sem ítrio e o 

revestimento B é formado pela liga com ítrio, ambos revestimentos foram 

submetidos pelos mesmos parâmetros de processo a laser.  

O revestimento C e D são formados pela liga com ítrio sendo submetido 

ao processo de refusão superficial e pela adição da segunda camada de 

revestimento, respectivamente. 

Os padrões de XRD dos revestimentos produzidos por laser cladding 

são apresentados na Figura 4.23 juntamente com os padrões de XRD das 

placas de splats moídas e as fases identificadas. Ao traçar essas curvas na 

mesma figura sob a mesma escala, os picos de alta intensidade dos 
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revestimentos tornaram os picos de menor intensidade dos pós imperceptíveis 

podendo ser observados em detalhe na Figura 4.10 e Figura 4.11. 

Para a mesma composição, os padrões de XRD dos revestimentos não 

apresentam o mesmo comportamento da extremidade da cunha processada 

em molde cobre (Figura 4.1). Dificuldade semelhante foi enfrentada por Basu 

et. al. [69] em obter estrutura vítrea no revestimento a partir de material com 

alta GFA. A ausência de pico de base ampla e de baixa intensidade indicam a 

presença de fases cristalinas nos revestimentos cujas fases identificadas foram 

(Fe,Co)-α, Fe2B e Fe3B. As fases identificadas nos revestimentos foram as 

mesmas encontradas nos pós e coerentes às encontradas na literatura para as 

ligas vítreas de composições semelhantes à base de Fe [55, 73, 75, 84].  
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Figura 4.23 - Padrões de XRD da matéria-prima em forma de pós provenientes 

da moagem de alta energia das placas de splats e dos diferentes revestimentos 

A, B, C e D processados por laser cladding. 
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O padrão de XRD do Revestimento C (refusão) sugere para a liga 

estudada que o processo de refusão com menor aporte térmico favoreceu o 

processo de cristalização, pois os picos de menor intensidade existentes no 

padrão de XRD do Revestimento B foram suprimidos ou reduzidos e o pico 

localizado em 2θ = 44° ficou mais intenso. Por outro lado, o padrão de XRD do 

Revestimento D (duas camadas) sugere que o processo de revestimento com 

múltiplas camadas e menor aporte térmico tende a formar a estrutura vítrea, 

em razão da redução na intensidade do pico e o alargamento da sua base.  

A imagem superficial e centralizada de cada revestimento após o 

processo de laser cladding é apresentada na Figura 4.24, claramente se 

observa a direção vertical de varredura do feixe laser e a diferença no aspecto 

da rugosidade superficial.  

Esses revestimentos apresentaram mínima coesão com o substrato não 

se desprendendo com o manuseio e preparação das amostras para as 

diferentes análises, além de não apresentaram trincas superficiais, respingos e 

sinais de oxidação superficial.   

 

 

Figura 4.24 - Imagens por microscopia confocal das superfícies obtidas dos 

revestimentos produzidos por laser cladding com os pós provenientes da 

moagem das placas de splats moídas e pré-depositados sobre substrato SAE 

1020. a) Revest. A, b) Revest. B, c) Revest. C e d) Revest. D. 
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Na Figura 4.25 são apresentados os valores da rugosidade média (Ra), 

desvio médio quadrático (Rq), altura máxima do pico mais elevado (Rp), 

máxima profundidade do vale mais profundo (Rv) e profundidade total da 

rugosidade (Rt=Rp+Rv) dos revestimentos quantificando a rugosidade 

observada em cada revestimento na figura anterior. Essas medidas foram 

realizadas diretamente no microscópio confocal. 

A diferença nos valores medidos de rugosidade entre o Revest. A e B 

pode ser atribuída a diferença de viscosidade observada, mas não medida 

entre as duas ligas. A menor rugosidade do Revest. D seja proveniente da 

majoritária acomodação da 2ª camada de revestimento na região de vale da 1ª 

camada. Assim, a 2ª camada antes da sua solidificação preenche os espaços 

de vale formado durante a solidificação da 1ª camada. 
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Figura 4.25 - Principais parâmetros de rugosidade para cada revestimento 

processado por laser sendo a rugosidade média (Ra), desvio médio quadrático 

(Rq), altura máxima do pico mais elevado (Rp), máxima profundidade do vale 

mais profundo (Rv) e profundidade total da rugosidade (Rt). 

 

A Figura 4.26 mostra a taxa específica de desgaste (κ) calculada através 

da equação 3.1 e a quantidade de massa perdida obtidas após o ensaio de 
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desgaste de pino sobre disco dos revestimentos compostos pelas ligas 

Fe66Co7Nb4B23 (Revest. A) e Fe63Co7Nb4B23Y3 (Revest. B, C e D) sobre o 

substrato de aço SAE 1020. 

Ambos os materiais apresentaram alta resistência ao desgaste e baixa 

perda de massa quando comparados ao substrato de aço utilizado e em 

relação aos resultados de outros autores, como pode ser observado na Tabela 

4.3. 

Ao comparar a taxa específica de desgaste entre as liga Fe66Co7Nb4B23 

(Revest. A) e Fe63Co7Nb4B23Y3 (Revest. B) que foram processadas sob os 

mesmos parâmetros de laser cladding, nota-se claramente que a adição do 

elemento ítrio não favoreceu essa propriedade, aumentando-a em até uma 

ordem de grandeza. 
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Figura 4.26 - Taxa específica de desgaste e a massa perdida após o ensaio de 

desgaste de pino sobre disco para os diferentes revestimentos (A, B, C e D) e 

substrato processados por laser. 

 

Por outro lado, para a mesma composição química e alterando apenas 

os parâmetros utilizados durante o processo de laser cladding não se observou 

uma clara influência sobre a taxa específica de desgaste. O processo de 

refusão com menor aporte térmico sobre a camada já depositada ocasionou 

uma discreta redução nessa propriedade, entretanto o acréscimo da segunda 
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camada de revestimento teve um comportamento oposto ocasionando um 

ligeiro aumento. 

Esses resultados (κRevest. A < κRevest. C < κRevest. B < κRevest. D) estão 

intimamente ligados à microestrutura e às fases formadas em cada 

revestimento em função da composição química e da taxa de resfriamento 

envolvida no processo de laser cladding. Entre os revestimentos analisados, foi 

observado que o melhor resultado para a propriedade da taxa específica de 

desgaste ocorreu no revestimento que apenas a fase (Fe,Co)-α foi identificada, 

sendo que, foi notada a deterioração dessa propriedade com o surgimento 

gradual das fases de boretos entre os diferentes revestimentos (Figura 4.23). 

Assim, esses resultados não estão de acordo com o proposto por Basu 

et al. que propuseram o equilíbrio entre fases moles e duras para otimizar essa 

propriedade [69]. 

 

Tabela 4.3 - Taxa específica de desgaste (κ, mm³/N.m), coeficiente de atrito 

(COF) e os principais parâmetros utilizados durante o ensaio de desgaste para 

as ligas estudadas nesse trabalho e encontradas na literatura. 
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Fe66Co7Nb4B23 Revest. A LC 9,8 1000 0,1 2,20 1,15 * 

Fe63Co7Nb4B23Y3 

Revest. B LC 9,8 1000 0,1 10,9 0,5 * 

Revest. C LC 9,8 1000 0,1 10,5 0,7 * 

Revest. D LC 9,8 1000 0,1 11,1 0,35 * 

Aço SAE 1020 Chapa - 9,8 1000 0,1 25,5 - * 

FeCrMoCB Revest. LC 10 500 0,25 1,54 0,14 [85] 

Fe60Cr8Nb8B24 Revest. HVOF 19,6 1000 0,30 1,4 - [84] 

Fe62Cr10Nb12B16 Revest. FE 9,8 1000 0,1 2,98 1,0 [64] 

Fe41Co7Cr15Mo14C15B6Y2 Chapa MC 40 - 0,03 2,11 0,72 [74] 

Inox 316 L Chapa MC 25 - - 7,0 0,7 [86] 

* Próprio autor. 
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A Figura 4.27 mostra as curvas do coeficiente de atrito (COF) dos 

revestimentos analisados durante o ensaio de desgaste. Para o ensaio de 

desgaste de pino sobre disco, o comportamento dessa curva é característico 

por apresentar inicialmente um rápido crescimento no valor do COF seguido da 

estabilização desse valor em função do aumento da distância percorrida, esse 

comportamento pode ser observado em Santana et al. [64], Segu et al. [87] e 

Kumar et al. [88]. 
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Figura 4.27 - Curva média dos coeficientes de atrito medidos a partir do ensaio 

de desgaste de pino sobre disco dos revestimentos produzidos a laser. 

 

Utilizando o mesmo procedimento de análise e comparando os 

diferentes tipos de revestimentos entre si foi possível inferir que a adição do 

elemento Y ocasionou uma grande redução no valor do COF (Revest. B), o 

processo de refusão a laser aumentou o COF (Revest. C) e a adição da 

segunda camada de revestimento reduziu ainda mais o COF (Revest. D).  

A Figura 4.28 mostra as imagens de SEM em modo SE (nomenclatura 

de final 1 e 2) e modo BSE (final 3) dos revestimentos estudados após os 

ensaios de desgaste. Observa-se nas imagens em BSE que há baixa 

concentração de superfícies oxidadas (região de contraste) após o ensaio de 
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desgaste para os Revest. A, B e D em comparação ao Revest. C e ao 

substrato. Nota-se a presença de sulcos paralelos na direção do ensaio e 

pequenas cavidades circulares nas superfícies. 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.28 - Imagem de SEM em SE das trilhas superficiais dos revestimentos 

formadas após o ensaio de desgaste de pino sobre disco a 0,1 m/s com o 

respectivo zoom em SE e BSE. A) Revest. A, B) Revest. B, C) Revest. C, D) 

Revest. D e S) Substrato. 

 

A partir da Figura 4.29 até a Figura 4.33 são apresentadas as imagens 

de SEM dos pinos (nomenclatura de final 1), dos debris (final 2 e 3) e 
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mapeamento dos debris para identificação composicional para os 

revestimentos e substratos analisados, o resultado do elemento boro não foi 

inserido no mapeamento devido à imprecisão do equipamento ao medi-lo. 

O grau de desgaste dos pinos de alumina utilizados nos ensaios de 

desgaste é observado nas imagens de SEM e pela concentração do elemento 

Al indicada no mapeamento, isto é, quanto maior a quantidade de Al no debri 

maior o desgaste do pino. Esse comportamento pôde ser observado no pino 

utilizado sobre o Revest. C (Figura 4.32) e não observado no pino utilizado 

sobre o substrato (Figura 4.29). A presença do O2 no mapeamento procede da 

oxidação do ferro e do oxigênio presente na composição da alumina. 

O mecanismo de desgaste predominante em todas as trilhas é o 

abrasivo, caracterizado pelos riscos paralelos no mesmo sentido do movimento 

e deformação plástica [64]. 

 

 

 

Figura 4.29 - Imagem de SEM em BSE do pino (S1), dos debris em SE (S2) e 

BSE (S3) e mapeamento composicional dos debris após ensaio de desgaste de 

pino sobre disco sobre o substrato SAE 1020. 

 

 

 

 

 

 



97 

 

 

 

Figura 4.30 - Imagem de SEM em BSE do pino (A1), dos debris em SE (A2) e 

BSE (A3) e mapeamento composicional após ensaio de desgaste de pino 

sobre disco sobre o Revest. A.  

 

 

 

Figura 4.31 - Imagem de SEM em BSE do pino (B1), dos debris em SE (B2) e 

BSE (B3) e mapeamento composicional após ensaio de desgaste de pino 

sobre disco sobre o Revest. B. 
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Figura 4.32 - Imagem de SEM em BSE do pino (C1), dos debris em SE (C2) e 

BSE (C3) e mapeamento composicional após ensaio de desgaste de pino 

sobre disco sobre o Revest. C. 

 

 

 

Figura 4.33 - Imagem de SEM em BSE do pino (D1), dos debris em SE (D2) e 

BSE (D3) e mapeamento composicional após ensaio de desgaste de pino 

sobre disco sobre o Revest. D. 
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Complementando as análises dos revestimentos a Figura 4.34 apresenta 

o perfil de microdureza Vickers da secção transversal a partir da superfície em 

direção ao substrato em diferentes posições conforme Figura 3.2B. Para 

análise da microdureza a secção transversal dos revestimentos foi dividida em 

três regiões, zona fundida (ZF – região composta pela fusão do material de 

adição (pós) e do substrato), zona termicamente afetada (ZTA – região que 

teve a microestrutura e propriedade alteradas devido ao aquecimento e 

resfriamento que essa região foi submetida) e metal base (MB – substrato). 

Na ZF os maiores valores para a microdureza apresentaram a tendência 

de se localizarem a 0,2 mm abaixo da superfície quando os revestimentos não 

foram submetidos ao processo de refusão a laser e de redução de valores à 

medida que se desloca em direção à ZTA, o mesmo comportamento foi 

observado por Basu et al. [69]. Essa tendência de redução é observada na ZTA 

com valores maiores na região próxima à ZF e reduzindo conforme se 

aproxima da região do MB. 

O Revest. B apresentou uma microdureza superior ao Revest. A, esse 

resultado já era esperado devido à maior concentração das fases de boretos 

como indicadas nos padrões de XRD conferindo a elevada microdureza, a 

mesma razão justifica a redução da microdureza no Revest. C e o aumento no 

Revest. D. Os fatores que colaboraram para a diferenciação na microestrutura 

entre os revestimentos são a adição do elemento Y (Revest. A X B), taxa de 

resfriamento insuficiente após o processo de refusão (Revest. B X C) e a 

menor “diluição” resultante na 2ª camada (Revest. B X D). 

Nos Revest. B, C e D foi observada uma relação inversamente 

proporcional entre o coeficiente de atrito (COF) e a microdureza, assim o 

revestimento com a maior microdureza medida apresentou o menor COF. Essa 

mesma relação entre as propriedades foi encontrada por Zhang et al. (2011) 

[70]. 
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Figura 4.34 - Valores da microdureza Vickers (HV) ao longo da secção 

transversal e a partir do topo dos revestimentos processados por laser cladding 

em diferentes posições (Figura 3.2B).  
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Na Figura 4.35 pode-se observar que a camada de revestimento está 

homogênea e regular com presença de poros dispersos e trinca (A1), na 

imagem A3 nota-se claramente a diferença de contraste entre a região da ZF e 

da ZTA. Na imagem A2 se observa a microestrutura refinada proveniente da 

alta taxa de resfriamento. 

 

 

  

 

Figura 4.35 – Imagens de SEM em BSE, análise de EDS e mapeamento 

composicional da secção transversal do Revest. A (liga Fe66Co7Nb4B23 %at.) 

processada por laser cladding. 

 

EDS %at. 

Fe 95,0 

Co 3,5 

Nb 1,5 

Análise de EDS na região central e 

superior da trilha (ZF) na imagem 

A3. 
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A Figura 4.36 mostra as imagens de SEM em modo BSE, o resultado da 

análise de EDS e o mapeamento composicional na secção transversal do 

Revest. B. O resultado para esse revestimento foi semelhante ao Revest. A 

pois a camada também estava homogênea e regular com presença de poros 

dispersos (B1), nítido contraste entre as regiões de ZF e ZTA (B3) e refinada 

microestrutura (B2). Para a região do Revest. B analisada por EDS não foi 

detectada a presença do elemento ítrio conferindo um valor composicional 

semelhante ao Revest. A. 

Ambas as microestruturas nos Revest. A e B são refinadas e diferentes 

entre si (imagens A2 e B2) justificando os diferentes valores medidos de 

microdureza Vickers (HV), essa diferenciação na microestrutura é devida à 

presença do elemento ítrio que tem como característica desestabilizar fases 

cristalinas concorrentes [37, 40]. 

A Figura 4.37 mostra as imagens de SEM em modo BSE e o resultado 

da análise de EDS na secção transversal do Revest. C. O resultado para esse 

revestimento foi semelhante ao Revest. A e B quanto à homogeneidade, 

regularidade, presença de poros e trinca (C1), nitidez entre as regiões ZF e 

ZTA (C2), microestrutura refinada (C3) e não detecção da presença do 

elemento ítrio. 

Devido ao parâmetro utilizado no processo de refusão, o feixe laser foi 

capaz de refundir apenas uma estreita camada do revestimento, não havendo 

energia suficiente para fundir todo o revestimento mais o substrato de aço. 

Nota-se claramente na imagem C2 que a ZF está subdividida devido ao 

processo de refusão que o Revest. C foi submetido.  

Os parâmetros e procedimentos adotados nesse processo não 

proporcionaram a formação da estrutura vítrea na camada mais externa do 

revestimento (ZF) contrariando os resultados reportados na literatura [70, 72, 

73], além disso, a refusão diminuiu os valores de microdureza do revestimento 

semelhantemente a um processo de revenimento ou de alívio de tensão. 
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Figura 4.36 - Imagens de SEM em BSE, análise de EDS e mapeamento 

composicional da secção transversal do Revest. B (liga Fe63Co7Nb4B23Y3 %at.) 

processada por laser cladding. 
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B3. 
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Figura 4.37 - Imagens de SEM em BSE e análise de EDS da secção 

transversal do Revest. C (liga Fe63Co7Nb4B23Y3 %at.) processada por laser 

cladding. 

  

A Figura 4.38 mostra as imagens de SEM em modo BSE e o resultado 

da análise de EDS na secção transversal do Revest. D. O resultado para esse 

revestimento foi semelhante aos anteriores com camada homogênea e regular 

com presença de poros dispersos e trincas (D1), clara diferença de contraste 

entre a ZF e a ZTA (D3) e com microestrutura refinada (D3 e D4). Esse 

revestimento é composto por duas camadas (D2) de revestimentos 

possibilitando a menor concentração relativa do elemento Fe e 

consequentemente a maior dos outros elementos na camada mais externa 

como demonstrado pelo resultado da análise de EDS. 

 

EDS %at. 

Fe 92,1 

Co 5,2 

Nb 2,6 

Y 0,1 

Análise de EDS na região central e 

superior da trilha (ZF) na imagem 

C3. 
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Figura 4.38 - Imagens de SEM em BSE e análise de EDS da secção 

transversal do Revest. D (liga Fe63Co7Nb4B23Y3 %at.) processada por laser 

cladding. 

 

Na imagem D4 nota-se a diferença na microestrutura entre as duas 

camadas de revestimentos sendo a 2ª camada a mais externa e a 1ª camada a 

mais inferior. O processo de adição da 2ª camada de revestimento com menor 

heat input não foi suficiente para formar a estrutura vítrea na camada mais 

externa do revestimento. 

No revestimento com duas camadas (Revest. D), o parâmetro laser utilizado 

para produzir a segunda camada é o mesmo da refusão, assim o feixe laser foi 

capaz de fundir a camada de pó depositada e incorporar uma estreita camada 

ZTA 

1ª camada 

1ª camada 

2ª camada 

EDS %at. EDS %at. EDS %at. EDS %at. 

Fe 88,8 Co 7,5 Nb 3,5 Y 0,2 

Análise de EDS na região central e superior da trilha (ZF) na imagem D4. 
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do revestimento existente na primeira camada. Assim, assegurando uma maior 

concentração do elemento Y na segunda camada adicionada de revestimento. 

Mesmo não sendo possível detectar e quantificar através dos padrões de 

XRD a presença de alguma fase composta pelo elemento Y (possivelmente 

Y2O3) nos revestimentos analisados, esse comportamento evidencia que o 

aumento da concentração do elemento Y no revestimento é fundamental para a 

redução do COF. 

A maior concentração relativa dos elementos Co e Nb juntamente com a 

microestrutura mais refinada entre todos os outros revestimentos analisados 

nesse trabalho justifica os maiores valores de microdureza Vickers medidos. 

Os valores da microdureza medidos no Revest. D são comparáveis aos 

maiores valores encontrados na literatura para ligas à base de Fe, como por 

exemplo os revestimentos por LVOF com a liga Fe-Mo-Cr-Co (980 HV) [89], os 

revestimentos a laser com a liga Fe-Cr-Mn-Si-Mo-C (1150 HV) [57] ou com a 

liga Fe-Cr-Mo-C-B (1400 HV) [85]. Os resultados para o Revest. D são 

equivalentes aos exibidos pelos cilindros vítreos estudados no tópico 4.1 

(Tabela 4.2) e pelos encontrados na literatura (Tabela 2.1), ambos produzidos 

em molde de cobre. 
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5 CONCLUSÕES 

5.1 Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas 

Utilizar as matérias-primas comerciais (ferroligas Fe-Nb e Fe-B) 

juntamente com elementos puros (Co e Y) foi viável para se produzir vidro 

metálico (BMG) nas ligas estudadas do sistema Fe-Co-Nb-B-Y em diferentes 

geometrias por processos de solidificação rápida. 

A maior concentração do elemento boro (B) favoreceu a liga 

Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.) na obtenção dos maiores valores do intervalo de 

líquido super-resfriado (ΔTx = 139 K) já registrados na literatura para ligas 

BMGs à base de Fe, aliado a uma alta temperatura de cristalização Tx = 988 K 

(715 °C) e o maior valor de microdureza (1245±15 HV) no estado vítreo e 

(1355±30 HV) no estado cristalino devido à maior fração de boretos de alta 

dureza. 

Uma menor fração do elemento boro (B) para 23 %at. foi eficaz para 

obter a maior tendência de formação vítrea (GFA) e o maior diâmetro crítico 

vítreo ( ∅𝑐 3,0 mm) conforme observado para as ligas Fe63Co7Nb4B23Y3 e 

Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) com diferentes teores de cobalto (Co) e razões Fe/Co. 

A maior fração do elemento Co (18 %at.) contribuiu para aumentar o 

intervalo de líquido super-resfriado (ΔTx), a temperatura de cristalização (Tx) e 

o refinamento da microestrutura cristalina (∅5,0 mm) na liga Fe52Co18Nb4B23Y3 

(%at.) em comparação com a liga de menor fração de Co (7 %at.). 

Os parâmetros ΔTx, Trg, γm e λn não foram suficientemente precisos para 

confirmar a tendência de formação da estrutura vítrea (GFA) para as ligas à 

base de Fe estudadas. Entretanto, houve boa concordância entre os valores de 

Trg com maiores GFA e maiores valores de diâmetro crítico vítreo (∅𝑐3,0 mm) 

para as ligas Fe63Co7Nb4B23Y3 e Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.) e os parâmetros γm e 

λn tiveram maior concordância com os valores de ΔTx = 139 K e maiores 

valores de microdureza Vickers da liga Fe60Co7Nb4B26Y3 (%at.). 

Os maiores valores obtidos de microdureza Vickers nas ligas estudadas 

foram encontradas nas amostras completamente cristalinas (∅5,0 mm) sendo 

1355±30 HV para Fe60Co7Nb4B26Y3, 1265±80 HV para Fe63Co7Nb4B23Y3 e 

1220±30 para Fe52Co18Nb4B23Y3 (%at.). 
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Para as ligas estudadas do sistema Fe-Co-Nb-B-Y foi observada uma 

tendência de a microestrutura vítrea limitar o valor da microdureza Vickers em 

1200 HV, aproximadamente.  

 

5.2 Fabricação de pós a partir da liga selecionada 

A adição do elemento ítrio foi eficaz em aumentar a tendência de 

formação da estrutura vítrea (GFA), inibir a formação de fases cristalinas 

concorrentes e estabilizar a região de líquido super-resfriado aumentando os 

valores de Tg e ΔTx, ineficaz ao diminuir o valor de Tl (K) e ao refinar a 

microestrutura cristalina da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

Os parâmetros utilizados no processo de atomização a gás não foram os 

mais adequados para se obter grande quantidade de fração vítrea nas ligas 

atomizadas, Fe66Co7Nb4B23 e Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

O processo de moagem de alta energia converteu mais de 60% das 

placas de splats formadas durante o processo de atomização a gás (> 10 cm) 

em pós com granulometria inferior a 45 µm em reduzido tempo de moagem 

(2,5 horas) demonstrando a efetividade do processo e dos parâmetros 

utilizados na redução significativa do tamanho das placas de splats. 

A moagem de alta energia das placas de splats demonstrou-se 

vantajosa em relação à moagem dos pós atomizados com granulometria 

intermediária, pois transformou o rejeito do processo de atomização em 

matéria-prima na forma de pó reprocessado possibilitando seu uso em outro 

processo e favorecendo o desenvolvimento tecnológico.  

O reprocessamento das placas de splats por moagem de alta energia 

contribuiu para o aumento de até 260% no valor em módulo da ΔHx em 

comparação ao valor inicial dessas placas de splats antes da moagem 

superando a indicação da porcentagem relativa da fração vítrea nos pós 

atomizados. 

 

5.3 Laser cladding 

A moagem de alta energia das placas de splats (> 10 cm) formadas 

durante o processo de atomização para sua utilização como matéria-prima no 
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processo de laser cladding se mostrou viável no aproveitamento de quase 100 

% do material atomizado colaborando com o desenvolvimento tecnológico. 

Os quatro (04) parâmetros (potência [W], velocidade de varredura do 

laser [mm/s], Ø do feixe laser [mm] e sobreposição [%]) selecionados para o 

processo de laser cladding foram eficazes possibilitando a produção de 

revestimentos coesos com ligação metalúrgica adequada para todos os 

revestimentos produzidos. Especificamente, o Revestimento B apresentou 

ausência de trincas e a menor incidência de poros. 

O recobrimento da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) apresentou menor valor 

médio da taxa específica de desgaste (2,20 x10-5 mm³/N.m) e maior valor 

médio do coeficiente de atrito (≈ 1,15) em comparação com a liga 

Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). Ambas as ligas estudadas nessa secção 

apresentaram baixas taxas específicas de desgaste sendo inferiores ao 

substrato de aço SAE 1020. 

O processo de refusão a laser (Revest. C) e o processo de adição da 2ª 

camada de revestimento (Revest. D) não alteraram significativamente a taxa 

específica de desgaste do Revest. B (10,9 x10-5 mm³/N.m). Por outro lado, o 

COF do Revest. B (≈ 0,5) aumentou para ≈ 0,7 após refusão a laser (Revest. 

C) e diminuiu para ≈ 0,35 com a adição de uma 2ª camada de revestimento 

(Revest. D). 

A formação de óxido de ítrio (Y2O3) pela adição do elemento ítrio (Y), 

possivelmente, foi um dos fatores que causou a diminuição da resistência ao 

desgaste dos recobrimentos da liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). 

Os revestimentos produzidos com a liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) 

apresentaram alto valor de microdureza Vickers de 765±160 HV para o 

Revest.B e após o processo de refusão a laser o valor médio de microdureza 

Vickers diminuiu para 710±90 HV (Revest. C). Entretanto, a adição de uma 2ª 

camada de revestimento foi fundamental para aumentar esse valor para 

1160±80 HV (Revest. D) e aumentar a concentração dos elementos Co e Nb 

(provavelmente do B também) nessa camada mais externa. 
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6 SUGESTÕES PARA FUTUROS TRABALHOS 

6.1 Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas 

• Realizar estudos sistemáticos avaliando a influência do Nb e do Y na 

tendência de formação da estrutura vítrea (glass forming ability - GFA) e 

na microdureza Vickers (HV) nas ligas estudadas do sistema Fe-Co-Nb-

B-Y. 

• Determinar o diâmetro crítico (∅𝑐) para as ligas estudadas do sistema 

Fe-Co-Nb-B-Y com maior exatidão e precisão produzindo cilindros em 

molde de cobre com variação gradual de diâmetro. 

• Para uma determinada aplicação, avaliar as ligas estudadas nesse 

trabalho quanto a resistência à corrosão por ensaios eletroquímicos em 

diferentes meios e a resistência ao desgaste pelo ensaio de pino sobre 

disco comparando os resultados com os materiais comercialmente 

utilizados. 

• Para as ligas dos sistemas Fe-Co-Nb-B-Y e processadas por molde de 

cobre, verificar a tendência de a microestrutura vítrea limitar o valor da 

microdureza Vickers em 1200 HV, aproximadamente, e avaliar a 

possibilidade de extrapolar essa tendência para outras ligas vítreas à 

base de Fe. 

 

6.2 Fabricação de pós a partir da liga selecionada 

• Avaliar a tendência de formação da estrutura vítrea e medir a 

microdureza das ligas Fe63Co7Nb4B26, Fe66Co7Nb4B23 e Fe55Co18Nb4B23 

(% at.) processadas nas mesmas condições descritas no tópico 3.1. 

• Otimizar os parâmetros utilizados durante o processo de atomização a 

gás favorecendo a formação da estrutura vítrea, pós mais finos e a 

menor quantidade de placas de splats. 

• Utilizar os pós atomizados e as placas de splats reprocessadas na 

aplicação de revestimentos através do processo de HVOF. 
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• Utilizar os pós atomizados e as placas de splats reprocessadas no 

processo de consolidação a quente para a janela de processamento 

dentro do intervalo de ΔTx. 

 

6.3 Laser cladding 

Aplicar e avaliar o desempenho das ligas Fe66Co7Nb4B23 e 

Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) como revestimento de: 

• Pentes para moenda 

• Dentes de escavadeira (tipo xadrez) 

  

Ou na produção de: 

• Pastilhas de usinagem 

• Facas industriais para corte de papel 

• Limas 

• Eletrodo para revestimento duro 
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APÊNDICE A 

Nessa secção consta a metodologia utilizada no estudo preliminar e os 

principais resultados obtidos que serviram como base para o desenvolvimento 

da secção “Laser cladding”. 

Os pós provenientes da moagem de alta energia das placas de splats e 

dos pós atomizados ambos de composição Fe66Co7Nb4B23 (%at.) foram 

previamente obtidos na secção “Fabricação de pós a partir da liga selecionada” 

e utilizados nesse estudo preliminar para compreender a influência dos 

parâmetros de potência e velocidade de varredura do laser em relação ao 

parâmetro de diluição no processamento de laser cladding.  

Nesse mesmo estudo foi determinada a espessura da camada de pó 

pré-depositada sobre o substrato e a granulometria de pó escolhida foi < 45 µm 

para maximizar o número de camada de pó pré-depositada em um dado 

volume.  

Foram utilizados como substrato uma chapa de aço SAE 1020 (90,0 x 

90,0 x 5,0 mm) e três (03) rebaixos paralelos de comprimento de 78,0 mm 

foram usinados com uma fresa de ∅25,0 mm conferindo o formato oblongo aos 

rebaixos, cada um deles com profundidade diferente (0,3, 0,5 e 1,0 mm). 

Foram selecionados quatro (04) potências do laser (P= 400, 800, 1200 e 1600 

W) e quatro (04) velocidades de varredura do laser (Vv= 25, 50, 100 e 150 

mm/s) abrangendo o amplo range no equipamento. 

Com os pós atomizados (Fe66Co7Nb4B23 %at.) foram produzidas trilhas 

individuais (25,0 x 1,0 mm) com as diferentes velocidades agrupando-as de 

acordo com a potência do laser utilizada, cada grupo distanciava-se 4,0 mm 

entre si e dentro de cada grupo as trilhas individuais distanciavam-se 1,0 mm.  

Esse procedimento foi repetido em cada rebaixo da chapa, em seguida, 

através do ensaio visual das trilhas individuais, foram selecionados três (03) 

condições para se produzir revestimentos testes (25,0 x 6,0 mm) cuja 

sobreposição entre as trilhas foi de 50%. Em outra chapa, foi preparado o 

mesmo conjunto de trilhas e pequenos revestimentos para os pós provenientes 

da moagem de alta energia das placas de splats de mesma composição, 

totalizando 96 trilhas individuais e 18 revestimentos testes. 
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A Figura A.1 mostra o desenho esquemático do corpo de prova utilizado 

nesse estudo preliminar com a vista superior juntamente com a vista da secção 

transversal destacando suas dimensões (A). Essa mesma figura (B) mostra 

parte do corpo de prova após o processo a laser de produção das trilhas 

individuais e dos pequenos revestimentos podendo observar quatro (04)  

conjuntos, um para cada potência utilizada, com quatro (04) trilhas individuais, 

uma para cada velocidade de varredura e os três (03) revestimentos testes.  

 

 

Figura A.1 - Desenho esquemático da vista superior e vista da secção 

transversal do substrato usinado e processado a laser (unidade: mm). A) Corpo 

de prova para o estudo preliminar das trilhas individuais e dos pequenos 

revestimentos. B) Corpo de prova com os quatros (04) grupos de trilhas 

individuais e três (03) revestimentos testes. 

 

As trilhas e os revestimentos foram formados pela fusão dos pós pré-

depositados sobre o substrato de 5,0 mm de espessura de aço SAE 1020 

através do feixe laser. O laser permaneceu estacionário e a mesa CNC que se 
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movia e consequentemente movia a amostra fixada a ela. O gás argônio foi 

utilizado, com fluxo de 7,1 L/min, como gás de proteção nesse processo para 

todas as condições experimentais. 

A superfície de trabalho (camada pré-depositada de pós ou 

revestimentos) foi posicionada a 8,0 mm abaixo do ponto focal do feixe laser 

resultando no diâmetro do feixe sobre essa superfície de 1,0 mm. Esse 

diâmetro foi adotado em todos os experimentos, trilhas individuais e 

revestimentos (sobreposição de 50% entre 02 trilhas justapostas). 

As trilhas individuais e os revestimentos foram produzidas através do 

laser contínuo de Yb:Fibra (λ = 1070 nm) com 2 kW de potência máxima da 

marca IPG photonics, modelo YLR-2000, acoplado a uma mesa de processo 

CNC (Comando numérico computadorizado) com 03 graus de liberdade (XYZ) 

pertencente ao Laboratório Multiusuário de Desenvolvimento e Aplicações 

Lasers e Óptica (DedALO), no Instituto de Estudos Avançados (IEAv-DCTA). 

A Figura A.2 mostra os valores do aporte térmico (heat input) utilizados 

durante o estudo preliminar e apresenta graficamente a distribuição do heat 

input para o processo de laser cladding em função da potência do laser e da 

velocidade de varredura. Os valores do heat input foram calculados de acordo 

com a equação 2.4 apresentada no tópico 2.3. 

As trilhas individuais formadas com os pós atomizados e com os pós 

provenientes da moagem de alta energia sobre o rebaixo de 1,0 mm foram 

analisadas por ensaio visual na superfície e por microscopia óptica (MO) nas 

secções transversais (imagens não apresentadas) e todas essas trilhas foram 

descartadas pois apresentaram perfil excessivamente irregular ao longo da 

secção longitudinal e apresentaram baixa ou nenhuma adesão ao substrato. 

Para ambos os pós as trilhas individuais sobre o rebaixo de 0,3 mm 

apresentaram ótimos resultados com perfil regular ao longo da secção 

longitudinal e ótima adesão ao substrato, exceto para a potência de 400 W com 

as velocidades de varredura de 150 e 100 mm/s cujas trilhas se desprendiam 

do substrato ao manuseá-lo ou por apresentarem suas trilhas intermitentes. O 

baixo heat input (Figura A.2) dessas condições explica a ausência de adesão e 

o comportamento intermitente das trilhas pois o aporte térmico (heat input) 
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dessas condições foram insuficientes para fundir a camada de pó pré-

depositada juntamente com o substrato. 
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Figura A.2 - Relação entre heat input e velocidade de varredura para cada 

potência utilizada durante o estudo preliminar nas trilhas individuais e nos 

pequenos revestimentos. 

 

Após análise por MO da secção transversal foi confirmada a boa adesão 

das trilhas individuais (rebaixo de 0,3 mm) que não se desprenderam do 

substrato, ainda por essa análise foi observada a presença de poros em quase 

todos parâmetros utilizados na produção dessas trilhas, por outro lado, foi 

observada ausência de trincas em quase todas as amostras (imagens não 

apresentadas). 

Resultados semelhantes foram alcançados pelas trilhas individuais sobre 

o rebaixo de 0,5 mm possibilitando a produção de revestimento mais espesso 

quando comparado aos produzidos sobre o rebaixo de 0,3 mm. Camadas mais 

espessas de revestimentos em uma única etapa favorece o desenvolvimento 

tecnológico por reduzir o tempo de processamento e por esse motivo o rebaixo 

de 0,5 mm foi selecionado. Abaixo serão apresentados alguns resultados 
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obtidos das trilhas individuais para os pós provenientes da atomização e 

moagem das placas de splats sobre o rebaixo de 0,5 mm em substrato de aço 

SAE 1020. 

As imagens de microscopia óptica das trilhas individuais para os pós 

atomizados são apresentadas na Figura A.3. Foi observado que a altura da 

trilha tende a diminuir e sua largura a aumentar com o aumento no valor do 

heat input demonstrando a variação da morfologia da trilha em função desse 

parâmetro. Esse valor aumenta progressivamente a partir do menor valor que 

permitiu produzir uma trilha individual com a mínima adesão ao substrato (5,3 

J/mm², imagem A1 até a imagem A6 como apresentado na Tabela A.1 

juntamente com os valores da potência e velocidade de varredura do laser. 

Na Figura A.3 foi observada a presença de poros em diversas trilhas, por 

exemplo em A3, e a presença de trincas nas trilhas como em A4 e A5. A 

microdureza Vickers (HV) das trilhas (zona fundida – ZF) foram medidas com o 

microdurômetro Shimadzu 2000 utilizando o indentador de diamante e 

aplicando a carga de 0,5 kgf durante 15 s. Pelo menos seis (06) medições 

foram realizadas em cada amostra para garantir a repetibilidade da medição, 

as médias dessas valores estão apresentadas na Tabela A.1. 

As imagens de microscopia óptica das trilhas individuais para os pós 

provenientes da moagem de alta energia são apresentadas na Figura A.4 

pôde-se observar o mesmo comportamento em relação à altura e largura da 

trilha quando o valor do heat input aumentou. O valor do heat input aumenta 

progressivamente a partir da imagem A1 até A6 como apresentado na Tabela 

A.2 juntamente com os valores da potência e velocidade de varredura do laser. 

Nessas trilhas também foram observadas a presença de poros em 

diversas trilhas, por exemplo em A1 e A3, e a presença de trincas como em A4 

e A5. A microdureza Vickers (HV) das trilhas (zona fundida – ZF) foi medida 

conforme já descrito e seus valores médios estão apresentados na Tabela A.2 

juntamente com os valores de diluição. Os valores de diluição foram calculados 

de acordo com a equação 2.3 apresentada do tópico 2.3. 
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Figura A.3 – Imagens de microscopia óptica (MO) das trilhas individuais 

produzidas com os pós atomizados de composição Fe66Co7Nb4B23 (%at.) pelo 

processo de laser cladding com diferentes parâmetros. A1) Fragmentação3 da 

trilha durante preparação da amostra (P=800 W e Vv=150 mm/s). A2) P=800 W 

e Vv=100 mm/s. A3) P=1200 W e Vv=100 mm/s. A4) P=800 W e Vv=50 mm/s. 

A5) P=800 W e Vv=25 mm/s. A6) P=1200 W e Vv=25 mm/s. 

  

Tabela A.1 – Parâmetros de potência e velocidade de varredura do laser, valor 

de microdureza Vickers e heat input para as trilhas apresentadas na Figura A.3. 

Figura A.3 
Potência 

[W] 
Veloc. Varredura 

[mm/s] 
Dureza 
[HV0,5] 

Heat Input1 
[J/mm²] 

A1 
800 

150 - 5,3 

A2 
100 

1480±70 8,0 

A3 1200 - 12,0 

A4 
800 

50 1220±60 16,0 

A5 
25 

1435±150 32,0 

A6 1200 - 48,0 
1 Valores de heat input inferiores a 5,3 J/mm² não obtiveram sucesso na produção de trilhas 

individuais. 

 
3 O equipamento utilizado para o corte transversal apresentou defeito no momento do 

corte da amostra resultando na fragmentação da trilha. 
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Os valores de diluição apresentaram um acelerado aumento até 37% 

com o aumento do heat input e posteriormente o valor da diluição diminuiu para 

aproximadamente 30% mesmo com a continuidade do aumento no valor do 

heat input, como observado na Tabela A.2. Esses resultados sugerem a 

existência de um valor limite para o heat input, assim o aumento da potência 

e/ou redução na velocidade de varredura do laser não resultaria 

necessariamente em maior diluição. 

    

 

 

Figura A.4 - Imagens de microscopia óptica (MO) das trilhas individuais 

produzidas com os pós provenientes da moagem das placas de splats de 

composição Fe66Co7Nb4B23 (%at.) pelo processo de laser cladding com 

diferentes parâmetros. A1) P=800 W e Vv=150 mm/s. A2) P=800 W e Vv=100 

mm/s. A3) P=1200 W e Vv=100 mm/s. A4) P=800 W e Vv=50 mm/s. A5) P=800 

W e Vv=25 mm/s. A6) P=1200 W e Vv=25 mm/s. 

 

Após o estudo preliminar com a liga sem Ítrio por microscopia óptica 

(MO) e SEM foram selecionados dois (02) parâmetros dentre eles. Para 

otimizar o parâmetro de diluição entre o substrato e o metal de adição (pós) a 

potência de 800 W e velocidade varredura de 25 mm/s com rebaixo de 0,5 mm 

foram selecionados. Também foi considerada para essa otimização a menor 
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potência e velocidade de varredura do laser como forma de economia de 

energia. 

 

Tabela A.2 - Parâmetros de potência e velocidade de varredura do laser, valor 

de microdureza Vickers, heat input e diluição para as trilhas apresentadas na 

Figura A.4 (placas de splats moídas). 

Figura A.4 
Potência 

[W] 

Veloc. 
Varredura 

[mm/s] 

Dureza 
[HV0,5] 

Heat Input1 
[J/mm²] 

Diluição 
[%] 

A1 
800 

150 1350±85 5,3 2,5 

A2 
100 

1160±25 8,0 27,5 

A3 1200 705±70 12,0 37,0 

A4 
800 

50 1250±55 16,0 37,5 

A5 
25 

980±150 32,0 30,0 

A6 1200 - 48,0 28,0 
1 Valores de heat input inferiores a 5,3 J/mm² não obtiveram sucesso na produção de trilhas 

individuais. 

 

Para maximizar a taxa de resfriamento (menor heat input para garantir a 

mínima adesão entre a trilha individual e o substrato) e aumentar a 

possibilidade de se obter um revestimento vítreo foram selecionados a potência 

de 800 W e velocidade varredura de 150 mm/s com rebaixo de 0,5 mm. Em 

ambas as condições foram levados em consideração a geometria da trilha, as 

trincas formadas, a existência de mordedura, boa adesão ao substrato, 

porosidade e os respingos nas trilhas individuais. 

De um modo geral, a presença de porosidade nas trilhas individuais 

analisadas sugere que a vazão utilizada do gás de proteção estava inadequada 

e as trincas presentes nessas trilhas indicam que o material não suportou as 

forças de contração envolvidas no processo de solidificação sob alta taxa de 

resfriamento durante o processo de laser cladding. A presença do defeito 

mordedura (depressão sob a forma de entalhe, no metal de base margeando a 

trilha) destacado com o círculo tracejado branco na imagem A4 da Figura A.3 

indica excesso de heat input durante o processamento a laser.   
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A Figura A.5 mostra as imagens de SEM no modo BSE em diferentes 

aumentos para os parâmetros selecionados. Pode-se observar a presença de 

poros em ambas as trilhas, entretanto trinca somente na imagem B1. A 

microestrutura formada em ambas as trilhas foi totalmente cristalina, assim a 

maior taxa de resfriamento imposta pelo menor heat input não foi suficiente 

para a formação da microestrutura vítrea. 

A Figura A.6 mostra a imagem de microscopia confocal da superfície do 

revestimento teste para o parâmetro selecionado de maior heat input (P=800W 

e Vv=25mm/s) com os pós provenientes da moagem de alta energia. Não foi 

observado trincas superficiais nesse revestimento. 

 

 

Figura A.5 – Imagens de SEM em BSE da secção transversal das trilhas 

individuais em diferentes aumentos produzidas com os pós provenientes da 

moagem de alta energia das placas de splats de composição Fe66Co7Nb4B23 

(%at.) pelo processo de laser cladding com diferentes parâmetros. A1) e A2) 

P=800 W e Vv=150 mm/s. B1) e B2) P=800 W e Vv=25 mm/s. 
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Figura A.6 - Imagem por microscopia confocal da superfície dos revestimento 

teste produzido por laser cladding com os pós provenientes da moagem das 

placas de splats sobre substrato de aço SAE 1020 com a potência de 800 W e 

velocidade de varredura do laser de 25 mm/s sob o rebaixo de 0,5 mm. 
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APÊNDICE B 

 

Nessa secção consta alguns resultados complementares que 

demonstram claramente a eficácia da adição do elemento ítrio (Y) em aumentar 

a tendência na formação da estrutura vítrea (GFA) na liga Fe63Co7Nb4B23Y3 

(%at.). 

A partir de uma pequena amostra separada durante o processo de 

atomização a gás da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) foi produzido um cilindro 

escalonado (∅ = 1,0, 3,0 e 5,0 x 12 mm) nas mesmas condições utilizadas na 

secção “Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas” bem como as 

análises e os ensaios apresentados nessa secção. 

A Figura B.1 mostra a imagem de SEM no modo BSE da secção 

transversal da amostra cilíndrica de diâmetro igual a 1,0 mm processada em 

molde de cobre de composição Fe66Co7Nb4B23 (%at.). Essa figura permite 

observar que sua microestrutura está totalmente cristalina contrastando com a 

microestrutura totalmente vítrea observada no cilindro de mesmo diâmetro de 

composição Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.). A adição do elemento ítrio foi eficaz no 

aumento da GFA permitindo obter microestrutura totalmente vítrea na amostra 

cilíndrica de 3,0 mm de diâmetro como apresentado na secção 

“Desenvolvimento e seleção de ligas ferrosas vítreas”, Figura 4.4a. 

Na Tabela B.1 são apresentados os valores de microdureza Vickers para 

as amostras cilíndricas da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) processadas em molde de 

cobre. Os valores de microdureza Víckeres foram inferiores quando 

comparados aos valores medidos na liga Fe63Co7Nb4B23Y3 (%at.) conforme 

mostrado na Tabela 4.2. 

Esses resultados comprovam a influência da adição do elemento ítrio em 

alterar a microestrutura do material e consequentemente a propriedade de 

microdureza.   
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Figura B.1 - Imagem de SEM em BSE da secção transversal da amostra 

cilíndrica da liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) processada em molde de cobre com 

∅1,0 mm. 

 

Tabela B.1 – Valores de microdureza Vickers para as amostras cilíndricas da 

liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) processada em molde de cobre. 

Composição (%at.) Amostra HV0,5 

Fe66Co7Nb4B23 

1,0 mm 1010±20 

3,0 mm 990±35 

5,0 mm 810±50 

Bulk 580±70 

 

 

 



139 

 

APÊNDICE C 

 

Um estudo preliminar de corrosão foi feito sobre os revestimentos 

produzidos por laser cladding para avaliar a influência da adição do elemento 

ítrio e para avaliar a adição da segunda camada de revestimento quanto a 

resistência à corrosão. 

As superfícies dos revestimentos foram preparadas pelo processo de 

retifica plana tangencial (marca Clark Machine e modelo SG2050 AHR) para 

eliminar a influência da diferença da rugosidade superficial sobre o resultado de 

corrosão. 

As condições escolhidas para os ensaios foram o sistema de três (03) 

eletrodos utilizando o equipamento Gamry Intruments modelo Reference 600+ 

com o eletrodo de referência de Ag/AgCl juntamente com o eletrodo de malha 

de platina em solução salina de concentração igual a água do mar a 30°C. 

Os revestimentos analisados com as composições químicas e 

parâmetros utilizados durante o processamento de laser cladding são 

apresentados na Tabela C.1. As curvas de polarização potenciodinâmica para 

esses revestimentos estão na Figura C.1 demonstrando que apenas a adição 

do elemento ítrio não foi suficiente para melhorar de resistência à corrosão da 

liga Fe66Co7Nb4B23 (%at.) e que a adição da segunda camada de revestimento 

causou uma ligeira melhora nessa propriedade, na condição ensaiada. 

Ao comparar as curvas de polarização do Revest. A e B nota-se que 

elas estão praticamente sobrepostas indicando que não houve alteração na 

propriedade de resistência à corrosão com a adição do elemento ítrio. 

Entretanto, com a adição da segunda camada de revestimento se observa uma 

pequena melhora nessa propriedade pois a curva de polarização do Revest. D 

está posicionada mais à direita das outras curvas . 
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Tabela C.1 - As ligas e os parâmetros utilizados durante o processamento de 

laser cladding. 
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Figura C.1 - Curvas de polarização potenciodinâmica em solução salina (água 

do mar) a 30°C dos revestimentos produzidos por laser cladding. 

  


