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RESUMO

Ligas do sistema Ni-Cr-Al-C foram sintetizadas por moagem de alta energia,
como proposta de uma rota alternativa de processamento, visando um melhor
controle da microestrutura no que concerne a uma distribuigdo mais homogénea
tanto dos precipitados de NizAl quanto dos carbetos de cromo dispersos, fases
caracteristicas das ligas NiCrAIC. Foram escolhidas 15 composi¢cdes compreendidas
dentro de uma faixa presente na literatura, com variacdes de carbono entre 0,5
e,1,5%, de cromo entre 7,5 e 11%, e aluminio da mesma forma que o cromo. Os
produtos de moagem foram compactados e sinterizados a 1200°C por um periodo
de 2h, e os resultados das andlises de difracdo de raios x, microscopia Otica e
eletrdnica, analise por dispersao de raios x e dureza realizadas foram comparados
com algumas ligas fundidas presentes na literatura. As ligas NiCrAIC estudadas
apresentaram precipitados nanométricos de NizAl (fase y'), que proporcionaram uma
dureza comparavel a das ligas produzidas por fusdo seguidas de tratamento térmico,
apesar de exibirem uma porosidade significativa. Do mesmo modo os carbetos de
cromo mostraram-se finamente dispersos na matriz, e homogeneamente
distribuidos.

Palavras-chave: Ligas NiCrAIC. Moagem de Alta Energia. Fase y'. Carbetos de

Cromo.



ABSTRACT

The alloys of Ni-Cr-Al-C system were synthesized by mechanical alloying, as a
proposal of an alternative processing route, in order to improve the microstructure
control regarding to a more homogeneous distribution of both NizAl precipitates and
dispersed chromium carbides, characteristics phases of NICrAIC alloys. It were
chosen 15 compositions, comprised within a range present in the literature, with
carbon content variations between 0,5 to 1,5%wt, chromium between 7,5 to 11%wt,
and aluminum in the same way as chromium. The milling products were compressed
and sintered at 1200°C for a period of 2 hours, and the results of the analysis by X-
ray diffraction, optical microscopy, scaning electron microscopy (SEM), energy
dispersion analysis (EDS) and hardness were compared with some foundry products
presents in the literature. The NICrAIC alloys studied at this work presented
nanometric NisAl (y' phase) precipitates, which provided a hardness that is
comparable to that of alloys made by casting followed by heat treating, in spite of
exhibit a significant porosity. At the same way, the chromium carbides showed finely
dispersed in the matrix, and homogeneously distributed.

Keywords: NiCrAIC Alloys. Mechanical Alloying. ¥’ Phase. Chromium Carbides.
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1. INTRODUCAO

As ligas do sistema NICrAIC tém sido propostas como uma alternativa
econbmica para as ligas de cobalto da familia Stellites™, utilizadas em aplicacfes a
altas temperaturas. Estas ligas sdo constituidas por uma matriz intermetalica
ordenada, composta basicamente pelo composto NisAl, mais conhecida como y’, na
gual sao dispersos carbetos duros de cromo [1,2]. A fase y’ possui uma estrutura
cristalina do tipo L1,, que é derivada da estrutura CFC (cubica de faces centradas),
como serd mostrado mais adiante na Figura 2. 6. Essa fase possui uma elevada
resisténcia a oxidacdo e resisténcia mecanica em altas temperaturas, sendo o Ni3Al
o principal constituinte de reforco das superligas a base de niquel [3]. Além disso, 0
intermetalico NisAl exibe um comportamento incomum, tendo um incremento na
tensdo de escoamento com o aumento da temperatura [3,4-10]. A adicdo de cromo,
além de proporcionar resisténcia a oxidacao, corroséo, e carburacdo, pode aumentar
a resisténcia a abrasao, devido a formacéao de carbetos [1].

A maioria dos estudos referentes a sintese de ligas NiCrAIC concentra-se em
sua obtencédo por fuséo. Isto se deve, sobretudo, a sua composicéo ser proxima do
eutético, o que proporciona boa fluidez e pequeno intervalo de solidificacao [4].

A moagem de alta energia (Mechanical Alloying - MA), € uma técnica de
processamento no estado solido e, portanto, fora do equilibrio, envolvendo a
repetitiva soldagem, fratura e re-soldagem de particulas em um moinho de bolas de
alta energia, propiciando, deste modo, elevado controle sobre a morfologia das fases
e distribuicdo dos microconstituintes de materiais metalicos [11,12]. No presente
trabalho é objetivada a formacdo do composto NisAl (matriz y’) durante o processo
de moagem e, posteriormente, a formacdo de carbetos de cromo durante a
sinterizacdo do material processado. Estudos relacionados com a moagem somente
de p6s metalicos de cromo e carbono indicam a formacéo de carbetos para tempos
de moagem superiores a 24h, seguidas de tratamento térmico de recozimento, e em
determinadas composicdes [13,14]. Ja no trabalho de Gomari et al. [15], 0 tempo de
moagem de poOs elementares de cromo e carbono necessarios a formacao de
carbetos foi de 12h, utilizando moinho planetario. Aparentemente nao existem ainda

estudos da formacgéao de carbetos durante a moagem das ligas NiCrAIC.



13

Durante a sinterizacdo, atomos de carbono e cromo s&do associados,
tendendo a ser uniformemente e finamente dispersos na matriz supersaturada y’
pelas condicdes de mistura e cinética proporcionadas pela moagem, propiciando
assim um aumento nas propriedades de resisténcia mecanica e dureza da liga
obtida.

No presente trabalho, sdo obtidas e caracterizadas ligas do sistema Ni-Cr-Al-
C através de moagem de alta energia processadas em varias composicoes,
compreendidas dentro de uma faixa contida previamente na literatura [2], de modo a
verificar o efeito desta técnica nas mesmas, comparando-se com as ligas fundidas.

Objetiva-se por este processo uma distribuicdo fina e homogénea da fase y’,
bem como dos carbetos de cromo, de modo a aumentar a resisténcia mecanica da
liga, no que diz respeito ao aumento da tensdo de escoamento, dureza e resisténcia
a abrasao, sendo que apenas a caracterizacdo da dureza é efetuada.

Convém ressaltar que estre trabalho possui carater exploratoério, sendo feitas
varias composigdes, no intuito de se fazer um apanhado geral sobre os efeitos da

moagem nas ligas NiCrAIC.
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2. REVISAO DA LITERATURA

2.1 Moagem de alta energia (MAE)

Nas dultimas décadas observa-se uma grande demanda por
materiais que possuam propriedades para aplicacbes em altas
temperaturas superiores aos materiais convencionais, levando ao
desenvolvimento de materiais avancados. Esta classe de materiais é
desenvolvida de modo a ter sua estrutura e processamento
sistematicamente controlados, com o objetivo de se alcancar o conjunto
de propriedades desejadas para determinadas aplicacbes [13].

E fato que o modo mais eficaz de se controlar a estrutura e composi¢do dos
materiais é o processamento em condicfes fora do equilibrio. Apesar de existirem
outras técnicas para se processar materiais em tais condi¢des (solidificacéo rapida,
processamento por plasma, deposicdo de vapor, etc), a moagem de alta energia &
capaz de processar materiais em uma posicdo mais distante do equilibrio que outras
técnicas [13], mostrando-se uma arma poderosa na fabricagdo de materiais
avancados, com microestuturas controladas e extremamente finas. A utilizacédo
desta técnica para a producao de tais materiais é relatada no trabalho de Schwarz e
Koch [16], onde se evidencia essa propriedade de interesse da MAE de ser capaz
de processar materiais fora das condi¢cbes de equilibrio.

Na moagem de alta energia ocorre a reacdo no estado solido entre as
superficies dos pds que estdo sendo moidos [17], podendo-se utilizar misturas de
pos com diferentes temperaturas de fusédo [18]. Isto permite que se possa produzir
ligas que dificilmente poderiam ser fabricadas por fundicdo convencional e outras
técnicas [12,17].

O processo de moagem € conduzido através da repetida soldagem e fratura
das particulas [12,18], até que a composicdo final dos pds tenha a porcentagem
aproximada de constituintes respectivos a carga inicial [19].

A moagem de alta energia possibilita a obtencdo de produtos com alto potencial
para serem utilizados em aplicacbes em altas temperaturas. Além disso, pode-se
produzir de maneira satisfatéria materiais endurecidos por dispersdo de Oxidos,

compositos, materiais amorfos, ligas nanocristalinas, compostos intermetalicos,
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materiais fora do equilibrio e ceramicas [18]. A moagem de alta energia é utilizada
para a producdo de ligas com dispersédo de particulas de segunda fase, materiais
com tamanho de grdo nanométrico, além de induzir reacdes no estado sélido a
baixas temperaturas, e possibilitar a formacdo de ligas com elementos que
normalmente seriam dificeis de se misturar [12].

Um recente estudo [20] mostrou também, que nanocristais de Bi,Te,7Seo s
preparados por moagem de alta energia tiveram suas propriedades termoelétricas

aumentadas.

2.1.1 O processo de moagem

Como mencionado anteriormente, a principal caracteristica da moagem de
alta energia € a repetida soldagem, fratura e re-soldagem das particulas do po,
[13,17-19] causadas pelo impacto das bolas de moagem dentro do jarro. Tal impacto
gera deformacdo plastica das particulas, o que ocasiona encruamento, e
posteriormente a fratura. ApOs este processo, novas superficies sdo formadas, e
estas, por sua vez, permitem que as particulas sejam soldadas umas as outras,
considerando-se o fato de que as particulas no inicio da moagem ainda sao
relativamente ducteis [13]. E importante ressaltar que geralmente no p6 a ser moido,
€ colocado pelo menos um componente ddctil, que envolvera os outros ingredientes,
servindo como um ligante [21]. Neste processo de soldagem, as particulas
aumentam em tamanho, e neste estagio inicial da moagem, possuem estrutura
laminada, e sendo constituida de camadas, que variam bastante em composicao
[17,22]. Com uma subsequente deformacao, continuara ocorrendo a fratura, e a
diminuicdo de tamanho de particula, sendo que neste estagio os eventos de fratura
predominam sobre os de soldagem [13].

Posteriormente, a estrutura continua sendo refinada sem diminuir o tamanho
das particulas, até atingir um estado de equilibrio entre soldagem e fratura, apés
varias horas de moagem. Devido a este equilibrio, neste estagio da moagem a

distribuicdo de tamanho de particulas é estreita, como mostra a Figura 2. 1.
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Figura 2. 1 - Distribuicdo estreita de particulas causada pela tendéncia de particulas pequenas
soldarem-se umas as outras, e particulas grandes fraturarem sob condi¢des de estado constante de
equilibrio

Tamanho de particula (um)

L2 ;

D 5 7 T

Tempo de moagem (h)
Fonte: SURYANARAYANA, C. [13].

As particulas distribuidas desta maneira, possuem cada uma todos o0s
constituintes iniciais, e na propor¢cédo aproximada a da em que foram misturados. Na
Figura 2. 2 [21] tém-se um esquema de demonstracdo de mudanca da morfologia

das particulas durante a moagem.

Figura 2. 2 - -Evolucéo da microestrutura durante a moagem de alta energia

Elemento A

Elemento B P6 laminado P¢ ligado

Fonte: LU, L. [21)]

E importante ressaltar que no estagio final da moagem, ja ocorre uma
grande acumulacdo de energia devido a deformacao, levando a uma saturacdo da
dureza. Devido a introducdo de deformacédo, possuem ainda um grande numero de
defeitos, como discordancias, lacunas, defeitos de empilhamento, e ainda, por
apresentar tamanhos pequenos de cristalitos e grande niumero de contornos de grao

[13]. A presenca de tais defeitos, juntamente com 0 aumento da &area superficial das
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particulas, aumenta a reatividade quimica durante a moagem [13,22], pois as
reacBes que podem ocorrer sdo influenciadas tanto pelo contato entre as superficies
das particulas quanto por difuséo [23]. Estes fatos possibilitam a formacgéo de outras
fases no material, mesmo em temperaturas mais baixas. Além disso, ocorre um
aumento significativo de temperatura durante a moagem, devido ao impacto das
bolas, o que também pode aumentar a ocorréncia de reacdes e transformacdes de
fase [22].

2.1.2 Agentes de controle de processo

Os agentes de controle de processo sdo introduzidos no po,
geralmente antes da moagem para se reduzir o processo de soldagem
a frio, que ocorre entre as particulas. Podem ser liquidos, solidos ou
gases. Eles agem na superficie das particulas, ativando-as, de modo a
serem a adsorvidos por elas, evitando assim a aglomeracdo das
mesmas.

Estes compostos podem ser adicionados ao p6é em quantidades que variam
entre 1 a 5% em peso, sendo que 0s principais agentes de controle de processo
utilizados sdo o acido estearico, hexano, metanol e etanol [13]. Um estudo da
producdo de uma liga de titanio para aplicacdo biomédica [24] indicou que a
guantidade de acido estearico adicionado como agente de controle de processo para
proporcionar um balanco eficaz entre soldagem e fratura é de 1% em peso para
aquele sistema.

Inevitavelmente, os agentes de controle de processo, ou parte deles, sao
incorporados ao pd durante a moagem, e como eles geralmente contém carbono,
hidrogénio e oxigénio, acabam por introduzir estes elementos no material [18]. Nem
sempre esta contaminacao é indesejavel, como € o caso dos hidrocarbonetos e dos
carboidratos, que introduzem carbono e/ou oxigénio formando carbetos e 6xidos que
sdo finamente dispersos na matriz, podendo contribuir para o aumento de

resisténcia e dureza [13].
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2.1.3 Tipos de moinhos

Existem varios tipos de moinhos de alta energia, que variam principalmente
na quantidade de energia que € transferida ao material. Na sequéncia, seréo
mostrados alguns exemplos de moinhos mais comumente utilizados e suas

caracteristicas.

2.1.3.1 Moinho Atrittor

Este tipo de moinho consiste em um jarro semi-preenchido com bolas de aco,
gue possui um eixo central, com varios bracos propulsores que rotacionam em alta
velocidade, colidindo com as bolas e com o poé. Este tipo de colisdo é de alta
energia, fazendo com que a moagem ocorra, reduzindo o tamanho do po através do
atrito entre as partes do conjunto [13,17-18]. O esquema de funcionamento de um
moinho deste tipo € mostrado na Figura 2. 3 [13].

Figura 2. 3 - Esquema de funcionamento de um moinho Atrittor

Vedacéo
do gés

Esferas
de ago

Moinho de Propulsor de
Bolas rotagéo

Fonte: SURYANARAYANA, C.[13].

Inicialmente, a capacidade de carga de um moinho Atrittor variava de 0,5 a

40kg por moagem, com 0 eixo rotacionando os propulsores a uma velocidade em
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torno de 250 rpm [13]. Atualmente, os moinhos Atrittor mais modernos podem moer
também pequenas quantidades de pd (como 10g), e os propulsores rotacionam a
velocidades de 300 até 3000 rpm [25]. Adicionalmente, o Atrittor possui um sistema
de resfriamento utilizando agua corrente na camada externa do jarro, que controla a
temperatura de moagem. A contaminacao do p6 com o oxigénio é minimizada com a
utilizacdo de um sistema de evacuacdo do ar presente no jarro, e posterior

preenchimento com um fluxo continuo de gés argdnio [17].

2.1.3.2 Moinho Planetéario

O moinho planetario € um dos mais frequentemente utilizados em pesquisas
em nivel de laboratorio, e tem uma capacidade de algumas centenas de gramas a
cada moagem [13,17-18]. Este moinho consiste em um suporte em forma de disco,
gue gira em torno do seu proprio eixo, e onde estéo localizados os jarros, contendo
as bolas de moagem e o material a ser moido. Os jarros, por sua vez, giram em
sentido contrario, de maneira que este conjunto produz uma for¢a centrifuga, que
age nas bolas de moagem e no p6 [18]. Um moinho planetario tipico € mostrado na
Figura 2. 4 (a), e na Figura 2. 4 (b) € exposto um esquema que mostra 0 movimento

gue ocorre dentro dos jarros.
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Figura 2. 4 - (a) Moinho planetéario Fritsch Pulverissette P5;(b)Vista esquematica do movimento das
bolas e do p6 dentro do jarro

Secéo horizontal L4

Movimento do
disco de suporte

Forca
centrifuga

Movimento das bolas de moagem

(b)

Fonte: SURYANARAYANA, C.[13].

A forca centrifuga que é produzida no movimento faz com que as bolas e o
po6 sejam forcadas contra a parede oposta do jarro, causando um forte impacto, que
juntamente com a friccdo entre as bolas e o pd, sera responsavel pela moagem [18].

Convém lembrar ainda que em relacdo ao moinho Spex, o Planetario era
considerado de menor energia, tendo em vista que no Spex a freqiéncia de impacto
€ muito maior [13]. Porém os moinhos planetarios mais modernos podem processar
materiais com aceleracfes que superam a da gravidade da Terra em mais de 95
vezes, transferindo energia com eficiéncia em torno de 150% maior que 0s moinhos

planetarios comuns [26].



21

2.1.3.3 Moinho Spex

Os moinhos do tipo Spex geralmente possuem apenas um jarro, onde sao
colocadas as bolas e o material a ser moido. Este jarro é preso a uma bracadeira,
gque o agita em trés dire¢cdes perpendiculares entre si, formando a trajetéria
aproximada de um 8, a uma velocidade em torno de 1200 rpm [13,18]. Este moinho
geralmente é utilizado em pesquisas de laboratério e possui uma capacidade de

moagem em torno de 10 a 20g por vez [13]. Na Figura 2. 5 [13], € mostrado um

moinho Spex tipico, juntamente com seu jarro de moagem e as esferas moedoras.

Figura 2. 5 - (a) Moinho Spex 8000 mixer/Mill; (b)Jarro de carbeto de tungsténio, juntamente com as
bolas de moagem

(b)
Fonte: SURYANARAYANA, C.[13].

2.2 Superligas

As superligas tém sido desenvolvidas para aplicacdo em altas temperaturas
[27], geralmente em torno de 540°C ou acima [28,29]. Essas ligas possuem

caracteristicas que lhe conferem a habilidade de conservar suas propriedades e sua
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estabilidade estrutural em altas temperaturas, e sob condi¢cbes de tensdo elevada
[30]. Em termos de sua constituicdo, as superligas geralmente sdo baseadas em
niquel, cobalto, titAnio, nidbio e/ou ferro [27-30]. Além disso, as pesquisas feitas
durante décadas, tém desenvolvido processos que permitem um melhor controle
microestrutural [27], conferindo consequentemente um desempenho otimizado com
relacdo as severas condicdes a que essas ligas sdo submetidas (resisténcia a
fluéncia, resisténcia a abrasdo em altas temperaturas, limite de escoamento, dureza
a quente, corrosdo a quente e oxidacao).

Como dito anteriormente, as superligas séo utilizadas para aplicagbes em
altas temperaturas. Isso inclui aeronaves, equipamentos para industria quimica e
petroquimica [28], partes de fornos e equipamentos de tratamento térmico,
componentes de usinas de energia nuclear e de combustivel fossil [29], entre outros.
Além disso, segundo Silva [30], em torno de 90% das superligas produzidas nos
E.U.A., sdo utilizadas em turbinas, quer sejam em aeronaves, ou em usinas de
energia.

Os tipos de superligas mais produzidos sdo os que tém como componente

principal o niquel [27], sendo estas descritas no item a seguir.

2.2.1 Superligas a base de Niquel

As ligas a base de niquel sdo as mais amplamente utilizadas em aplicacfes
em altas temperaturas, e talvez as mais importantes das superligas, constituindo
cerca de 50% em peso dos motores de aeronaves avancadas.

Nestas ligas, a matriz de niquel, com estrutura cubica de faces centradas
(CFC), possui uma grande estabilidade, podendo ser endurecida de varias formas
[29]. No entanto, a classe de maior interesse é o das ligas que sédo endurecidas por
precipitacdo de compostos intermetalicos na matriz [28]. A adicdo de cromo é
praticada no intuito de aumentar a resisténcia a corrosdo e/ou oxidacao [30,31],
além de ser um formador de carbetos, que auxiliam no aumento da dureza.

Em ligas com adicdo de aluminio ou titanio, ocorre a precipitacdo da fase
ordenada y, que no caso da adicdo de aluminio, € o composto NisAl. Esta fase

possui uma estrutura do tipo L1, derivada da estrutura CFC, e que possui
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ordenacdo de longo alcance (estrutura ordenada). Uma estrutura deste tipo é

mostrada na Figura 2. 6.

Figura 2. 6 - Estrutura do tipoL1,, tipica do NisAl. Os circulos totalmente preenchidos representam
atomos de niquel, nos centros das faces, os circulos abertos representam atomos de aluminio, e os
achurados e pontilhados representam os atomos escondidos de aluminio e niquel, respectivamente

Fonte: DONACHIE, M. J. [28].

O NizAl apresenta um comportamento anémalo, em que sua tensao de
escoamento aumenta com o aumento da temperatura [3,6-10,30], devido a uma
diminuicdo da mobilidade das discordancias e dos processos de difusdo, causada
pela ordenacéo de longo alcance caracteristica do NizAl [3]. Isto leva ao fato de que
esta seja a principal fase utillizada para aumento de resisténcia em altas
temperaturas [3,28]. Este aumento de resisténcia ocorre através de precipitados
finos e ordenados de NisAl [31], sendo estes coerentes com a matriz y [27-29], e
incorporados entre 0s canais estreitos da mesma, o que dificulta 0 movimento das
discordancias, aumentando as propriedades de resisténcia, principalmente em
temperaturas elevadas [32]. Estes precipitados devem ocorrer em uma fracdo de
volume alta, geralmente acima de 70%, para que tenham uma efetividade
satisfatoria no aumento de resisténcia [31].

E fato que a fracdo de volume da fase y’ influi no aumento da resisténcia. As
ligas que possuem tal fase apresentam um aumento significante na tensdo de
escoamento, quando sao expostas a um intervalo de temperatura entre 196 e 800°C
[29]. Como mostra a Figura 2. 7, este aumento na resisténcia € altamente

dependente da quantidade da fase y’.
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Figura 2. 7 - Relacdo entre porcentagem de volume de y e resisténcia a fluéncia para superligas a
base de niquel
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Fonte: DAVIS, J. R.[29].

Como se pode perceber, a resisténcia a fluéncia aumenta com o aumento do
volume de y dentro da faixa investigada. Este aumento de resisténcia ocorrido na
faixa de temperaturas ja mencionada anteriormente também é altamente
dependente da quantidade de solutos, assim como também o pico de resisténcia
pode ser deslocado pela adicdo de elementos de liga, tais como nidbio, titanio e
cromo [29].

Adicionalmente, outros constituintes importantes em superligas a base de
niguel sdo os carbetos. Quando estes sdo formados nos contornos de grédo em
morfologia adequada, eles o reforcam, evitando seu deslizamento, e promovendo
relaxamento de tensfes. Na ocorréncia de carbetos finos dispersos na matriz, o que
acontece é um aumento na resisténcia, principalmente na dureza e resisténcia a
abrasdo. Além disso, os carbetos podem se associar a elementos que provocam a

instabilidade de fase durante operacdes de servico [28].
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2.3 Obtencédo de aluminetos de niquel por moagem de alta energia

Como mencionado anteriormente, na técnica de moagem de alta energia, o
processamento ocorre em condicdes fora do equilibrio, 0 que muda bastante as
propriedades do material, através da formacao de microestruturas dispersas e com
composicao mais homogénea [33].

No caso da moagem dos aluminetos de niquel, a reacdo no estado solido
entre o niquel e o aluminio, ocorre através de interdifusdo, quando as camadas
individuais das particulas do p6 vao diminuindo em espessura, e a temperatura €
aumentada. Ocorrendo o0 aquecimento das particulas e, consequentemente, o
surgimento de novas superficies formadas através da deformacdo aplicada na
moagem, aumenta-se o coeficiente de difusdo, o que facilita a reacdo. Outra
contribuicdo para a ocorréncia da ligacdo entre o niquel e o aluminio também se
deve ao grande numero de defeitos introduzidos durante a moagem, indicando que a
mobilidade atdmica ndo tem origem apenas no aumento de temperatura [34].

Em varios trabalhos realizados anteriormente [33,35-40], foi possivel a
obtencao de aluminetos de niquel através da moagem de alta energia com nivel
adequado de satisfacdo, destacando-se os trabalhos de Abbasi et al [41], Youjun et
al. [42] e Enayati et al. [43], em que po6s de NizAl nanocristalinos foram produzidos

através de moagem de alta energia, utilizando moinho planetario.

2.4 Ligas NiCrAIC

NiCrAIC é uma familia de ligas que possuem alta resisténcia ao desgaste e a
altas temperaturas, sendo sugeridas como substitutas para as ligas de acos
refratarios, ferros fundidos brancos de alto cromo, e ligas a base de cobalto da
familia Stellite™, no que se refere ao desgaste em altas temperaturas [5,44].

Estas ligas t&ém sua microestrutura predominantemente formada pela fase y,
ou seja, ttm como base o composto intermetalico NisAl. Nesta fase, sdo dispersos
carbetos duros de cromo, que ajudam a aumentar a resisténcia ao desgaste
[1,2,5,44]. Como mencionado anteriormente, o composto NizAl possui a vantagem
de ter sua tensdo de escoamento aumentada em altas temperaturas [3,4,5,30,44], o

gue o torna um excelente constituinte de aumento de resisténcia em tais condicdes.
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Usualmente, para se aumentar a ductilidade dos contornos de grao que separam as
fases y e y, é utilizada a dopagem com 0,06% em peso de boro [5].

As ligas NiCrAIC tém sido estudadas a partir da sua obtencao por fundicéo,
principalmente por causa de sua composicao ser proxima do eutético, o que
proporciona boa fluidez e pequeno intervalo de solidificag&o. Farina et. al. [1] em seu
trabalho de obtencéo de ligas NiCrAIC por fundicdo, encontrou as fases pretendidas
para esta liga, através de analises de difracdo de raios x e por EDS. Ja Silva et. al.
[45], apds tratamentos de solubilizacdo e envelhecimento, encontrou resultados
coerentes em relacdo ao comportamento esperado das ligas NiCrAIC, no que se
refere ao aumento ou pelo menos a manutengcdo da sua resisténcia mecanica em
altas temperaturas.

As composic¢des das ligas NiCrAIC estudadas no presente trabalho estdo
dentro de uma faixa presente no trabalho de Goldenstein et al. [2], onde s&o
escolhidas trés composi¢cdes, como se segue: liga C3 (9%Al, 0,45%C, 7,9%Cr,
82,65%Ni), liga C4 (8,9%Al, 0,95%C, 9,6%Cr, 80,55%Ni) e liga C5 (8,5%Al, 1,28%C,
8,0%Cr, 82,22%Ni) . Os resultados apresentados para essas ligas indicam que elas
apresentam uma estrutura composta de y + ¥’ + carbetos de cromo, fases desejadas
para as ligas NiCrAIC. A liga C3 apresentou carbetos do tipo Cr;C3, enquanto que a
liga C4 do tipo CrsC; e a liga C5 do tipo Cr3C,, todas apresentando apenas um tipo

de carbeto predominante.
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3. MATERIAIS E METODOS

3.1Matéria-prima

Neste trabalho, foram utilizados pds elementares de niquel, cromo
(98%),aluminio (99,5%) e grafite de alta pureza. Os pés foram devidamente pesados
e misturados nas propor¢cdes mostradas na Tabela 3.1, onde estabeleceu-se uma
faixa de teores dos elementos que possibilita a visualizagdo da influéncia da
variacao destes elementos na liga. As ligas NiCrAIC foram divididas em trés séries.
Como nessas ligas é importante a formacéo de carbetos, variou-se a quantidade de
carbono em 5 valores diferentes (de 0,5 a 1,5%) , para se ter uma melhor idéia da
influéncia da quantidade deste elemento. Na primeira série, alterna-se entre o
minimo e 0 maximo dos teores de aluminio e cromo (7,5 e 11%) para cada variacédo
de carbono. Na segunda série, faz-se o inverso (11 e 7,5%) para aluminio e cromo,
respectivamente. Objetivando-se uma melhor analise da influéncia do carbono, na
terceira série iguala-se os teores de aluminio e cromo, e seguem-se as mesmas
variacfes de carbono anteriores. Esta faixa de teores dos elementos fica dentro da
faixa utilizada por Goldenstein et al. [2], sendo que estas composi¢cfes mostraram-se
favoraveis a formacao precipitados de y’, com uma dispersao de carbetos de cromo.
A Figura 3. 1 mostra as imagens dos pos elementares de niquel, cromo, aluminio e

grafite, antes da moagem.



28

Tabela 3. 1 - Faixa de composic¢des das ligas NiCrAIC.

Liga Composicao %
Al C Cr Ni
Al 7,50 0,50 11,00 81,00
A2 7,50 0,75 11,00 80,75
Série 1 A3 7,50 1,00 11,00 80,50
A4 7,50 1,25 11,00 80,25
A5 7,50 1,50 11,00 80,00
A6 11,00 0,50 7,50 81,00
A7 11,00 0,75 7,50 80,75
Série 2 A8 11,00 1,00 7,50 80,50
A9 11,00 1,25 7,50 80,25
A10 11,00 1,50 7,50 80,00
Al1l 9,25 0,50 9,25 81,00
Al12 9,25 0,75 9,25 80,75
Série 3 Al3 9,25 1,00 9,25 80,50
Al4 9,25 1,25 9,25 80,25
Al5 9,25 1,50 9,25 80,00

Figura 3. 1 — Aspecto geral dos pés elementares utilizados neste trabalho. (a) Aluminio; (b) Cromo; (c)
Niquel e (d) Grafite. Microscopia eletrénica de varredura.
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A morfologia e o tamanho dos pés elementares diferem bastante, destacando-
se o grafite, que possui o0 menor tamanho de particula, contribuindo pra uma melhor
dispersdo do mesmo, e agindo como agente de controle de processo. O niquel é o
Gnico que possui uma forma mais esférica, ao contrario do aluminio, que possuli
formais mais alongadas, seguida do cromo, que possui 0 maior tamanho de
particula. Este maior tamanho de particula do cromo provavelmente ndo tenha
afetado negativamente a moagem, devido a fragilidade deste elemento. O aluminio,
apesar de nado ter um formato esférico, possui um tamanho de particula

relativamente pequeno, diminuindo os efeitos de soldagem a frio.

3.2 Moagem

As moagens foram realizadas em dois moinhos de alta energia diferentes: O
moinho Planetéario e o Spex, para efeitos de comparacao.

Os pos da liga NiCrAIC Al devidamente misturados e pesados, na quantidade
de 5g, foram colocados dentro de um jarro de moagem confeccionado em aco,
juntamente com as bolas de moagem. Posteriormente o jarro foi acoplado a um
moinho de alta energia da marca SPEX, modelo 8000M Mixer Mill, deixando-se
ocorrer a moagem por um periodo de 8h. O poder de moagem utilizado foi de 7:1,
sendo utilizadas 3 bolas de aco SAE 52100 de %2 polegada de diametro, e 9 bolas de
Y, de polegada. Algumas outras ligas foram produzidas no moinho Spex, porém a
porosidade foi muito elevada, e o moinho planetario apresentou melhores
resultados.

As ligas NiCrAIC de A1-A15 foram moidas em um moinho planetario da marca
Fritsch, modelo Pulverissette 7, para efeito de comparacdo com o produto obtido no
moinho SPEX. Os pd6s devidamente misturados e pesados na quantidade de 10g,
foram colocados em um jarro juntamente com a as bolas de moagem. Esta moagem
foi realizada com poder de moagem 10:1. As bolas utilizadas sdo confeccionadas
em aco SAE 52100 e todas possuem diametro de ¥ de polegada. Foi realizada
também a adicdo de 1% de acido estearico como agente de controle de processo. O
jarro devidamente preenchido com as bolas de moagem e com o p6 a ser moido é

lacrado e preenchido com gas argdnio grau 4,8, que apresenta uma pureza de
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99,998% [46]. O argbnio reduz a oxidagcdo do p6 durante a moagem. A velocidade
de moagem utilizada foi de 600 rpm, sendo realizados 16 ciclos de 30 min, com
inversdo do sentido de rotagdo a cada ciclo, totalizando 8h de moagem. O moinho
planetério utilizado € o modelo mais moderno, sendo assim bastante energético,

podendo chegar a aceleragbes mais de 90 vezes maiores que a da gravidade.

3.3 Difratometria de raios x

Os po6s processados por moagem de alta energia foram caracterizados
utilizando um difratdmetro de raios x da marca Shimadzu, modelo XRD 6000.

As andlises foram realizadas utilizando-se radiacdo CuKa, com comprimento
de onda de 0,154nm, sendo que a velocidade de varredura utilizada de foi 2°/min.

A difratometria de raios x neste trabalho foi efetuada no intuito de se averiguar

a formagé&o do intermetalico NisAl durante a moagem.

3.4 Ensaios de compressibilidade

Os ensaios de compressibilidade foram realizados no p6 apds a moagem,
através de um novo método proposto por Zilnyk et al. [47], onde se obtém curvas
mais detalhadas, em alta resolucao, utilizando uma maquina de ensaios universal da
marca SHIMADZU, modelo AUTOGRAPH AG-I 300KN, e uma matriz confeccionada
em aco H13, com o puncéo fabricado em aco AlSI D2.

Estes ensaios foram realizados para determinar a tensdo ideal de
compressao a ser utilizada na compactacdo do pé6 moido. A Figura 3. 2 mostra o
ensaio de compressibilidade realizado na Liga NICrAIC Al, processada no moinho

Spex.
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Figura 3. 2 — Curva de compressibilidade da liga NiCrAIC Al.
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A curva mostra-se diferente daquelas para materiais que néo sao
processados por moagem de alta energia, mostrando que o material possui uma
menor capacidade de deformacdo, devido a uma alta quantidade de defeitos
introduzidos durante a moagem. A tensdo escolhida para compressédo das amostras
contidas neste trabalho foi a mais préxima possivel da tenséo limite utilizada no teste
de compressibilidade, tendo em vista que quanto maior a tensédo aplicada, maior a
densidade a verde. A tensdo foi aplicada em um valor que ndo ocorresse a
fragmentacéo do pd, sendo determinado um valor de carga de 70 kN, totalizando um
valor de tensédo de 1393 MPa.

Os ensaios de compressibilidade realizados nas outras amostras mostraram-
se muito semelhantes, ndo havendo necessidade de mostra-los devido a pequena
diferenca entre os valores encontrados. A semelhanca nos valores permitiu que
todas as amostras fossem comprimidas utilizando-se a mesma tensdo, sem a

ocorréncia de fragmentacéo das pastilhas.

3.5 Compactacdo do material moido

Os p6s moidos foram compactados na forma de pastilhas com dimensdes
aproximadas de 8mm de diametro e 3mm de altura, utilizando-se a mesma matriz e
puncao utilizados no ensaio de compressibilidade. A compactacéao foi realizada em

uma maquina de ensaios universal da marca SHIMADZU, modelo AUTOGRAPH
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AG-lI 300KN a uma velocidade de 0,5 mm/min, com carga maxima de 70 KN,

totalizando um nivel de tensdo em torno de 1393 MPa.

3.6 Sinterizacgéao

A pastilha NiCrAIC Al moida no SPEX foi sinterizada em um forno tubular da
marca Carbolite, modelo CTF 12/75/700 a uma temperatura de 1200°C, por um
periodo de 2h. A sinterizacao foi executada em uma atmosfera controlada, composta
de argbnio grau 4,8 com 2% de hidrogénio, de modo a minimizar os efeitos de
oxidacdo da pastilha, causada pelo contato com o oxigénio do ar em alta
temperatura. A taxa de aquecimento utilizada foi de 10°C/min.

As pastilhas NiCrAIC de A1-A15 moidas no planetario foram sinterizadas no
mesmo forno, a uma temperatura de 1200°C, também por um periodo de 2h. Para
este processo, as pastilhas foram encapsuladas a vacuo em um tubo de quartzo,

juntamente com cavaco de titanio, para minimizar efeitos de oxidagao.

3.7 Microscopia Otica e ataque quimico

A pastilha da liga A1 moida no SPEX foi lixada, utilizando-se as lixas 150,
240, 320, 400, 600 e 1200 mesh, polida com pasta diamantada de 1um e atacada
guimicamente, em uma solucédo contendo 30ml de acido cloridrico, 10 ml de acido
nitrico, e 100 ml de 4gua destilada.

As ligas de A1 a A15 moidas no planetario foram também lixadas, utilizando-
se as lixas 150, 240, 320, 400, 600, 1200 e 1500 mesh, polidas com pasta
diamantada de 1um e posteriormente com silica coloidal, e atacadas quimicamente
com reagente de Kalling (2g de CuCl,, 40ml de HCI e 40ml de etanol) [48], de acordo
com a norma ASTM E 407-99 [49].

As amostras foram analisadas em um microscoépio 6ptico da marca Olympus,
modelo BX51 contendo uma camera Olympus, modelo Q Color 3 acoplada. O
tratamento das imagens foi realizado através do software Image Pro Plus 5.1. A
porosidade foi quantificada através de estereologia quantitativa automatica utilizando
o software Image Pro Plus 4.5, bem como através da contagem manual através de

uma grade de pontos, de acordo com a norma ASTM E 562-02 [50].
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3.8 Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV), Microscopia Eletronica
de Varredura de Emissdo de Campo (FEG) e Anélise por Dispersao
de raios x (EDS)

As amostras, tanto dos p6s moidos, quanto das pastilhas sinterizadas foram
caracterizadas por microscopia eletrénica de varredura, utilizando um equipamento
da marca Shimadzu, modelo SSX 550.

A analise por dispersao de raios x do material sinterizado foi efetuada em um
equipamento acoplado ao MEV, no intuito de mapear as regides onde se
concentram os determinados tipos de componentes contidos na liga.

As ligas de Al a A5 foram analisadas em um microscopio eletronico de
varredura de emissdo de campo da marca FEI, modelo Quanta 600 FEG, detector
de EDS da marca Bruker, modelo Quantax 400 e software analisador Esprit, também
da Bruker, localizado no Laboratério de Caracterizagdo Tecnolégica (LCT) do
Departamento de Engenharia de Minas e de Petréleo da Escola Politécnica da
Universidade de S&o Paulo. Essa analise teve por objetivo desvendar a
microestrutura mais a fundo, no que se refere aos precipitados da fase y’, estes
muito finos, ndo sendo possivel de serem revelados pela microscopia eletrénica de

varredura comum.

3.9 Analises Térmicas

As amostras Al e A2 moidas no planetéario foram analisadas por calorimetria
exploratoria diferencial (DSC), a fim de averiguar as reacfes endo e exotérmicas
ocorridas durante o aquecimento até uma temperatura de 1000°C para a liga Al e
1500°C para a liga A2, permitindo assim um melhor entendimento das reacdes
possivelmente ocorridas no processo de sinterizacdo. O equipamento utilizado é da
marca Netzsch, modelo STA 409 e pertence ao Laboratdrio de Processos de Altas
Temperaturas do Departamento de Engenharia MetallUrgica e de Materiais da Escola
Politécnica da Universidade de S&o Paulo.

As amostras Al, e A3-A15 também moidas no planetario foram examinadas

por andlise térmica diferencial, com os mesmos objetivos das andlises de DSC,
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utilizando-se de um equipamento da marca TA Instruments, modelo SDT 2960
pertencente ao Complexo de Laboratérios Multi-usuéarios da Universidade Estadual
de Ponta Grossa. As andlises foram realizadas com aquecimento a uma taxa de

10°min até uma temperatura de 1300°C.

3.10 Dureza

A dureza Vickers por microidentacdo das pastilhas sinterizadas foi efetuada
utilizando-se um microdurémetro Vickers da marca Leica, modelo VMHTMOT, com
aplicacdo de uma carga de 300 gf, por um periodo de 15 s. Foram realizadas em
torno de 10 medidas em cada amostra, no intuito de avaliar a dispersdo dos

resultados.
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4. RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Difracéo de raios x

Os pos processados por moagem de alta energia em moinho planetario e a
liga NiCrAIC Al processada no moinho Spex foram analisados por difracdo de raios
X no intuito de verificar se ocorreu a formagdo do composto NisAl, necessario para a
fabricacdo da liga, além de averiguar a ocorréncia de formagcdo de alguma outra
fase. Os difratogramas da primeira série de ligas sdo mostrados na Figura 4. 1,
seguido pelos difratogramas da segunda série na Figura 4. 2 e por ultimo, os da
terceira série de ligas na Figura 4. 3.

Figura 4. 1 - Difratograma de raios x da primeira série das ligas NICrAIC
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Figura 4. 2 — Difratograma de raios x da segunda série das ligas NiCrAIC.
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Figura 4. 3 — Difratograma de raios x da terceira série das ligas NiCrAIC.
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Pela andalise dos difratogramas sugere-se a ocorréncia da formacdo do
composto NizAl durante o processo, pois foram encontrados picos em torno de
valores caracteristicos deste composto, perto de 43,92°, 50,76° e 75,36° para 26, de
acordo com a ficha JCPDS 501265. Além da comparacdo com a ficha do NizAl, foi
realizado um refinamento pelo método de Rietveld, utilizando-se a estrutura do AlTi;

como padréo. Esta comparacdo é mostrada para a liga A3, na Figura 4. 4.
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Figura 4. 4 — Comparacéo entre o difratograma da liga A3 obtido experimentalmente e o calculado
pelo método de Rietveld.
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Nota-se que os difratogramas em questdo sdo muito parecidos, corroborando
com a comparacéo feita com a ficha do NizAl. Sugere-se que este composto formado
na moagem possui uma estrutura tetragonal de corpo centrado, como esta
determinado em sua ficha, e que somente apds a sinterizacdo ele passa a possuir
uma estrutura ordenada do tipo L1..

Os picos mostrados nas figuras 4.1, 4.2 e 4.3 apresentaram-se um tanto
largos, devido ao processo de diminuicdo do tamanho dos cristalitos, e também, a
elevada introducdo de defeitos, inerentes ao processo de moagem. Além disso,
soma-se o fato de que segundo estudos recentes [41,42], a formac&do completa do
NizAl nanocristalino ordenado ocorre para tempos de moagem maiores. A literatura
[35,51] sugere a que formacdo do NizAl é gradual, e o difratograma mostra
deslocamentos dos picos de niquel para valores de 26 um pouco menores, pois 0
parametro de rede do NizAl é levemente menor que o do niquel, sendo os
difratogramas do NizAl muito parecidos com os dos elementos antes de qualquer
ligacéo.

O mecanismo de formacdo do composto NisAl durante a moagem envolve a

difusdo do aluminio para dentro do reticulado do niquel, 0 que causa uma expansao
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do mesmo devido a diferenca de raios atbmicos entre estes elementos, sendo o do
aluminio maior que o do niquel, e ocorrendo também o deslocamento dos picos para
valores menores de 26 [41].

Os picos para cada série de ligas tenderam a se deslocar para valores
menores de 260 com o aumento do teor de carbono. Este fenbmeno pode estar
associado ao fato de que o carbono pode agir como um agente de controle de
processo, tornando a moagem mais efetiva, com tamanhos de particulas menores.
Além disso, existem outros fatores que podem fazer com que ocorra variagao para
os valores de 268. Um recente estudo [39] sugere que como o0 cromo e o niquel
possuem tamanhos atdmicos parecidos, 0 cromo passa a ocupar algumas lacunas
do reticulado do niquel, minimizando a deformacdo (induzida pela moagem) do
mesmo. Isto implica em um menor deslocamento do pico do niquel para amostras
com maiores teores de cromo.

Na Figura 4. 5 as ligas com maior teor de carbono das trés seéries (1,5% em
peso de C) sdo comparadas. As ligas apresentaram deslocamentos de 26
crescentes da primeira para a terceira séerie. O que se pode relatar a respeito dos
referidos difratogramas €& que ocorrem varios fendbmenos concorrentes, que
envolvem diversos fatores. Ndo se possui uma linearidade na composi¢ao, no que
se refere aos teores de aluminio e cromo, para que se possa estabelecer uma
relacéo concreta entre os fenbmenos envolvidos. A liga A5, por exemplo, possui um
teor de cromo maior que as outras ligas, 0 que como mencionado anteriormente
pode diminuir o deslocamento dos picos para valores menores de 20. Em
contrapartida, na liga A10, o teor de cromo diminui, mas juntamente com um
aumento no teor de aluminio. Desse modo, ndo se consegue concluir de forma

plausivel, quais sdo as maiores ou menores influéncias.
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Figura 4. 5 — Comparacéo entre os difratogramas das ligas com maior teor de carbono das ligas
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A Figura 4. 6 mostra a comparacdo entre os difratogramas da liga Al
produzida no moinho Spex e no planetario:

Figura 4. 6 — Comparagao entre os difratogramas da liga NiCrAIC Al processadas no moinho planetéario e no

moinho Spex.
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Nota-se que a moagem no planetario ocorreu de maneira muito mais efetiva
gue no moinho Spex, pelo mesmo tempo de moagem de 8h. Este fato fica bem
evidenciado pela intensidade dos picos de difracdo, que é maior para a liga

processada no planetario
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4.2 Microscopia Optica

Nesta secdo sao apresentadas as micrografias das ligas NiCrAIC produzidas
para este trabalho. Objetiva-se identificar as principais caracteristicas da
microestrutura e sua correlacdo com os fenbmenos de sinterizacdo. As arguicdes
aqui feitas serdo corroboradas nas préximas seclBes através de resultados de
microscopia eletronica de varredura e analise por disperséo de raios x.

A Figura 4. 7 mostra as microestruturas das ligas Al, A2, A3 e A4 da primeira
série das ligas NiCrAIC. As ligas A1 e A2 possuem uma estrutura de poros diferente
das outras ligas, como sera mostrado mais claramente na secao 4.4. Constituem-se
de poros finos de forma arredondada, e homogeneamente distribuidos, o que indica
gue a sinterizacdo foi realizada com uma combinacdo de tempo e temperatura
adequada.

Figura 4. 7 — Aspecto geral das microestruturas das ligas NiCrAIC ap0os sinterizagédo a 1200°C por 2
horas. (a) Al; (b) A2; (c) A3 e (d) A4.

€)) (b)

(d)



41

A Figura 4. 8 mostra as diferengcas de morfologia e distribuicdo dos carbetos
de cromo entre as ligas NiCrAIC Al e A2.

Figura 4. 8 — Aspecto geral da morfologia e distribuicdo dos carbetos de cromo nas ligas NiCrAIC
sinterizadas a 1200°C por 2h. (a) Al e (b) A2. Atacadas com reagente de Kalling.

Pode-se notar que as ligas A1 e A2 possuem uma dispersao de carbetos de
cromo finos na matriz , com diferenca na morfologia. A liga A1 apresenta parte dos
carbetos em forma de lamina (blade-like morphology), que segundo CHANG et al.
[52] em seu trabalho de obtencdo de um revestimento composto por uma liga do
sistema Fe-Cr-C, ocorre para as ligas com menor teor de carbono, onde se tem
menos quantidade de sitios de nucleacdo de carbetos, e 0s mesmos crescem em
direcdes aleatodrias, lembrando que a liga Al € a que possui menor teor de carbono
(0,5% em peso). Este tipo de morfologia ja foi encontrada em uma liga de aco AlSI
M2 processado por moagem de alta energia [53]. Em termos de resisténcia
mecanica, carbetos em forma de lamina sédo prejudiciais, pelo fato de que séo
concentradores de tensao.

A Figura 4. 9 exibe as microestruturas da segunda série das ligas NiCrAIC.
Percebe-se que hd uma diferenca na estrutura de poros para a liga A7, que possui
uma porosidade mais grosseira. Essa diferenca estd ligada ao tamanho dos
aglomerados das particulas, que sdo maiores que as demais ligas desta série,

dificultando a sinterizagéo.
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Figura 4. 9 — Caracteristicas gerais da microestrutura das ligas NiCrAIC. (a) A6; (b) A7; (c) A8; (d) A9
e (e) Al0.

Na Figura 4. 10 sdo mostradas as imagens da segunda série das ligas
NiCrAIC, com destaque para a formacdo de carbetos junto aos poros. O surgimento
destes carbetos pode ser explicado por uma possivel maior concentracdo de
carbono nas superficies dos aglomerados de particulas, uma vez que € na superficie

de contato entre os aglomerados que acontece a formacao e crescimento dos poros
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interligados caracteristicos desta série de ligas. Além disso, essa formacdo de
carbetos nos contornos dos poros pode estar associado a decomposi¢cao do acido
estearico, que é rico em carbono e pode ficar concentrado nas superficies dos

aglomerados de particulas.

Figura 4. 10 - Micrografias das ligas NiCrAIC moidas por 8h no planetério e sinterizadas por 2h a
1200°C. (a) A6; (b) A7; (c) A8 (d) A9; e (e) A10. Atacadas com reagente de Kalling

()

A Figura 4. 11 mostra as microestruturas da terceira série das ligas NiCrAIC.
Observa-se que a liga A11 ndo chegou ao estagio final da sinterizacéo, isso devido
ao tamanho dos aglomerados de particulas observados nos produtos de moagem.
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Como sera mostrado posteriormente, a liga A1l possui um tamanho de particula
bastante grosseiro se comparado com as demais ligas. Estes aglomerados
dificultam a sinterizacdo, formando poros maiores entre eles, sendo que estes, ao
contrario dos poros dentro dos aglomerados, crescem dificultando a sinterizacéo, e
por conseguinte a densificacao [54]. A liga A15 possui o tamanho de p6 menor para
esta série, possuindo uma estrutura de poros mais fina, mas ainda assim ndo possui

uma boa densificagéo.

Figura 4. 11 — Aspecto microestrutural das ligas NiCrAIC sinterizadas por 2h. (a) Al11; (b) A12; (c)
A13; (d) Al4; e (e) A15
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Na Figura 4. 12 sdo mostradas a distribuicdo e morfologia dos carbetos
dispersos na matriz para a mesma série de ligas. O que se pode perceber € que as
ligas da terceira série possuem similaridades no tamanho, morfologia e distribuicdo
dos carbetos, exceto na liga A15, que possui uma estrutura distinta das demais, e

gue sera discutida mais adiante.

Figura 4. 12 — Morfologia e distribuicdo dos carbetos das ligas NiCrAIC sinterizadas por 2h. (a) All;
(b) A12; (c) A13; (d) Al4 e (e) Al5. Atacadas com reagente de Kalling.
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4.3 Microscopia Eletronica de Varredura (MEV), Microscopia
Eletrénica de Varredura de Emissdo de Campo (FEG) e Analise por

Dispersao de raios x (EDS)

As ligas NICrAIC estudadas no presente trabalho foram todas moidas pelo
tempo de 8h, utilizando-se um poder de moagem 10:1, porém houve diferencas no
tamanho e morfologia do p6 moido, com conseqiientes mudancas na microestrutura

do produto final. A Figura 4. 13 mostra algumas imagens dos p6s moidos.
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Figura 4. 13 - Imagens em MEV dos p6s moidos por 8h em moinho planetario. (a) Liga A5; (b) Liga
A7; (c) Liga A10; (d) Liga A1l e (e) Liga A12
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Pode-se associar essas diferencas no tamanho e morfologia do pé com a
composicao das ligas. Por exemplo, na Figura 4. 13 (a), tem-se a imagem da liga
A5, que possui uma grande quantidade de carbono (1,5% em peso), e uma menor

guantidade de aluminio (7,5% em peso) que as demais ligas mostradas, o que
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resultou em um pd mais refinado, considerando-se que com a diminuicdo da
quantidade de componentes ducteis, a moagem se torna mais efetiva, além de o
carbono também agir como um agente de controle de processo [13]. Comparando-
se as imagens da Figura 4. 13 (b) e (c), que possuem a mesma quantidade de
aluminio (11% em peso), mas uma significativa diferenga na quantidade de carbono
(0,75% em peso para a liga A7 e 1,5% em peso para a liga A10), observa-se uma
diferenca no grau de refinamento, que € maior para a liga A10. Por fim, as ligas A1l
e Al12 mostradas na Figura 4. 13 (d) e (e) respectivamente, apresentaram o menor
grau de refinamento dentre todas as ligas, sendo mais acentuado na liga Al1l. Isto
resultou em uma grande diferenca na microestrutura, como mostrado na Figura 4.
11.

A Figura 4. 14 mostra as imagens com elétrons retroespalhados dos pés
moidos. As diferencas nos tamanhos de particulas sdo melhor evidenciadas nesta
figura. Como n&o se observa nenhuma diferenca no contraste dos aglomerados de
particulas, sugere-se que a composi¢cao € homogénea, pelo menos superficialmente,

indicando que a moagem ocorreu de maneira efetiva.
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Figura 4. 14 — Imagens com elétrons retroespalhados dos pds das ligas NiCrAIC moidas por 8h em
moinho planetario. (a) Liga A5; (b) Liga A7; (c) Liga A10; (d) Liga A1l e (e) Liga A12

AccV  Probe Mag WD Det No. AccV  Probe Mag WD Det No. F——— 50um
150kV 40 %270 23 SBSE 1 150kV 4.0 x270 23 SBSE 1

(b)

AccV  Probe Mag WD Det No. AccV  Probe Mag WD Det No. F—— 50um
150kV 40 x270 23 SBSE 1 150kv 4.0 x270 23 SBSE 1

(d)

AccY Probe Mag WD Det No.
150kV 40 x270 23 SBSE 1

(e)

As imagens de microscopia eletrbnica de varredura das amostras da liga Al
moidas no Spex e no Planetario sinterizadas, bem como de uma liga NiCrAIC no
estado bruto de fusdo [1] sdo mostradas na Figura 4. 15. O que se pode notar
principalmente é a ocorréncia da formacdo de carbetos de cromo durante a
sinterizacdo, como sera evidenciado posteriormente através de analise por

dispersédo de raios x. Nota-se que na Figura 4. 15 (a) ha uma distribuicdo fina de
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carbetos na matriz, com alguns carbetos bem pequenos (da ordem de nanémetros),
gue aumentam a resisténcia mecéanica, ajudando no bloqueio do movimento das
discordancias, e outros um pouco maiores, 0 que € interessante em termos de

resisténcia a abrasao.

Figura 4. 15 — Aspecto geral das ligas NiCrAIC. (a) A1 moida por 8h em moinho Spex e sinterizada
por duas horas em atmosfera de argdnio com 2% de hidrogénio (MEV); (b) A1 moida por 8h em
moinho planetério e sinterizada por duas horas encapsulada no vacuo com cavaco de titanio ( FEG —
imagem com elétrons retroespalhados; (c) Liga NiCrAIC C 5-2 (7,37% Al;12,38% Cr; 0,96% C; 2,05%
Si e 77,24% Ni em peso) obtida por fuséo.

AccY  Probe  Mag WD Det . b 2um
20.0 k¥ 3.5 x5000 18 SE NiCrAIC A1 Atacada

(©)
Fonte: (c) FARINA, A. B. [1].

Pode-se observar a diferenca entre as microestruturas, principalmente no que
se refere a distribuicdo e morfologia dos carbetos. Na liga fundida, tém-se carbetos
de forma alongada, e de tamanhos maiores, enquanto que nas ligas processadas
por moagem, os carbetos possuem tamanhos menores, e estédo finamente dispersos

na matriz, o que pode aumentar as propriedades de resisténcia. Nota-se que que 0s
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carbetos presentes na liga A1 moida no Spex estdo mais finamente distribuidos do
que na liga A1 moida no moinho planetario.

A Figura 4. 16 mostra o mapeamento por dispersdo de raios x da liga Al
processada no moinho planetario, e a Figura 4. 17 mostra o mapeamento para a

mesma liga processada no moinho Spex, ambas moidas pelo tempo de 8h.

Figura 4. 16 — Mapeamento por dispercao de raios x da liga NiCrAIC A1 moida por 8h em moinho
planetario e sinterizada por 2h encapsulada a vacuo com cavaco de titdnio. Em verde: cromo; em
azul: niquel; em vermelho: aluminio.

p
: 15.0 kV
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Figura 4. 17 — Mapeamento por dispersao de raios x da liga NiCrAIC A1 moida por 8h em moinho
Spex e sinterizada por 2h em atmosfera de argdnio com 2% de hidrogénio. Em verde: cromo; em
azul: niquel; em roxo: ferro e em vermelho: aluminio.

AccV  Probe  Mag WD Det No. F—— 10um
15.0kV 35 x1200 20 SE 1 NiCiAIC A1 Atacada

——— 10um ———- 10um
[NiKa]

————- 10um ——- 10um

Em ambas as figuras evidencia-se a formacéo de carbetos de cromo (regides
em verde na Figura 4. 16 e na Figura 4. 17) pela maior concentragdo de cromo

nessas por¢cdes da amostra. A matriz € claramente composta de niquel e aluminio,
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sugerindo que haja uma fase composta de niquel (fase y), com precipitados de
NizAl, j& que a presenca deste composto ja foi confirmada pela difracdo de raios x. A
interface y/y' ndo é observavel em ambas as figuras, pois os precipitados possuem
tamanhos muito pequenos, sendo mostrados posteriormente em aumentos da
ordem de 60000 e 80000 vezes.

A Figura 4. 18 mostra as microestruturas da primeira série das ligas NiCrAIC.
As ligas Al e A2 tém a sua microestrutura melhor revelada, mostrando de maneira
mais efetiva a distribuicdo e morfologia dos carbetos. Na liga Al ocorre a formacéo
de carbetos com formatos mais alongados, como citado e explicado na secédo 4.2.
Os tamanhos dos carbetos nesta série de ligas ndo diferem significativamente.
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Figura 4. 18 — Imagens de FEG da primeira série de ligas NiCrAIC. (a) Al; (b) A2; (c) A3; (c) Ad e (d)
A5. Ataque quimico: Reagente de Kalling.

“vac mode | det
High vacuum ETD £

Na Figura 4. 19 tém-se as imagens de microscopia eletrbnica de varredura
da segunda série das ligas NICrAIC. Observa-se que ocorrem diferengas no
tamanho e morfologia dos carbetos. A liga A10, com maior teor de carbono, possui
uma distribuicdo mais fina e homogénea dos carbetos, devido a uma moagem mais

efetiva, com tamanhos de pdé menores, e provavelmente uma distribuicdo mais
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homogénea dos atomos de cromo e carbono. Para as demais ligas, as diferencas

nao sao muito significativas.

Figura 4. 19 — Microestruturas da segunda série das ligas NiCrAIC. (a) A6; (b) A7; (c) A8; (d) A9 e (e)
A10. Imagens em MEV. Ataque quimico: Reagente de Kalling.

Mag W o. AccY  Probe  Mag
50k 39 =1000 18 SE 15.0kY 45 x 1000

AccY  Pobe  Mag
15.0 kY 44  x 1000

As imagens da Figura 4. 20 ilustram os aspectos da microestrutura da terceira

série das ligas NIiCrAIC. As ligas apresentam-se semelhantes no que se refere ao
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tamanho e distribuicdo dos carbetos, exceto na liga A15, em que se tem carbetos

mais grosseiros, com por¢des continuas de y’ envolvendo-os.

Figura 4. 20 — Aspecto geral da microestrutura da terceira série das ligas NiCrAIC. (a) Al11; (b) A12;
(c) A13; (d) Al4 e (e) Al5. Imagens em MEV. Ataque quimico: Reagente de Kalling.

= 1000

- & SR 5 A Ly /
E;‘ AN :: i BN 3 - 5 ! o
AccY  Piobe Mag WD De D AccY  Probe Hag WD Det
16.0kY 37  x1000 21 5 200kY 39 =1000 21 SE 1

200kY 39 = 1000

A Figura 4. 21 mostra a microestrutura da liga A15, com detalhe da imagem

com elétrons retroespalhados , para diferenciacédo das fases y’ e carbetos de cromo,
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além da comparacgédo da microestrutura desta mesma liga com uma liga encontrada

na literatura [30].

Figura 4. 21 — Comparacao entre microestruturas das ligas NiCrAIC. (a) A15; (b) A15 com elétrons
retroespalhados. Ataque quimico: reagente de kalling, e (c) Liga NICRALC 5.2 no estado bruto de
fundicdo (BF). Imagens em MEV com elétrons retroespalhados. Ataque quimico Marble.

ot Carbetos

gde cromo

Fase,
continua

Acc¥  Probe Hag WD Dat No.
200kY 19 x2700 23 SBSE 1

Fonte: SILVA, Wanderson S. [30]

Pode-se notar pela Figura 4. 21 (b) com imagem por elétrons
retroespalhados, que existem por¢des continuas de y’ em volta dos carbetos, o que
fica mais evidenciado pelo mapeamento por dispersdo de raios-x mostrado na
Figura 4. 22. Essa microestrutura caracteristica € citada no trabalho de Silva [30],
onde aparecem halos de y’ em torno dos carbetos de cromo em uma liga NiCrAIC
[Figura 4. 21(c)]. Existe uma diferenga entre essas microestruturas no que se refere
a reacao que gerou a porcao continua de y’. Na liga NiCrAIC 5.2 do trabalho de Silva
[30], existem dois tipos de carbetos de cromo, evidenciados pela diferenca de cor
entre eles. Desse modo, sugere-se que a reacdo ocorrida tenha sido: y + M;C3—»y’

+ M3C,, incompleta, o que ndo parece acontecer na liga NICrAIC A15, onde
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aparentemente existe apenas um tipo de carbeto, e a rota de processamento é
totalmente diferente. Fica dificil estabelecer uma possivel reacao ocorrida, devido ao

nao conhecimento dos tipos de carbetos formados.

Figura 4. 22 — Mapeamento por disperséo de raios x da liga NiCrAIC A15 processada no moinho
planetario por 8 h e sinterizada por 2h encapsulada a vacuo com cavaco de titanio. (a) Imagem com
elétrons sedundarios; (b) Imagem com elétrons retroespalhados; (c) Areas ricas em aluminio; (d)
Areas ricas em cromo; (e) Areas ricas em niquel. Ataque quimico: reagente de Kalling.

Accy Probe Mag WD Det Ho. Mag WD
150kY 40 x 2400 20 SE 15.0kY 40 x 2400

200 um N 200 um
[CiKa]

200 um
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A Figura 4. 23 mostra 0 mapeamento por dispersao de raios x da mesma liga
NiCrAIC A15, confirmando a formacgédo de carbetos de cromo ao redor dos poros
mencionada e justificada na secéo 4.2.

Figura 4. 23 — Mapeamento por dispersdo de raios x da liga NiCrAIC A15 com detalhes da formacéo
de carbetos ao redor dos poros. (a) Imagem com elétrons sedundarios; (b) Imagem com elétrons
retroespalhados; (c) Areas ricas em aluminio; (d) Areas ricas em cromo; (e) Areas ricas em niquel.
Ataque quimico: reagente de Kalling.

Maa WD Acc¥ P Maa WD
15.0 kY 40 x 2400 19§ 15.0 kY 40  x 2400 119

—— 200 um
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—— 200 um

[NiKa ]




60

A primeira série de ligas (Ligas Al1-A5) foi analisada através de um
microscoépio eletrénico de varredura de emissdo de campo (FEG), no intuito de com
maiores aumentos, conseguir distinguir os precipitados de y’ da fase y. Com relacéo
as particulas de y’, ja em principio imaginava-se ser bastante pequenas, ja que a
liga € processada por moagem de alta energia. A Figura 4. 24 a seguir mostra 0s

precipitados de y’ na matriz y para as ligas de Al a A5.

Figura 4. 24 - Aspecto geral dos precipitados de y’das ligas NiCrAIC (a) Al; (b) A2; (c) A3; (d) A4; e
(e) A5, atacadas com reagente de Kalling
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Como sugerido na Figura 4. 24, a fase y’ ordenada consiste de pequenos
precipitados, da ordem de nandmetros. Estes sao distribuidos uniformemente, e em
grande proporgdo, o que aumenta a sua efetividade no aumento da resisténcia
mecéanica (aumento da tensdo de escoamento, dureza e resisténcia a fluéncia).
Segundo Miller [21], o aumento de resisténcia acontece geralmente com fracbes de
y’ acima de 70%.

A Figura 4. 25 mostra uma comparacgao entre a microestrutura da liga NiCrAIC
Al processada no moinho planetario e uma microestrutura tipica de uma superliga a

base de niquel com precipitados de y’ [48].

Figura 4. 25 — Comparacao entre microestruturas. (a) Liga NiCrAIC Al, processada por 8h em moinho

planetario e sinterizada por 2h encapsulada a vacuo com cavaco de titanio. Imagem em FEG. Ataque

guimico: Reagente de Kalling. (b) Liga Inconel X-750 solubilizada por 2h a 1150°C e envelhecida por

24h a 845°C, e posteriormente por 24h a 705°C. Precipitados finos de y’e carbeto M»3Cs Nno contorno
de grdo. Imagem em MEV. Ataque quimico: Glicerégia.
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Fonte: (b) VANDER VOORT, G. F. [48]

Pela analise das microestruturas, observa-se que os precipitados de y’ da liga
Al, processada por moagem de alta energia [Figura 4. 25 (a)], sdo muito mais finos
gue os da liga Inconel X-750 [Figura 4. 25 (b)] apds solubilizacao e envelhecimento,
tratamentos que tém por objetivo conseguir precipitados mais finos e uniformemente
dispersos.

Convém ressaltar que na liga Al, boa parte dos precipitados de y’ possuem
um tamanho que esta compreendido dentro de uma faixa de 10 a 50nm, intervalo
este em que se obtém os melhores resultados em termos de resisténcia mecanica
[48].

As imagens da Figura 4. 26 mostram o mapeamento por dispersdo de raios X
da liga NiCrAIC Al processada no moinho planetario. Os resultados apresentados
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no mapeamento corroboram as colocacbes feitas anteriormente a respeito dos
precipitados serem da fase y’, visto que o mapeamento foi realizado em um aumento
bem maior que os demais (30000x), indicando os carbetos de cromo (em verde),
onde este elemento estd mais concentrado, e a matriz composta por niquel e
aluminio. As menores concentracdes de cromo na matriz aparentam ser devido a

difuséo do cromo para dentro do reticulado do niquel, formando solucgéo sélida.

Figura 4. 26 — Mapeamento por dispergdo de raios x da liga NiCrAIC Al, processada no moinho
planetario. Em verde: cromo; em azul: niquel; em vermelho: aluminio.
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A Figura 4. 27 sugere que ambas as ligas da primeira série possuem
tamanhos de grdos muito pequenos, 0 que geralmente aumenta a resisténcia
mecéanica, e que sera evidenciado posteriormente com os valores de dureza
apresentados para essas ligas. Nota-se que a porosidade mais fina esta localizada
em maior quantidade nos contornos de grdo, o que é mais favoravel
energeticamente para a ocorréncia da densificacdo da liga, indicando que estas ligas
chegaram ao estagio final da sinterizagéo [54].

Figura 4. 27 — Imagens em FEG da microestrutura com énfase nos contornos de gréo das ligas
NiCrAIC. (a) A1; (b) e (c) A2. Ataque quimico: reagente de Kalling.
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4.4 Porosidade

As ligas NiCrAIC obtidas neste trabalho apresentam uma porosidade que é
inerente ao processo de moagem de alta energia, devido a alta reatividade do po
produzido, que é de tamanho muito pequeno. Isto implica em um aumento da area
de superficie e consequentemente a energia superficial, o que leva a reacdo do pé
com o oxigénio presente na atmosfera, fazendo com que este fique aprisionado
dentro da estrutura apds a compactacao.

Foram utilizados dois métodos para quantificar essa porosidade: estereologia
guantitativa automatica, utilizando-se o programa Image-Pro Plus versdo 4.5 e o
procedimento de contagem de pontos manual descrito pela norma ASTM E 562-02
[50]. As ligas da primeira série foram somente analisadas pela estereologia
guantitativa automatica, considerando que as ligas A1 e A2 possuem porosidade
muito fina e as porosidades das demais ligas sdo um pouco mais grosseiras, mas
mesmo assim as imagens ndo possibilitaram uma contagem de poros de modo
preciso através de uma grade de pontos. As imagens utilizadas para as respectivas
analises da primeira série de ligas foram as de microscopia eletrénica de varredura
de emissdo de campo, que se mostraram mais confiaveis, pelo melhor nivel de
contraste apresentado. A magnificacdo escolhida para analise foi a de 500x, por
apresentar uma visao mais global e real da porosidade das ligas.

A Figura 4. 28 a seguir mostra as imagens das ligas Al, A2, A3, A4 e A5 e
as respectivas projecbes geradas pelo programa para efeito de calculo da

porosidade.
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Figura 4. 28 - Microestruturas em FEG das Ligas NiCrAIC e suas respect
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(f)

Pode-se perceber pela andlise da Figura 4. 28, que a forma da porosidade
muda a partir da liga A3, constituindo-se em uma porosidade interligada. O gréfico
da Figura 4. 29 mostra os valores de porosidade obtidos através dos calculos

efetuados pelo programa, considerando as imagens da Figura 4. 28.

Pelos valores demonstrados para essa primeira série de ligas, pode-se
associar o aumento da porosidade com o aumento do teor de carbono, exceto para
0 pico apresentado na liga A3. Isto pode estar associado ao maior consumo de
cromo para a formacdo de carbetos. Parte dos atomos de cromo pode entrar em
solucéo sdlida na matriz durante a moagem, e segundo as analises de difracdo de
raios x, ndo chegou a ocorrer a formagéo de carbetos de cromo durante a moagem.
Devido a grande introdugéo de defeitos e redugéo do tamanho de particula durante a
moagem, o pé possui uma alta reatividade, podendo ser formado um volume
significativo de 6xido de cromo posteriormente apds contato com o ar atmosférico,
fazendo com que estes Oxidos fiquem aprisionados na estrutura compactada. No
trabalho de XING et al. [55], em sua obtencéo de carbetos de cromo com estrutura
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porosa, a explicagdo da formacdo dos poros segue da seguinte forma: quando
ocorre o aumento de temperatura no processo de sinterizacdo, o 6xido de cromo
formado devido a alta reatividade do pé, reage com o carbono, formando o carbeto
de cromo. Isto faz com que ocorra reducdo no volume e o gas O, é aprisionado na
estrutura, formando o poro. Uma controvérsia em relacdo a este ponto é que no
presente trabalho, as ligas possuem aluminio, que termodinamicamente tem maior
facilidade de reduzir o O6xido de cromo que o carbono, mas que devido ao
processamento por moagem de alta energia, em condi¢cdes fora do equilibrio, as
reacdes possam ter ocorrido de outra forma. Além disso, pela ocorréncia da
formagcdo do composto NizAl durante a moagem, ndo sobra uma quantidade
suficiente de aluminio para reducao do 6xido de cromo, podendo ser o carbono um
redutor significativo.

Quanto ao pico de porosidade apresentado pela liga A3, outros fendmenos
podem ter ocorrido, no que se refere a distribuicAo dos componentes durante a
moagem, levando a ocorréncia de reagdes diferentes. Além disso, existe o fato de
gue a diferenca de porosidade nao é tdo significativa nas ligas estudadas neste
trabalho, também podendo ter algumas alteracbes em regides diferentes da

amostra.

Figura 4. 29 - Variacdo da porosidade da primeira série das ligas NiCrAIC.
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A Figura 4. 30 e a Figura 4. 31 mostram as imagens da segunda série das
ligas NiCrAIC para fins de calculo da porosidade pela estereologia quantitativa
automética e pela norma ASTM E 562-02, respectivamente. A Figura 4. 32 mostra a
comparacao entre esses valores de porosidade calculados.

Figura 4. 30 - Microestruturas das Ligas NiCrAlCe suas respectivas projec¢des feitas para
guantificacao da porosidade. (a) A6; (b) A7; (c) A8; (d) A9 e (e) A10. Microscopia 6tica.
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Figura 4. 31 - Imagens das Ligas NiCrAIC, com as respectivas grades de pontos utilizadas para
calcular a porosidade pela norma ASTM E 562-02. (a) A6, (b) A7, (c) A8, (d) A9 e (e) Al0.
Microscopia ética.
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Figura 4. 32 - Comparacéao entre a porosidade calculada por estereologia quantitativa automatica e
pela norma ASTM E 562-02 da segunda série das ligas NiCrAIC.
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No caso da segunda seérie das ligas NICrAIC, a curva de porosidade néo
apresenta nenhuma tendéncia em relacéo a quantidade de carbono presente na liga.
Uma possivel explicacdo estd no aumento da quantidade de aluminio, e uma
diminuicdo na quantidade de cromo, em relacdo as ligas da primeira série. Com o
aumento do teor de um componente ductil (no caso o aluminio), a efetividade da
moagem tende a diminuir, devido a um aumento nos efeitos de soldagem a frio.
Além disso, com a diminuicao do teor de cromo, a tendéncia é reduzir a formacéao de
carbetos, consequentemente diminuindo a dependéncia da porosidade em relacéo a
este fendmeno. Sendo assim, a porosidade parece estar mais relacionada com o
maior teor de aluminio, que forma Oxidos facilmente e aprisionar oxigénio na
estrutura.

A Figura 4. 35 exibe a diferenca entre os valores de porosidade calculados
para a terceira série das ligas NICrAIC. Estes calculos sdo baseados nas imagens
da Figura 4. 33 (estereologia quantitativa automatica) e da Figura 4. 34 (norma
ASTM E 562-02). As diferencas de porosidade entre as amostras, assim como nas
ligas da primeira série, podem ter origem no aumento do teor de carbono, e
consequente consumo de cromo na formagdo de carbetos. A excecdo para esta
tendéncia sdo as ligas A1l e A12, que apresentaram porosidades maiores que a liga
Al3 e Al4, s6 menores que da liga A15 (a com maior teor de carbono). A explicacao

para este fato se encontra na morfologia dos pds apresentados na Figura 4. 13. As
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ligas All e Al2 apresentaram um tamanho de pd muito grosseiro em relagédo as
outras ligas. Essa morfologia de p6 afetou a microestrutura, exibindo uma estrutura
de poros mais grosseira, devido ao fato de que a amostra ndo conseguiu chegar ao

estagio final da sinterizagao.

Figura 4. 33 - Microestruturas das Ligas NiCrAIC e suas respectivas projecdes feitas para
guantificacao da porosidade. (a) A11; (b) A12; (c) A13; (d) Al4 e (e) Al5.Microscopia 6tica
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Figura 4. 34 - Microestruturas das Ligas NiCrAIC, com as respectivas grades de pontos utilizadas
para calcular a porosidade pela norma ASTM E 562-02. (a) 11, (b) A12, (c) A13, (d) Al4 e (e) A15.
Microscopia ética.
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Figura 4. 35 - Comparacéo entre a porosidade calculada por estereologia quantitativa automatica e
pela norma ASTM E 562-02 da terceira série das ligas NiCrAIC.
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E importante ressaltar que os valores de porosidade calculados pelos dois
métodos utilizados neste trabalho nédo apresentaram diferencas significativas.

Considerando as discussdes feitas anteriormente nesta secdo, faz-se
necessario comentar que a porosidade apresentada pelas ligas produzidas para este
trabalho podem ser minimizadas por otimizacdes no processo, COMo prensagem
isostatica a quente e sinterizacdo sob pressdao. Um exemplo é o trabalho de
KRASNOWSKI et al. [56], em que o intermetalico NizAl produzido por moagem de
alta energia, e subsequentemente prensado a quente € sinterizado a uma pressao

de 7,7 GPa., obtendo uma porosidade quase inexistente e durezas em torno de
980HV.
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4.5 Dureza Vickers

Os testes de dureza Vickers por microidentagdo das Ligas NiCrAIC foram
realizados segundo a norma ASTM E-384-99 [57] e os resultados s&o apresentados
na Figura 4. 36 a seguir:

Figura 4. 36 - Perfil de dureza das ligas NiCrAIC.
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A liga NiCrAIC Al processada no moinho Spex apresentou uma dureza de
417430, um pouco menor que a mesma liga A1 moida no planetario.

Os testes de dureza realizados para estas ligas apresentaram um valor muito
alto de desvio padréo. Isto se deve ao fato do alto grau de porosidade existente,
diminuindo a acuracidade das medidas. Recomenda-se que uma identacao deve ser
feita com pelo menos uma distancia de um comprimento de pelo menos trés
identacdes de uma borda. Considerando que o poro ndo deixa de ser uma borda,
poucas identacdes foram feitas com pelo menos essa distancia dos poros. Nao foi
possivel realizar as identacdes na liga A3, devido a alta porosidade e distribuicdo
diferenciada de poros.

Nas ligas A1 e A2, apesar de apresentarem porosidades menores que as
outras ligas, essa porosidade se apresenta mais fina e menos espacada, o que
dificulta a identacéo.

Embora tenha havido obsticulos para a realizacdo dos testes de dureza,

pode-se perceber pelos resultados, que estas ligas apresentam uma dureza
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significativa quando comparada com as ligas NiCrAIC produzidas por fusdo seguidas
de tratamento térmico, realizado por Silva et al. [45], que encontrou durezas entre
400 e 500 HV, inclusive em temperaturas elevadas, bem como em outro trabalho do
mesmo autor [58], com ligas também produzidas por fusdo seguidas de tratamento
térmico, apresentando durezas entre 407 e 482 HV. Além disso, as durezas sao
comparaveis a de um revestimento de compdsito de matriz metalica Cr;Cs/NisAl
soldado em ac¢o carbono estudada no trabalho de Shangping et al. [59], que foi em
torno de 550 HV,e as de outro trabalho de Shangping, em que foi encontrada uma
dureza em torno de 520HV para o mesmo tipo de liga, e que se mostraram durezas
superiores as encontradas para as ligas Stellite™ estudadas no mesmo trabalho
[60].

Convém ressaltar que como sugerido por MOURISCO et al. [61] em seu
trabalho de obtencéo de ligas NiCrAIC por fuséo, a dureza destas ligas € devido
principalmente a alta resisténcia mecanica da matriz y’, sendo que no presente
trabalho, ndo foi possivel estabelecer uma correlacdo consistente entre a durezae a
distribuicdo/tamanho de carbetos. Por outro lado, no trabalho de Silva et al. [58]
encontrou uma forte relacdo entre o limite de escoamento e a fracao de volume de

carbetos.

4.6 Analises Térmicas

4.6.1 Calorimetria Exploratéria Diferencial (DSC)

As ligas NICrAIC Al e A2 foram analisadas por DSC para observar a
ocorréncia de possiveis reacdes endotérmicas e exotérmicas que podem ocorrer
durante o aquecimento. A liga A1 apenas foi aquecida até 1000°C, enquanto que a
liga A2 foi aquecida até a temperatura de 1500°C. A Figura 4. 37 mostra os graficos

de DSC obtidos para ambas as ligas.
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Figura 4. 37 — Andlise por Calorimetria Exploratéria Diferencial das ligas NiCrAIC processadas no
moinho planetario e sinterizadas por 2h & 1200°C (a) Al e (b) A2.
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As referidas analises revelaram que ambas as ligas A1 e A2 apresentaram
um pico exotérmico bem definido em torno de 625°C, que parece estar relacionado a
temperatura em que ocorre a mudanca de uma estrutura desordenada, para uma
estrutura do tipo L1, ordenada da fase y’. De acordo com Goman’Kov et al. [62], esta
temperatura ocorre em torno dos 627°C para uma determinada superliga baseada
no sistema Ni-Cr. Na amostra A2, onde o aquecimento ocorreu até 1500°C,
apareceu um pico endotérmico perto dos 1350°C, que provavelmente é a

temperatura onde ocorre a fusdo da amostra.
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4.6.2 Andlise térmica Diferencial (DTA)

As andlises térmicas das amostras foram realizadas para se entender melhor
0 processo de sinterizacdo ocorrido nas mesmas. A Figura 4. 38 mostra as analises
térmicas realizadas na primeira série das ligas NiCrAIC. Igualmente a Figura 4. 39 e
a Figura 4. 40 exibem os resultados de DTA para a segunda e a terceira série das

ligas NiCrAlIC, respectivamente.

Figura 4. 38 — Andlise térmica diferencial da primeira série das ligas NiCrAIC sinterizadas por 2h a
1200°C. (a) Al; (b) A3; (c) Ad e (d) A5.
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Figura 4. 39 — Analise térmica diferencial das ligas NiCrAlIC sinterizadas por 2h a 1200°C . (a) A6; (b)
A7; (c) A8; (d) A9 e (e) Al10
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Figura 4. 40 — Andlise Térmica Diferencial das NiCrAIC sinterizadas por 2h a 1200°C. (a) Al1; (b)
A12; (c) A13; (d) Al4 e (e) Al5.
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Nota-se que em ambas as analises das 15 ligas estudadas neste trabalho,
ndo ocorreu formagdo de fase liquida até a temperatura em que elas foram

sinterizadas (1200°C). Também € observado um pico bem definido em todas as

ligas, um pouco acima dos 600°C que aparenta estar relacionado com a temperatura
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em que ocorre a ordenacgédo da estrutura da fase y’, que segundo GOMANKOV et al.

[62] acontece em torno dos 627°C.
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5. CONSIDERACOES FINAIS

A moagem de alta energia mostrou-se um caminho bastante promissor para o
processamento das ligas NiCrAIC . No presente trabalho a moagem possibilitou um
grande controle microestrutural, com obtencéo da fase y' com tamanho nanométrico,
0 que mostrou ser bastante eficaz no aumento da dureza, além de apresentar uma
disperséo fina e homogénea de carbetos de cromo.

No que se refere a porosidade, as ligas apresentaram estruturas de poros
diversas, com tamanhos diferenciados, resultado dos diferentes produtos de
moagem, com distingdes entre os tamanhos de particula. Apesar de a porosidade
ser consideravel, um ponto importante a se destacar € que os niveis de dureza das
ligas obtidas por moagem foram comparaveis aos das ligas obtidas por fuséo
apresentadas na literatura. Este fato torna bastante promissor o aperfeicoamento do
processo em trabalhos futuros.

Como o presente trabalho possui um carater exploratorio, foram utilizados
apenas um tempo e uma temperatura de sinterizacdo, como também apenas um
tempo de moagem, a uma Unica velocidade de rotacdo. Estes parametros podem
ser explorados de maneira que possam melhorar os aspectos dos produtos de
moagem de modo aumentar as propriedades mecanicas, otimizando a utilizacéo da
moagem de alta energia na producao das ligas do sistema Ni-Cr-Al-C.

Além destes aspectos expostos acima, deve-se considerar que existem meios
de otimizar o processamento dessas ligas com técnicas como prensagem isostatica
a quente, sinterizacao assistida por pressao, que possuem um grande potencial para
diminuir a porosidade significativamente, aumentando a resisténcia mecéanica das
ligas. Uma alternativa também interessante pode ser o recozimento dos pos
processados por moagem de alta energia, no intuito de proporcionar uma melhor
conformabilidade dos mesmos, que encontram-se altamente encruados, dificultando

a compactacao.
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6. CONCLUSOES

Por meio dos resultados obtidos no presente trabalho, seguem-se as
seguintes conclusoes:

1 — A moagem de alta energia mostrou-se uma alternativa promissora e de
grandes possibilidades no processamento das ligas NIiCrAIC. As amostras
apresentaram as fases esperadas para este sistema, constituindo-se de uma fase v,
com precipitados finos e em grande quantidade de y’, e uma dispersao fina e
homogénea de carbetos de cromo.

2 — A fase y’ apresentou-se como precipitados nanométricos, dentro de uma
faixa de tamanho em que se podem obter os melhores resultados em termos de
resisténcia mecanica, evidenciados pelos resultados de dureza.

3 — A porosidade das ligas NiCrAIC exibiu tamanhos e formas diferentes,
associados a morfologia dos produtos de moagem e aos fendbmenos ocorridos na
sinterizacdo. A primeira série de ligas foi a que apresentou as porosidades menos
grosseiras, destacando-se as ligas A1 e A2, com poros de forma mais arredondada,
0 que diminui a concentracdo de tensfes Nnos mesmos.

4 — Apesar de existirem algumas diferencas na distribuicdo e tamanho dos
carbetos de cromo, ndo se encontrou uma relagdo consistente entre estes fatores e
a dureza das ligas, sendo esta ditada pela alta dureza da fase y'.

5 — Embora as ligas tenham apresentado uma porosidade significativa, os
valores de dureza das ligas NiCrAIC produzidas por moagem mostraram ser
comparaveis aos das ligas produzidas por fusdo, seguidas de tratamentos térmicos.

Por fim, os objetivos a que este trabalho se propds, no que se refere a
explorar os resultados do processamento das ligas NiCrAIC por moagem de alta

energia foram alcancados de maneira satisfatoria.
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