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RESUMO

A deformagcéo plastica severa de materiais metalicos foi desenvolvida com o intuito de
obter microestruturas altamente refinadas, entretanto, diversos pesquisadores
também observaram a eficacia deste método para uma eficaz consolidagédo de pés e
a obtencdo de compdsitos de matriz metalica. Desta forma, neste trabalho estudou-
se a Extrusdo em Canal Angular (ECA) como método de obtencédo de ligas metalicas
e compositos metal-metal a partir de misturas de pdés metdlicos elementares,
consolidagcédo destes pés e posterior tratamento térmico. Em um estudo inicial, uma
mistura de pés de ferro, cromo, niquel e manganés, na proporcdo em massa de Fe-
25Cr-20Ni-2Mn, foi consolidada em temperatura ambiente com 1 e 2 passes,
utilizando uma matriz de ECA de @ = 120°. Ambas as amostras foram também sujeitas
a tratamento térmico a 1100°C por 1 hora. Analises por microscopia Optica e eletrénica
mostraram densificacdo, a verde, de 97% apos 1 passe e 98,4% apOs 2 passes.
Tratamentos térmicos levaram a um aumento na densificagdo para aproximadamente
99% em ambas as amostras. A dureza Vickers dos diferentes elementos foi
caracterizada, na qual observou-se um aumento substancial, especialmente no
primeiro passe. Andlises de composi¢cdo quimica por MEV/EDS mostraram a
interdifusdo entre particulas apo6s tratamento térmico, indicando a possibilidade de
obter ligas por esta rota de processamento. Em um segundo estudo, investigou-se o
efeito da temperatura na consolidacao por ECA (® = 90°) de uma mistura de pos
elementares de aluminio e cobre, na propor¢cdo de 1:1, em volume. Consolidagfes
foram realizadas em temperatura ambiente com 1 e 4 passes (rota Bc) e em
temperatura criogénica com 1 passe, submergindo a matriz de ECA em nitrogénio
liguido. A andlise das amostras mostrou que as amostras consolidadas em
temperatura criogénica apresentaram maior densificacdo e dureza do que as
amostras consolidadas em temperatura ambiente; sendo comparaveis as amostras
submetidas a 4 passes em temperatura ambiente. Por meio de ensaios de tragcdo em
amostras de aluminio e cobre, comercialmente puros, utilizados como referéncia para
comparagao, observou-se um aumento simultdneo na resisténcia mecanica e na
ductilidade destes materiais em temperatura criogénica. A analise dos resultados
indica uma possivel supressdo parcial nos mecanismos de recuperagdo dindmica
durante a deformacg&o em temperatura criogénica, permitindo uma maior deformacéao
dos materiais nessa temperatura pela inibicdo de instabilidades plasticas. Analises de
EBSD dos metais consolidados por ECA indicaram refino microestrutural e a obtencéo
de graos entre 0,1 uym e 1 um para aluminio e cobre, assim como uma evolugéo
microestrutural no sentido de maiores frac6es de contornos de gréo de alto &ngulo em
maiores deformacdes equivalentes. Apos submetidas a tratamentos térmicos a 500
°C por 15, 30, 45 e 60 minutos, as amostras de AIl-Cu apresentaram uma
microestrutura complexa de intermetdlicos, na qual a fase Al2Cu (6) é formada
inicialmente, seguida da fase Al«Cus (y1) e de uma camada intermediaria de
composi¢do quimica variavel (& + {2 + 12). O aumento do tempo de tratamento térmico
levou ao espessamento da camada de y1 + 6 + {» + 2 € a formagéo severa de
microtrincas ao longo da microestrutura, pela contracdo volumétrica associada a
formacéao de intermetalicos ricos em cobre.

Palavras chave: Deformacéao plastica severa, Extrusdo em canal angular, Compdsitos
de matriz metélica, Compdésitos metal-metal, Metalurgia do pé.



ABSTRACT

Severe plastic deformation of metals was initially developed for obtaining ultrafine
grained microstructures; however, researchers have also been using these techniques
for powder consolidation and the obtaining of metal-based composites. In this work,
Equal Channel Angular Pressing (ECAP) was used as a technique for the
consolidation of from blended elemental powders and posterior obtaining of alloys and
metal-metal composites after heat treatment. In an initial work, blended elemental
powders of iron, chromium, nickel and manganese (Fe-25Cr-20Ni-2Mn wt.%) were
consolidated by ECAP in a ® = 120° die by using 1 and 2 passes by route A. Both
samples were after subjected to heat treatment at 1100°C for one hour. Optical and
electron microscope analysis have demonstrated green densification of 97% after one
pass and 98.4% after two passes. Heat treatment led to densification of about 99% for
both samples. Vickers hardness of all metals was measured and substantial
improvement was observed, mostly in the first ECAP pass. Interdiffusion between
adjacent particles was observed by SEM/EDX analysis of samples after heat
treatment, indicating the potentiality of these routes for alloying. In a second study, the
effect of temperature was investigated on the consolidation of blended elemental
powders of aluminum and copper. A ® = 90° die was used and consolidation were
performed at room (1 and 4 passes by route Bc) and cryogenic temperature (1 pass).
For cryogenic consolidation, the die was submerged in liquid nitrogen. The
characterization of the samples revealed that cryogenic consolidation led to the
formation of denser and harder microstructures, that were comparable to the one
obtained after four passes at room temperature. Reference samples of commercially
pure aluminum and copper were subjected to tensile tests at room and cryogenic
temperatures, where a simultaneous increase in strength and ductility were observed
at cryogenic temperature. Such results indicate that a partial suppression of the
dynamic recovery mechanisms, at cryogenic temperature, may have allowed higher
plastic deformation by the inhibition of plastic instabilities. EBSD analysis of ECAPed
samples have revealed a microstructure of submicrometric grains (0,1 pm-1 pum) for
both metals, as well as the development of a higher fraction of high angle grain
boundaries for higher equivalent strains. After heat treated at 500 °C for 15, 30, 45 and
60 minutes, the Al-Cu samples have presented a microstructure of intermetallics and
partially dissolved Al and Cu particles. Initially, the Al.Cu (8) phase was formed,
followed by AlsCus (y1) phase and an intermediate area with variable chemical
composition (3 + {2 + 12). Longer heat treatments have led to the thickening of the y1 +
& + (> + n2 layer and the formation of microcracks along the microstructure, due to
volumetric shrinking associated to the formation of Cu-rich intermetallics.

Key-words: Severe plastic deformation, Equal channel angular pressing, Metal matrix
composites, Metal-metal composites, Powder metallurgy.



Figura 1:
Figura 2:

Figura 3:

Figura 4:

Figura 5:

Figura 6:

Figura 7:

LISTA DE FIGURAS

Curva idealizada para os quatro estagios do encruamento. ...................... 26
Representacdo esquematica do processo de ECA em matrizes distintas.
Em (a) uma matriz com angulo interno (®) > 90° e angulo externo (W) de

0°; em (b) uma matriz com angulo interno (®) > 90° e angulo externo (¥) >

Representacéo do plano de cisalhamento no interior da matriz de ECA. O
corpo em 1 é deformado por cisalhamento e adquire a forma 2. ............... 30
Variacdo da deformacao equivalente de uma amostra em diferentes
angulos ® e W de canal para N=L. ........uuvuiiiiiiiiiieeeeeeeei e 31
Rotas A, Ba, Bc e C de rotacéo dos corpos metalicos entre os passes em
uma matriz de ECA. ... e 33
Area da amostra que perde contato com as paredes da matriz, conhecida
como “zona morta” (indicada pela seta).............ccoovviiiiiiiiiii e 36
Tendéncia de aumento de temperatura pelo aquecimento adiabatico em
ECA de materiais com diferentes limites de resisténcia a tracéo. .............. 40

Figura 8:Liga de magnésio compactada pelo processo de ECA sem contrapressao

Figura 9:

(a) e com contrapressao (b). Em (a) € possivel observar o comportamento

de fratura caracteristico de materiais processados por ECA sem

(o0 011 F=T o] (2575 o F TP SUOPPPPPPN 42
Fracdo medida de CGAA e CGBA ap0s o processamento de ferro ARMCO
por ECA com MUItIPIOS PASSES. .....coevviiiiieeiiiiice e 44

Figura 10: Fracéo relativa de contornos de alto angulo e contornos de macla em

funcdo do teor de aluminio em ligas Al-Cu processadas por HPT. .......... 48

Figura 11: Representacdo esquematica do processo de consolidagéo de pos

MELAIICOS POF ECA. ...ee e eeeanans 49

Figura 12: Representacdo esquematica comparativa da consolidacéo de particulas

de pGs metalicos por sinterizacdo convencional e por deformacao plastica
severa. O contorno preto das particulas representa o 6xido superficial

a1 (=] 01 (=TT 50



Figura 13: Curvas tenséo x deformacéo para uma taxa de deformacéo de 1.s* apds
trés passes com rotacao de 0°, 90° e 180° (Rotas A, Bc e C,
respectivamente) a 500 °C (773 K).uuooivveiiiiii e 53

Figura 14: Reta obtida para a relagdo log o x log € em deformagdes de 10%, 20% e
40% para o material processado pelarota BC. ........cccoovvviiiiiiiiiiiiineennnnn. 53

Figura 15: Particulas amorfas (A), cristalinas (C) e com precipitados nanométricos de
cristais de aluminio (NC). E possivel observar as particulas A sendo
deformadas plasticamente enquanto as particulas C e NC mantém-se
QUASE ESTEIICAS. .oeiiiiiieeeeeecir et 57

Figura 16: Particula amorfa com nanocristais de aluminio CFC, apresentando uma
camada superficial cristalina e um invélucro amorfo. A seta branca indica
uma regido de fratura do invélucro amorfo. ..........cccceeeveeieeeeeeeiieieeii, 58

Figura 17:Representacdo esquematica do comportamento de deformacao plastica e

de deslizamento das particulas durante a aplicacdo de uma tenséo

CISAINANTE €M ECA. ..o 62
Figura 18: Estrutura hierarquica de difusividade em um material processado por ECA
................................................................................................................ 65
Figura 19: Matriz convencional e matriz com barra deslizante. ..............ccccocceveeeen, 70
Figura 20:Imagens de MEV, no modo de elétrons secundarios, para os pos de (A)
ferro, (B) cromo, (C) niquel e (D) manganeés. ...........ccouuuuuviiiniiineeeeneeenne. 72
Figura 21: Comportamento de tensédo-deslocamento observado para o primeiro e
segundo passe no processamento da mistura de Fe-18Cr-8Ni. .............. 73
Figura 22: Imagens de microscopia oOptica (A) e MEV (B) da amostra Al antes do
tratamento térmico. A seta vermelha indica a direcdo de extruséao. ......... 74
Figura 23:Imagens de microscopia 6ptica (A) e MEV (B) da amostra A2 antes do
tratamento térmico. A seta vermelha indica a dire¢do de extruséo. ......... 74
Figura 24: Imagens de microscopia optica (A) e MEV (B) da amostra Al ap6s o
tratamento térmico. A seta vermelha indica a direcdo de extrusao. ......... 75
Figura 25:Imagens de microscopia optica (A) e MEV (B) da amostra A2 ap0s o
tratamento térmico. A seta vermelha indica a dire¢do de extruséo.......... 75

Figura 26: Dureza Vickers para os po0s iniciais e para os materiais apos ECA e apés

rataAMENTO TEIMICO. e e 78



Figura 27:MEV/EDS da amostra Al antes (acima) e apos (abaixo) tratamento
térmico, com seus respectivos mapeamentos qualitativos de elementos
(0 101 ][0 13 80
Figura 28: MEV/EDS da amostra A2 antes (acima) e ap0s (abaixo) tratamento
térmico, com seus respectivos mapeamentos qualitativos de elementos
(o[0T ][0 13 81
Figura 29: MEV/EDS de linha das diferentes interfaces entre particulas na amostra
Al antes do tratamento tErMICO. .........uuurviiiieee e e e 82
Figura 30:MEV/EDS de linha das diferentes interfaces entre particulas na amostra
A2 antes do tratamento tEIMICO. ........uuvuuuiiiieee e 83
Figura 31: MEV/EDS de linha das diferentes interfaces entre particulas na amostra
Al, ap0s tratamento tEIMICO. .........ccevvuvriiiiie e e e e e e e e 84
Figura 32: MEV/EDS de linha das diferentes interfaces entre particulas na amostra
A2, apis tratamento tEIMICO. .........ccuuuiiii e 84
Figura 33: Perfil de composicéo, simulado, para uma interface Fe-Ni sujeita a
tratamento térmico a 1200 °C. Tempo em segundosS. ..........ccoeveeeeeeeeeeeeee. 87
Figura 34: Perfil de composicao, simulado, para uma interface Fe-Cr sujeita a
tratamento térmico a 1200 °C. Tempo em segundos...........cceeeevevvvunnnnnnn. 88
Figura 35: Perfil simulado de espessura da regido austenitica, ao longo do tempo,
para um par de difusdo Fe-Cr a 1200 °C........cccoiiieriiiiiiieeeeeeeieee e eeeeiine 89
Figura 36: Calibragdo do cilindro pneumatico realizada com o auxilio de maquina
UNIVErSal € BNSAIDS. ....ceuviii i e e 93
Figura 37:Montagem do sistema de ECA com a utilizacdo de um cilindro pneumatico
para a aplicacdo de contrapressao e caixa isolante para a submersao da
matriz em Nitrogénio QUIdO. ........ccccuviiiiiiiiiiiiiieeeeeeee e 93
Figura 38: Formato e dimenséo das amostras utilizadas para os ensaios de tracéo.
Medidas apresentadas estdo em milimetros. ...........ccoevvieieiiiiiiiiieeeeeeenn, 96
Figura 39: Aparato utilizado para a realizacdo de ensaios de tragcdo em temperatura
(o3 4T o 11 o1 o= TS 96
Figura 40: Imagens de MEV para os pos de (A) aluminio e (B) cobre. ..................... 97
Figura 41: Imagens de microscopia Optica obtidas para a secc¢édo longitudinal das
amostras RT1, RT4, CT1 e topo da amostra PU. ...........ccceeveiiiiiiiiiinneeen, 98



Figura 42:Diagrama tenséo-deformacgéo de engenharia para o aluminio c.p. em

Figura 43:

Figura 44:

Figura 45:

Figura 46:

Figura 47:

Figura 48:

Figura 49:

Figura 50:

Figura 51:
Figura 52:

Figura 53:

Figura 54:
Figura 55:

Figura 56:
Figura 57:
Figura 58:
Figura 59:

temperatura ambiente (RT) e criogénica (CT) ...cccevveeeieiiiiiiiieeeeeeiieee 101
Diagrama tenséo-deformacédo de engenharia para o cobre c.p. em
temperatura ambiente (RT) e criogénica (CT) ...coevvvveeiiiiiiiiineeeieiiineee, 101

Curvas de tensao-deformacéo verdadeiras para o aluminio e cobre em
temperatura ambiente (RT) e criogénica (CT). ....ccveeveeiieiiiiieeeereiieee, 102
Exemplo de procedimento para o calculo do critério de Considere, onde o
diagrama tensdo deformacgéao e a sua primeira derivada séo plotados
simultaneamente. O intercepto entre as curvas caracteriza o inicio da
instabilidade plastica do material. .............coooeeiiiiiiiiiei e, 104
Fractografias obtidas por MEV para as amostras de aluminio e cobre
LT RST= 1= RS =T g T = S
Dureza Vickers (HV) para os p0s iniciais e para o0s respectivos elementos
apos consolidacdo por ECA e compactacdo uniaxial. ................cccouveen. 106
Mapeamento qualitativo de composicao quimica obtido por MEV/EDS
para as amostras RT1, RT4, CTL e PU. ...cccooiiiiiiiiiiie e 111
MEV/EDS de linha das interfaces entre particulas nas amostras RT1,

RT4, CTL @ PU. .ot a e e e 112

Difratogramas obtidos para os pos iniciais de aluminio e cobre. Os planos
de difracdo s&o indicados ao lado doS PICOS. ..........ceeevviiiiiiiiiiiiiiiieene. 113
Difratogramas obtidos para as amostras processadas por ECA............ 114
Variacdo de dureza e microdeformacdo média, em relacdo ao pé inicial,
para o aluminio nas amostras processadas por ECA. ..........cccoeeeeevinnnnn. 115
Variacdo de dureza e microdeformacdo média, em relacdo ao po inicial,
para o cobre nas amostras processadas por ECA...........vvvvevieeinnnenn. 116
Mapas de orientacdo por IPF para o cobre no po inicial........................ 117
Mapas de orientacéo por IPF para o cobre na amostra RT1. A seta em
branco indica um aparente alinhamento da microestrutura com a
deformacao imposta POr ECA. ..o 117
Mapas de orientacéo por IPF para o cobre na amostra RT4. ................ 118
Mapas de orientacéo por IPF para o cobre na amostra CT1. ................ 118
Mapas de orientac&o por IPF para o cobre na amostra PU. .................. 119

Elipticidade dos graos nas diferentes amostras e sua fracdo em area. .120



Figura 60:
Figura 61:
Figura 62:
Figura 63:
Figura 64:
Figura 65:

Figura 66:

Figura 67:

Figura 68:

Figura 69:

Figura 70:
Figura 71:
Figura 72:
Figura 73:
Figura 74:
Figura 75:
Figura 76:
Figura 77:
Figura 78:
Figura 79:
Figura 80:

Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre no pé inicial. ................. 121
Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre na amostra RT1............ 121
Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre na amostra RT4............ 122
Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre na amostra CT1............ 122
Distribuicéo de tamanho de gréo para o cobre na amostra PU. ............ 123
Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto angulo para os gréaos

de cobre no pé inicial. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os
O P 124
Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto angulo para os graos
de cobre na amostra RT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho
OS CGAA . ettt e e aaaaaaaas 124
Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto angulo para os graos
de cobre na amostra RT4. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho
0S CGAA . et aaaaan 125
Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto angulo para os graos
de cobre na amostra CT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho
0S GG A A . e 125

Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto angulo para os graos

de cobre na amostra PU. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os
CGAA . e e 126
Mapeamento de GOS para os graos de cobre no po inicial. ................. 128
Mapeamento de GOS para os graos de cobre da amostra RT1............ 128
Mapeamento de GOS para os graos de cobre da amostra RT4............ 129
Mapeamento de GOS para os graos de cobre da amostra CT1............ 129
Mapeamento de GOS para os graos de cobre da amostra PU.............. 130
Distribuigéo discretizada de GOS em graos de cobre na amostra RT1. 130
Distribuicéo discretizada de GOS em gréos de cobre na amostra RT4. 131
Distribuicao discretizada de GOS em gréos de cobre na amostra CT1.131
Distribuicéo discretizada de GOS em gréos de cobre na amostra PU...132
Mapas de orientacao por IPF para o aluminio no pé inicial. .................. 134
Mapas de orientacdo por IPF para o aluminio na amostra RT1. A seta em

branco indica um aparente alinhamento da microestrutura com a

deformacao imposta POr ECA........cooiiiiie e 134



Figura 81.:
Figura 82:

Figura 83:
Figura 84:
Figura 85:
Figura 86:
Figura 87:
Figura 88:

Mapas de orientacdo por IPF para o aluminio na amostra RT4.............

Mapas de orientac&o por IPF para o aluminio na amostra CT1. A seta em
branco indica um aparente alinhamento da microestrutura com a
deformag&o imposta Por ECA. ... 135
Mapas de orientacdo por IPF para o aluminio na amostra PU. ............. 136
Distribuicdo de tamanho de gréo para o aluminio no pé inicial.............. 137
Distribuicdo de tamanho de gréo para o aluminio na amostra RT1. ...... 137
Distribuicdo de tamanho de gréo para o aluminio na amostra RT4. ...... 138
Distribuicdo de tamanho de grédo para o aluminio na amostra CT1. ...... 138
Distribuicdo de tamanho de gréo para o aluminio na amostra PU. ........ 139

Figura 89:Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto angulo para os graos

Figura 90:

de aluminio no po inicial. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os
GG A A e 140
Mapeamento dos contornos de gréao de baixo e alto angulo para os gréaos
de aluminio na amostra RT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em
VErMeElN0 0S CGAA. ... e e e

Figura 91:Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto angulo para os graos

Figura 92:

Figura 93:

Figura 94:
Figura 95:
Figura 96:
Figura 97:
Figura 98:
Figura 99:

de aluminio na amostra RT4. Em amarelo tém-se os CGBA e em
VEIMEINO 0S CGAA . ..o e e
Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto angulo para os gréaos
de aluminio na amostra CT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em
VErmelno 0S CGAA. ... e

Mapeamento dos contornos de gréao de baixo e alto angulo para os gréaos

de aluminio na amostra PU. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho
0S GG A A e 142
Mapeamento de GOS para os graos de aluminio no po inicial. ............. 143
Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra RT1. ...... 144
Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra RT4. ...... 144
Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra CT1. ...... 145
Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra PU. ........ 145
Distribuigc&o discretizada de GOS em gréos de aluminio na amostra RT1.



Figura 100:

Figura 101:

Figura 102:

Figura 103:

Figura 104:

Figura 105:

Figura 106:

Figura 107:

Figura 108:
Figura 109:

Figura 110:

Figura 111:

Figura 112:

Figura 113:

Distribuigc&o discretizada de GOS em gréaos de aluminio na amostra RT4

Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra
RT1 apos 15, 30, 45 e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C..... 152
Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra
RT4 apos 15, 30, 45 e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C.....153
Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra
CT1 apos 15, 30, 45 e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C..... 154
Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra
PU apods 15, 30, 45 e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C. ..... 155
Diagrama de equilibrio para o sistema Al-Cu, indicando as regides
monofasicas estaveis na faixa de temperatura analisada..................... 156
Diagrama de equilibrio calculado para o sistema Al-Cu. ..................... 157
Exemplo da metodologia utilizada para medidas de EDS pontuais
realizadas para a identificacdo quantitativa da composi¢cdo quimica ao
longo das diferentes areas observadas na microestrutura das amostras

apos tratamento térmico. A imagem usada como exemplo refere-se a

AMOSLrA RT1-30. .. e e e e e e e eees 158
Evolucéo das microtrincas com o tempo de tratamento térmico na
210 [0 151 = T O I PP 160

EDS de linha da amostra RT1-30. E possivel observar o padréo de
deteccdo do aluminio e do cobre nas diferentes regides observadas por
MV . e e e e e e ————————————————— 161
Comportamento geral de contraste para as amostras, observado pelo
software ImageJ. As possiveis fases presentes nas diferentes faixas sao
iINdicadas pelas SEtas. ........ccooi i 163
Fracdo volumétrica calculada de aluminio a para as amostras RT1, RT4,

CT1 e PU ap06s diferentes tempos de tratamento térmico. .................. 165



Figura 114:

Figura 115:

Figura 116:

Figura 117:

Fragcao volumétrica calculada de cobre a para as amostras RT1, RT4,
CT1 e PU ap0os diferentes tempos de tratamento térmico. .................. 165
Fracao volumétrica calculada de fase 6 para as amostras RT1, RT4, CT1
e PU apés diferentes tempos de tratamento térmico. ..............cccevvveeee 166
Fragéo volumétrica calculada das fases y1 + 6 + {2 + n2 para as amostras
RT1, RT4, CT1 e PU apos diferentes tempos de tratamento térmico. . 166
Representacdo esquematica da formacéo de uma microestrutura de
intermetélicos durante o tratamento térmico de uma interface entre

aluminio e cobre em uma temperatura de 500 °C. ...........ccevvviiieeeennnn. 168



Tabela 1:

Tabela 2:

Tabela 3:

Tabela 4:

Tabela 5:

Tabela 6:

Tabela 7:

Tabela 8:

Tabela 9:

LISTA DE TABELAS

Efeito de variaveis de processamento e da estrutura de particulas na
deformacéo plastica ou escorregamento entre particulas durante um
processo de consolidagdo por deformacgéo plastica severa. .................... 62
Fracdo volumétrica de porosidades calculada para as amostras antes e
apPOS tratamento tEIMICO. ......cevuiieeeeeeee e e e e e 76
Dureza Vickers para os pos iniciais e para os materiais apos ECA e apos
tratamento tEIMUICO. .....uuiiiiii e e e e e e e e 77
Fracdo volumétrica de porosidades calculada para as diferentes amostras
08 Al-CUL e 98
Comparacéo dos resultados dos ensaios de tragdo em temperatura
ambiente e criogénica para as amostras de aluminio c.p. e cobre c.p..

Dados retirados das curvas de tensédo-deformacao reais e de engenharia.

Dureza Vickers (HV) para os pos iniciais e para os respectivos elementos
apos consolidacao por ECA e compactacao uniaxial. .............ccceeeeeeennn. 107
Limite de escoamento e limite de resisténcia a tracao calculados para os
materiais processados Por ECA. .....ccooiiiiiii i 109
Fracdo de contornos de grédo em funcéo de seu comprimento para o po
inicial de cobre, e nas amostras PU, RT1, RT4e CTl.......ccoevvvivvennnnnn. 126
Fracao de contornos de grdo em funcdo de seu comprimento para o po

inicial de aluminio, e nas amostras PU, RT1, RT4e CT1......c..cceenen..... 142

Tabela 10: Composicdo quimica medida para Al e Cu nos pontos A, B,C,D,EeF

(o = T U = e 0 S 159

Tabela 11: Fragdes volumétricas calculadas para as diferentes regides apés

trataAmMENTO tEIMICO. e i, 164

Tabela 12: Entalpias de formacao dos intermetalicos estaveis no sistema Al-Cu a

00 P C . i 167

Tabela 13: Coeficientes de difusdo médios calculados para as espécies durante a

formacao das diferentes regides de intermetalicos. ..........cccoevvvvveeeeenn... 169



LISTA DE ABREVIATURAS

CCC — Cubica de corpo centrado (Estrutura)

CFC — Cubica de face centrada (Estrutura)

c.p. — Comercialmente puro

CGAA - Contorno de gréo de alto angulo

CGBA - Contorno de gréo de baixo angulo

DGN — Discordancias geométricamente necessarias
DPS - Deformacao plastica severa

DRX — Difracdo de raios X

DSC - Differential scanning calorimetry — Calorimetria diferencial exploratéria
E — Mddulo de elasticidade

EBSD — Electron backscatter diffraction

ECA — Extrusdo em canal angular

EDE - Energia de defeito de empilhamento

EDS — Espectroscopia de raios X por energia dispersiva
gf — Grama forga

GOS - Grain Orientation Spread — Desorientagao interna de grao
GPa - Giga Pascal (10° Pa)

HC — Hexagonal compacta (Estrutura)

HV — Dureza Vickers

IPF — Inverse Pole Figure — Figura de polo inversa

LRT — Limite de resisténcia a tracao

MET — Microscopia eletrénica de transmisséo

MEV — Microscopio eletronico de varredura

mm — Milimetro (102 m)



MPa — Mega Pascal (10° Pa)
um = Micrémetro (10° m)

nm = Nandmetro (10° m)



LISTA DE EQUACOES

Equacédo 1: Deformacao equivalente em ECA.........oooiiiieiiiiiiiiiieree e 29

Equacéo 2: Calculo do coeficiente de difusdo para uma espécie em um sistema sob
O] 1ST= Lo J PSRRI 66

Equacéo 3: Célculo da microdeformacédo pelo método da aproximacgao de Stokes-
{171 ] o PP TR 114

Equacdo 4: Célculo da elipticidade de graosS.........cccurririiiiiiiieeieeeiiieeieeeeeeeeee e e e 119

Equacéo 5: Calculo do coeficiente de difuSa0...........uuvveeiiiiiiiiiiieiiiiiiceee e 169



SUMARIO

1 INTRODUGAO ...ttt ettt ettt ettt et ete e ara e 22
2 REVISAO BIBLIOGRAFICA .....cooiuiiieee ettt 25
2.1 Deformacéao Plastica € ENCruamento............cccuuiiieeeiiiiiiiie e 25
2.2 Deformacao Plastica Severa (DPS).......ccccciuiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeeeee e 28
2.3 Extrusdo em Canal Angular (ECA) ......ooiiiiiiiiie e 28
2.3.1  ROLAS A€ EXIIUSAOD ....cceeiiiiiiiii ittt e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e 32
2.3.2  Angulo de CaNAl (D).....c.cveueeeeeeeeeeeeeeee e, 33
2.3.3  ANQUIO A€ CUNVAIUIA (W) .. eveee ettt 35
2.3.4  Velocidade de eXITUSAO0 .........ceeeeiiiiiiiiiiiiiie et 36
2.3.5 Temperatura de @XIIUSA0 .........uuiieeiiiiiiiiiaeeiiiiie e e ettt e et eeeeeaa e e e eeeeens 37
2.3.6  Aguecimento durante @ eXIrUSAOD ..........uuvveeeriiiiiieeeeeiiie e e e e e e eeeineaeeeens 39
2.3.7  CONrAPIESSAD ....cceeeettutiiiaaa e e e e e e ettt e e e e e e e et e e e et e a b a e e e e e eeeaeeeeees 41
2.4 Evolucdo Microestrutural de Materiais Processados por ECA ..................... 43
2.5 Consolidagao de POS Por ECA ... 48
2.6 A Difusdo em Materiais Processados por DPS..........oooiiiiiiiiiiiie 63
3 CONSOLIDACAO E TRATAMENTO TERMICO DE UMA MISTURA DE POS
ELEMENTARES DE FERRO, CROMO, NIQUEL E MANGANES..........cccccovrevvennenn. 68
3.1 (0] o] 1=3 1Y/ 01 T 68
3.2 MateriaiS € MELOUOS .........cceeieiiiiiiiiee e e e e e e 68
3.3 RESUIAAOS € DISCUSSEO ....cvvvviiiiiiiee ettt 70
3.4 CONCIUSDES. ...ttt e et e e e e e e 89
3.5 PublicacGes Resultantes Deste Trabalno .........cccooovvviiiiiiiiiiiiii e, 90
4 CONSOLIDACAO DE UMA MISTURA DE POS ELEMENTARES DE

ALUMINIO E COBRE POR ECA, EM TEMPERATURA AMBIENTE E
(01 =] [0 1] = N [0 SRRSO 91



4.1 (@] o] =11 1Y/ 1PN 91

4.2 MateriaisS € MELOUOS .........cceeiiiiiiiiiiee e 91
4.3 RESUIAAOS € DISCUSSOES .....vvuuiiiiiieeeeeeeeeeeeeeetie et 95
4.4 CONCIUSDOES. ...ttt e e e e e e e e e e e e 148
5 TRATAMENTO TERMICO DE UMA MISTURA DE POS ELEMENTARES DE
ALUMINIO E COBRE CONSOLIDADOS POR ECA, EM TEMPERATURA

AMBIENTE E CRIOGENICA .......ooitiiieeeecee ettt 150
5.1 ODJELIVOS ...ttt 150
5.3 ReSUItAdOS € DISCUSSOES ......uuuuuiiiiieeeeeieeeeeieiti e 151
5.4 CONCIUSDOES ...ttt e e e e e e e e e e eeeens 170

REFERENCIAS . ..ot e e, 172



22

1 INTRODUCAO

A deformacéao plastica severa (DPS) de materiais metalicos é conhecida como
um conjunto de técnicas amplamente utilizadas para o refino microestrutural e
melhoria de propriedades mecanicas sem apreciavel modificacdo na secéo
transversal do material (1). Contudo, o conceito e as aplicacdes da DPS advieram de
pesquisas realizadas por Bridgman entre os anos de 1930 e 1950, que procuravam
simular transformagdes de fase em ambientes como o manto terrestre, na qual
altissimas pressfes, temperatura e cisalhamento eram presentes (2). Bridgman
desenvolveu um aparato muito eficiente para simular processos fisicos e geoldgicos,
na qual uma amostra era comprimida e rotacionada entre duas bigornas. O processo
desenvolvido pelo pesquisador é conhecido hoje como tor¢do sob alta presséo - HPT
(do inglés high pressure torsion). A partir deste processo e suas variacdes, Bridgman
reportou pela primeira vez o refino de grdo de metais em niveis hanomeétricos (3) e
teorizou a obtencao de diamantes sintéticos, o que lhe rendeu o prémio Nobel de fisica
em 1946 (4).

Embora muito relevante cientificamente, o aparato desenvolvido por Bridgman
provou-se inviavel para utilizacdo em pecas grandes, devido as cargas extremas
necessarias para a sua aplicacdo. A DPS de metais puros e suas ligas por extrusao
em canal angular (ECA), por outro lado, emergiu como um dos mais promissores
métodos para a obtencdo de microestruturas com gréos ultrafinos. O diferencial do
processo de ECA esta no fato de que grandes deformagfes podem ser aplicadas em
uma unica etapa de processamento, no material como um todo, permitindo uma rapida
evolucao microestrutural e excepcional refino de grao (1,5). Além disso, a ECA é o
unico processo de DPS que se mostrou viavel industrialmente, com a primeira patente
de tarugos extrudados sendo licenciada em 1998 (6) e a primeira comercializagéo
sendo efetuada no ano de 2000 (2). Em 2020, foi reportado que, ap0s estudos em
menor escala (7), um sistema para a ECA de tarugos de aproximadamente 100 kg de
ligas de aluminio (610mm x 610mm x 100mm) foi implementado com sucesso,

permitindo a realizacdo de um passe em aproximadamente 5 minutos (2)

Embora seja comumente associada ao processamento de materiais soélidos, a
extrusdo em canal angular pode ser utilizada para o processamento de pos metalicos.

Nesse caso, 0 processo € realizado para a consolidacdo de um pd, ou uma mistura
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de pos, cujo mecanismo de densificacdo difere daqueles baseados em sinterizacéo.
Enquanto materiais sinterizados densificam-se por meio de difusdo em alta
temperatura, materiais consolidados por extrusdo em canal angular densificam-se
guase gque instantaneamente pela deformacdo plastica das particulas metdlicas,
mesmo em temperatura ambiente ou abaixo dela (8). A consolidacao de diversos pés
elementares e diversos pos de ligas foram discutidos na literatura, contudo, a
consolidacéo de misturas de pos dissimilares para a obtencéo de ligas, compdsitos
de matriz metélica ou metal-metal, ainda € um campo pouco explorado. De forma
geral, compositos baseados em metais possuem vantagens em relagdo a compositos
de matriz polimérica, no que diz respeito a estabilidade em temperaturas elevadas,

resisténcia mecanica, condutividade elétrica e térmica, e resisténcia a abraséao (9).

Estudos acerca da deformacdo de materiais metdlicos em temperatura
criogénica (~77 K) foram desenvolvidos com o intuito de compreender 0os mecanismos
envolvidos na evolucdo microestrutural dos materiais a esta temperatura. Diversos
estudos reportaram aumentos resisténcia e/ou ductilidade em diversos metais,
tornando esta rota de processamento atrativa para a otimizacdo de propriedades
mecanicas. Neste contexto, a DPS de materiais metalicos em temperatura criogénica
também foi investigada para diversos metais e ligas, no qual observou-se um grande
potencial de refino microestrutural (10-17). Desta forma, a utilizacdo de DPS em
temperatura criogénica para a consolidacdo de pdés mostra-se como um ramo

promissor de pesquisa.

Assim, esta pesquisa teve como objetivo analisar a potencialidade da aplicacao
da técnica de ECA para a obtencdo de ligas metalicas e compdsitos por meio da
consolidacédo de pds em temperatura ambiente e criogénica, seguida ou nédo de
tratamentos térmicos. As amostras obtidas foram caracterizadas quando a sua

densificagdo, microestrutura, composicao quimica e propriedades mecanicas.

Organizacao da tese

Visto a motivacao deste trabalho, tem-se nos capitulos seguintes:

No capitulo 2 é apresentada a revisdo bibliogréfica desta tese. Procurou-se

abordar o estado da arte da deformacao plastica severa, em especial a extrusdo em
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canal angular, assim como artigos classicos para a compreenséo dos parametros de

processamento e suas implicagcdes em evolucao microestrutural e propriedades.

No capitulo 3, serd tratado do primeiro estudo desenvolvido durante o
doutorado: a consolidagdo e tratamento térmico de uma mistura de pos elementares
de ferro, cromo, niquel e manganés, na propor¢cdo de um aco AlSI 310, visando a

obtencao de uma liga metélica.

No capitulo 4, a consolidacdo de uma mistura de pos de aluminio e cobre, em
temperatura ambiente e criogénica, para a obtencdo de um compaosito metal-metal, foi

estudada

No capitulo 5, realizou-se o tratamento térmico das amostras obtidas no
capitulo 4, visando analisar o comportamento de interdifusdo nas interfaces aluminio-

cobre e identificar uma possivel influéncia do processo sobre esse comportamento.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 Deformacéao Plastica e Encruamento

Quando solicitados mecanicamente, a grande maioria dos materiais metalicos
apresenta, nesta ordem: deformacédo elastica, deformacéo plastica e fratura. Em
temperatura ambiente, o deslizamento de planos associado a movimentacao
discordancias € o principal mecanismo de deformacdo ativo. A multiplicacdo e
migracdo destas discordancias sdo os mecanismos mais comuns observados para o
encruamento de materiais metalicos. De forma geral, o aumento da resisténcia ocorre
pela reducdo da mobilidade das discordancias presentes na microestrutura devido a
interacdo destas com outras discordancias, com outras imperfeicées cristalinas ou
com os campos de tensdo destes defeitos. Sendo assim, requer-se uma maior

solicitagdo mecéanica para a movimentagcédo das mesmas (18).

Embora o fendbmeno do encruamento seja conhecido e amplamente utilizado
com a finalidade de aumentar a resisténcia mecéanica de materiais, diversas teorias ja
foram propostas para explicar este fendmeno, no qual cada uma delas parte de
diferentes suposicdes (19). Dentre estas teorias, a mais aceita delas é a teoria das
estruturas de discordancias de baixa energia (LEDS — do inglés low energy dislocation
structures), proposta por Kuhlmann-Wilsdorf (20). Nesta teoria, assume-se que as
discordancias se acumulam em materiais deformados por meio do aprisionamento
muatuo em configuracbes de baixa energia, respeitando a segunda lei da
termodinamica, por meio do equilibrio de for¢as, respeitando a terceira lei de Newton
(29).

Durante o encruamento de um material, quatro estagios (idealizados) tendem
a acontecer, no qual cada um deles é associado a um tipo de estrutura de
discordancias. Contudo, os quatro estagios nunca sao observados durante o
encruamento de um material. Na Figura 1 esta representada a curva teérica de tensao
cisalhante resolvida x deformagé&o de cisalhamento resolvida na qual os 4 estagios do
encruamento sao representados.

De acordo com a teoria de LEDS, o estagio 1 da curva é caracterizado por
discordancias primarias do tipo cunha com apenas um vetor de Burgers, deslizando

um anico plano. Desta forma, um grande numero de discordancias do tipo cunha de
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sinais opostos podem aprisionar umas as outras criando “paredes de dipolos”. Baixas
taxas de encruamento sédo observadas neste estagio. Na pratica, esse estagio ndo &
observado em policristais, uma vez que sempre existirdo graos orientados
favoravelmente ao deslizamento em diversos planos logo no inicio da
deformac&o(19,20). Adicionalmente, os grédos de policristais ndo podem ser
deformados de forma independente, isto é, uma vez que estes devem manter-se em
contato durante a deformacéo, a deformacao de um gréo deve ser acomodada pelos
grdos vizinhos. O principio da compatibilizacdo das deformacfes entre gréos
adjacentes foi estudada originalmente por Von Mises (21), que demonstrou que para
a deformacdo homogénea (cooperativa) de agregados policristalinos, pelo menos

cinco sistemas de deslizamento independentes ativos sdo necessarios.

Figura 1: Curva idealizada para os quatro estagios do encruamento.

S &
. 1

Tensao cisalhante resolvida
f\l
E
!

Deformacao de cisalhamento resolvida

Fonte: Adaptado de Kuhlmann-Wilsdorf (19)

O estagio 2 da curva, por sua vez, comeca quando o estado de tensdo no
material € elevado o suficiente para que sistemas de deslizamento secundarios sejam
ativados. Neste estagio, a interacdo entre defeitos é tal que as discordancias podem
formar emaranhados de discordancias, com um aumento significativo da taxa de

encruamento. Os emaranhados de discordancias podem formar estruturas que sao
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caracterizadas como células de discordancias, sendo estas mais comuns em
materiais de alta energia de defeito de empilhamento (EDE) (19,20). A EDE pode ser
definida como o defeito cristalografico planar criado entre duas discordancias parciais
apos a sua dissociacdo em metais CFC e HC. No caso de metais CCC, o conceito de
EDE néo se aplica da mesma forma, embora comumente trate-se oS como materiais
de alta EDE (22).

Com o avanco da deformacdo, a curva obtém um formato parabdlico no estagio
3, no qual hd uma queda na taxa de encruamento. Esse comportamento se deve aos
fendbmenos de recuperacdo dindmica associados aos movimentos de cross-slip
(deslizamento com desvio) e escalagem de discordancias. Nesta etapa, as células de
discordancias possuem uma tendéncia termodinamica a reduzirem seu diametro e a

desorientagéo entre si (19,20).

Finalmente, no estagio 4, a taxa de encruamento cai abruptamente pelo
aumento da taxa de aniquilacdo em relacdo a taxa de geracado de discordancias. As
células de discordancia assumem um formato associado a deformacéo imposta. Este
comportamento é especialmente observado para materiais de elevada EDE e em

deformagdes verdadeiras = 4 (19,20).

Embora siga padrdes conhecidos, a evolugdo microestrutural de materiais
deformados varia de acordo com diversos parametros, sendo estes intrinsecos (como
a estrutura cristalina, composicédo e EDE) ou extrinsecos (como temperatura, taxa de
deformacédo, modo de aplicacdo da tensdo). Desta forma, o controle destes
parametros mostra-se uma forma eficiente de controlar as modificacoes

microestruturais impostas durante a deformacéo (19,20)

Nos métodos convencionais de deformacdo plastica, como laminacéo,
trefilacdo e estampagem, por exemplo. a deformacéo aplicada ao material é limitada
pela reducao das dimensdes (1,5). A obtencao de microestruturas refinadas € possivel
por esses processos, contudo, a evolugdo microestrutural é lenta e limitada (23).
Visando a manutencéo das dimensdes de uma amostra durante a aplicacdo de uma
grande quantidade de deformacdo em sua estrutura, e também a obtencédo de
microestruturas refinadas, os métodos de deformacédo plastica severa (DPS) foram
desenvolvidos (23,24).
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2.2 Deformacéo Plastica Severa (DPS)

O processo de deformacdo plastica severa pode ser definido como aquele em
gue niveis muito altos de deformacéo plastica sdo obtidos no material metalico como
um todo, sem uma variagdo consideravel nas dimensdes do solido (1). Processos de
DPS séao utilizados com a intencdo de obter microestruturas altamente refinadas, ou
seja, graos de tamanho submicrométrico, com contornos de alto &ngulo, possibilitando
aumento de resisténcia mecéanica, tenacidade a fratura e favorecendo o fenémeno da
superplasticidade em temperaturas moderadas e taxas de deformacdo elevadas
(1,24). Diversos processos de DPS foram desenvolvidos, dentre eles a laminagao
acumulativa (accumulative roll bonding — ARB) (25), a tor¢cédo sob alta presséo (high
pressure torsion — HPT) (26,27) e a extrusdo em canal angular (ECA, como seré
tratada neste trabalho, ou do inglés equal channel angular pressing — ECAP) (28-30)

apresentam maior relevancia tecnolégica.

O processo de DPS por laminagdo acumulativa consiste no empilhamento de
tiras de um material e a laminacdo destas, levando a juncdo metallrgica destes
materiais. O material obtido é entéo dividido em partes iguais, que sdo empilhadas e
sujeitas novamente ao processo de laminacdo. O processo pode ser repetido pelo
namero de vezes desejado, mantendo-se a temperatura suficientemente elevada para
gue o material apresente relativa ductilidade e capacidade de adesdo metallrgica,
porém, abaixo da temperatura de recristalizacdo, pois esta impediria o efeito
acumulativo da laminacéo (25). Por sua vez, o processo de tor¢céo sob alta pressao €
baseado na aplicacdo de alta deformacédo na forma de tor¢cdo sob altas tensdes de
carater hidrostatico. Neste processo, o aparato utilizado para a conformacé&o consiste
em duas bigornas que podem rotacionar uma em relagédo a outra e uma amostra que
€ comprimida e passa pelo o processo de torcdo entre ambas (26,27). No contexto
deste trabalho, o processo de extrusdo em canal angular (ECA) sera tratado com

maior detalhamento.

2.3 Extrusdo em Canal Angular (ECA)

A ECA foi desenvolvida, inicialmente, por Segal e colaboradores nas décadas

de 70 e 80 em Minsk, na antiga Unido Soviética (31). A partir dos anos 90, um maior
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namero de trabalhos foi publicado evidenciando as potencialidades da técnica de ECA
para a obtencdo de uma estrutura de graos submicrométricos (23,29,32). Apés
diversos anos, a ECA deixou de ser apenas uma curiosidade de laboratorio e tornou-
se uma tecnologia de aplicagéo industrial real, como Segal reitera no titulo e ao longo
de um trabalho recentemente publicado (2).

A DPS no processo de ECA é obtida por meio da compressédo de um pequeno
tarugo por uma matriz onde dois canais de seccao transversal idéntica interceptam-
se com um angulo entre eles. A Figura 2 apresenta uma representacao esquematica
do processo de ECA, em duas matrizes distintas; em (a) uma matriz com angulo
interno (P) > 90° e angulo externo (W) de 0°; em (b) uma matriz com angulo interno
(®) > 90° e angulo externo (W) > 0°. Ao ser pressionada ao longo do canal, a amostra
€ solicitada mecanicamente por tensfes cisalhantes ao atravessar o plano de
encontro entre 0s canais da matriz, como mostra a Figura 2. Para fins didaticos, os
angulos apresentados na Figura 3 s&o de ®=90° e W=0°. Em comparagdo com outras
técnicas de DPS, a ECA possui a vantagem de aplicar esta deformacéo cisalhante de
forma homogénea ao longo do material, diminuindo a heterogeneidade microestrutural

deste apods a deformacéao (1,2).

De acordo com lwahashi e colaboradores, em seu artigo publicado em 1996
(33), a deformacao acumulada nesse processo apos N ciclos de deformacao pode ser
calculada por meio da Equacédo 1, cujas variaveis sdo os angulos ® e W. A equacao
1 considera um corpo completamente lubrificado e desconsidera, portanto, qualquer

efeito de atrito.

eny = =.[2.cot (? + %) + W cosec (% + g)] (1)

Sz
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Figura 2: Representacédo esquemética do processo de ECA em matrizes distintas. Em (a) uma matriz
com angulo interno (®) > 90° e angulo externo (W) de 0°; em (b) uma matriz com angulo interno (®) >
90° e angulo externo (W) > 0°.
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Fonte: Adaptado de Valiev e Langdon. (1)

Figura 3: Representacdo do plano de cisalhamento no interior da matriz de ECA. O corpo em 1 é
deformado por cisalhamento e adquire a forma 2.
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Fonte: Adaptado de Valiev e Langdon. (1)
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A Figura 4 representa graficamente a Equagdo 1 para valores de N =1 e

diferentes angulos ® e V.

Figura 4: Variacdo da deformacao equivalente de uma amostra em diferentes angulos ® e W de canal
para N=1.
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Fonte: Adaptado de Furuno. (34)

Observa-se na Figura 4 que diferentes angulos W tem maior influéncia na
deformagéo equivalente apenas para angulos de canal (®) menores do que 90°. Além
disso, maiores deformacdes equivalentes podem ser obtidas quanto menores forem
os angulos ® e W. Em matrizes mais comuns, com angulos ® da ordem de 90° a 120°,
a deformagéao equivalente obtida é principalmente dependente do angulo ® e nao do

arco de curvatura W.

Embora néo tenha sido citado por Kulhmann-Wilsdorf em seus trabalhos, um
estagio 5 da curva de encruamento apresentada anteriormente foi observado. Este
novo estagio esta associado as deformacgdes extremas que podem ser aplicadas por

DPS, especialmente ECA. Nesta etapa, a desorientacéo entre células de discordancia
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aumenta até a formacdo de um novo reticulado composto de grdos equiaxiais

delimitados por contornos de grao de alto angulo (1).

2.3.1 Rotas de extrusao

Assim como o numero de ciclos de deformacéo, que na ECA corresponde ao
namero de passes consecutivos pela matriz, € praticamente ilimitado, pode-se
também girar a amostra entre passes consecutivos pela matriz. Como observado por
Segal pela primeira vez (30) e estudado com maior profundidade por Furukawa e
colaboradores (35), por meio de diferentes rotas de passes, diferentes planos
receberdo tensdes cisalhantes e, assim, diferentes evolu¢des microestruturais podem
ser conseguidas a cada passe pela matriz. Embora seja possivel girar a amostra
metdlica de diversas formas entre os passes, na prética, quatro rotas sdo mais
utilizadas, pois observacdes experimentais evidenciaram que rotacfes mais
complexas do corpo metdlico ndo levam a melhores substanciais das propriedades do
corpo extrudado (36). As quatro principais rotas utilizadas na ECA sao apresentadas
na Figura 5. Pode-se observar que na rota A, nenhuma rotacdo € imposta a amostra,
ou seja, ela é inserida na mesma posi¢do em todos os passes. Nas rotas Ba e Bc, por
sua vez, a amostra é girada sempre em 90° entre 0s passes, alternadamente na rota
Ba e constantemente na mesma direcdo na rota Bc. Na rota C, a amostra € girada em
180° entre os passes. Diversos trabalhos na literatura (37—39) concluiram por meio de
observacbes experimentais que a rota Bc foi mais eficaz para a obtencdo de uma
estrutura de graos ultrafinos, equiaxiais e com contornos de alto angulo em matrizes
de ®=90° em aluminio de alta pureza e titanio. Aparentemente a rota Bc, em matrizes
com ®=90°, proporciona tensdes cisalhantes em uma maior variedade de planos ao
longo dos eixos X, Y e Z da amostra, além de recuperar a distor¢ao introduzida a cada
4 passes, 0 que, possivelmente, leva a formacdo de grédos equiaxiais (40). Nas
matrizes com ®=120°, por sua vez, pesquisadores observaram que a rota mais efetiva
para a producéo de estruturas com graos submicrométricos em aluminio com baixos
teores de elementos de liga € a rota A, ao passo que Ba e Bc apresentam resultados

intermediarios e a rota C € a menos efetiva (41).
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Zhu e Lowe, em 2000, observaram que a rota A em ®=120° e a rota Bc em
®=90° apresentam um angulo a de 60° entre planos de deformacgao cisalhante
adjacentes, podendo indicar que o refino de grao de materiais CFC mais efetivo é
obtido nestas condi¢gBes. Contudo, essa explicacdo ndo é completa, visto que a rota
Ba em ®=90° também apresenta um angulo a de 60° entre planos de deformagéao
cisalhante adjacentes. Os autores indicam que a possivel interacao entre os planos
cisalhados e a textura microestrutural criada pelo processo de ECA influencia na
efetividade das diferentes rotas para o refino de graos em materiais de estrutura CFC
(28).

Figura 5: Rotas A, Ba, Bc e C de rotagao dos corpos metdlicos entre os passes em uma matriz de

ECA.
Rota Ba

=

Fonte: Adaptado de Nakashima, et al., 2000. (36)

2.3.2 Angulo de canal (®)

Como apresentado anteriormente, o angulo de canal (®) &, possivelmente, o
fator experimental de maior relevancia na ECA, visto que seu valor dita, em grande

parte, a deformacéao introduzida ao material.
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Nakashima e colaboradores estudaram a influéncia do angulo ® na formagéo
de uma estrutura de gréos ultrafinos em aluminio (99,99%) com tamanho de gréao
prévio da ordem de 1 mm. A ECA foi realizada em temperatura ambiente, lubrificada
com MoSg, rotagdo de 90° entre cada passe (rota Bc), e diferentes matrizes foram
utilizadas, com angulo ® variando entre 90° e 157,5°. Os autores constataram que,
embora seja possivel obter o mesmo grau de deformacéo equivalente em diferentes
angulos ® apenas variando o numero de passes, a obtencédo de uma estrutura de
graos ultrafinos é obtida mais facilmente quanto mais intensa for a deformacao em um
Unico passe. Sendo assim, 0s pesquisadores observaram que estruturas de graos
submicrométricos com contorno de alto angulo poderiam ser obtidos com maior
facilidade para o aluminio em matrizes com angulo de canal mais proximos de 90°
(42).

Embora os resultados de Nakashima e colaboradores tenham grande
relevancia, precisa-se considerar que a utilizacdo de matrizes com ®=90° e W=0°
requer altissimas pressoées, levando a um maior risco de ocorrer a quebra da matriz
ou do puncéao (1). Além disso, como forma-se um angulo reto entre os canais quando
W=0°, materiais menos ducteis dificiimente serdo deformados até preencherem esta
regiao, como observado por simulagbes computacionais (43). Este segundo problema,
contudo, pode ser contornado mais facilmente com um aumento sutil do angulo W, da
ordem de 20°(44). No que diz respeito a materiais com alta dureza e baixa ductilidade,
o angulo ® mostrou-se uma variavel especialmente importante. Zhang e
colaboradores estudaram a ECA de tungsténio a temperatura de 1000 °C em matrizes
de ®=90° e 110°. Os pesquisadores observaram que em angulos de 90°, a extruséo
do tungsténio era inviavel pela fratura das amostras; entretanto, quando ®=110° a

ECA com mudltiplos passes pode ser realizada (45).

Como descrito anteriormente, é possivel a realizacdo de ECA em matrizes com
®<90° para a aplicacao de niveis de deformacao ainda mais severos em apenas um
passe. Nesse contexto, Furuno e colaboradores (34) estudaram a microestrutura de
aluminio puro e de uma liga AlI-Mg-Sc, com tamanho de gréo inicial de
aproximadamente 500 um, sujeita ao processo de ECA com ®=60° e W=30° pela rota
de extrusdo Bc. Como forma de comparagcdo, 0s mesmos materiais foram
processados por ECA em uma matriz com ®=90° e W préximo a 0°. Os pesquisadores

concluiram, por meio de comparacgdes, que a extrusdo em matrizes com ®<90° pode
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produzir microestruturas de graos um pouco mais finos do que quando ®=90°. Em
aluminio puro, o tamanho de gréo obtido foi de aproximadamente 1,1 € 1,2 um em
matrizes de 60° e 90° respectivamente. Ja para a liga Al-Mg-Sc os valores foram de
0,3 e 0,36 um para as mesmas matrizes. De um ponto de vista pratico, a diferenca

obtida no refino de grdo € minima e estatisticamente igual.

Embora a utilizagdo de matrizes com ®<90° parega vantajosa, Valiev e
Langdon (1) consideram que a necessidade de altissimas pressfes para evitar o
trincamento de materiais processados nessas matrizes ndo compensa 0s beneficios
microestruturais. Por esse motivo, os autores consideram uma matriz com angulo

®=90° como a configuragéo ideal para o processo de ECA.

2.3.3 Angulo de curvatura (V)

Como discutido anteriormente, por meio da Equacéo 1 e da Figura 4, o angulo
de curvatura W possui uma influéncia secundaria na deformacao imposta a materiais
processados por ECA em matrizes com &ngulo de canal 290°. Entretanto, o estudo e

algumas consideracdes a respeito desta variavel de processo se fazem necessarias.

Xu e Langdon (46), em 2007, estudaram a homogeneidade de valores de
dureza Vickers ao longo da seccdo transversal de corpos metalicos de aluminio
(99,99%) processados por ECA em duas matrizes, (a) e (b) onde (a) ®=90° W=0° e
(b) ®=90° W=20°. As amostras foram processadas a temperatura ambiente pela rota
Bc de extrusdo. Os autores observaram que os valores de dureza ndao sao
homogéneos ao longo da seccao transversal das amostras processadas por ECA
apos o primeiro passe. Isso se deve ao fato de que o plano da amostra que fica em
contato com a superficie que contém o angulo de curvatura perde o contato com as
paredes da matriz em um dado momento, deixando de ser solicitada severamente e
gerando uma regidao chamada de “zona morta” (Figura 6), a qual € maior em ¥=0° do
que em W=20°. Deste fato, importantes conclusdes puderam ser obtidas: a adigdo de
um pequeno angulo W nao introduz heterogeneidades de deformagéo consideraveis
ao corpo processado por ECA em um Unico passe, e devido a maior facilidade de
construcdo de matrizes com um pequeno angulo ¥, a utilizagdo destas matrizes é

preferivel. Ainda no mesmo trabalho, Xu e Langdon estudaram a possibilidade e a
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influéncia de multiplos passes na reducdo da heterogeneidade de deformacdo, e,
portanto, na heterogeneidade de dureza, na seccdo transversal de tarugos
processados pela técnica de ECA em rota Bc. Os pesquisadores observaram que a
hetereogeneidade de deformacéo € consideravelmente reduzida apds 4 ou 8 passes
de ECA na rota Bc, pelo processamento idéntico de todas as faces do material.

Figura 6: Area da amostra que perde contato com as paredes da matriz, conhecida como “zona morta”
(indicada pela seta).

Fonte: Adaptado de Lapovok (47).

2.3.4 Velocidade de extrusao

O processamento via ECA €, normalmente, realizado em prensas hidraulicas
de alta capacidade e, portanto, podem ser aplicadas velocidades relativamente altas
de extrusdo, da ordem de 1 a 20 mm.s*. Contudo, é possivel estender a velocidade
de extrusdo ao longo de uma grande faixa de valores em maquinas de ensaios

mecanicos convencionais (1).

Berbon e colaboradores (48) estudaram a influéncia da velocidade de ECA na
microestrutura de aluminio (99,99%) em uma matriz com canal circular, ®=90° ¥=90°,
rota Bc, lubrificada com graxa a base de MoSz. Para comparac¢do mediu-se o tamanho
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de grdo para o aluminio antes do processamento e obtiveram-se valores de
aproximadamente 1 mm. Quatro velocidades de ECA foram analisadas: 7,6 mm.s™;
8,5x10t mm.s?; 8,5x10% mm.s?; 8,5x10° mm.s. Primeiramente, comparou-se as
velocidades de 7,6 mm.s? e 8,5x102 mm.s, onde foi possivel observar que em
ambos 0s casos, a microestrutura obtida apdés quatro passes apresentou-se
consideravelmente refinada, com graos relativamente equiaxiais de aproximadamente
1,2 um. Esse primeiro resultado indicou que, para o aluminio, o tamanho de gréo
independe da velocidade de ECA, visto que este mesmo resultado ja havia sido
observado em trabalhos anteriores com velocidades de ECA da ordem de 19 mm.s
(49). Ainda acerca do aluminio processado nas velocidades de 7,6 mm.s?e 8,5x103
mm.s, os pesquisadores estimaram que cerca de 80% e 70% das areas analisadas
correspondiam a estruturas equiaxiais, respectivamente. Além disso, por meio de
difracdo de elétrons em microscopio eletrénico de transmissdo (MET) analisou-se o
grau de desorientagcdo nos contornos de grao e observou-se uma propor¢ao de 70%
e 60% de contornos de gréo de baixo angulo (CGBA) para 8,5x10° mm.s' e 7,6 mm.s
!, respectivamente. Sendo assim, os pesquisadores concluiram que, no que diz
respeito a tamanho, forma e grau de desorientacdo dos graos, a velocidade de ECA
possui pouca, ou praticamente insignificante influéncia; pelo menos no intervalo de
velocidades estudado. Maiores ampliacbes em MET, entretanto, permitiram
consideragdes microestruturais adicionais: possivelmente, em velocidades de ECA
mais lentas o fendmeno de recuperacdo pode acontecer de forma mais acentuada,
onde uma microestrutura com menor densidade de discordancias no interior dos graos
pode ser obtida (48).

2.3.5 Temperatura de extruséo

Por tratar-se de uma variavel de processo que pode ser controlada com certa
facilidade, a influéncia da temperatura de extrusdo na microestrutura e propriedades

de materiais processados por ECA foi investigada por diversos pesquisadores.

Inicialmente, com a intencdo de reduzir a pressao necessaria para o
processamento por ECA e evitar a necessidade de tratamentos térmicos, a ECA em

altas temperaturas foi estudada por Shin e colaboradores (50). No trabalho dos



38

pesquisadores, dois acos com baixo teor de carbono (Fe-0,15C-1,11Mn-0,26Si e Fe-
0,15C-1,17Mn-0,06V-0,008N), foram processados por ECA ($=90° W=20° - Rota C)
numa faixa de 350 °C a 600 °C para a posterior caracterizacao da microestrutura via
MET. Para o aco sem vanadio, os resultados obtidos indicaram que é possivel a
obtencdo de gréos ferriticos finos (~0,3 um), com alto grau de desorientacdo, em
temperaturas de 350 °C; contudo, com 0 aumento da temperatura, 0s graos tornaram-
se gradativamente mais grosseiros e com menor angulo de desorientacao entre eles,
sugerindo que o aumento da temperatura pode ter atuado de forma deletérias ao
priorizar a recuperacéo dinamica e ndo permitir a evolugéo microestrutural no sentido
do refino de grdo. Além disso, a baixa densidade de discordancias no interior dos
graos e contornos de graos relativamente espessos, associados a aniquilacdo das
discordancias nos contornos de grao, corroboram com a hipétese de que o0 processo
de recuperacédo durante a ECA é mais acelerado em altas temperaturas, favorecendo
a formacédo de graos maiores com contornos de baixo angulo. Para o aco com adicdo
de vanadio os autores observaram comportamento semelhante, entretanto, um maior
refino na microestrutura foi obtido e, mesmo em temperaturas de ECA mais altas (600
°C), uma maior densidade de discordancias no interior dos gréos foi mantida. Esse
comportamento, como ja descrito na literatura por Shin e colaboradores (51), pode ser
associado a adicdo de elementos fortes formadores de carbetos, como é o caso do
vanadio, que podem levar ao aumento da temperatura de recristalizacdo. De forma a
controlar a taxa de recuperacao, efeitos semelhantes foram observados pela adicao

de zirconio (32,35,52) e escandio (53,54) em ligas de aluminio.

Visto que a temperatura é fator determinante para a ocorréncia de recuperacao
microestrutural, um estudo subsequente de Chatterjee e colaboradores (55) avaliou,
via MET, a microestrutura de liga Al-2,5Mg processada por ECA em temperatura
criogénica e temperatura ambiente. Assim, 0s pesquisadores visaram a inibicdo da
recuperacdo dindmica e manutencdo de uma alta densidade de defeitos
microestruturais, 0os quais poderiam atuar como sitios de recristalizacdo para a
formacdo de uma nova estrutura de graos ultrafinos. Neste estudo, amostras
recozidas de Al-2,5Mg, de tamanho de grao aproximado de 80 um, foram imersas em
nitrogénio liquido (~77 K) até a homogeneiza¢do da temperatura e entdo processadas
por ECA em uma matriz de ®=120°, lubrificada com MoS2, pela rota Bc com

velocidade de extrusdo de 1 mm.s™t. Vale ressaltar que a temperatura da matriz foi
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mantida em -30 °C durante as compressdes. As amostras foram analisadas apés 1, 6
e 14 passes; entre 0s passes, as amostras eram submersas novamente em nitrogénio
liquido, por aproximadamente 5 minutos. Apds 0 primeiro passe, 0s pesquisadores
observaram que nao houve grande variacdo entre as amostras processadas em
temperatura ambiente e criogénica, onde ambas apenas apresentaram grande
contraste nas imagens de MET, indicando uma alta densidade de campos elasticos
de tensdo nas amostras. Com o avanc¢o do processo e um maior numero de passes,
observou-se um aumento na densidade de discordancias, visto o aumento na
guantidade de deformacé&o imposta a liga (aproximadamente 0,7 por passe). Apos 14
passes, a amostra processada em temperatura ambiente apresentou uma
microestrutura altamente deformada, com uma distribuicdo heterogénea de
discordancias, caracterizada pelo emaranhamento (“tangling”) e multiplicacéo
(“mushrooming”) destas, um comportamento tipico de metais com altas energias de
falha de empilhamento (20,56). Por sua vez, a amostra processada em temperatura
criogénica apresentou uma microestrutura com distribuicdo relativamente baixa e
homogénea de discordancias com distribuicéo planar. Possivelmente, o abaixamento
da EDE em temperaturas criogénicas, aliada a baixa nucleacdo e movimentacdo de
discordancias, possa ter gerado uma microestrutura com distribuicdo relativamente

baixa e homogénea de discordancias.

2.3.6 Aquecimento durante a extruséo

Além da possibilidade de realizar a ECA em alta temperatura, outro efeito
térmico relevante deve ser discutido: o0 aquecimento adiabatico de um material durante

a extrusao.

Um primeiro trabalho, de Yamaguchi e colaboradores em 1999 (57), mensurou
valores de AT associados ao aquecimento localizado de aluminio e ligas de aluminio
guando estas eram processados por ECA. Os pesquisadores realizaram as medidas
de temperatura por meio de uma engenhosa montagem, que permitia que um
termopar fosse inserido no interior da amostra a ser processada e medidas fossem
realizadas in situ. Aluminio (99,99%), Al-1Mg, Al-3Mg e a liga Al 1100 foram

analisadas em velocidades de extrusdao de 0,18 e 18 mm.st, matriz com ®=90° e
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W=45° e MoS2 como lubrificante. Os pesquisadores observaram que, em velocidades
baixas de extrusdo (0,18 mm.s?) o efeito de aquecimento foi desprezivel, onde um
AT~0,3 °C foi observado, sendo dissipado rapidamente. Em velocidades mais altas
de extrusdo (18 mm.s), contudo, o efeito de aquecimento adiabatico pdde ser
percebido de forma mais pronunciada. Neste caso, ao atravessar o plano de
cisalhamento da matriz, os pesquisadores mediram um aumento abrupto e expressivo
na temperatura do material, da ordem de algumas dezenas de °C, entretanto, esse
mesmo AT era dissipado rapidamente, em aproximadamente dez segundos. Foi
possivel observar um padrdo, onde o aumento de temperatura para 0s materiais
processados a 18 mm.s™ era proporcional ao limite de resisténcia a tracédo (LRT) dos

materiais testados, como mostra a Figura 7.

Figura 7: Tendéncia de aumento de temperatura pelo aquecimento adiabatico em ECA de materiais
com diferentes limites de resisténcia a tracao.
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Fonte: Adaptado de Yamaguchi (57).

Este resultado indica que o aguecimento adiabatico durante a extrusao possui
maior relevancia para materiais com LRT mais elevado. No que diz respeito a
microestrutura dos materiais, os pesquisadores observaram que, independente da
velocidade de ECA, as microestruturas obtidas para os materiais eram semelhantes,
com gréos de tamanhos semelhantes e contornos de alto angulo. A Unica diferenga
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percebida foi a menor densidade de defeitos nos materiais processados em 0,18
mm.s, contudo, este fator é possivelmente associado ao maior tempo disponivel para

a recuperacao dinamica da microestrutura nesta condicdo experimental (57).

2.3.7 Contrapressao

Quando se tratou, anteriormente, do angulo de curvatura (%), mostrou-se que
0 ndo preenchimento total da matriz poderia levar a formacédo de “zonas-mortas” e
certa heterogeneidade de deformacgéo. Por meio de simulagfes numéricas, contudo,
foi possivel observar que com a aplicacdo de uma contrapressdo no canal angular,
seria possivel que o perfil de deformacdo de um material via ECA fosse mais
homogéneo (58,59). A partir de entdo, pesquisas acerca de beneficios da

contrapressao foram realizados.

Lapovok (47), apresentou dados préprios e compilou artigos que sugerem que
uma forma eficiente de obter maior uniformidade de tensédo, deformacéo e evitar

fraturas em pecas extrudadas é por meio da aplicacado de contrapressao.

No que diz respeito a macro defeitos estruturais, observou-se que a formacao
destes € proporcional a deformacéo plastica aplicada ao material. Mostrou-se que a
aplicacdo de contrapressdo suprimiu a formacdo de macro defeitos e facilitou o
fechamento destes em ligas de aluminio (60). De forma analoga, o fechamento de
porosidade residual oriunda do processo de fundicéo de ligas de aluminio por meio de
ECA foi estudado por Mckenzie e colaboradores. Os pesquisadores constataram que,
independentemente do tamanho inicial dos poros, o processo de ECA com
contrapressao favorece ao fechamento destes. Os poros criados inerentemente pelo
processo de fundicdo, contudo, sdo fechados com a aplicacdo de uma contrapressao
da ordem de 10 MPa (61).

De forma a entender o mecanismo pelo qual o material sofre tipos de fraturas
especificos, como apresentado na Figura 8, pela ECA sem contrapressao, simulacées
computacionais foram realizadas por Lapovok (47). A simulacdo considerou uma
amostra de aluminio 2024, temperatura ambiente, atrito uniforme com as paredes da
matriz, velocidade de 6 mm.s, e observou-se, como esperado, uma néo uniformidade

na distribuicdo de tensdes quando ndo havia a aplicacdo de uma contrapressdo. A
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pesquisadora observou que a superficie do material, ao passar pela regido de contato
com o angulo interno (®), tem uma mudanca abrupta no carater de tens&o de
compresséo para tracado, justificando a formacao de fraturas na superficie superior da
amostra, como a apresentada na figura 8. A aplicacdo de contrapressdo, como
confirmado pela pesquisadora, promove uniformidade no carater da tenséo
compressiva aplicada sobre o material, prevenindo a formacdo de trincas nos

materiais processados por ECA, principalmente os menos ducteis (47).

Figura 8:Liga de magnésio compactada pelo processo de ECA sem contrapressao (a) e com
contrapresséo (b). Em (a) é possivel observar o comportamento de fratura caracteristico de materiais
processados por ECA sem contrapresséo

Fonte: Adaptado de Lapovok (47).

A contrapressao também se mostrou como uma variavel de processo relevante
para a obtencdo de microestruturas mais refinadas. Em um estudo de Stolyarov e
outros pesquisadores, uma liga de Al-5Fe foi processada via ECA em matriz com
®=90°, temperatura ambiente, velocidade de extrusédo de 2 mm.s, pela rota Bc em 8
e 16 passes (62). A deformacéo equivalente calculada para cada passe foi de 1,15.
Valores de contrapresséo de 40, 100, 250 e 275 MPa foram analisados. Por meio de
microscopia eletrdnica de transmissdo, observaram-se as microestruturas dos
materiais processados e constatou-se uma tendéncia onde, para um mesmo numero
de passes, 0 aumento da contrapressao contribuiu significativamente para o refino da
microestrutura. Em 8 passes, o tamanho de grédo médio medido foi de 420, 430 e 390
(x 20) nm para 40, 100 e 275 MPa de contrapressao, respectivamente. Com
contrapressao de 275 MPa e 16 passes, mediu-se um tamanho de gréao de 325 (x 20)
nm, indicando que um maior nimero de passes também contribuiu para um maior

refino da microestrutura. Neste mesmo trabalho, também se observou que o carater
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fragil da liga Al-5Fe pdde ser amenizado com a utilizacdo de contrapressao, visto que
sem a aplicacdo desta, as amostras processadas fraturaram apds apenas dois
passes, enquanto que, com contrapressdo, o material suportou até mesmo 16 passes

e uma deformacao acumulada de aproximadamente 18,4 (62).

2.4 Evolucao Microestrutural de Materiais Processados por ECA

A caracterizacdo das propriedades mecanicas de metais processados por ECA
deve ser acompanhada de um soélido embasamento sobre os mecanismos de
evolucdo microestrutural destes metais. Desta forma, a evolugcdo microestrutural de

metais cubicos processados por ECA sera abordada.

Em um trabalho com o objetivo de estudar a evolugéo microestrutural de metais
CCC, Muiioz e colaboradores (63) tomaram o ferro ARMCO (Fe > 99,85%, 0,01% C)
recozido como material modelo e realizaram o processo de ECA com mdltiplos passes
pela rota Bc. A matriz utilizada possuia ® = 90° e W = 37°, resultando em uma
deformacéo equivalente de ~1 por passe, de acordo com a equacao (1). A técnica de
EBSD (Electron Backscatter Diffraction) foi utilizada para a medida do tamanho de
grédo e a fracdo de contornos de grdo de alto (CGAA) e baixo (CGBA) angulo. A
caracterizacdo do material de partida revelou graos equiaxiais de tamanho médio ~72
UM e separados quase em sua totalidade por CGAA. Apdés um Unico passe, uma
microestrutura com sinais de cisalhamento foi observada e uma grande quantidade
de CGBA. Com o0 avanco da deformacdo, observou-se que os CGBA obtidos
inicialmente evoluiam progressivamente em CGAA, até a formacdo de um material de
graos ultrafinos (~360 nm) apos 16 passes. A evolucdo de uma microestrutura com
CGBA para uma microestrutura de CGAA ¢é justificada pelo processo de
recristalizacdo dinamica ao qual o material foi submetido durante os diversos passes
por ECA.

Os pesquisadores observaram, entretanto, que a reducdo no tamanho de grao
do ferro ARMCO foi mais pronunciada durante os primeiros passes de ECA, até que
um patamar de tamanho de gréo minimo € atingido e estabilizado. Comportamentos
semelhantes também foram observados para o cobre (64), ligas CuMg (65), aluminio
(44), ligas de aluminio (66,67) e também para o proprio ferro ARMCO (68). Os autores
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associam o tamanho de grdo minimo em equilibrio ao equilibrio entre a formacgéo de
discordancias e a sua absorcdo por contornos de grao, na forma de discordancias
geometricamente necessarias. Além da grande variacdo no tamanho de gréo, os
pesquisadores observaram uma variacdo na fracdo medida de CGBA e CGAA, onde
nos primeiros passes a fracdo predominantemente observada é de CGBA e ap0s
aproximadamente cinco passes 0s CGAA predominam, como pode ser observado na
Figura 9. O aumento da fracdo de CGAA pode ser associado a continua absorcéo de

discordancias geometricamente necessarias pelos CGBA.

Figura 9: Fracdo medida de CGAA e CGBA ap6s o processamento de ferro ARMCO por ECA com
multiplos passes.
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Fonte: Adaptado de Mufioz (63).

Em outro trabalho, Kim e colaboradores (69) estudaram o processamento por
ECA de um acgo carbono microligado (0,01% C — 1,59% Mn — 0,09% Cr - 0,13% Cu —
0,29% Si — 0,13% Mo - 0,02% Ti — 0,05% V) laminado a quente. O processo de ECA
foi realizado a 300° C e uma deformacao equivalente de ~1 foi aplicada em um unico
passe. Passes adicionais foram tentados, sem sucesso pelos pesquisadores apos

vérias tentativas devido a falha dos punc¢des para a extrusao.

A microestrutura do material base foi caracterizada por MET, onde gréos

grandes (5-20 um), alongados devido a laminacdo e com uma estrutura celular de
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discordancias em seu interior foram observados. Carbetos de ferro, ou complexos de
ferro e cromo, de tamanho médio aproximado de 2 um também foram observados na
microestrutura inicial, assim como precipitados nanométricos (30 — 40 nm) de nitretos
de Ti (ou Ti,V). ApOs a extrusdo, o material foi caracterizado novamente por MET e a
formacgé&o de subgréaos alongados ficou evidenciada ao longo de toda a microestrutura,
similarmente ao observado por Mufioz (63). Contudo, a analise por MET permitiu a
observacdo de que a aniquilacdo de discordancias em paredes de CGBA foi
possivelmente limitada pela presenca dos precipitados, uma vez que estes atuaram
como um sitio para a acumulagéo de discordancias. Os pesquisadores discutem que
0 acumulo de discordancias ao redor de precipitados pode ter sido benéfico para o
endurecimento deste material, o que pode justificar a impossibilidade de realizar

passes adicionais de ECA (69).

Em materiais CFC de alta EDE, a evolugé&o microestrutural assemelha-se aos
metais CCC, como observado por Iwahashi e colaboradores em um estudo com
aluminio de alta pureza (99,99%) (44). Os pesquisadores realizaram ECA em
temperatura ambiente em uma matriz com ® = 90° e W = 20°, pela rota A e C com
multiplos passes. Apds o primeiro passe, a microestrutura foi refinada rapidamente,
com uma reducdo de tamanho de grédo de aproximadamente 1 mm para
aproximadamente 4 um. Embora mais refinada, a nova microestrutura era composta
de bandas paralelas de grdos com CGBA e subdivididos internamente em subgréos
com baixissima desorientacao. O carater alongado da microestrutura persistiu durante
aproximadamente 6 passes pela rota A e por 4 passes pela rota C, indicando uma
tendéncia de formacao de uma microestrutura equiaxial com CGAA pelos fenbmenos

de recristalizacdo dinamica do processo, sendo estes mais eficientes na rota C.

Com o objetivo do compreender os efeitos da EDE e da temperatura na
evolucéo microestrutural de metais processados por ECA, Zaynullina e colaboradores
(70) realizaram a extruséo de 3 materiais: cobre comercialmente puro e cobre com
adicoes de 2,2% e 4,5% de aluminio (em massa). Sendo que estes materiais
apresentam EDE aproximada de 78 mJ/m2, 25 mJ/m2 e 12 mJ/mz2, respectivamente.
As extrusGes foram realizadas em matriz de ® = 120° e WY = 0°, em temperatura
ambiente e em temperatura criogénica, onde o sistema de ECA foi refrigerado com
nitrogénio liquido. A caracteriza¢do da microestrutura dos materiais apos extrusao foi

realizada por meio de microscopia Optica e MET. Os resultados obtidos por
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microscopia o6ptica indicaram que bandas de cisalhamento sdo mais frequentes,
menores e com menor espagcamento em materiais com menor EDE. Por outro lado, a
analise por MET revelou a presenca de maclas de deformacg&o nos materiais, onde 0
decréscimo da temperatura resultou em um aumento no nimero de maclas e na
diminuicdo de sua espessura. Os achados de Zaynullina e colaboradores mostraram
gue a maclacdo pode atuar de forma importante na evolucdo microestutural e, em

ultima analise, no refino de grédo de materiais CFC de baixa EDE.

Em uma pesquisa semelhante, Qu e colaboradores (71) realizaram a ECA de
ligas de cobre-aluminio com baixa EDE, Cu-5%Al, Cu-8%Al e Cu-16%Al (em fracédo
atbmica), com 28 mJ/m2, 17 mJ/m2 e 6 mJ/m?, respectivamente. O processo foi
realizado em matriz com ® = 90° e W = 30° com até 4 passes pela rota Bc em

temperatura ambiente. A analise microestrutural foi realizada por MET.

A amostra Cu-5%AlI (28 mJ/m2) apds um passe indicou a presenca de subgréos
alongados com algumas células de discordancia separadas por regifes densas em
discordancias geometricamente necessarias, semelhantemente ao observado em
metais CCC e CFC de alta EDE, mas também a presenca de maclas de deformacéo
em alguns poucos graos. Com a evolucdo da deformacdo em passes adicionais em
ECA, a microestrutura evoluiu com o aumento da desorientagdo entre graos
adjacentes pelo acumulo de discordancias e observou-se também o aumento da
densidade de maclas. A analise desta amostra indicou que, embora as discordancias
ainda sejam as principais responsaveis pelo refino de graos nesta EDE, evidéncias
sobre uma possivel transicdo de mecanismo de refino de grédo para a fragmentacéo
de grdos por maclacdo fora iniciada. O tamanho de grdo médio obtido para essa

amostra foi de 107 nm (71).

Na liga Cu-8%Al (17 mJ/m?) maclas extremamente finas, da ordem de dezenas
de nandmetros, foram observadas em muitos graos. Diferentemente da liga Cu-5%aAl,
subgrdos nao foram observados nos graos maclados. Apés o segundo passe de ECA,
maclas secundarias e diversas intersec¢des entre maclas foram observadas, indicando
gue diversos sistemas de maclacdo foram ativados em um Unico grdo para a
acomodacédo da deformacdo cisalhante. Apos 3 e 4 passes, contudo, observou-se
uma reducao na densidade de maclas e um aumento no numero de contornos de gréo

oriundos das complexas interacdes entre discordancias e os antigos contornos de
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macla. Estes novos contornos de grdo mostraram-se majoritariamente de alto angulo

e graos com tamanho médio de 82 nm (71).

Finalmente, na liga Cu-16%Al (6 mJ/m2), maclas foram observadas em
praticamente todos os graos, assim como maclas secundarias logo apos o primeiro
passe. Ap6s o0 segundo passe, a analise por MET revelou uma microestrutura
extremamente refinada de gréos equiaxiais da ordem de 50 nm, que evoluiu muito
rapidamente quando comparada com as ligas de maior EDE. Diferentemente das
outras ligas, quando passes adicionais foram empregados na liga Cu-16%Al, esta
apresentou diversas trincas, impossibilitando o avango da deformagéao (71).

De forma complementar, os pesquisadores realizaram a analise da
microestrutura das ligas Cu-5%Al e Cu-8%Al apds 4 passes por EBSD. Esta andlise
permitiu constatar, novamente, uma tendéncia de maior refino de grdo e maior
homogeneidade microestrutural em materiais de menor EDE. Estatisticamente,
observou-se que a fracdo de CGAA (>15°) foi de 49% para a liga Cu-5%Al e de 62%
para a liga Cu-8%Al, reafirmando a influéncia positiva da maclacéo sobre a eficiéncia
da recristalizacdo em metais de baixa EDE processados por ECA. Vale ressaltar a
dificuldade que os autores reportaram sobre a deteccdo de graos e maclas
nanométricos pela técnica de EBSD (com o passo utilizado de 50 nm) uma vez que

esta proporcionou uma resolucéo espacial inferior a técnica de MET (71).

Assim como Qu, An e colaboradores (72) realizaram experimentos para
compreender a influéncia da EDE em cobre e ligas de cobre-aluminio deformadas
severamente por HPT (6 GPa, 1 rotacdo). Os pesquisadores utilizaram-se de EBSD
para caracterizar a fracdo relativa entre os tipos de contorno de gréo presentes na
area analisada. Na Figura 10 é possivel observar o resultado obtido pelos autores,
onde com o aumento da fracdo atbmica de aluminio na liga, tem-se um decréscimo
na EDE. O gréfico presente na Figura 10 indica 3 regides distintas, onde é possivel
observar que para EDE elevadas o deslizamento de discordancias é o mecanismo de
deformacé&o mais atuante, e com o decréscimo da EDE pela adicdo de aluminio, tem-
se 0 aumento da maclacdo. Aléem disso, os autores sugerem que a transicao de
mecanismos de deformacao pode também indicar uma transicdo no mecanismo de

refinamento de grados destas microestruturas. Ou seja, uma transicdo entre o
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mecanismo de rearranjo de discordancias para a fragmentacdo de grdos por

maclacao, resultando em evolucdes microestruturais distintas em funcao da EDE (72).

Figura 10: Fracgéo relativa de contornos de alto &ngulo e contornos de macla em fun¢ao do teor de
aluminio em ligas Al-Cu processadas por HPT.
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Fonte: Adaptado de An (72).

2.5 Consolidagéo de P6s por ECA

Além do processo de ECA poder ser realizado em materiais metalicos
metalurgicamente inteiricos, também é possivel empregar a técnica para a
consolidacdo de pdés metdlicos. Na Figura 11, observa-se uma representacao
esquematica de como pode se dar a consolidacdo de pos por ECA. Em sintese, a
Figura 11 destaca que a consolidacdo de um po por ECA é obtida, essencialmente,
por meio de deformacdo plastica das particulas, diferentemente de processos de

sinterizacdo que se baseiam predominantemente em difus&o atdbmica (8).

Processos convencionais de sinterizacdo envolvem particulas compactadas e
a elevacao da temperatura para valores comumente acima de 0,5 da temperatura
homologa de fusdo. Neste processo, a consolidacdo metalirgica da peca ocorre
predominantemente por meio de difusdo atémica, cuja forca motriz € a reducédo da
energia livre associada a elevada area superficial de um material particulado. Embora
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haja densificagdo por esse processo, dificimente é possivel obter materiais
completamente densos, mesmo apoés sinterizacdes prolongadas. Um baixo fluxo de
massa para a eliminacéo dos poros, associado a inerente camada de 0xido superficial
das particulas metalicas, € um dos principais motivos para que o0 processo puramente
difusivo seja insuficiente para a completa eliminagcéo das porosidades de um corpo

metalico (8).

Diferentemente da consolidacédo por processos difusivos, a consolidacao via
DPS, mais especificamente via ECA, é baseada na deformacdo plastica das
particulas, como ja visto na Figura 11. Embora a particula metalica seja, comumente,
ductil o suficiente para deformar-se plasticamente, o 6xido em sua superficie ndo o é
e, por isso, ao ser sujeito a tensdes cisalhantes elevadas ira fraturar. Desta forma,
novas superficies metalicas serado criadas, permitindo o contato e adesao espontanea
entre as particulas e a incorporacdo da fina camada de 6xido fraturada a matriz do
material, fazendo com que a densificacdo seja quase total (8). A Figura 12 mostra uma
representacdo esquematica comparativa da consolidacdo por meio de processos

difusivos e de deformacéao plastica severa.

Figura 11: Representacdo esquematica do processo de consolidacéo de p6s metalicos por ECA.
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Fonte: Adaptado de Haouaoui (73).
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Figura 12: Representacdo esquematica comparativa da consolidacao de particulas de pés metalicos
por sinterizagdo convencional e por deformacdo plastica severa. O contorno preto das particulas
representa o éxido superficial inerente.
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Fonte: Adaptado de Xia (8).

De forma analoga, durante o processamento de pds por moagem de alta
energia, particulas de pos sdo deformadas repetidamente pela colisdo de corpos
moedores. Essa repetida deformacéo achata particulas e cria novas superficies que
sdo soldadas a frio com particulas adjacentes, formando uma nova particula com
estrutura de camadas, ou lamelas, dos materiais iniciais. Com o avan¢o da moagem,
estas particulas sdo continuamente refinadas, deformadas e, eventualmente,
fraturadas por mecanismos de fadiga ou fratura fragil. A formacao de uma liga por este
método pode ser associada ao continuo refino da espessura das lamelas, um aumento
de temperatura durante o processamento, e ao grande numero de defeitos cristalinos
introduzidos ao material. Contudo, ap8s o processo de moagem, uma etapa adicional
de compactacéo do po se faz necesséria (74).
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A consolidacdo de pés é uma das importantes etapas do processamento via
metalurgia do p6 (MP); processos convencionais como extrusdo e forjamento
demandam da aplicacdo de altas pressdes e temperaturas relativamente altas. A
exposicdo a alta temperatura pode resultar em diversos efeitos indesejados, entre
eles: coalescimento de estruturas finas, eliminacéo de fases metaestaveis desejadas,
nucleacao e crescimento de fases indesejadas; sendo assim, podendo levar a perda
das propriedades esperadas para o material processado. Desta forma, o processo de
consolidagcdo de pés via ECA adquire relevancia, pois se observou que
microestruturas altamente refinadas poderiam ser obtidas apds multiplos passes, e

em baixas temperaturas (75).

O primeiro trabalho na literatura que aborda a consolidacéo de pds por ECA foi
publicado em 1997 por Xiang e colaboradores (75). Neste trabalho, os pesquisadores
compararam a microestrutura de pés da liga 2024Al-3Fe-5Ni consolidados via ECA e
extrusdo convencional a quente, visando a manutencdo de microestruturas
metaestaveis obtidas pelo processo de solidificacdo rapida das particulas do p6. Pés
da liga com tamanho de particula menor que 150 um foram pré-compactados por
compactacdao isostética a frio para obterem o formato de um pequeno tarugo e entdo
o processo de ECA foi realizado em temperatura de 300 °C em um, dois e trés passes
pela rota Bc. Medidas de densidade mostraram que apos 3 passes, a densidade obtida
foi de 2,933 g.cm3, valor comparavel a densidade de 2,939 g.cm3e 2,938 g.cm™
obtidas pelo processo de extrusdo em temperaturas de 350 e 450 °C,
respectivamente. Os pesquisadores afirmam que esse resultado indicou que foi
possivel a obtencdo de um corpo metalico consolidado, isento de porosidades, e
trincas superficiais apés 3 passes em 300 °C. Uma analise da microestrutura dos
materiais por MET mostrou que a liga processada por extrusao convencional a quente
era pouco refinada, com a formacdo de intermetélicos (AlsFeNi) esferoidizados e
grosseiros, e baixa densidade de discordancias. O material processado por ECA, por
sua vez, apresentou maior refino, mantendo microestruturas micro-celulares e
eutéticas do po6 rapidamente solidificado com uma alta densidade de discordancias.
Finalmente, em uma ultima analise, os pesquisadores realizaram medidas de dureza
ao longo da seccéo longitudinal dos materiais processador por ECA em um, dois e
trés passes, e extrusao convencional a quente em 350 °C (p6 com particulas iniciais

menores que 45 um) e 450°C (p6 com particulas iniciais menores que 150 um). Os
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resultados obtidos mostraram um perfil de dureza homogéneo ao longo de toda a
seccdo, em todos os casos, contudo, valores mais altos foram medidos para o material
processado por ECA ap0s 3 passes. Valores de dureza de 200 HV, 180 HV e 165 HV
foram obtidos para ECA em 3 passes, extrusdo a 350 °C e 450 °C, respectivamente.
Esses resultados corroboraram com as andlises microestruturais realizadas,
indicando que o maior refino microestrutural e a elevada densidade de discordancias

levou a medida de valores de dureza mais elevados (75).

Dando prosseguimento aos estudos de consolidacdo de pés via ECA, Matsuki
e colaboradores (76) estudaram a evolugcdo microestrutural e o comportamento
mecanico sob compressdo a quente da mesma liga 2024Al-3Fe-5Ni obtida por
consolidacédo via ECA em um, dois e trés passes pela rota A, Bc ou C. Corpos de
prova foram obtidos a partir de pdés com tamanho de particula de até 45 um por
compressao isostética a frio e consolidados pelos métodos citados a 300 °C em matriz
com ®=105° e W=75°, onde a deformacao equivalente calculada por passe foi de 0,76.
Os testes de compressdao a quente foram realizados em amostras usinadas do
material no sentido transversal ao de extrusdo, onde todas as amostras foram
submetidas a uma pré-deformacao da ordem de 30% a 300 °C em uma taxa de
deformacéo de 103.s. Posteriormente, os testes propriamente ditos foram realizados
a 500 °C onde variou-se a taxa de deformacédo entre 101.s! e 10.s! até deformagbes
da ordem de 70%. Para a interpretacéo dos resultados, os pesquisadores analisaram
o perfil de curvas de tensdo x deformacgéo para uma taxa de deformacgéo de 1.s* das
amostras obtidas pela rota A, Bc e C apdés 3 passes. Os perfis obtidos sao

apresentados na Figura 13.

Pela analise da Figura 13, € possivel constatar que, o material processado pela
rota C apresentou uma maior rigidez e um maior limite de escoamento. J& na amostra
processada pela rota A, a deformacdo plastica foi obtida em tensdes
aproximadamente 30 MPa mais baixas e uma menor rigidez. Finalmente, o
processamento pela rota Bc resultou em um material pouco rigido, se comparado aos
outros, onde, em estagios iniciais do ensaio, menores niveis de tensdo foram
necessarios para deformar o material. Em vista de justificar esse comportamento, 0s
pesquisadores obtiveram perfis de log o x log ¢ para deformacdes de 10%, 20% e 40%
para cada uma das rotas de extrusdo a 500 °C (76). A reta obtida para a amostra

processada pela rota Bc € apresentada na Figura 14.
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Figura 13: Curvas tensio x deformac&o para uma taxa de deformacéo de 1.s™ ap0s trés passes com
rotacéo de 0°, 90° e 180° (Rotas A, Bc e C, respectivamente) a 500 °C (773 K).
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Fonte: Adaptado de Matsuki (76).

Figura 14: Reta obtida para a relacéo log o x log € em deformagdes de 10%, 20% e 40% para o material
processado pela rota Bc.
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Fonte: Adaptado de Matsuki (76).

Por esse processo, 0s pesquisadores observaram que 0s pontos, para todos

0s niveis de deformacdo testados, podem ser conectados por meio de retas dentro da



54

faixa de taxas de deformacé&o estudadas. O coeficiente angular da reta que conecta
esses pontos, denominado m, € definido como sensibilidade a taxa de deformacao,
sendo este um parametro comum para identificar o fendbmeno de superplasticidade
em metais quando m = 0,3. Os valores de m obtidos para os corpos extrudados pela
rota A foram de 0,28 para deformacdes de 10% e 20%, indicando proximidade com o
valor limite de 0,3 e comportamento, possivelmente semelhante com o de
superplasticidade. Contudo, em deformacdes de 40%, o valor de m decresceu
abruptamente para 0,14, indicando uma menor dependéncia da resisténcia mecéanica
do material com a taxa de deformacdo nesse patamar de deformag&do. O material
processado pela rota C, por sua vez, apresentou ao longo de toda a faixa de
deformacfes, um valor de m de 0,14, indicando pouca proximidade com o
comportamento de superplasticidade. Finalmente, o material processado pela rota Bc
apresentou m = 0,3 para todas as deformacdes estudadas, indicando que esse
material pode apresentar certo grau de superplasticidade, sendo estas propriedades
muito desejadas para materiais que eventualmente sejam processados por forjamento
(76).

De forma a compreender a fenomenologia desse comportamento em termos
microestruturais, os autores realizaram andlises por MET nos materiais processados
pelas rotas A, Bc e C apos 3 passes (76). A analise por MET do material processado
pela rota A mostrou uma microestrutura na forma de bandas, contendo finos
intermetalicos e subgrdos alongados no sentido da deformacao imposta pela ECA
sucessiva no mesmo sentido. Os subgraos apresentaram um contorno pouco definido
e interior denso em discordancias. De forma semelhante, o material processado pela
rota C apresentou uma microestrutura na forma de bandas no sentido da deformacéo,
com alta densidade de discordancias, além de preservar, em pequeno grau,
caracteristicas microestruturais originais das particulas do p6, como finas fases
eutéticas e intercelulares, indicando que a evolu¢ao microestrutural acontece de forma
mais lenta pela rota C de extrusdo. Finalmente, observou-se que o material
processado pela rota Bc adquiriu uniformidade microestrutural, com subgréos
distribuidos equiaxialmente, com baixa densidade de discordancias em seu interior e
com contornos bem definidos, além de uma fina dispersao de particulas intermetélicas
esféricas. Por meio de padrbes de difracdo de elétrons, observou-se que, neste ultimo

caso, a matriz do material consiste essencialmente de subgrdos com contornos de
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baixo angulo bem definidos. Os autores atribuem o valor de m = 0,3 a microestrutura
uniforme e finamente dispersa que o processamento de ECA permitiu para a
consolidacéo de pods da liga 2024AI-3Fe-5Ni (76). A microestrutura obtida por Matsuki
(76) diverge das microestruturas observadas por Iwahashi (44), possivelmente pela
diferenca entre as temperaturas de processamento.

Sabendo da possibilidade de consolidar pés por ECA em baixas temperaturas,
Senkov e colaboradores (77) utilizaram-se do processo de ECA para a consolidacao
de pés 70-80% amorfos de AlgsGdsNisFe1, com o0 objetivo de obter um material de
maiores dimensdes e com estrutura predominantemente amorfa. Diferentemente de
outros métodos de consolidacéo de pos, a ECA permite que o processo seja realizado
em temperaturas abaixo de 220 — 300 °C (abaixo da temperatura de nucleacdo de
cristais de aluminio) e, por isso, 0s pesquisadores estudaram 0s mecanismos de
deformacdo e interagdo entre as particulas do p6 durante os estagios iniciais da
consolidacdo do p6é em ECA. Para desenvolver este estudo, os pesquisadores
utilizaram pés com tamanho de particula 230 pum, as quais foram acomodadas em um
recipiente de cobre a vacuo e posteriormente selado. A extrusdo dos corpos se deu
em uma matriz de ®=90°, pela rota A, na velocidade de 0,42 mm.s™, promovendo uma
taxa de deformacdo de 0,02 s? na temperatura de trabalho de 200 °C. A
caracterizacdo do material obtido foi realizada por: calorimetria diferencial exploratéria
(DSC - differential scanning calorimetry) para a caracterizacdo da cinética de
formacéao de cristais do material, MEV / DRX para a caracterizagdo microestrutural, e
microdureza Vickers / ensaios de tracéo foram realizados para a caracterizagédo das

propriedades mecanicas do material consolidado por ECA (77).

A caracterizacao via DRX foi realizada no po inicial e no material consolidado
apos 3 passes, onde observaram-se perfis muito semelhantes, com uma banda
amorfa e alguns picos isolados associados ao aluminio CFC e fases intermetélicas.
Foi possivel observar um alargamento da banda amorfa apds a consolidacéo,
possivelmente pela grande deformacéo aplicada a microestrutura do material e a
precipitacdo de fases cristalinas de dimensdes nanométricas. Este resultado reafirma
o carater predominantemente amorfo da matéria prima e sugere que a velocidade de
extrusdo do material foi suficientemente baixa para que o aquecimento durante a
extrusao fosse baixo o suficiente para nédo atingir a temperatura de cristalizagcédo do

aluminio (77).
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As andlises de DSC em faixas de 100 °C e 600 °C do p6 e do material
consolidado apos trés passes mostraram picos endotérmicos entre 320 °C e 430 °C
associados a formacéo de fases intermetalicas e completa cristalizacdo das regides
amorfas do material. No caso do DSC do p0, observou-se um pico endotérmico muito
sutil em aproximadamente 200 °C associado a precipitacdo dos primeiros cristais de
aluminio; esse mesmo pico, porém, nao foi observado no DSC do material
consolidado, pois este ja havia sido sujeito a aquecimento a 200 °C durante o

processamento (77).

Por meio de MEV, os pesquisadores obtiveram dados acerca do grau de
densificacdo e mecanismos envolvidos nesta. Apds um Unico passe, observou-se uma
média de densificacdo entre 78 e 80% e predominancia de um formato esférico para
as particulas. Trés tipos distintos de particulas puderam ser observados: particulas
cristalinas com grande contraste associado a presenca de intermetalicos, particulas
completamente amorfas sem nenhum contraste e particulas predominantemente
amorfas com precipitados nanométricos de cristais de aluminio CFC. A predominancia
de particulas esféricas pode ser justificada pelas diferencas entre a dureza das
particulas envolvidas no processo; onde as particulas amorfas sdo menos duras que
as particulas cristalinas e que as particulas com precipitados nanométricos, por isso,
deformam-se plasticamente enquanto as outras mantém-se aproximadamente
esféricas. O comportamento descrito pode ser observado na Figura 15, onde A indica
as particulas amorfas, C as particulas cristalinas e NC as particulas com precipitados

nanomeétricos de cristais de aluminio (77).

Ainda por MEV, os pesquisadores observaram outra particula caracteristica do
processo; onde uma particula amorfa com nanocristais de aluminio apresentou uma
camada superficial cristalina e um involucro amorfo aparentemente fraturado. De
acordo com os pesquisadores, a camada superficial cristalina dessa particula foi,
possivelmente, formada durante multiplas colisdes e atrito entre particulas do po, e o
revestimento amorfo formado pelas proprias particulas amorfas que sofreram fraturas
e aderiram umas as outras na regido em questdo. A aparéncia fraturada do involucro
amorfo pode ser interpretada como resultado da constante rotacdo da particula em
relacdo as particulas adjacentes durante o processo, gerando uma sequéncia de
fratura e adesdo a outras particulas constantemente. O mecanismo descrito pelos

pesquisadores é similar ao mecanismo de moagem mecanica de pés em moinhos de
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bolas, indicando que durante o processo de ECA, as particulas de pé podem estar
Sujeitas a rotacao, colisdo, deformacéo, fratura, adeséo, de forma analoga a moagem
mecanica. A particula descrita anteriormente pode ser observada na Figura 16, onde
a seta branca indica uma regiao de fratura de uma camada da regido amorfa apés um
passe em ECA (77).

Figura 15: Particulas amorfas (A), cristalinas (C) e com precipitados nanomeétricos de cristais de
aluminio (NC). E possivel observar as particulas A sendo deformadas plasticamente enquanto as
particulas C e NC mantém-se quase esféricas.

Fonte: Adaptado de Senkov (77).
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Figura 16: Particula amorfa com nanocristais de aluminio CFC, apresentando uma camada superficial
cristalina e um invélucro amorfo. A seta branca indica uma regiéo de fratura do invélucro amorfo.

Fonte: Adaptado de Senkov (77).

Apds o segundo passe, a analise microestrutural por MEV indicou densificacdo
média de 85 — 87%, embora algumas regides tivessem apresentado densificagédo
préoxima a 100%. As regifes mais densas apresentaram um aglomerado de particulas
amorfas altamente deformadas e particulas amorfas com precipitados pouco
deformadas, enquanto que as particulas cristalinas ricas em intermetélicos
mantiveram-se praticamente ndo deformadas e separadas umas das outras.
Particulas cristalinas que, eventualmente, deformaram-se, apresentaram trincas e
fraturas. A menor deformacédo das particulas amorfas com precipitados nanométricos

de aluminio frente as particulas amorfas pode, de acordo com os pesquisadores,
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indicar uma maior tensdo de escoamento para essas particulas. Finalmente, com o
terceiro passe em ECA, a densificacdo do material aumenta para valores entre 90-
95%, onde as particulas amorfas e amorfas com precipitados nanocristalinos sofreram
deformacgdo consideravel, ocupando espacos vazios da estrutura. Observaram-se
bandas de deformacéo inclinadas a 45° em relagdo a orientagdo das particulas
alongadas, onde estas levaram a nucleacao de trincas e fratura de algumas particulas.
Passes subsequentes foram avaliados e levaram a uma queda na densificacdo do
material e um aumento no grau de heterogeneidades de deformacéo e fratura de
particulas (77).

O trabalho de Senkov e colaboradores, por fim, permitiu que muitas variaveis
do processo de consolidacdo de pés por ECA fossem estudadas. Embora alguns
mecanismos como a deformacdo plastica, atrito, e aglomeracdo das particulas
possam ter favorecido a densificacdo, a rotacdo das particulas pode ter levado a
quebra das estruturas regulares e compactadas formadas anteriormente, impedindo
a consolidacdo completa do material. A presenca de particulas cristalinas e
semicristalinas também pode ter dificultado o processo de consolidacao, por serem
consideravelmente mais duras que as particulas amorfas e manterem-se
relativamente esféricas mesmo apdés grandes quantidades de deformacgéo
equivalente. Corroborando com esse raciocinio, observou-se que onde a densidade
de particulas cristalinas e semicristalinas era quase nula, a densificacdo foi quase
maxima, indicando que as particulas amorfas, por sua vez, deformam-se de forma
guase que irrestrita e permitem uma consolidagdo muito mais efetiva do material (77).
Outra evidéncia de que as particulas amorfas sdo essenciais para a consolidacdo do
material pode ser vista na Figura 16. As particulas amorfas, apos extensiva
deformacéo, conseguem envolver as particulas duras cristalinas e semicristalinas,
atuando como uma espécie de recobrimento que une as particulas umas as outras
(77).

Senkov e colaboradores, neste mesmo trabalho, sugerem que uma melhor
consolidacéo poderia ser obtida se um pd composto de particulas exclusivamente
amorfas fosse utilizado, ou seja, um pé composto apenas de particulas altamente
ducteis. Outra possibilidade seria a realizacdo de uma prensagem prévia do material,
a qual poderia reduzir o niumero de vazios, alongando as particulas, diminuindo sua

susceptibilidade a rotacéo e facilitando o processo de consolidacdo em ECA apds um
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ndamero reduzido de passes. Utilizar pés com distribuicdo de formato de particula
variado e otimizar parametros de processo também poderiam levar a uma melhor

consolidacéo (77).

Xia e Wu também estudaram a consolidacdo de p6s de aluminio por meio de
ECA. Nesse estudo, um p6 com composi¢ao quimica Al>99,7%, Si<0,1%, Fe<0,2%,
produzido por atomizag¢do, com particulas com formato irregular e aproximadamente
90% em volume com tamanho inferior a 60 um foi utilizado. A matriz utilizada para a
consolidagéo possuia ®=90° WY=0°, foi mantida aquecida a 100 °C e lubrificada com
lubrificante a base de grafite, durante todo o processo. Para o processo de
consolidacéo, o pé de aluminio foi acomodado em uma folha comum de aluminio e
extrudado em velocidade de 0,2 mm.mint, em apenas um passe. Os corpos obtidos
tiveram sua microestrutura caracterizada por metalografia da secéo transversal, a
densidade aparente pelo método de Arquimedes e propriedades mecéanicas por

dureza Vickers e ensaios de tracao (78).

Por meio do ensaio de metalografia, os pesquisadores puderam observar uma
boa adesado entre as particulas do material e a auséncia de macroporosidades. O
tamanho de gréo obtido foi de aproximadamente 7,2 um. Também pela metalografia,
0s pesquisadores puderam perceber a formacdo de uma orientacdo dos graos no
sentido de extrusdo. A auséncia de macroporosidades nas imagens obtidas foi
confirmada pela medicdo da densidade aparente pelo método de Arquimedes, onde
um valor de 2,7 g.cm™ foi calculado (78).

Para a analise das propriedades mecanicas, os pesquisadores utilizaram como
referéncia um pequeno lingote, processado por fundicdo e entdo por ECA com
contrapressao, da mesma liga de aluminio. O lingote, na condicdo inicial teve uma
dureza medida de 23,5 HV e, ap0s o processamento, de 32,3 HV. Esse incremento
na dureza pode ser associado ao encruamento que o lingote sofreu ao ser processado
e a reducado do tamanho de gréo obtida, onde o tamanho médio medido decresceu de
1600 pm para 535 um apés um unico passe em ECA. O p6 consolidado, por sua vez,
teve uma dureza medida de 52,7 HV, mostrando-se consideravelmente mais duro do
gue o lingote. Esse resultado pode ser associado ao tamanho de grao muito reduzido

gue foi obtido pelo processo e a concentragdo maior de atomos intersticiais de
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oxigénio que foram incorporados a estrutura pela natureza termodinamica do aluminio

em formar oxidos, especialmente em um po com alta area superficial (78).

Finalmente, os ensaios de tracdo dos materiais foram realizados e o0s
resultados indicaram um aumento substancial no limite de escoamento e no LRT para
o lingote processado por ECA. O limite de escoamento apds o processamento
aumentou de 27 MPa para 60 MPa, e o LRT de 41 MPa para 64 MPa. O pé
consolidado, por sua vez, teve um limite de escoamento de 135 MPa e LRT de 160
MPa. A deformacédo até a fratura foi diminuida apds o processamento em ECA, onde
o lingote original apresentou uma deformacgéo de 58%, enquanto o lingote processado
e 0 po consolidado apresentaram alongamentos de 23% e 11%, respectivamente. O
encruamento do material pode ser considerado como a principal razao para 0 aumento
de resisténcia e decréscimo de alongamento na fratura apresentados, entretanto, em

temperaturas mais baixas esse fend6meno poderia ser ainda mais pronunciado (78).

Comparando os resultados obtidos nos trabalhos apresentados até aqui,
observa-se que a capacidade de consolidacao do pé por meio de deformacéo plastica
severa depende, em grande parte, da capacidade de deformacdo das particulas e
também da resisténcia ao escorregamento das particulas umas em relagdo as outras.
Na Figura 17 é possivel observar uma representacao esquematica de um conjunto de
particulas sujeitas a uma tensdo cisalhante e deformando-se plasticamente, ou
escorregando uma em relacdo as outras. De forma a estimar, qualitativamente, a
influéncia de varios fatores na consolidacéo de pés por ECA, Xia (8) compilou dados

da literatura e observou os comportamentos descritos na Tabela 1.

Com os estudos apresentados, viu-se que a consolidacdo de pos por
deformacéo plastica severa, por ECA em especial, € uma alternativa viavel e vantajosa
em relacdo aos processos convencionais de sinterizacdo em alguns casos. Enquanto
processos de sinterizacdo demandam altas temperaturas e tempos prolongados, a
consolidagéo por ECA pode ser alcangada em poucos minutos, em temperaturas mais
baixas e com grau de porosidade menor do que dos materiais sinterizados, se houver
controle adequado dos parametros do processo. Uma desvantagem inerente aos
processos de consolidacéo por DPS é a dificuldade em produzir pecas com o formato
proximo ao final em apenas uma etapa de processamento. Contudo, no caso da ECA,

€ possivel produzir pecas longas de forma similar a extrusdo convencional.
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Figura 17:Representacdo esquemética do comportamento de deformacao plastica e de deslizamento
das particulas durante a aplicagdo de uma tenséo cisalhante em ECA.
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Tabela 1: Efeito de variaveis de processamento e da estrutura de particulas na deformacao plastica ou
escorregamento entre particulas durante um processo de consolidacao por deformacao plastica severa.

Favorece a deformacgao das Favorece o deslizamento das
Fatores particulas (favorece a particulas (n&o favorece a
consolidacéo) consolidacéao)
Tamanho de particula Grande Pequeno
Formato de particula Irregular Esférica
Resisténcia mecéanica )
i Baixa Alta
da particula
Superficie da particula Alto coeficiente de atrito Baixo coeficiente de atrito
Temperatura de )
Alta Baixa
processamento
Pressao de ]
Alta Baixa
processamento

Fonte: Adaptado de Xia (8).
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2.6 A Difusdo em Materiais Processados por DPS

Embora muito tenha sido discutido sobre a deformacéo plastica dos metais
processados por DPS, especialmente ECA, a influéncia destes processos sobre as
variaveis termodindmicas e cinéticas da difusdo e interdifusdo também deve ser

abordada, uma vez que possui grande relevancia nesta pesquisa.

Em 2003, Stolyarov e colaboradores (62) observaram que o processamento por
ECA de uma liga Al-5Fe permitiu um aumento da solubilidade do ferro na matriz de
aluminio, fazendo com que o endurecimento por precipitagdo e envelhecimento fosse
possivel. O resultado obtido mostrou a possibilidade de aumentar, simultaneamente,
resisténcia e ductilidade da liga, a qual € comumente fragil e ndo é endurecivel por
esse mecanismo quando obtida por métodos convencionais. Os autores do trabalho
estimaram, por meio da observacdo do deslocamento do pico (311), no DRX do
material, e de relagdes matematicas descritas na literatura, que este estava associado
a formacéo de uma fase a de aluminio supersaturada em ferro da ordem de 0,6% em
massa logo apos o processamento. De acordo com os pesquisadores, a formacao de
uma fase supersaturada em ferro pode estar associada a movimentacdo de
discordancias e sua interacdo com particulas intermetalicas, o que poderia levar a
transferéncia de atomos de ferro das particulas para a matriz de aluminio. Apés
envelhecimento, os pesquisadores observaram um decréscimo na fracdo dissolvida
de ferro na matriz para 0,4%, evidenciando uma decomposicao parcial da solucao
sélida supersaturada.

Pouco depois, em 2005, Sauvage e colaboradores (79) estudaram um
fendbmeno semelhante em um compaosito cobre-ferro elaborado por estampagem e
processado por HPT. Mais uma vez, embora a solubilidade de ferro em cobre, e vice-
versa, seja muito baixa, observou-se a dissolugéo de até 20 at. % ferro em cobre; o
gue € muito maior do que os 0,1 at. % possiveis sob condi¢cdes de equilibrio em
temperatura ambiente. Os autores, baseados em estudos prévios da literatura (80),
observaram que pequenos fragmentos de ferro, menores de 2 nm, podem,
espontaneamente, dissolver-se em uma matriz de cobre. Os pesquisadores
concluiram gue a forte reducao no tamanho das particulas de ferro que o processo de
HPT permitiu, foi a forca motriz, termodinamica, para a formacdo de uma solucéo

supersaturada de ferro em cobre.
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De um ponto de vista cinético, diversas possibilidades foram analisadas. A
temperatura foi desconsiderada, uma vez que o material ndo atingiu temperaturas
acima de 50 °C. Devido a alta pressao durante o processo, a difusao via contornos de
grédo é diminuida em diversas ordens de grandeza, como ja discutido na literatura (81).
Outra possibilidade de aumento no coeficiente de difusdo neste material seria por
meio do mecanismo de “pipe diffusion” (difusdo ao longo dos ndcleos de
discordancias), contudo, grande parte destes defeitos esta situado ao longo dos
contornos de grao e a taxa de deformacédo durante o processo realizado € da ordem
de 1 s?, impossibilitando que as discordancias arrastassem &atomos de soluto
enguanto se movessem. Sendo assim, os autores concluiram que o provavel
mecanismo de aumento da difusividade em um material processado por HPT, a
despeito da temperatura, € o aumento na densidade de lacunas. O aumento
expressivo na densidade de lacunas em materiais deformados por DPS e em altas
taxas de deformacdo foi observado por autores em diversos materiais (82,83).
Andlises por MET mostraram que a concentracdo de lacunas em laminas finas de ouro
processadas sob alta taxa de deformacgéo poderia chegar a valores da ordem de 104,
0 que € proximo ao esperado para temperaturas proximas a temperatura de fuséo
desta material. Em cobre, amostras deformadas a uma taxa de 1 s apresentaram
concentragbes de lacunas estimadas da ordem de 10°. A recombinacdo de
discordancias para o alivio de tensdes internas é, possivelmente, o fenbmeno mais
atuante para o aumento expressivo da densidade de lacunas em materiais
processados nessas condi¢des (84,85).

Visando compreender o comportamento de difusdo em materiais processados
por ECA, Amouyal e colaboradores (86) realizaram um estudo onde a difusividade de
um marcador de %Ni foi medida em uma liga de cobre-0,17% zircénio em uma faixa
de temperatura de 150-350 °C. Essa faixa de temperatura foi escolhida pois tornaria
praticamente nula a difusividade pela rede, mas permitiria a difusividade por contornos
de grdo. A liga foi processada por ECA em ® = 90° e 4 passes pela rota Bc. Os
pesquisadores observaram que a difusividade via contornos de grdo, na faixa de
temperatura estudada, apresentou um comportamento bimodal, uma vez que as
curvas de difusividade obtidas apresentavam duas inclinacdes distintas. Enquanto
grande parte dos contornos de grdo do material apresentou uma difusividade

semelhante a esperada para contornos de alto angulo em cobre, uma minoria de
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contornos apresentou uma, ndo usual, altissima difusividade. Dessa forma, os autores
propuseram um modelo microestrutural hierarquico, onde os caminhos de difusdo
mais rapidos formariam uma estrutura analoga a um esqueleto, que forma dominios
subdivididos por caminhos de difusdo mais lentos. A Figura 18 mostra como essa
estrutura hierarquica seria formada, no ponto de vista dos pesquisadores. Na Figura
18, Dr seriam os contornos de grao de difusédo rapida, Ds os contornos de gréo de
difusdo lenta, d os proprios grdos do material e 6 uma espessura de contorno de gréo.
De acordo com os dados experimentais obtidos, os caminhos Df apresentam
difusividade cerca de 2 ordens de grandeza maior do que os caminhos Ds, que, por
sua vez, embora sejam chamados de lentos, em termos absolutos sdo caminhos
relativamente rapidos. A proposta dos pesquisadores € suportada pela literatura, uma
vez que a difusividade em estruturas hierarquicas ja havia sido discutida por outros
autores (87,88).

Figura 18: Estrutura hierarquica de difusividade em um material processado por ECA

D,

Fonte: Adaptado de Amouyal (86).

A formacao deste tipo de estrutura, segundo os autores, pode manter uma
relacdo proxima com a microestrutura do material antes do processamento. Os
contornos de grao formadores de caminhos de difusdo rapidos podem ser associados
aos contornos de grao de alto angulo existentes antes da deformacédo. Essa relacao

€ possivel e provavel, uma vez que estes contornos sdo capazes de absorver
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discordancias geradas durante o processo de ECA. Ao chegarem nos contornos de
alto angulo, estas discordancias dissociam-se em outras discordancias de menores
vetores de Burgers, aumentando o volume livre nestes contornos e, assim,
aumentando a sua difusividade. Essa teoria é corroborada pelos dados de difusividade
do 8Ni a 350 °C, onde apenas a componente lenta de difusdo é observada, uma vez
gue nessa temperatura ha a aniquilacdo completa das discordancias por escalagem

e em pontos triplos, o que diminui o volume livre destes contornos de gréo (89).

Oh-Ishi (90) e colaboradores investigaram a formacédo de intermetélicos, em
temperatura ambiente, apds o processamento de dois semi-circulos de aluminio
(99,99%) e cobre (99,96%) por HPT. Os pesquisadores utilizaram 1 rpm e pressao de
6 GPa. Apos 100 rotagdes, intermetalicos Al2Cu foram detectados por EDS e difragao
de raios X, AlsCus foram detectados por EDS, além de areas com ambos os elementos
em solucgéo sélida. O perfil de composic¢ao obtido pelos pesquisadores sugeriu que as
reacfes em estado solido para a formacdo destes intermetalicos foi controlada
majoritariamente pela interdifusdo atdbmica dos atomos de cobre em direcdo ao

aluminio (90).

Na discussdo de seus resultados, os pesquisadores propdem que alguns
mecanismos principais poderiam ser responsaveis pela promocdo da difuséo e
formacdo destas estruturas: o0 aumento de temperatura pela deformacéo e atrito, e o
aumento na densidade de defeitos, como lacunas, discordéncias e contornos de gréo.
Contudo, a difusdo observada para os atomos nesta microestrutura excedeu, em
muito (10'2 — 10% vezes), a difusividade calculada para estes nas condicdes de
processamento, sendo comparavel a difusividade em superficie destas espécies (90).
O coeficiente de difusdo (D) em uma condicao de processamento como esta pode ser

descrita pela equacéao 2, do tipo Arrhenius (91):

Q+P.Vg

D = Dy exp(— =) 2)
Onde:
Do = fator de frequéncia;

Q = Energia de ativacao para difusao;
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P = Presséao aplicada;
Ve = Volume de ativacao;
R = Constante dos gases;

T = Temperatura absoluta.

O aumento de temperatura foi medido pelos pesquisadores, onde foi observado
gue esta fica entre 60-70 °C durante o processamento, permitindo descartar um efeito
determinante desta, visto que pela Equagéo 2, este aumento de temperatura resultaria
em um aumento em D da ordem de 102 — 10* E possivel observar também na
Equacdo 2, que o aumento da pressao tende a ter um efeito deletério dobre o
coeficiente de difusdo de uma espécie. No caso da pressdo de 6 GPa empregada,
esperar-se-ia uma reducdo da ordem de 5x10° em D. Desta forma, Oh-ishi e
colaboradores atribuem a excepcional difusividade, em baixa temperatura e alta
pressdo, a grande densidade de defeitos cristalinos gerados durante a deformacéo
plastica severa, possivelmente reduzindo a energia de ativacdo necessaria para a
interdifuséo (90).
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3 CONSOLIDACAO E TRATAMENTO TERMICO DE UMA MISTURA DE POS
ELEMENTARES DE FERRO, CROMO, NIQUEL E MANGANES

Neste estudo, investigou-se o uso da deformacéo plastica severa por ECA para
a consolidacdo de uma mistura de pés elementares de ferro, cromo, niquel e
manganés. Tratamentos térmicos posteriores foram realizados para analisar a

viabilidade da utilizacdo desta rota para a obtencao de ligas metalicas.

3.1 Objetivos

Para esta pesquisa, 0s seguintes objetivos especificos foram propostos:

- Analisar o comportamento sob deformacdo plastica severa de pos
elementares de metais com diferentes estruturas cristalinas, morfologias, tamanho e

propriedades mecéanicas.

- Investigar a ocorréncia de fendmenos de interdifusdo, induzidos por

deformacgéo plastica;

- Investigar o efeito da deformacédo plastica severa sobre as propriedades

mecanicas e densificacdo dos materiais consolidados por ECA;

- Avaliar a influéncia e a eficiéncia de tratamentos térmicos sobre 0os materiais

consolidados, tendo em vista a possivel sintese de ligas metalicas.

- Comparar os dados experimentais com simulagbes termodindmicas e
cinéticas dos tratamentos térmicos, visando compreender a interdifusdo durante os

tratamentos térmicos.

3.2 Materiais e Métodos

Pos elementares de ferro (Synth® - Fe 99,5%), cromo (Vetec® - Cr 98%, Fe
0,3%, Al 0,2%, Si 0,1%), niquel (Vetec® - Ni 99,8%) e manganés (Catalise® - Mn
99,7%), em fragdo massica, foram selecionados para esta pesquisa. Com excecéo de
guando claramente indicado, todas as fracdes tratadas serdo massicas. A
caracterizacao do tamanho médio de particula da matéria prima foi realizada por meio

da analise de imagens de MEV e da medicdo do diametro maximo de Feret das
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particulas, utilizando o software ImageJ. O diametro maximo de Feret de uma particula
€ definido como a maior dimensdo em uma particula de ponta a ponta. Duzentas

particulas foram analisadas para cada po.

A consolidagdo foi realizada com uma mistura dos pos elementares na
propor¢cao de Fe-25Cr-20Ni-2Mn (AlISI 310) em uma matriz de ® = 120° (¢ ~ 0,65) com
barra deslizante, em temperatura ambiente, como pode ser observado na Figura 19.
A mistura dos pés elementares foi realizada por meio de agitacdo mecanica. Esta foi
a matriz escolhida pela maior facilidade de processamento, uma vez que testes
prévios na matriz convencional, sem barra deslizante como mostrado na Figura 19,
nao trouxeram bons resultados devido ao confinamento de p6 no canal de entrada
entre as paredes da matriz e o puncéo. Para conter o po no interior da matriz e aplicar
contrapressao, um pequeno tarugo de aco SAE 1045 foi extrudado até o canal de
saida da matriz, sendo o processo interrompido em seguida. Entdo, o puncéo foi
retirado, o po foi introduzido no canal de entrada da matriz, colocou-se o punc¢ao sobre
0 po e reiniciou-se o processo. A velocidade de extrusédo utilizada foi de 1 mm.min,
com o uso de uma maquina universal de ensaios Shimadzu AG-I 300 kN, visando
evitar qualquer aumento substancial da temperatura durante a extruséo (57). Apés o
primeiro passe, o passe da consolidagao propriamente dita, um passe adicional foi
realizado pela rota A, isto €, sem rotacdo da amostra. A amostra com um Unico passe
sera referida como Al e apds o segundo passe como A2. Apos a ECA, a amostra Al
e A2 foram submetidas a tratamento térmico a 1200 °C por 1 hora. Para reduzir os
efeitos de oxidagdo, as amostras foram encapsuladas, sob vacuo, em tubo de quartzo

para o tratamento térmico.

As microestruturas de todas as amostras foram analisadas por microscopia
Optica e MEV. Por meio da técnica de EDS, analisou-se a interface das particulas dos
materiais consolidados, antes e ap0s tratamento térmico, com o0 objetivo de
caracterizar sua composi¢ao quimica de forma qualitativa. A preparacdo das amostras
para a analise em microscopio optico e eletrénico foi feita por meio de lixamento (com
lixas d’agua de gramatura #420, #600, #1200, #1500, #2000, #2500), polimento com
pasta diamantada de 1 um e 0,3 um e polimento final com a utilizagdo de politriz
vibratoria com silica coloidal 0,05 um por 4 horas. Nenhum ataque metalografico foi
utilizado, uma vez que a interface entre as particulas se mostrou bem definida apés o

polimento.
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As amostras tiveram suas fragfes volumétricas de porosidades caracterizada
por meio de andlise de imagens, utilizando o software ImageJ e procedimento de
acordo com a norma ASTM E1245-03 (92).

Para a caracterizacdo das propriedades mecénicas, utilizou-se a técnica de
dureza Vickers por micropenetracdo. Medidas foram realizadas nos pés de partida por
meio do embutimento dos mesmos em baquelite, seguido de preparacdo com
lixamento até lixa #2500. Nas amostras antes do tratamento térmico, medidas foram
realizadas com cargas baixas o suficiente para atingirem uma Unica particula, isto é,
para a medicao individualizada das particulas de cada um dos metais (50 gf). Apos o
tratamento térmico, ndo foi possivel individualizar a medicdo de dureza entre as
particulas, por isso, cargas mais elevadas (500 gf) foram utilizadas para a medicdo da
dureza de uma area maior e estatisticamente valida. Em todos os casos, 25 medidas

foram realizadas, com 15 segundos cada.

Figura 19: Matriz convencional e matriz com barra deslizante.

Matriz convencional Matriz com barra deslizante

Fonte: O autor

3.3 Resultados e Discussédo
Caracterizacao das particulas

Por meio de imagens de MEV, caracterizou-se o tamanho médio de particula e
sua morfologia pode ser observada na Figura 20. O ferro (A) e o niquel (C)
apresentaram menor tamanho de particula (58,5 + 19,6 pum; 12,1 + 5 pm;
respectivamente) com morfologia arredondada. Alguns agregados de particulas
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puderam ser observados, especialmente para o ferro, 0 que pode ter aumentado o
valor do tamanho médio de particula e o desvio para este p6. O cromo (B), por sua
vez, apresentou particulas com aspecto angular e com tamanho muito maior (449,6 +
78,8 um) do que os outros elementos. Diferentemente dos outros pds, 0 manganés
(D) apresentou um conjunto de particulas com distribuicdo bimodal, onde as particulas

maiores tinham tamanho da ordem de 82,3 £ 25,7 um e as menores de 17,1 £ 4,6 um.

Consolidacéo da mistura de pés

O processo de consolidacao foi realizado e curvas de tensdo-deslocamento
foram obtidas, como apresenta a Figura 21. A curva do material utilizado como
contrapressao indica que este sofreu deformacéo até a estabilizacdo em um patamar
em aproximadamente 750 MPa. O pd, entretanto, ao ser consolidado no primeiro
passe, apresenta inicialmente uma acomodacao das particulas, analogamente a uma
compactacao uniaxial. Ao atingir uma tensao critica, o p6é continua seu caminho ao
longo do canal, acomodando tensdes cisalhantes e empurrando a contrapresséao para
fora do canal de saida e reduzindo a tenséo total de compresséo. O segundo passe,
por sua vez, apresenta um comportamento diferente, com rapido aumento da tenséo
até que uma tensdao critica € atingida e apos isso, um estado de tensédo estavel em
funcdo do deslocamento é atingido. A maior tensdo necessaria para a amostra A2

pode ser associada ao encruamento imposto a amostra durante o primeiro passe.
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Figura 20:Imagens de MEV, no modo de elétrons secundarios, para os pés de (A) ferro, (B) cromo, (C)
niquel e (D) manganés.

Fonte: O autor
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Figura 21: Comportamento de tensdo-deslocamento observado para o primeiro e segundo passe ho
processamento da mistura de Fe-18Cr-8Ni.
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Fonte: O autor.

Caracterizacao microestrutural

Nas Figuras 22 e 23 é possivel analisar as imagens obtidas por microscopia
Optica para as amostras Al e A2, respectivamente, antes do tratamento térmico. Em
Al é possivel observar uma microestrutura altamente densa, com uma matriz de ferro,
particulas arredondadas e pouco deformadas de niquel e particulas de cromo
alongadas. Um passe adicional, em A2, se mostrou pouco efetivo para melhorar a
microestrutura em termos de densificacdo ou homogeneizagéo, embora um pequeno
ganho em densificacdo tenha sido medido, como € mostrado na Tabela 2. Apés o
tratamento térmico, como pode ser observado nas Figuras 24 e 25 para as amostras
Al e A2, respectivamente, aumentou-se a densificacdo das amostras devido aos
processos difusivos em alta temperatura. Além disso, as interfaces entre as particulas
deixaram de ser bem definidas apés o tratamento térmico, sugerindo a ocorréncia de

interdifusdo entre as particulas. Em ambas as amostras, néo identificaram-se
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particulas de manganés, possivelmente pela sua baixa fracdo volumétrica ou pelo

possivel descolamento destas particulas durante a preparacdo metalogréfica.

Figura 22: Imagens de microscopia Optica (A) e MEV (B) da amostra Al antes do tratamento térmico.
A seta vermelha indica a direc&o de extrusao.

Fonte: O autor.

Figura 23:lmagens de microscopia Optica (A) e MEV (B) da amostra A2 antes do tratamento térmico. A
seta vermelha indica a direcdo de extruséo.

M_ = - : T

Fonte: O autor.
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Figura 24: Imagens de microscopia 6ptica (A) e MEV (B) da amostra Al apds o tratamento térmico. A
seta vermelha indica a dire¢cao de extruséo.

200um

Fonte: O autor.

Figura 25:Imagens de microscopia 6ptica (A) e MEV (B) da amostra A2 ap6s o tratamento térmico. A
seta vermelha indica a dire¢do de extruséo.

200pum

Fonte: O autor.
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Tabela 2: Fracdo volumétrica de porosidades calculada para as amostras antes e apds tratamento
térmico.

Numero de . . ,
Fracdo volumétrica de porosidades (%)
passes em ECA
Sem 1 2,77 £ 0,51
tratamento
térmico 2 1,57 +£0,18
Apos 1 1,05+ 0,17
tratamento
térmico 2 0,86 + 0,26

Fonte: O autor.

Como discutido por Xia (8), particulas grandes e ducteis tem maior tendéncia a
deformarem-se plasticamente, ao passo que particulas pequenas e duras tendem a
deslizar uma sobre as outras. As particulas e aglomerados de ferro foram
eficientemente deformados, formando uma matriz continua e homogénea. O niquel,
entretanto, manteve-se aparentemente ndo deformado macroscopicamente,
possivelmente pelas suas pequenas dimensdes, particulas de formato arredondado e
baixa temperatura de processamento. As particulas de cromo, por sua vez, podem ter
sido fraturadas em fragmentos de menores dimensées pelo seu carater fragil, como
pode ser observado comparando o tamanho de particula do po inicial e do material
apos ECA; entretanto, também é possivel que apenas uma fracdo pequena do volume
da particula esteja visivel na superficie de andlise. As particulas de cromo também
apresentam aspecto alongado, indicando deformacéo das particulas na direcdo de

aplicacao da tenséo.

Propriedades mecénicas — Dureza Vickers

Medidas de dureza foram realizadas nos pés antes da consolidacdo, assim
COmMO n0oS mesmos materiais apos 1 e 2 passes. Para a medida de dureza dos pos,

uma pequena quantidade dos mesmos foi embutida em baquelite. Nas amostras apos
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tratamento térmico, medidas de dureza foram realizadas com cargas mais elevadas
para que impressdes maiores e estatisticamente representativas do todo fossem
obtidas. Os resultados obtidos sdo apresentados na Tabela 3. A dureza para as
particulas de Mn néo foi adicionada na Tabela 3 pela impossibilidade de medi-las ap6s
a ECA. Entretanto, a dureza inicial média das particulas foi medida como 247,4 + 23,1
HV.

Numero de
passes em Fe (HV) Cr (HV) Ni (HV)
ECA
Pés iniciais 1295+ 7,9 272,7 £ 20,1 132,7+ 10,4
Sem 1 253,3+8,9 340,3 £ 10,3 361+7,5
tratamento
I 2 265+ 4,9 376,5+6,8 390,3+11,4
térmico
Bulk (500 gf - HV)
Apos 1 1128+7,3
tratamento
o 2 126,7 £ 7,1
térmico

Fonte: O autor.

Como pode ser observado na Tabela 3, a dureza das particulas de Fe e Ni era
muito semelhante antes da consolidacdo, aproximadamente 130 HV. As particulas de
Cr, diferentemente, apresentaram uma dureza mais elevada, da ordem de 272 HV.
Apo6s ECA, todos os pés apresentaram um aumento substancial na dureza, onde o
primeiro passe mostrou-se 0 mais relevante neste sentido. Possivelmente, durante o
primeiro passe, grande parte da capacidade de encruamento destes materiais foi
consumida, dificultando um aumento de dureza nas mesmas propor¢cdes com passes

subsequentes.

Ao analisar os dados da Tabela 3, é possivel observar que apds o primeiro

passe, um incremento de 272%, 196% e 125% na dureza foi obtido para o niquel,
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ferro e cromo, respectivamente, em relagédo ao po inicial. Apds o segundo passe, este
incremento foi de 294%, 205% e 138% para 0s mesmos. A variacdo de dureza dos
pos em funcdo do nimero de passes em ECA empregados € apresentado na Figura
26. A estrutura CFC do niquel, apesar de sua elevada EDE (128 mJ/m?), quando
comparada as estruturas CCC do ferro e do cromo, apresenta uma menor capacidade
de recuperacdo dinamica por mecanismos de aniquilacdo de discordancias e
formacéao de estruturas de baixa energia (como células de discordancias), justificando
0 seu maior encruamento (22). No caso especifico das particulas de cromo, a possivel
fragmentacao destas particulas, devido ao seu carater fragil, pode estar associado ao

seu menor encruamento.

Figura 26: Dureza Vickers para os p0s iniciais e para os materiais apds ECA e apds tratamento térmico.
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Fonte: O autor.

Independentemente do material analisado, pode-se observar que o
processamento por ECA teve sucesso no endurecimento destes materiais, indicando
um aumento na densidade de defeitos microestruturais, especialmente discordancias,
e um inicio dos mecanismos de evolucao microestrutural. Devido a natureza dissimilar

das particulas, um ataque quimico com o objetivo de revelar contornos de grao nao
foi possivel.
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Apoés o tratamento térmico, as medidas indicaram uma queda expressiva na
dureza do material como um todo, sugerindo um efetivo alivio de tensdes pela
recuperacao da microestrutura. Como pode ser observado nas Figuras 24 e 25, a
microestrutura ndo se constituia mais de particulas individuais e quimicamente
heterogéneas, mas sim de um aglomerado de particulas interligadas por fenbmenos
difusivos. Desta forma, as medidas de dureza com cargas elevadas permitiram
analises de areas maiores e que fossem representativas de uma regido que,
anteriormente, abrangeria um grande conjunto de particulas. A amostra A2, apés
tratamento térmico, apresentou uma dureza superior a amostra Al. Esse resultado
pode ser associado a uma possivel microestrutura recristalizada mais refinada na
amostra A2, uma vez que esta foi submetida a uma maior deformacéo plastica e,
portanto, possivelmente apresentava uma maior quantidade de ndcleos efetivos para

a recristalizagdo, resultando em menores gréos (22,86).

Também ¢é possivel que a maior dureza na amostra A2, apds tratamento
térmico, seja associada a um maior endurecimento devido a um aumento na solucéo
solida substitucional entre os diferentes atomos da mistura. Esta hipotese é possivel
pelo fato de maiores deformacdes terem sido introduzidas no material apds dois
passes em ECA, aumentando a efetividade de mecanismos convencionais de difusao,
como o “pipe-diffusion” e a difusdo por contornos de grao, ou ainda mecanismos mais
complexos, como as estruturas de difusdo hierarquicas propostas por Amouyal (82—
88,93). Embora a solucao solida substitucional esteja presente apds o tratamento
térmico, medir a sua influéncia nas propriedades mecanicas, apenas por medidas de

dureza, ndo é possivel.

Microanalise quimica por MEV/EDS

Para analisar a homogeneidade quimica das amostras, as andlises por
MEV/EDS foram realizadas em ambas as amostras (A1 e A2) antes e depois do
tratamento térmico. Na Figuras 27 e 28 é possivel observar as imagens de MEV das
microestruturas e o0 mapeamento qualitativo de elementos quimicos pela técnica de
EDS para as amostras Al e A2, respectivamente. Andlises de EDS de linha também

foram realizadas e podem ser observadas nas Figura 29 e 30 para Al e A2 antes do
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tratamento térmico e 31 e 32 para as mesmas amostras apds o tratamento. As
particulas de manganés foram desconsideradas nesta andlise pela sua baixa fracao
volumétrica, dificultando sua identificacdo, e a possivel interpretacédo errénea devido
a proximidade entre os valores de Kai do manganés (5.900 keV) e KB1 do cromo
(5,947 keV).

Os resultados obtidos sugerem que a deformacdo plastica severa
proporcionada pela ECA, nas condicbes experimentais propostas, ndo se provou
suficiente para induzir uma transferéncia de massa substancial entre as particulas.
Este comportamento ficou evidente ao observar-se os mapeamentos das Figuras 27

e 28 e os EDS de linha apresentados nas Figuras 29 e 30.

Figura 27:MEV/EDS da amostra Al antes (acima) e apds (abaixo) tratamento térmico, com seus
respectivos mapeamentos qualitativos de elementos quimicos.
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Fonte: O autor.
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Figura 28: MEV/EDS da amostra A2 antes (acima) e apés (abaixo) tratamento térmico, com seus

respectivos mapeamentos qualitativos de elementos quimicos.
Fe Kal Cr Kal Ni Kal

Fe Kal Cr Kal Ni Kal

Fonte: O autor.
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Figura 29: MEV/EDS de linha das diferentes interfaces entre particulas na amostra Al antes do

tratamento térmico.

Fonte: O autor.
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Figura 30:MEV/EDS de linha das diferentes interfaces entre particulas na amostra A2 antes do
tratamento térmico.
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Figura 31: MEV/EDS de linha das diferentes interfaces entre particulas na amostra Al, apés tratamento

térmico.
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Resultado semelhante foi observado por Lapovok e colaboradores (94) em um
trabalho onde a consolidacdo de um po pré-ligado de Ti-6Al-4V foi realizada por ECA
em temperatura ambiente e com contrapressao variando entre 50 e 300 MPa. Os
pesquisadores observaram que, em temperatura ambiente, o nivel de adesdo entre
as particulas por difusdo é muito baixo, formando consolidados pouco resistentes
mecanicamente, devido a interacdo0 quase que puramente mecanica entre as

particulas consolidadas.

Difusdo em interfaces durante o processo de ECA foi observada por Ng e
colaboradores (95,96). Os pesquisadores realizaram a consolidagdo de uma mistura
de particulas de titéanio grau 2 e particulas de 60Al40V, em uma matriz com & = 90°,
contrapressao de 210 MPa, a 400 °C, visando a melhora da sinterizacéo de ligas de
Ti-6Al-4V. Por meio de medidas de EDS, os pesquisadores observaram a interdifuséo
de aluminio e titdnio entre particulas adjacentes por uma distancia de algumas
dezenas de nandmetros, embora uma camada de oOxido de 20-30 nm entre as
particulas fosse evidente. Embora nao tenha sido completamente fraturado e
incorporado a matriz, como sugerido por Xia (8), Ng e colaboradores observaram por
meio de MET de alta resolu¢do um carater amorfo dos 6xidos superficiais, sendo esta
amorfizacdo possivelmente induzida pela deformacao plastica severa imposta durante
a ECA. Os autores afirmam que tais oxidos amorfos poderiam ser barreiras de
interdifusdo menos eficientes do que os mesmos 0xidos em estruturas cristalinas. A
amorfizacdo de materiais metalicos e 6xidos induzida por deformacéo ja havia sido
identificada e discutida anteriormente por Huang (97) e Kimura (98). Adicionalmente,
Suryanarayana compilou dados acerca de sistemas metalicos amorfos obtidos por
meio de moagem de alta energia (74). Ao comparar os resultados de Ng e os
resultados deste trabalho, acredita-se que a temperatura relativamente elevada de
processamento utilizada por Ng tenha sido um fator determinante para a deteccéo de

interdifusdo nos materiais logo apos a consolidagéo.

Por outro lado, Ahn e colaboradores (99,100) realizaram o processo de HPT (1
rpm), em temperatura ambiente, sob pressao de 6 GPa, em um conjunto de 3 discos
empilhados, alternadamente, de aluminio (99,5%), magnésio (ZK 60, Mg - 6,03% Zn
- 0,72% Zr) e aluminio. Os pesquisadores observaram uma continua fragmentacéo do
disco de magnésio com o0 avanco da deformacéo. Apés 5 rotacdes, fragmentos com

150 nm — 10 um de Mg foram observados, e apds 10 rotacdes uma regido monofasica
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rica em aluminio nas extremidades da amostra foi observada. Os pesquisadores
observaram que esta regido monofasica era composta de uma matriz de aluminio,
intermetalicos B-AlsMgz dispostos em finas camadas de aproximadamente 30 nm e
um composto intermetalico y-Ali2Mg17 formado por uma solucao soélida supersaturada
de Mg em uma matriz de Al. Os autores atribuem a obtencdo desta microestrutura a
alguns fatores, como a velocidade rapida de processamento, evitando uma
recuperacdo microestrutural substancial; aumento de temperatura associado a
deformacéo (101); e aumento da difusividade do Mg no Al pela aplicacdo de alta
pressdo. Embora Ahn afirme que um aumento na difusividade do Mg no Al seja
possivel em alta pressdo, um estudo anterior de Minamino e colaboradores (102)
afirma que o aumento da pressdo leva a uma diminuicdo nos coeficientes de
interdifusdo e aumento na energia de ativacdo para interdifusdo. Resultados
semelhantes também foram observados para outros sistemas, como Al-Ag (103), Cu-
Zn (104), Al-Zn-Mg (105) e diversos outros.

Os mapeamentos de EDS apresentados nas Figuras 27 e 28, e os EDS de linha
apresentados nas Figuras 31 e 32 para as amostras Al e A2 ap0s o tratamento
térmico apresentam evidéncias da interdifusdo, confirmando a necessidade de
tratamento térmico para uma apreciavel transferéncia de massa entre particulas nas
condicbes experimentais deste trabalho. Os resultados obtidos mostram uma
tendéncia onde a interdifusao do ferro foi mais eficiente no niquel do que no cromo; a
interdifusdo do cromo foi mais eficiente no ferro do que no niquel; e a interdifusédo do
niquel foi mais eficiente no ferro do que no cromo. Estes resultados corroboram com
0 que foi apresentado por Million e colaboradores (106) em sua pesquisa sobre 0s
coeficiente de difusdo em um sistema ternario de Fe-Cr-Ni. De acordo com o0s
pesquisadores, Dni' : Dre" : Do = 1 : 1,2 : 2, ao longo de uma grande faixa de

composicdes e temperatura.

Para auxiliar no entendimento do comportamento de difusdo destes materiais,
simulacdes foram realizadas utilizando o Thermo-Calc (Limited Version 2019a) e seu
modulo de difusdo DICTRA, utilizando uma base termodinamica (FEDEMO) e uma
base de dados de mobilidade atdmica (MFEDEMO). As simulacdes realizadas
consideraram uma geometria planar com duas regides de 50 um e 50 pontos por
regido, em uma rede de pontos linear, e condi¢cdes de temperatura e tempo idénticas

a de tratamento térmico. Nas Figuras 33 e 34 é possivel observar os perfis de
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composicdo quimica simulados para a interface entre particulas de Fe-Ni e Fe-Cr,

respectivamente, ao longo de diferentes tempos de tratamento térmico.

Figura 33: Perfil de composi¢éo, simulado, para uma interface Fe-Ni sujeita a tratamento térmico a 1200
°C. Tempo em segundos.
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Fonte: O autor.

Apoés o fim do tratamento térmico (curva de 3600 segundos), € possivel
observar que a interdifusdo esperada entre particulas de ferro e niquel é baixa,
permitindo uma penetracdo méxima de niquel de aproximadamente 20 um. Por outro
lado, no par de difusdo ferro-cromo, tem-se uma transferéncia de massa muito mais
elevada, com o cromo penetrando todos os 50 um de distancia da regido inicialmente
composta apenas por Fe, mesmo antes do fim do tratamento. Os resultados das
simulagBes mostram-se em concordancia com as medidas de EDS, onde é possivel
observar regides com alta concentracao de ferro e cromo (onde antes eram particulas
de ferro) e outras regides com alta concentracdo de cromo e baixa concentracdo de

ferro (onde antes eram particulas de cromo).
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Figura 34: Perfil de composi¢do, simulado, para uma interface Fe-Cr sujeita a tratamento térmico a
1200 °C. Tempo em segundos.
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Fonte: O autor.

Apés o fim do tratamento térmico (curva de 3600 segundos), € possivel
observar na Figura 33 gque a interdifusédo esperada entre particulas de ferro e niquel é
baixa, permitindo uma penetracdo maxima de niquel de aproximadamente 20 um. Por
outro lado, no par de difuséo ferro-cromo da Figura 34, tem-se uma transferéncia de
massa muito mais elevada, com o cromo penetrando todos os 50 um de distancia da
regido inicialmente composta apenas por Fe, mesmo antes do fim do tratamento. Os
resultados das simulagdes mostram-se em concordancia com as medidas de EDS,
onde é possivel observar regies com alta concentracéo de ferro e cromo (onde antes
eram particulas de ferro) e outras regides com alta concentracdo de cromo e baixa

concentracéo de ferro (onde antes eram particulas de cromo).

A alta difusividade do cromo no ferro, na temperatura de 1200 °C pode ser
justificada pela possivel desestabilizacdo da austenita, causada pelo enriquecimento
desta fase em cromo. Esta se justifica pelo maior coeficiente de difusédo de impurezas
substitucionais na ferrita do que na austenita (107). Para verificar esta hipotese,
simulou-se a estabilidade da fase austenitica no par de difusédo Fe-Cr pelo aumento
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da concentragao de cromo ao longo do tempo, os resultados s&o apresentados na

Figura 35.

Figura 35: Perfil simulado de espessura da regido austenitica, ao longo do tempo, para um par de
difus@o Fe-Cr a 1200 °C.
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Fonte: O autor.

Como observado na Figura 35, a adicdo de cromo tem impacto direto na
espessura da camada termodinamicamente estidvel de austenita e, apdés 1050
segundos de tratamento, toda uma camada de 50 um de austenita é transformada em
ferrita. Embora esta simulacdo seja uma andlise simplificada e que considera um
sistema binario, esta mostrou-se razoavel frente aos resultados obtidos por EDS. Em
tempos mais longos de tratamento térmico, contudo, as intera¢cdes mdltiplas entre os

atomos do sistema Fe-Cr-Ni demandariam considera¢cdes muito mais complexas.

3.4 Conclusodes

A consolidacdo de uma mistura de pés elementares de ferro, cromo, niquel e
manganés na proporcao de Fe-25Cr-20Ni-2Mn, por ECA, foi realizada com sucesso

para a obtencé&o de um corpo a verde altamente denso.
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Um segundo passe em ECA, e tratamentos térmicos, levaram a uma melhora
na densificacdo e na unido mecanica/quimica das particulas consolidadas. A fracao
volumétrica de porosidades foi reduzida de 2,77% para 1,57% ap0s o segundo passe
em ECA. Os tratamentos térmicos levaram a diminuicdo da fracdo volumétrica de
porosidades para 1,05% e 0,86% para as amostras Al e A2, respectivamente.

Os ensaios de dureza revelaram um grande encruamento nos materiais
consolidados, onde o maior aumento de dureza foi verificado apds o primeiro passe
por ECA.

As analises de MEV/EDS indicaram que o “mechanical alloying” das amostras
nao foi possivel apenas pela aplicacdo de deformacéo plastica severa, uma vez que
uma apreciavel difusdo dos elementos nédo foi identificada por EDS. O tratamento
térmico das amostras mostrou-se como etapa fundamental para a formacéao de ligas

metalicas.

Simula¢des do comportamento de interdifusdo de pares Fe-Cr e Fe-Ni, assim
como da estabilidade do ferro CFC, foram realizadas e representaram de forma
satisfatéria os fendbmenos termodinamicos e cinéticos observados anteriormente por
medidas de MEV/EDS durante o tratamento térmico das amostras processadas por
ECA.

3.5 Publica¢cdes Resultantes Deste Trabalho

Namur, R.S., Feitosa, L.M., Ferreira, A.C.K., Bueno, A.G., Zilnyk, K.D., Cintho,
O.M. ECAP Consolidation and Heat Treatment of Blended Elemental Powders of Iron,
Chromium, Nickel and Manganese. Materials Research. Sao Carlos, v. 22, supl.1, p.
1-10, 2020.
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4 CONSOLIDACAO DE UMA MISTURA DE POS ELEMENTARES DE ALUMINIO E
COBRE POR ECA, EM TEMPERATURA AMBIENTE E CRIOGENICA

Neste estudo, investigou-se o uso da deformacéo plastica severa por ECA, em
temperatura ambiente e criogénica, para a consolidacdo de uma mistura de pos
elementares de aluminio e cobre. Experimentos foram realizados com o intuito de
investigar a viabilidade da obtencdo mecéanica de compdsitos metal-metal por este

método.

4.1 Objetivos

Para esta pesquisa, 0s seguintes objetivos especificos foram propostos:

- Analisar o comportamento sob deformacédo plastica severa de pos
elementares de metais com estrutura CFC e diferentes energias de defeito de

empilhamento;

- Investigar a ocorréncia de fenbmenos de interdifusdo, motivados por

deformacéo plastica, por meio da técnica de MEV/EDS,;

- Investigar o efeito da deformacéo plastica severa, e da temperatura de
deformacédo, sobre as propriedades mecanicas e aspectos microestruturais dos

materiais consolidados por ECA;

- Correlacionar as propriedades mecéanicas com a microdeformacdo destes

materiais, quantificada por meio de medidas de difracéo de raios X.

- Analisar a influéncia da temperatura e da deformacédo equivalente na

microestrutura das amostras processadas por ECA.

4.2 Materiais e Métodos

Neste experimento, pés elementares de aluminio (Alcoa® - Al 99,2%, Si 0,4%,
K 0,2%, Fe 0,2%) e cobre (GA® - Cu 99,63%, Ca 0,23%, S 0,14%) foram misturados
mecanicamente na proporcao de 1:1 em volume (aproximadamente 23% em massa
de aluminio e 77% em massa de cobre). A proporcéao 1:1 foi escolhida com a intencéo

de maximizar o numero de interfaces dissimilares entre Al-Cu. A densidade tedrica de
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cada elemento foi utilizada para as pesagens de cada pd, sendo 2,70 g.cm™ para o

aluminio e 8,96 g.cmpara o cobre.

Para a analise do tamanho e forma das particulas, imagens de MEV foram
obtidas para ambos os pos e medidas do didmetro méximo de Feret foram realizadas
com pelo menos 200 particulas para cada p6. Para tanto, utilizou-se o Software

ImageJ.

Para a consolidacdo das amostras, utilizou-se uma matriz de ECA de ® = 90°
com fundo deslizante, e uma contrapressao constante de 75 MPa, totalizando uma
deformacédo equivalente aproximada de 1 por passe. Para a aplicacdo da
contrapressao, um cilindro pneumatico foi desenvolvido para que pudesse ser
acoplado a matriz de ECA durante o processo. O cilindro foi construido e calibrado
com o auxilio de uma maquina universal de ensaios, como pode ser observado na
Figura 36. A aplicacdo da carga para ECA foi realizada por uma prensa hidraulica
manual, em velocidade aproximada de 1 mm.mint. Em temperatura ambiente (RT),
duas amostras foram obtidas: 1 e 4 quatro passes pela rota Bc (amostras RT1 e RT4).
Uma amostra foi obtida por meio de um passe em ECA em temperatura criogénica
(CT) (amostra CT1). Este processo foi realizado com a utilizacdo de uma caixa térmica
isolante, permitindo submergir a matriz em nitrogénio liquido. A montagem final do
sistema de matriz, cilindro e caixa isolante, pode ser observada na Figura 37, com a
formacao de gelo apoés a realizagdo de um ensaio em temperatura criogénica. Com o
objetivo de obter uma amostra de “referéncia”, uma ultima amostra foi obtida por meio
de compactacao uniaxial da mistura de pds (amostra PU). Nesse caso, a prensagem
foi realizada utilizando uma matriz de compactacéo uniaxial convencional, permitindo
a obtencdo de uma pastilha cilindrica integra, de 8 mm de diametro, apos a aplicacao
de uma pressédo de 1,5 GPa (valor convencionalmente utilizado em processos de

compactacgao uniaxial).

Apés obtidas, as amostras foram cortadas ao longo de sua seccéo longitudinal
em uma serra com disco diamantado e resfriada a agua. As novas superficies foram
preparas por meio de lixamento com lixas d’agua (600, 800, 1200, 1500, 2000, 2500
#) e polimento manual com suspensdes diamantadas (3 um, 1 um, 0,3 um) e silica
coloidal (0,05 pm). Para preservar as microestruturas de deformac&o, nenhuma

amostra foi embutida a quente, evitando o aquecimento das mesmas.
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As superficies polidas foram analisadas por microscopia Optica, permitindo a
realizacdo de andlise computacional de imagens para o célculo da fracdo volumétrica

de porosidades. O calculo foi realizado de acordo com a norma ASTM E-1245-03.

Figura 36: Calibrac&o do cilindro pneumético realizada com o auxilio de maquina universal de ensaios.

Fonte: O autor

Figura 37:Montagem do sistema de ECA com a utilizacdo de um cilindro pneumatico para a aplicacao
de contrapressao e caixa isolante para a submerséo da matriz em nitrogénio liquido.

Fonte: O autor
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A técnica de difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD) foi utilizada para a
determinacao de tamanho de grao, desorientacdo entre graos e desorientacdo interna
dos graos (ou GOS, do inglés “grain orientation spread”). Pela 6tima combinagao entre
resolugdo espacial e estatistica, a técnica de EBSD permite a obtencdo de
informacgdes quantitativas da microestrutura (108). Mapeamentos foram obtidos em
areas de uma unica fase, visando a otimizacdo da obtencdo e da identificacdo
automatizada dos padrdoes de Kikuchi. Pontos ndo indexados foram corrigidos
utilizando trés pontos vizinhos como referéncia. Os mapeamento obtidos foram
analisados utilizando o software livre “ATEX” (109). Para a andlise das interfaces entre
os diferentes metais, visando observar a ocorréncia de fenémenos difusivos
motivados pela deformacéo plastica severa, utilizou-se da técnica de mapeamento por
EDS e EDS de linhas. Todas as analises de microscopia eletronica foram realizadas
utiizando um MEV-FEG Tescan, Mira 3, instalado no Complexo de Laboratérios
Multiusuarios (C-Labmu) da UEPG.

Para a caracterizacdo do comportamento mecanico do material, as superficies
polidas também foram utilizadas para a obtencdo de medidas de dureza Vickers.
Medidas foram obtidas com cargas baixas, com 15 segundos cada, visando obter
impress@es em regiées de uma Unica fase (10 gf para aluminio e 15 gf para o cobre).

Vinte e cinco medidas foram realizadas em cada fase das amostras.

Como técnica de suporte para a compreensao da evolugcédo microestrutural dos
materiais processados, a difracao de raios X (DRX) foi realizada para a identificacao
de modificagbes nos picos de difracdo associadas a deformacéo. Ainda, a técnica foi
utilizada para identificar possiveis picos associados a intermetalicos formados por
interdifusdo. Para tanto, a analise foi realizada entre 10° — 120° (28), em modo
continuo de aquisigdo de dados, com velocidade de 1°.min%, utilizando um alvo de
cobre (Ka = 1.5418 A). Para esta analise, um difratdmetro Rigaku, Ultima 4, instalado

no Complexo de Laboratérios Multiusuarios (C-Labmu) da UEPG foi utilizado.

De forma adicional, e para melhor compreender o comportamento mecanico de
ambos 0s metais em temperatura criogénica, ensaios de tracdo foram realizados em
amostras de aluminio e cobre (c.p.) em temperatura ambiente e criogénica. Amostras
foram preparadas a partir de chapas laminadas até a espessura de 1,5 mm e entao

usinadas até o seu formato final, como apresentado na Figura 38. Apés usinadas as
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amostras foram recozidas em atmosfera protetora de argbnio, com taxa de
aquecimento de 10 °C.min! e patamar de 345 °C para o aluminio e 400 °C para o
cobre, durante 15 minutos em ambos os casos, e resfriamento ao forno (110). Os
ensaios de tracdo, em ambas as temperaturas, foram realizados em uma maquina
universal de ensaios Shimadzu AG-I 300 kN, com taxa de deformagé&o aproximada de
1,2x10°3 s1. Os ensaios em temperatura criogénica foram realizados com o auxilio de
um aparato especialmente desenvolvido para a submerséo da amostra em nitrogénio
liguido durante o teste, como pode ser observado na Figura 39. Os testes foram
realizados apds pelo menos 5 minutos de submersdo das amostras, isto é, apds a

estabilizacao térmica da mesma.

4.3 Resultados e Discussodes

As imagens de MEV obtidas para os poés iniciais de aluminio e cobre sdo
apresentadas na Figura 40 (A) e (B), respectivamente. Ambos 0s pds apresentaram
tamanho de particula semelhantes, com diametro maximo de Feret médio medido em
27,4 £ 4,8 um para o aluminio e 25,6 £+ 5,2 um para o cobre. De forma geral, as
particulas de aluminio observadas apresentaram um formato arredondado, com
algumas particulas alongadas e alguns poucos agregados de particulas. As particulas
de cobre, por outro lado, eram esféricas e apresentavam alguns agregados

irregulares.
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Figura 38: Formato e dimensdo das amostras utilizadas para os ensaios de tracdo. Medidas
apresentadas estao em milimetros.
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Fonte: Adaptado de (16)

Figura 39: Aparato utilizado para a realizacdo de ensaios de tracdo em temperatura criogénica.

Fonte: O autor.
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Figura 40: Imagens de MEV para os pés de (A) aluminio e (B) cobre.
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Fonte: o autor.

Caracterizacao microestrutural

A consolidagéo da mistura de pés de Al-Cu foi realizada com sucesso por 1 e
4 passes em temperatura ambiente, produzindo amostras que serao referidas como
RT1 e RT4. Em temperatura criogénica, uma amostra foi obtida por meio de 1 passe,
produzindo a amostra CT1. A microestrutura da secao longitudinal das amostras foi

obtida apos preparagdo metalografica e pode ser observada na Figura 41.

Como pode ser observado na Figura 41, aluminio e cobre comportaram-se de
forma diferente durante a deformacé&o, onde o aluminio formou uma matriz continua,
enquanto que as particulas de cobre permaneceram razoavelmente separadas na
forma de ilhas. Nas amostras processadas por ECA, pode-se observar que as
particulas de cobre foram alongadas no sentido da deformagé&o cisalhante imposta
pelo processo, enquanto que nao é possivel identificar uma orientacéo preferencial de
deformacé&o na amostra compactada uniaxialmente. Embora a deformacéo acumulada
apos 4 passes seja mais elevada, pode-se observar que em diversos pontos da
amostras RT4 tem-se particulas de cobre ndo alongadas, indicando uma recuperacao
de distor¢éo das particulas apds 4 passes pela rota Bc, como sugerido por Furukawa

e colaboradores (111).
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Figura 41: Imagens de microscopia Optica obtidas para a seccao longitudinal das amostras RT1, RT4,
CT1 e topo da amostra PU.

Fonte: O autor.

As micrografias apresentadas na Figura 41, assim como outras micrografias de
diferentes areas da mesma amostra, foram analisadas com o auxilio do software
ImageJ e a fracdo volumétrica de porosidades foi calculada para estes materiais. Os
resultados obtidos sdo apresentados na Tabela 4.

Tabela 4: Fracdo volumétrica de porosidades calculada para as diferentes amostras de Al-Cu.

Fracdo volumétrica de porosidades (%)

RT1 2,86 + 0,46
RT4 0,40+ 0,12
CT1 0,37 £ 0,08
PU 1,89+0,31

Fonte: O autor.
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Pela analise dos resultados apresentados na Tabela 4, é possivel observar que
houve um aumento na densificacdo pelo aumento do nimero de passes em ECA, isto
€, quando comparamos as amostras RT1 e RT4. O comportamento observado indica
gue a deformacé&o adicional imposta a cada passe pode ter efeito positivo sobre o
fechamento de poros remanescentes na microestrutura durante etapas anteriores de

processamento.

Lapovok (47) observou em experimentos que a aplicacdo de contrapressao é
necessaria para suprimir a formacdo de defeitos macroscopicos em materiais
processados por ECA, aumentando a homogeneidade de deformacdo durante o
processo e facilitando o fechamento de poros. Além disso, Lapovok também observou
gue o modo de tensao aplicado por ECA, aliado a uma elevada presséo de carater
hidrostéatico sobre a amostra, modifica a geometria dos poros para elipsoides que séo
mais facilmente fechados (60,94). A homogeneidade das amostras obtidas nesta
pesquisa indica que o nivel de contrapressdo aplicado foi suficiente para inibir a

formacdo de macrodefeitos e levar ao fechamento de poros.

Quando comparados os resultados obtidos para a fracdo volumétrica de
porosidades das amostras RT1 e PU, tem-se que a amostra compactada
uniaxialmente apresentou uma maior densificagdo. Este comportamento, pode ser
justificado pelas diferentes pressdes de processamento dos materiais, uma vez que
esperar-se-ia que o material consolidado por ECA apresentasse uma maior
densificagdo. A amostra RT1, durante seu processamento, demandou de uma
pressdo maxima de aproximadamente 400 MPa para atravessar o canal de ECA. No
caso da amostra compactada uniaxialmente, a tensao final de processamento foi de
aproximadamente 1,5 GPa, um valor 73,3% maior de presséo. A aplicacdo de uma
contrapressao mais elevada durante o processamento da amostra RT1 poderia levar
a um aumento da densificacdo no primeiro passe, contudo, esta demandaria um

sistema de contrapressao adequado para tal.

Finalmente, ao comparar-se as amostras RT1 e CT1, pode-se observar que a
diminuicdo da temperatura levou a obtencdo de uma amostra mais densa, similar a
amostra RT4. Ap6s a ECA em temperatura criogénica, apenas algumas poucas e

pequenas porosidades foram observadas, indicando que a deformacéo plastica nesta
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temperatura foi suficiente para o preenchimento de poros e formagcéao de uma estrutura

integra.

De forma a compreender melhor o comportamento observado pelos pos
consolidados em temperatura criogénica, realizaram-se ensaios de tracdo em
aluminio e cobre comercialmente puros em ambas as temperaturas. Os resultados
obtidos nos ensaios de tracao sao apresentados na Tabela 5 e nos diagramas tenséao-
deformacéo das Figuras 42 e 43. O expoente de encruamento foi calculado utilizando
0 método proposto por Hollomon (112), utilizando as curvas de tensdo-deformacao

verdadeiras para cada material, apresentadas na Figura 44.

Tabela 5: Comparacgéo dos resultados dos ensaios de tracdo em temperatura ambiente e criogénica
para as amostras de aluminio c.p. e cobre c.p.. Dados retirados das curvas de tensdo-deformacao reais
e de engenharia.

Aluminio c.p. Aluminio c.p. Cobre c.p. Cobre c.p.
(RT) €M (RT) (CT)
Tensao de escoamento (MPa) 85 170 105 105
Limite de resisténcia a tracdo
123,5 233 240,7 384,5
(MPa)
Alongamento total (%) 17,6 34,5 47,6 78,5
Aumento no limite de
- 100 - 0
escoamento em CT (%)
Aumento no LRT em CT (%) - 88 - 59,7
Aumento no alongamento em
- 96 - 64,9
CT (%)
Alongamento uniforme (%) 51 24,2 38,6 71,7

Deformagdo verdadeira no
inicio da instabilidade plastica 0,06 0,2 0,31 0,53

(critério de Considére)

Expoente de encruamento 0,175 0,22 0,43 0,695

Fonte: O autor.
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Figura 42:Diagrama tensdo-deformacado de engenharia para o aluminio c.p. em temperatura ambiente
(RT) e criogénica (CT)
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Fonte: O autor.

Figura 43: Diagrama tensdo-deformacdo de engenharia para o cobre c.p. em temperatura ambiente
(RT) e criogénica (CT)
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Fonte: O autor.
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Figura 44: Curvas de tensdo-deformacao verdadeiras para o aluminio e cobre em temperatura ambiente
(RT) e criogénica (CT).
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Fonte: O autor.

Analisando os dados da Tabela 5 e da Figura 42, para o ensaio de tracdo do
aluminio c.p., observa-se um aumento substancial no limite de escoamento (100%),
no LRT (88%) e no alongamento (96%) em temperatura criogénica. O aumento no
limite de escoamento observado para o aluminio pode ser associado a restricdo
parcial dos mecanismos convencionais de deformagdo plastica nesta temperatura
(113).

Apés o limite de escoamento, a deformacédo plastica do aluminio deu-se com
um expoente de encruamento de 0,175 em RT e 0,22 em CT. Devido a sua elevada
EDE e relativamente alta temperatura homologa em RT, o deslizamento cruzado de
discordancias em hélice é favorecido pelo aluminio, facilitando a recuperacao
dindmica, implicando em um menor expoente de encruamento em RT. O maior
expoente de encruamento em CT sugere que a reducao da temperatura foi efetiva

para inibicdo parcial da recuperacéo dindmica neste material (22,114,115).

De forma analoga, o cobre apresentou um aumento em LRT (59,7%) e

alongamento (96%) em CT. O aumento no alongamento pode ser associado ao
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aumento na densidade de defeitos microestruturais pela inibicdo parcial da
recuperacao dinamica (116,117). Ainda, a deformacado plastica do cobre em CT
mostrou-se como um meétodo efetivo para 0 aumento simultdneo da resisténcia
mecanica e da ductilidade do material, especialmente pelo favorecimento da maclagéo
mecéanica, que pode também ter sido o fator determinante para o aumento do
expoente de encruamento (0,695) em CT, quando comparado a RT (0,43)
(10,14,16,117,118). Mais uma vez, o maior expoente de encruamento em CT sugere
gue a recuperacéao dinamica foi parcialmente inibida, aumentando o armazenamento
de efeitos microestruturais. O expoente de encruamento calculado para o cobre foi
superior, indicando que este possui uma maior capacidade de encruamento, visto a

sua EDE mais baixa em relacdo a EDE do aluminio (16).

Em analises préticas, a estriccdo do corpo de prova é vista como a
manifestacdo da instabilidade de deformacéo plastica em metais, sendo comumente
associada ao LRT. Entretanto, o critério mais antigo e bem aceito para definir o inicio
da instabilidade plastica € o critério de Considére, que identifica o inicio das
instabilidades plasticas em um material por meio de relagbes matematicas entre
expoente de encruamento instantaneo e tensdo (119). Utilizando-se os diagramas de
tensao-deformacéo verdadeira, para ambas as temperaturas e materiais, calculou-se
o inicio da instabilidade plastica utilizando o critério de Considére. Em temperatura
ambiente, observou-se que a instabilidade plastica do aluminio inicia em baixas
deformacbes verdadeiras, de aproximadamente 0,06. Em contrapartida, em
temperatura criogénica, calculou-se o inicio da instabilidade plastica para
deformacbes de aproximadamente 0,2. Os valores calculados mostram que a
instabilidade plastica se inicia em valores mais elevados de deformacéo verdadeira
em temperatura criogénica. Este resultado corrobora com os resultados encontrados
para os coeficientes de encruamento, uma vez que 0 maior encruamento tende a
estabilizar a deformagéo plastica, aumentando o alongamento uniforme. O mesmo
procedimento foi realizado para os diagramas tensdo-deformacéao verdadeiros para o
cobre, onde mediu-se valores de deformacdo verdadeira de 0,31 em temperatura
ambiente e 0,53 em temperatura criogénica. Da mesma forma, os valores medidos e
sua comparagcdo com o0 expoente de encruamento indicam a estabilizacdo da
deformacgéo plastica, justificando o aumento no alongamento uniforme. Na Figura 45

€ apresentado o método de obtencdo do valor do critério de Considere para uma
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amostra exemplo (aluminio deformado em temperatura criogénica), onde a curva de
tensdo-deformacdo verdadeira do material é plotado juntamente com sua primeira
derivada. Determina-se que a deformacéao verdadeira no ponto de interseccao entre

as curvas €é o inicio da instabilidade plastica do material.

Figura 45: Exemplo de procedimento para o célculo do critério de Considére, onde o diagrama tensédo
deformacéo e a sua primeira derivada sao plotados simultaneamente. O intercepto entre as curvas
caracteriza o inicio da instabilidade plastica do material.
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Fonte: O autor.

O aumento do alongamento uniforme (e da ductilidade) em materiais
deformados criogenicamente foi investigada por Glazer e colaboradores (120), e
também por Gregson e Flower (121). Os estudos indicam que esta melhoria de
propriedades pode ser obtida pela formacdo de um estado de deformacdo mais
estavel e homogéneo; isto é, a formacdo e acumulacdo de defeitos microestruturais
pela deformacao plastica se da de forma mais homogénea ao longo da microestrutura
do material, aumentando a ductilidade e retardando a formac&do do empesco¢camento

pela minimizacao de instabilidades plasticas localizadas.
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Para a confirmacéo da hipotese da ocorréncia destes fenbmenos nas amostras
ensaiadas, imagens das superficies de fratura foram obtidas por MEV, como pode ser

observado na Figura 46.

Figura 46: Fractografias obtidas por MEV para as amostras de aluminio e cobre ensaias em RT e CT.

Fonte: O autor.

As fractografias apresentadas na Figura 46 mostram que, em todos 0s casos,
as superficies sao primariamente compostas de “dimples”, confirmando um
mecanismo de fratura ductil. Contudo, as fractografias de ambos os materiais em CT

apresentam “dimples” menores e distribuidos mais homogeneamente ao longo das
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superficies analisadas, ou seja, indicando que possivelmente estes materiais
estiveram sujeitos a um estado de deformacéo plastica mais estavel e homogéneo,

com a formacao e supresséo das instabilidades plasticas.

Os resultados obtidos nos ensaios de tracéo reafirmam o aumento simultaneo
da resisténcia mecéanica e da ductilidade do aluminio e do cobre em temperatura
criogénica, justificando a obtencdo de uma microestrutura com menor grau de

porosidades e maior dureza apos a consolidacdo nesta temperatura

Propriedades mecanicas - Dureza Vickers

Ensaios de dureza Vickers foram realizados nos pos iniciais e nas diferentes
fases nas amostras apds consolidacdo. Os resultados obtidos séo apresentados na
Figura 47 e na Tabela 6.

Figura 47: Dureza Vickers (HV) para os pés iniciais e para os respectivos elementos apds consolidacdo
por ECA e compactacéo uniaxial.
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Fonte: O autor.
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Em temperatura ambiente, as particulas de aluminio apresentaram um
aumento de dureza de 50,1% ap0ds o primeiro passe em ECA e 61,1% ap0ds 4 passes.
Apos a consolidagdo com 1 passe em CT, mediu-se um aumento de dureza de 62,1%,
um valor ainda maior do que observado apdés 4 passes em RT. Este aumento
substancial indica que a ECA em CT foi efetiva para o aumento na densidade de
defeitos microestruturais por um possivel estado de deformacdo mais homogéneo,
elevando a dureza da microestrutura e a sua ductilidade simultaneamente, visto o
efetivo fechamento de poros. Contudo, os resultados obtidos indicam a baixa
capacidade de encruamento do aluminio em ambas as temperaturas, mas
especialmente em temperatura ambiente, pela elevada temperatura homodloga e
elevada EDE (114).

O cobre, por sua vez, apresentou aumentos de dureza mais expressivos, com
129% apds um passe e 153,7% apods 4 passes. Os valores medidos indicam e
confirmam a maior capacidade de deformacdo do cobre quando comparado ao
aluminio. Apos a consolidacdo em CT, as particulas de cobre apresentaram um
endurecimento de 160,9%, mais uma vez mostrando a efetividade da deformag&o em

temperatura criogénica para o encruamento e aumento da ductilidade simultaneos.

Tabela 6: Dureza Vickers (HV) para os pés iniciais e para os respectivos elementos apos
consolidacéo por ECA e compactacao uniaxial.

Aluminio (HV) Caobre (HV)
Pés iniciais 499+29 71,3+3.3
74,9 +£3,9 163,3+12,6
RT1
(1 50,1%) (1 129%)
80,4 + 3,7 181 +5,6
RT4
(1 61,1%) (1 153,7%)
80,9+2,9 186,1 + 6,6
CT1
(1 62,1%) (1 169,9%)
54,3+2,2 139,7+7,2
PU
(1 8,8%) (1 95,9%)

Fonte: O autor.
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De forma diferente, aluminio e cobre apresentaram aumentos de dureza de
8,8% e 95,9%, respectivamente, ap0s a compactacéo uniaxial. O aumento de dureza
medido neste caso difere de forma expressiva dos valores medidos apos ECA,
possivelmente pela menor severidade da deformac&do imposta no processo, e
especialmente para o aluminio. E possivel que a solicitagdo mecanica simultanea de
dois componentes com propriedades mecéanicas distintas tenha levado a uma
solicitacdo, e deformacéao, preferencial das particulas de cobre, pelo seu modulo de
elasticidade mais elevado (128 GPa) quando comparado ao aluminio (62 GPa) (122).
A solicitacdo preferencial de materiais com madulo de elasticidade mais elevado em
sistemas multicomponentes, dificultando a transmissdo de carga entre eles, € um
fendbmeno conhecido. Especialmente na pesquisa em biomateriais, a utilizacdo de
implantes com mdédulo de elasticidade similar ao dos ossos humano (~20 GPa) é
preferivel, visando manter a transferéncia de carga entre implante e o tecido ésseo
circundante, evitando a reabsorgao 6ssea por um fendmeno conhecido como “stress
shielding” (123). Da mesma forma, como ja observado por Martin e Bouvard (124) em
simulagdes, a compactacéo de misturas de pés com diferenca consideravel de dureza
pode ser dificultada pelo retardamento da deformacado das particulas moles, visto a
formacao de uma rede de particulas duras que pode suportar grande parte das cargas
aplicadas. O mesmo fenbmeno pode ter ocorrido de forma menos pronunciada no
material processado por ECA devido a natureza de aplicacdo da tenséo, puramente
cisalhante, reduzindo o efeito de transferéncia de carga entre as particulas.

De forma a estimar o limite de escoamento e o limite de resisténcia a tracao
dos materiais processados por ECA, utilizou-se o modelo desenvolvido por Krishna e
colaboradores (125) em uma meta-analise, compilando dados de cento e vinte
experimentos de dureza Vickers em cobre e ligas de cobre. Os pesquisadores
observaram uma tendéncia, com coeficiente de determinacédo (R?) > 0,91; de uma
variacao linear das propriedades mecéanicas com a dureza Vickers. No caso do limite
de escoamento, o coeficiente de proporcionalidade calculado foi de 2,874 (R2=0,916),
ja para o LRT, o coeficiente medido foi de 3,353 (R2 = 0,933). As propriedades
mecanicas estimadas sao apresentadas na Tabela 7.
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Tabela 7: Limite de escoamento e limite de resisténcia a tragdo calculados para o0s materiais
processados por ECA.

1 Passe 4 Passes
Limite de Limite de
LRT
escoamento escoamento LRT (MPa)
(MPa)
(MPa) (MPa)
Aluminio RT 215 251 230 268
Aluminio CT 232 271 -
Cobre RT 468 546 520 606
Cobre CT 534 623 -

Fonte: O autor.

Embora as aproximacdes utilizadas tenham sido desenvolvidas inicialmente
para o cobre, os valores de LRT estimados para o aluminio ap6s 1 e 4 passes
encontram-se em razoavel concordancia com dados experimentais reportados por
Surendarnath (126) e Prados (127) para aluminio comercialmente puro e com
pequenas adicdes de cobre, respectivamente, processados por ECA utilizando a rota
A. Surendarnath e colaboradores (126) mediram valores de LRT de 210 MPa apés 1
passe e 265 MPa apoés 3 passes. No trabalho de Prados e colaboradores (127), mediu-
se um limite de escoamento aproximado de 200 MPa apds 1 passe e 260 MPa apés
4 passes, e mediu-se um LRT aproximado de 220 MPa ap6s 1 passe e 280 MPa apos

4 passes.

Para o cobre, os valores estimados de limite de escoamento e LRT encontram-
se um pouco acima dos valores reportados na literatura. No trabalho de
Vijayashakthivel e colaboradores (128), os pesquisadores realizaram ECA em cobre
comercialmente puro e observaram limites de escoamento e LRT aproximadamente
20% a 30% inferiores ao estimado neste trabalho. O mesmo foi observado para os
dados de cobre (99,9%) de Purcek e colaboradores (129), onde observou-se
propriedades mecanicas 20% a 30% inferiores. Entretanto, essa diferenca pode ser
justificada pelos valores de dureza medidos no cobre, que também foram superiores
ao reportado na literatura (130).
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Comparando os valores calculados na Tabela 7 (1 passe) com os diagramas
de tensdo-deformacéao verdadeiros da Figura 44, € possivel observar um consideravel
desvio entre as propriedades mecanicas em temperatura ambiente. Esse desvio pode
ser associado aos diferentes graus de deformacdo aos quais os materiais foram
submetidos, isto €, os materiais processados por ECA possuem uma deformacao
equivalente (verdadeira) de aproximadamente 1,0 por passe, enquanto que a

deformacéo verdadeira maxima sob tracéo foi de aproximadamente 0,4 para o cobre.

Ja em temperatura criogénica, os valores medidos nos diagramas da Figura 44
e calculados, apresentados na Tabela 7 (1 passe), encontram-se em concordancia
para ambos os materiais. Neste caso, a deformacéo verdadeira de ambos os materiais
aumentou consideravelmente, permitindo a efetiva acumulacdo de defeitos
microestruturais até a fratura, possivelmente aproximando os valores medidos e

calculados.

Microanalise quimica por MEV/EDS

A composicdo quimica das amostras processadas por ECA e compactacao
uniaxial foi caracterizada qualitativamente por meio de mapas e linhas de EDS, como
apresentados nas Figuras 48 e 49, respectivamente. De forma semelhante aos
resultados observados no capitulo 4, ndo observou-se interdifusdo substancial ao

longo das interfaces analisadas.

No sistema Al-Cu, a interdifusdo destas espécies durante o processamento por
HPT ja foi observada por Oh-Ishi e colaboradores (90), como discutido na secéo 2.5.
Entretanto o trabalho de Oh-Ishi e o desenvolvido nesta tese diferem, principalmente,

em dois pontos: volume sob deformacédo e tempo sob deformacao.

No caso do processamento por HPT, o volume de material sob deformacéo é
integral. Isto €, embora exista um gradiente de deformacé&o entre 0 meio e as bordas
do material deformado, todo o material € solicitado mecanicamente durante o
processo. No caso do processamento por ECA, a solicitagdo mecanica € imposta ao
material de forma gradual, onde apenas a fracdo do material que se encontra
atravessando o angulo de intersecgdo entre os canais é solicitada. Ainda, é possivel

observar que assim que esta fracdo de material atinge o canal de saida, esta ndo volta
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a ser deformada até um passe subsequente de ECA. Tomando como base uma
velocidade usual de processamento por HPT, como 1 rpm, é possivel que tempos de
processamento relativamente longos sejam empregados, como no trabalho de Oh-Ishi
(90) e Mousavi (131), onde até 150 rotacdes foram empregadas, resultando em 2,5
horas de processamento.

Figura 48: Mapeamento qualitativo de composi¢éo quimica obtido por MEV/EDS para as amostras
RT1, RT4,CT1l e PU.

Al Ka CuKa

Al Ku CuKu

Fonte: O autor.
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Figura 49: MEV/EDS de linha das interfaces entre particulas nas amostras RT1, RT4, CT1 e PU.

T T T T T T T T T T T T T T
14000 L 6000 16000 t 8000
14000 - 7000
12000 Lso00 __ . sx
2 10000 - g 7] il -
oo § 7 = = 35
= I 4000 S = 100004 5000 S
< s000+ © ?) 8000 w000 5
° 3000 @ - ] [ [
© o © o
S 6000 o] T 6000 3000 8
» B » 2
c I 2000 ‘@ 2 ®
$ 4000 = @ 4000 2000 5
< £ E £
2000 4 [ 1000 = 2000 1000 —
0 0
0 0
T T T  ; T T T T T T T T T T
3 2 A 0 1 2 3 3 2 -1 0 1 2 3
Distancia (pm) Distancia (um)
20000 . . : . : : . 10000 17500 T T T T T T T 8000
18000
15000 - [0
. 16000 -] PR = 6000
2 14000 9 @ 12500+ -
= P> | 3 =
= 12000 ] Feooo = = P
<u(> 8 <€ 10000 4 Q
T 10000 o 3 4000 ©
S 4000 ® S 7500 g
K = kel
& 8000 - 2 3000 ©
c @ 2 o
© 6000 & 8 5000 t2000 2
1S L2ooo £ £ i=
4000 < £
2500 1000
2000
Lo
0 0] (@
-3 2 -1 0 1 2 3 3 2 -1 0 1 2 3
Distancia (um) Distancia (um)

Fonte: O autor.

De forma a compreender os mecanismos de difusdo neste tipo de
processamento, Mousavi e colaboradores (131) desenvolveram um trabalho onde
discos empilhados de cobre (99,95%) e tantalo (99,9%) foram processados por HPT,
em temperatura ambiente, até 150 rotacdes (1 rpm) e sob uma presséo de 6 GPa. O
sistema Cu-Ta foi escolhido pela sua imiscibilidade e a elevada estabilidade
microestrutural do compaosito em altas temperaturas (132). Por meio de analises de
microscopia, 0s autores propuseram um mecanismo para a diminuicdo das dimensoées
de uma das fases do material processado, onde esta é constantemente cisalhada até
obter o formato de laminas finas. Os autores afirmam que nas etapas finais da
deformacéo, apos 100 rotacdes, o aumento na densidade de defeitos € suficiente para
permitir a efetiva interdifusédo de atomos de Cu e Ta. Por DRX e EDS, os autores
observaram que apods 150 rotacdes, a concentracdo media de cobre em tantalo é de

22% e a de tantalo em cobre € de 19%; valores expressivos para um sistema imiscivel.
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Difracao de raios-X

Difratogramas foram obtidos para os pos iniciais e sdo apresentados na Figura
50. Os difratogramas obtidos para as amostras apds ECA séo apresentados na Figura
51. Ao comparar os difratogramas das Figuras 50 e 51, é possivel observar que
nenhum pico adicional foi detectado, apés a ECA. Este resultado corrobora com o que
foi observado nos mapeamentos por MEV/EDS, onde a interdifusdo nao foi observada

extensivamente e, portanto, ndo permitindo transformacdes de fase e a identificacao

de novas estruturas cristalinas por DRX.

Figura 50: Difratogramas obtidos para os pos iniciais de aluminio e cobre. Os planos de difracdo sao
indicados ao lado dos picos.

—— Po6 de cobre
12000 - . -
= —— Po6 de aluminio
9000 - N
— o
© S
=) ) o
2 = © g
@ 6000 - S
o )
wn
c =
[(b] ~—
-+ e
C T
— 30004 .
o
& =) =
S oN —
1 a e ]
o
N
i S B
1 1 I 1 E 1

: , : , . —
30 40 50 60 70 80 90 100
2 theta

Fonte: O autor.



114

Figura 51: Difratogramas obtidos para as amostras processadas por ECA.
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Os difratogramas apresentados foram analisados com o auxilio do software
‘PANalitycal High Score Plus” para a aquisicdo de dados referentes a posicédo dos
picos de difracdo de sua largura a meia altura. A contribuicdo instrumental para o
alargamento dos picos foi subtraida por meio do prévio ajuste de um padrao de CeOzq,
considerando picos Gaussianos. Estes dados foram utilizados para o calculo da
microdeformacédo aparente (<€>) por meio do método de aproximacdo de Stokes-

Wilson (133), de acordo com a equacao 3:

<eg>= 3

Onde:
BMKD = | argura & meia altura de um determinado pico (hkl)

© = Angulo de Bragg

Os dados de microdeformacéo obtidos foram utilizados para o calculo da

microdeformacdo média, considerando cinco picos para cada material. Nas Figuras
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52 e 53, os dados de microdeformagcdo média e variagdo de dureza sdo comparados

para aluminio e cobre, respectivamente, nas amostras RT1, RT4 e CT1.

A analise das Figuras 52 e 53 indica uma forte correlacdo entre o0 aumento da
dureza e o aumento da microdeformacdo média da estrutura destes materiais,
especialmente em temperatura ambiente. Por outro lado, a microdeformacao média
do aluminio e do cobre na amostra CT1 € comparavel a microdeformacdo média
destes elementos na amostra RT1; enquanto que a variacdo de dureza é comparavel
a amostra RT4. Estes resultados podem indicar que, embora a soma dos mecanismos
de deformacao ativos em temperatura criogénica resulte em um aumento expressivo
de dureza em apenas um passe de ECA, estes apresentam similaridade no que diz

respeito a microdeformacédo média da estrutura de aluminio e cobre.

Figura 52: Variacdo de dureza e microdeformacdo média, em relacdo ao po inicial, para o aluminio nas
amostras processadas por ECA.
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Figura 53: Variacao de dureza e microdeformacdo média, em relacéo ao pé inicial, para o cobre nas
amostras processadas por ECA.
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Difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD)

Por meio da técnica de EBSD, mapas de orientacéo de Figuras de polo inverso,
desorientacéo entre gréos e desorientacéo interna dos gréos (GOS) foram obtidos.

Inicialmente, os resultados acerca do cobre serao discutidos.

Nas Figuras 54 a 58, sdo apresentados os mapas de orientacao por figura de
poélo inversa (IPF, do inglés inverse pole figure), onde é possivel observar a orientagédo

individual dos gréos de cobre no pé inicial e nas amostras RT1, RT4, CT1 e PU.

Analisando a Figura 54, pode-se observar que o po inicial apresenta uma
microestrutura de graos sem orientacao preferencial e aproximadamente equiaxial,
com algumas poucas regides compostas de grdos mais finos. No interior dos gréaos
maiores € evidente a presenca de contornos de grao de baixo angulo, como sera

discutido adiante.



Figura 54: Mapas de orientacdo por IPF para o cobre no pd inicial.

Fonte: O autor.
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Figura 55: Mapas de orientagéo por IPF para o cobre na amostra RT1. A seta em branco indica um

aparente alinhamento da microestrutura com a deformacgao imposta por ECA.

Fonte: O autor.
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Figura 56: Mapas de orientacdo por IPF para o cobre na amostra RT4.

Fonte: O autor.

Figura 57: Mapas de orientacdo por IPF para o cobre na amostra CT1.

Fonte: O autor.
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Figura 58: Mapas de orientacao por IPF para o cobre na amostra PU.
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Fonte: O autor.

Analisando as Figuras 55 e 57, é possivel observar IPFs com indicativos de um
sutil alinhamento da microestrutura com a deformacédo imposta por ECA, sendo
representada por uma seta branca nas Figuras. Este comportamento é analogo ao
observada para as particulas, em uma diferente ordem de grandeza, na Figura 41. O
comportamento observado ficou evidente nas amostras sujeitas a apenas um passe
em ECA, independente da temperatura, o que nao foi visto apos 4 passes (Figura 55)

e na amostra compactada uniaxialmente (Figura 57).

De modo a quantificar o alongamento dos graos, no sentido da deformacéao, a
elipticidade (EL) dos gréos foi medida de forma automatizada pelo software “ATEX” de

acordo com a Equacéo 4:

Bp=1-- @)

Onde a e b sdo os eixos maiores e menores, respectivamente, de uma elipse.
Em um circulo perfeito, a = b, e EL = 0. Por outro lado, quando a >> b, E. tende a 1.
Os dados obtidos para a elipticidade dos gréaos foram ajustados por uma funcdo
Gaussiana e sdo apresentados em funcao de sua fracdo em &rea na Figura 59.
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Figura 59: Elipticidade dos gréos nas diferentes amostras e sua fracdo em éarea.
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E possivel observar na Figura 59 que os pontos de maxima fracdo em éarea de
gréos nas amostras RT1 e CT1 encontram-se deslocados para maiores valores de
elipticidade, quando comparados com 0s maximos das amostras RT4 e PU. Este
resultado pode indicar que a deformacao por ECA pode ter levado a formacdo de
graos levemente alongados no sentido da deformacdo ap6s um U(nico passe.
Observou-se também uma menor elipticidade nos grdos apds 4 passes, indicando
uma possivel recuperacdo da distor¢cdo introduzida pelas deformacbes devido a
rotacdo da amostra pela rota Bc (34). Resultado semelhante também foi observado,

para particulas como um todo, nas micrografias apresentadas na Figura 41.

Para o po inicial e para as amostras consolidadas, mediu-se pelo software
“‘ATEX” a distribuicdo de tamanho de grao. O po inicial apresentou, como pode ser
observado na Figura 60, uma distribuicdo de tamanho de grdo concentrada entre 3
um e 10 um. Por outro lado, as amostras apds consolidacdo apresentaram uma
distribuicdo semelhante e estreita ao redor de valores entre 0,1 e 1 pm, como pode
ser observado nas Figuras 61 a 64, onde os eixos “x” dos graficos encontram-se em
escala logaritmica.



Figura 60: Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre no p6 inicial.
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Figura 61: Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre na amostra RT1.
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Figura 62: Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre na amostra RT4.
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Figura 63: Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre na amostra CT1.
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Figura 64: Distribuicdo de tamanho de gréo para o cobre na amostra PU.
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De forma adicional, o tamanho médio de gréo das amostras foi medido por meio
do método dos interceptos lineares, de acordo com a norma ASTM E 112-13 (134).
As imagens de IPF foram utilizadas para a realizacdo destas medidas e, portanto,
contornos de grao de baixo angulo foram contabilizados. Por este método, mediu-se:
3,2 £ 0,4 um para o po inicial, 346 + 23 nm para a amostra RT1, 299 + 13 nm para a
amostra RT4, 355 = 17 nm para a amostra CT1 e 443 + 21 nm para a amostra PU.
Independentemente do método de consolidacéo utilizado, observou-se um refino de

grao substancial em relacdo ao tamanho de grao do po inicial.

Sabendo-se a orientacdo individual de cada grdo, mapeamentos foram obtidos
para os contornos de gréo, onde foi possivel identificar o grau de desorientagéo entre
graos adjacentes. Nas Figuras 65 a 69, € possivel observar de forma individualizada
0s contornos de gréos para as mesmas areas apresentadas anteriormente nas IPFs,
onde em amarelo estdo os CGBA (<15°) e em vermelho os CGAA (>15°). Na Tabela
8, é apresentada a fracdo dos contornos de grdo em funcdo do seu comprimento €
apresentada.
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Figura 65: Mapeamento dos contornos de grdo de baixo e alto &ngulo para os graos de cobre no pé
inicial. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.
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Fonte: O autor.

Figura 66: Mapeamento dos contornos de gréao de baixo e alto angulo para os gréos de cobre na
amostra RT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.

Fonte: O autor
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Figura 67: Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto &ngulo para os grédos de cobre na
amostra RT4. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.
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Fonte: O autor.

Figura 68: Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto angulo para os gréos de cobre na
amostra CT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.

Fonte: O autor.



Figura 69: Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto angulo para os grédos de cobre na

amostra PU. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.

Fonte: O autor.
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Tabela 8: Fracao de contornos de grao em funcdo de seu comprimento para o po inicial de cobre, e

nas amostras PU, RT1, RT4e CT1

CGBA (%) CGAA (%)
Pé inicial 22,3 77,7
PU 215 78,5
RT1 32,7 67,3
CT1 33 67
RT4 22,9 77,1

Fonte: O autor.

Analisando os dados apresentados na Tabela 8, observa-se que a fragéo de

CGBA nas amostras processados por apenas um passe de ECA (RT1 e CT1) é

semelhante e independente da temperatura de processamento. A fracdo medida de

CGAA também foi semelhante em ambas as amostras. Apds 4 passes em ECA, na

amostra RT4, observou-se um aumento na fracdo de CGAA em aproximadamente

10%, indicando um possivel avanco da evolucdo microestrutural no sentido da

obtencdo de uma maior fracdo de CGAA e graos equiaxiais. No caso da amostra PU,

esta também apresenta uma proporcdo elevada de CGAA, contudo, esta

possivelmente ndo est4 associada a estagios avancados de evolugcdo microestrutural,

mas sim a baixa formagéo de CGBA durante a compactacao uniaxial, uma deformagéo
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menos severa que aquela imposta por ECA. Essa hipotese é reforgada pelas medidas
de dureza apresentadas anteriormente, visto que o0 menor aumento de dureza foi

obtido na amostra PU.

Para a avaliacdo da desorientacdo interna dos gréos (GOS), as Figuras 70 a
74 apresentam os mapeamentos obtidos para o cobre nas amostras RT1, RT4, CT1
e PU. O GOS de um gréao € medido pela diferenca média entre cada pixel dentro de
um gréo e a orientacdo média do gréo; desta forma, um gréo recristalizado possui um
GOS menor do que um grao deformado (108,135-138). Em trabalhos anteriores de
Cao (135) e de Bernardi (138), com ligas de niquel-cromo, e niébio, respectivamente,
utilizou-se 2,5° como um valor de referéncia para a distin¢do entre graos deformados
e recristalizados. Vale ressaltar que Cao e Bernardi utilizaram o valor de referéncia de
2,5° para graos recristalizados ap0s tratamento térmico; neste trabalho tomou-se o
valor de 2,5° apenas como referéncia para uma possivel recristalizacao dinamica, uma
vez que, até este momento, as amostras ndo foram submetidas a tratamentos
térmicos. Desta forma, nas Figuras 75 a 78, sdo apresentados graficos que
discretizam as distribuicbes de GOS observadas em seus respectivos mapeamentos
e guantificam a proporcao entre GOS maiores e menores que 2,5°. Nos mesmos
gréficos, a distribuicdo de GOS do pé inicial também é apresentada para fins de

comparacao.
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Figura 70: Mapeamento de GOS para os graos de cobre no po inicial.
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Fonte: O autor.

Figura 71: Mapeamento de GOS para os graos de cobre da amostra RT1.
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Fonte: O autor.
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Figura 72: Mapeamento de GOS para 0s graos de cobre da amostra RT4.

Fonte: O autor.

Figura 73: Mapeamento de GOS para os graos de cobre da amostra CT1.
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Figura 74: Mapeamento de GOS para os graos de cobre da amostra PU.

Fonte: O autor.

Figura 75: Distribuicdo discretizada de GOS em grédos de cobre na amostra RT1.
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Figura 76: Distribuicdo discretizada de GOS em gréos de cobre na amostra RT4.
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Figura 77: Distribuig&o discretizada de GOS em gréos de cobre na amostra CT1
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Figura 78: Distribuicdo discretizada de GOS em gréos de cobre na amostra PU.
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Fonte: O autor.

No caso do p6 inicial uma pequena fragdo em area, de 7,2%, apresenta GOS
abaixo de 2,5°, enquanto que uma fracdo de 92,8% apresenta GOS acima de 2,5°.
Este resultado indica que o p¢ inicial ja apresentava, inicialmente, uma desorientacao
interna dos grdos elevada. Entretanto, é possivel observar que a fracdo em éarea de
GOS no po inicial é concentrada em alguns picos entre 3° e 8°, indicando razoavel
homogeneidade nas medidas. Em todas as amostras, apds consolidacédo, observou-
se um aumento consideravel de fracdo em area de GOS medida abaixo de 3° e acima

de 8°, resultado de um efeito substancial da deformacgao sobre o GOS do material.

Comparando as distribuicdes de GOS para as amostras RT1 e RT4, é possivel
observar um aumento na fracdo de grdos com GOS menor que 2,5°, indicando um
possivel aumento na fracdo de gréaos recristalizados dinamicamente ap0s 4 passes.
Este possivel aumento na fracdo em area de graos recristalizados pode também ser
associado ao aumento na fracdo de contornos de alto angulo, como observado na
Figura 72. Esta correlacado pode ser estabelecida pelo fato de que contornos entre
graos recristalizados séo principalmente de alto angulo (22).
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Por outro lado, ao compararmos as distribuicdes de GOS para as amostras RT1
e CT1, uma alta fracdo em area (64,9%) de grdos com GOS acima de 2,5° foi medida
para a amostra CT1. Este resultado indica um grau elevado de desorientacdo interna
e uma baixa capacidade de recuperacdo e recristalizagdo dinamica dos graos
deformados por ECA em temperatura criogénica. Mais uma vez, os resultados obtidos
corroboram com a hipétese da supressao parcial da recuperacdo e recristalizacao
dindmica em temperatura criogénica, aumentando a densidade de defeitos

microestruturais e, consequentemente, a desorientacao interna dos graos e a dureza.

Finalmente, ao analisar-se a distribuicdo de GOS para a amostra PU, observa-
se uma distribuicdo onde 62,1% de fracdo em area dos graos possuem GOS abaixo
de 2,5°. Entretanto, a correlacédo desta fracdo com a fracéo de graos recristalizados é
improvavel, uma vez que a deformacéo plastica imposta as particulas neste caso é
consideravelmente menor do que aquela imposta por ECA. Assim, acredita-se que a
distribuicdo de GOS neste caso esteja associada a limitada deformacdo imposta ao
material por este método, preservando uma grande fracdo em area de grdos com

baixa desorientacao interna.

De forma similar, mapeamentos de EBSD foram obtidos para o aluminio. Na
Figuras 79 a 83, sdo apresentados os mapas de IPF, onde é possivel observar a
orientacao individual dos gréos de aluminio no po inicial e nas amostras RT1, RT4,
CT1, PU.



Figura 79: Mapas de orientacao por IPF para o aluminio no pé inicial.
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Figura 80: Mapas de orientacéo por IPF para o aluminio na amostra RT1. A seta em branco indica um

aparente alinhamento da microestrutura com a deformacéo imposta por ECA.
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Figura 81: Mapas de orientagdo por IPF para o aluminio na amostra RT4.

Fonte: O autor.

Figura 82: Mapas de orientacéo por IPF para o aluminio na amostra CT1. A seta em branco indica um

aparente alinhamento da microestrutura com a deformacéo imposta por ECA.
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Figura 83: Mapas de orientacdo por IPF para o aluminio na amostra PU.
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Fonte: O autor.

Assim como observado para o cobre, foi possivel identificar um aparente
alinhamento da microestrutura com a deformagéao imposta por ECA nas amostras RT1
e CT1, como indicado pelas setas brancas nas Figuras 80 e 82. Contudo,
diferentemente do cobre, ndo se observou uma tendéncia de elipticidade nas medidas

realizadas nestas amostras.

Para o po inicial e para as amostras consolidadas, mediu-se pelo software
“‘“ATEX” a distribuicao de tamanho de grao. O po inicial apresentou, como pode ser
observado na Figura 84, uma distribuicdo de tamanho de gréo concentrada entre em
aproximadamente 10 um, com poucos graos abaixo desse valor. Por outro lado, as
amostras ap6s consolidacdo apresentaram uma distribuicdo semelhante e estreita ao
redor de valores entre 0,1 e 2 um, como pode ser observado nas Figuras 85 a 88,

onde os eixos “x” dos graficos encontram-se em escala logaritmica.
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Figura 84: Distribuigdo de tamanho de gréo para o aluminio no pé inicial.
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Figura 85: Distribuicdo de tamanho de grédo para o aluminio na amostra RT1.
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Figura 86: Distribuicdo de tamanho de gréo para o aluminio na amostra RT4.
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Figura 87: Distribuicdo de tamanho de grédo para o aluminio na amostra CT1.

I A CT1|

15

12

Frac&o de tamanho de grao (%)

Tamanho de grao (um)

Fonte: O autor.



139

Figura 88: Distribuicdo de tamanho de gr&o para o aluminio na amostra PU.
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De forma adicional, o tamanho médio de grdo de aluminio nas amostras foi
medido por meio do método dos interceptos lineares, de acordo com a norma ASTM
E 112-13 (134). Mais uma vez, utilizaram-se as imagens de IPF para a realizagao
destas medidas e, portanto, contornos de gréo de baixo angulo foram contabilizados
nas medidas. Por este método, mediu-se: 1,8 £ 0,4 um para o po inicial, 666 + 65 nm
para a amostra RT1, 551 + 46 nm para a amostra RT4, 599 + 39 nm para a amostra
CT1 e 589 + 36 nm para a amostra PU. Assim como para o cobre, observou-se um

refino microestrutural substancial em todos os casos.

Sabendo-se a orientac¢éo individual de cada grao, mapeamentos foram obtidos
para os contornos de gréo, onde foi possivel identificar o grau de desorientacéo entre
graos adjacentes. Nas Figuras 89 a 92, é possivel observar de forma individualizada
0s contornos de gréos para as mesmas areas apresentadas anteriormente nas IPFs,
onde em amarelo estdo os CGBA (<15°) e em vermelho os CGAA (>15°). Na Tabela
9, é apresentada a fracdo dos contornos de grao em funcédo do seu comprimento é

apresentada.
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Figura 89:Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto angulo para os gréos de aluminio no pé
inicial. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.
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Fonte: O autor.

Figura 90: Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto angulo para os grdos de aluminio na
amostra RT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.

Fonte: O autor.
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Figura 91:Mapeamento dos contornos de gréo de baixo e alto angulo para os grédos de aluminio na
amostra RT4. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.
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Figura 92: Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto &ngulo para os grédos de aluminio na
amostra CT1. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.
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Figura 93: Mapeamento dos contornos de grao de baixo e alto &ngulo para os grédos de aluminio na
amostra PU. Em amarelo tém-se os CGBA e em vermelho os CGAA.
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Fonte: O autor.

Tabela 9: Fracdo de contornos de grdo em funcéo de seu comprimento para o po inicial de aluminio, e
nas amostras PU, RT1, RT4e CT1

CGBA (%) CGAA (%)
Pé inicial 56,4 43,6
PU 43 57
RT1 39,5 60,5
CT1 43,1 56,9
RT4 36,1 63,9

Fonte: O autor.

Analisando os dados apresentados na Tabela 9, observa-se que a fracdo de
CGBA e CGAA entre grdos de aluminio em todas as amostras consolidadas é
semelhante e independente da temperatura e método de processamento, variando
em, no maximo, 7%. Visto que este comportamento ndo foi observado no cobre, é
possivel que a alta EDE do aluminio tenha dificultado a evolu¢cdo microestrutural no
sentido da obtencdo de uma maior fracdo de CGAA, possivelmente pela maior
ocorréncia de recuperacao dinamica e formacgéo de diferentes subestruturas, como

células de discordancias.
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Para a avaliacdo da desorientacdo interna dos gréos (GOS), as Figuras 94 a
98 apresentam os mapeamentos obtidos para o po inicial de aluminio e para o
aluminio nas amostras RT1, RT4, CT1 e PU. Nas Figuras 99 a 102, sdo apresentados
graficos que discretizam as distribuicbes de GOS observadas em seus respectivos
mapeamentos e quantificam a proporcéo entre GOS maiores e menores que 2,5°. Nos
mesmos graficos, a distribuicdo de GOS do po inicial também é apresentada para fins

de comparacao.

Figura 94: Mapeamento de GOS para os graos de aluminio no pé inicial.

1 1 1 1 1 1 1 1 1

Fonte: O autor.
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Figura 95: Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra RT1.
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Fonte: O autor.

Figura 96: Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra RT4.

Fonte: O autor.
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Figura 97: Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra CT1.
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Fonte: O autor.

Figura 98: Mapeamento de GOS para os graos de aluminio da amostra PU.

Fonte: O autor.



Figura 99: Distribuicdo discretizada de GOS em gréos de aluminio na amostra RT1.

Fonte: O autor.
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Figura 100: Distribuicdo discretizada de GOS em gréos de aluminio na amostra RT4.
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Figura 101: Distribuicdo discretizada de GOS em gréos de aluminio na amostra CT1.
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Fonte: O autor.

Figura 102: Distribuicdo discretizada de GOS em grdos de aluminio na amostra PU.
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No caso do po¢ inicial de aluminio, uma fracdo em area de 34%, apresenta GOS
abaixo de 2,5°, enquanto que uma fracdo de 66% apresenta GOS acima de 2,5°. E
possivel observar que a fracdo em area de GOS neste p6 € concentrada em alguns
picos proximos entre 4° e 6°, representando 45% da fracdo em area de GOS medida.
Também é possivel observar que o maior valor de GOS medido foi de
aproximadamente 7°, Em todas as amostras, apds consolidacdo, observou-se um
aumento consideravel de fracdo em area de GOS medida em valores abaixo de 2,5°
e valores maiores que 7°, indicando um efeito de alargamento na distribuicdo de GOS

apos a deformacao.

4.4 Conclusoes

A mistura de pos elementares de aluminio e cobre, em iguais proporcfes de
volume, foi consolidada por ECA com sucesso para a obtencao de um corpo a verde
altamente denso. A realizacdo de passes adicionais de ECA (4 passes pela rota Bc)

levou a uma reducéo na porosidade das amostras.

A consolidagdo da mistura de pos também foi realizada com sucesso em
temperatura criogénica, onde a eficiéncia de compactacdo foi otimizada com
expressiva reducdo da fracdo volumétrica de porosidades e elevado aumento de

resisténcia mecanica por encruamento e parcial inibicdo da recuperacéao dinamica.

Um aumento simultdneo de resisténcia mecanica e ductilidade foi observado
para corpos de prova de referéncia de aluminio e cobre comercialmente puros,

corroborando os dados observados para as amostras processadas por ECA.

Analises de MEV/EDS foram realizadas, contudo, estas ndo revelaram a
ocorréncia de interdifusdo substancial motivada por deformacdo em nenhum dos
casos analisados. Analises de DRX nao revelaram a formacao de picos associados a

intermetéalicos cristalinos.

O refinamento dos dados de DRX permitiu identificar uma tendéncia de
aumento da microdeformac&o média com o aumento do niumero de passes em ECA
e com a reducéo da temperatura. Uma tendéncia similar foi observada para a variagédo
da dureza das fases, comprovando que o aumento de resisténcia mecanica se deve

majoritariamente ao encruamento sofrido pelo material.
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Andlises de EBSD revelaram pds iniciais de aluminio e cobre de microestrutura
fina, com graos de tamanho proximo a 10 um. A deformacéo plastica severa imposta
por ECA e compactacao uniaxial permitiram a obtencdo de uma estrutura de graos
mais fina, em aproximadamente uma ordem de grandeza, para ambos 0s pos.
Também por EBSD, observou-se para ambos os metais uma evolugao microestrutural
no sentido da obtencdo de uma maior fracdo de contornos de graos de alto angulo

com maiores valores de deformacédo equivalente.
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5 TRATAMENTO TERMICO DE UMA MISTURA DE POS ELEMENTARES DE
ALUMINIO E COBRE CONSOLIDADOS POR ECA, EM TEMPERATURA
AMBIENTE E CRIOGENICA

Neste estudo, investigou-se o efeito do tratamento térmico sob as amostras de
Al-Cu consolidadas por ECA apresentadas no Capitulo 4. Para tanto, diferentes
tempos de tratamento térmico foram utilizados nas amostras RT1, RT4, CT1 e PU,
buscando-se identificar possiveis modificacbes no comportamento termodinamico e

cinético apos ECA.

5.1 Objetivos

Para esta pesquisa, 0s seguintes objetivos especificos foram propostos:

- Investigar o efeito do tempo sob a formacé&o de intermetalicos nas interfaces

Al-Cu nas diferentes amostras produzidas por ECA e compactacao uniaxial;

- Analisar o comportamento geral de difusdo das espécies quimicas nas

interfaces Al-Cu;

- Analisar a composi¢do quimica e distribuicdo dos intermetalicos formados

durante o tratamento térmico;

5.2 Materiais e Métodos

Neste estudo, tratamentos térmicos foram realizados nas amostras RT1, RT4,
CT1 e PU, utilizando-se um forno do tipo mufla (EDG® 1800). Todas as amostras
foram encapsuladas, sob vacuo, em tubos de quartzo, juntamente com cavacos finos
de titanio, visando reduzir os efeitos de oxidacdo sob as amostras. Todas as amostras
foram tratadas a 500 °C, com taxa de aquecimento de 10 °C.min™%, por 15, 30, 45 e 60

minutos, totalizando 16 amostras. O resfriamento das amostras foi realizado ao ar.

ApoOs tratamento térmico, realizou-se novamente a preparacdo metalografica
das amostras, com lixamento com lixas d’agua (600, 800, 1200, 1500, 2000, 2500 #)
e polimento manual com suspensdes diamantadas (3 um, 1 um, 0,3 um) e silica
coloidal (0,05 pm).
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Para a analise da microestrutura das amostras ap0s tratamento térmico, em
especial o comportamento de difusdo dos elementos ao longo das interfaces,
obtiveram-se imagens de MEV, utilizando elétrons retroespalhados. Optou-se pela
utilizac&o de elétrons retroespalhados pelo melhor contraste de composi¢cao quimica
proporcionado por estes, facilitando a identificacdo visual de variagdes na composi¢cao
guimica. As imagens obtidas foram utilizadas para o calculo automatizado da fracao
volumétrica das fases ap0Os tratamento térmico, de acordo com a norma ASTM E-
1245-03 (92). De forma semelhante, também se utilizou da técnica de MEV/EDS para
caracterizar o comportamento de difusdo das espécies ao longo da microestrutura,

por meio de mapeamento, EDS de linha e andalises pontuais.

5.3 Resultados e Discussdes

As imagens de MEV obtidas para as amostras RT1, RT4, CT1 e PU apds os
diferentes tempos de tratamentos térmicos sao apresentadas nas Figuras 103 a 106,
onde o nimero apds 0 nome da amostra representa o tempo de tratamento térmico
ao qual a amostra foi sujeita. Optou-se por apresentar a amostra PU-15 utilizando uma

diferente escala para facilitar a visualizagcdo dos intermetéalicos formados.
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Figura 103: Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra RT1 apés 15, 30,
45 e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C.

Fonte: O autor.
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Figura 104: Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra RT4 apdés 15, 30,
45 e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C.
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Fonte: O autor.
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Figura 105: Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra CT1 apés 15, 30,
45 e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C.

Fonte: O autor.
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Figura 106: Imagens de MEV obtidas com elétrons retroespalhados para a amostra PU apés 15, 30, 45
e 60 minutos de tratamento térmico a 500 °C.

Fonte: O autor.

A anadlise dos diagramas de equilibrio do sistema Al-Cu, apresentados na
Figura 107, mostram que cinco fases intermetalicas diferentes podem ser encontradas
na faixa de temperatura analisada, em condi¢des de equilibrio termodinamico: AlsCug
(y1), Al2Cus (8), AlzCua (C2), AlICu (n2) e AlCu (0), além do aluminio a e do cobre a.
Adicionalmente, é apresentado na Figura 108 o diagrama de equilibrio calculado para
o sistema Al-Cu no software Thermo-Calc (Limited Version 2020a), utilizando a base
de dados termodinamica ALDEMO. Ao comparar os diagramas de ambas as Figuras,
€ possivel verificar que algumas regides monofasicas apresentadas no diagrama

classico de Murray (139) sdo representadas como linhas no diagrama calculado. Isso
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se deve ao fato de que o software Thermo-Calc considera estas fases como

estequiométricas, ndo admitindo solucéo solida de nenhum dos componentes.

Figura 107: Diagrama de equilibrio para o sistema Al-Cu, indicando as regiées monofasicas estaveis
na faixa de temperatura analisada.
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Figura 108: Diagrama de equilibrio calculado para o sistema Al-Cu.
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Fonte: O autor.

Com o objetivo de identificar as fases formadas, a técnica de EDS foi utilizada

para a quantificagcdo da composi¢cdo quimica das diferentes regifes identificadas. Na

Figura 109, é apresentada a metodologia utilizada para a obtencdo de quantificacdes

de composicao quimica pontuais ao longo da microestrutura. A linha branca na Figura

109 indica a regiao utilizada para a analise de EDS de linha.
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Figura 109: Exemplo da metodologia utilizada para medidas de EDS pontuais realizadas para a
identificagdo quantitativa da composicdo quimica ao longo das diferentes areas observadas na
microestrutura das amostras apés tratamento térmico. A imagem usada como exemplo refere-se a
amostra RT1-30.

10um

Fonte: O autor.

Analisando a Figura 109, é possivel observar que algumas regifes distintas
puderam ser identificadas, devido a variacdo de contraste. A composi¢cao quimica
medida para cada um dos pontos € apresentada na Tabela 10. A provavel fase

associada a composicdo quimica medida também é indicada na Tabela 10.
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Tabela 10: Composicao quimica medida para Al e Cu nos pontos A, B, C, D, E e F da Figura 118.

Ponto Al %at. Cu %eat. Provavel fase
formada

A 0,37 99,63 Cua

B 33,64 66,36 Al4Cug (v1)
C 39,99 60,01 AlCus (8)
D 44,84 55,16 AlsCua ()
E 62,8 37,2 Al2Cu (0)
F 96,95 3,05 Al a

Fonte: O autor.

Comparando os dados apresentados na Tabela 10 com a Figura 109, é
possivel observar a tendéncia de aumento na intensidade de deteccédo dos elétrons
retroespalhados (imagem mais clara) com o aumento da fracdo detectada de Cobre,
sendo este o elemento com maior numero atdbmico na mistura. Embora exista
consideravel contraste entre algumas regides, como entre os pontos E e F, por
exemplo, existem regides que apresentam variacdo de composi¢cdo quimica, mas

pouca variacdo de contraste, como entre os pontos B, C e D.

Além da variacdo de composi¢ao quimica medida por EDS, outro indicativo de
gue a regido onde os pontos C e D se encontram trata-se de outro intermetalico, € a
presenca de uma micro trinca separando-a da regido adjacente de yi1. Kouters (140) e
Fu (141) reportaram comportamento semelhante em tratamentos térmicos de
interfaces Al-Cu, onde foi possivel associar a formac&o de micro trincas a contracao
volumétrica de até 4% durante a formacao de intermetalicos ricos em cobre, como o
AlsCug. A formacdo de micro trintas, ou até a delaminacgédo total destas camadas €
favorecida pela menor ductilidade dos intermetalicos quando comparados com as
matrizes de aluminio e cobre (141). Essa hip6tese € corroborada pelo avanco das
micro trincas com o aumento do tempo sob tratamento térmico, como pode ser
observado na Figura 110, onde as amostras CT1 sdo utilizadas como exemplo,
embora trincas tenham sido observadas em todas as amostras.
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Figura 110: Evolug&o das microtrincas com o tempo de tratamento térmico na amostra CT1.

Fonte: O autor.

Na Figura 111, é apresentado o EDS de linha referente a linha da Figura 109.
Comparando o EDS de linha com as analises pontuais realizadas, é possivel observar
cinco regides distintas, onde da esquerda para a direita no grafico tem-se as provaveis
fases: Cu a2 y1 2> 6, {2, N2> 6 = Al a. Ao comparar os dados obtidos em ambas as
analises, observa-se que, mais uma vez, existe uma distingdo entre a composicao
guimica (ou intensidade de deteccdo no caso do EDS de linha) entre a regido onde o
intermetalico y1 é possivelmente predominante e a regido onde os intermetélicos 9, (2

e n2 possivelmente predominam. De forma complementar, ambas as andlises
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evidenciam a variagdo de composi¢céo quimica nesta camada, embora uma diferenga

de contraste nao seja visivel.

Figura 111: EDS de linha da amostra RT1-30. E possivel observar o padr&o de detecgéo do aluminio e
do cobre nas diferentes regifes observadas por MEV.
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Fonte: O autor.

De forma semelhante, pesquisadores também identificaram regibes de uma
possivel coexisténcia dos intermetélicos d, {2 e n2. Hisatsune (142), em 1934, em um
dos primeiros trabalhos de pesquisa acerca da termodindmica do sistema Al-Cu,
identificou por meio de difracdo de raios-X a coexisténcia destes mesmos
intermetalicos. Funamizu e Watanabe (143), em 1971, em um estudo acerca da
interdifusdo em sistema Al-Cu, identificaram todos os cinco intermetalicos estaveis
apos 80 horas de tratamento térmico a 535 °C. J& em um trabalho bem mais atual, de

2019 por Zobac e colaboradores (144), buscou-se reinvestigar o diagrama Al-Cu de
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forma experimental. Os pesquisadores observaram a possibilidade da coexisténcia
dos intermetalicos 6, {2 e n2 em ligas solidificadas, seguido de recozimento a 500 °C

por 625 horas, ao longo de uma faixa de composicdes de 55,5 a 64 %.at Cu.

Com a intencdo de calcular a fragdo volumétrica das diferentes areas
identificadas por MEV, utilizou-se o software ImageJ para a identificacdo e separagao
de cada uma das diferentes areas pela sua coloracéo, ou contraste, em uma escala
de cinza. Na Figura 112, é apresentado o comportamento geral de contraste
interpretado computacionalmente pelo software. E possivel observar na Figura 112
gue, embora ndo fosse possivel diferenciar contrastes entre as regides yi e 3, {2, nz,
em uma simples analise visual, a sensibilidade do software ao contraste permite a
deteccdo de uma regido onde ha sobreposicdo de picos de intensidade de cinza.
Embora o pico menor, associado as possiveis fases 3, {2 e n2, possa ser identificado,
sua separacdo para a analise individualizada ndo é possivel. A despeito disso, a
menor intensidade deste pico indica uma menor contribuicdo deste para os calculos
de fracdo volumétrica. Por este motivo, nesta analise assumiram-se 4 regides
distintas, onde assumiu-se a soma dos dois picos de vy1, 3, {2 € n2como uma regiao
Unica. Uma abordagem semelhante foi utilizada por Chen e Hwang (145), também

motivada pela dificuldade em separar regides com contraste semelhante.
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Figura 112: Comportamento geral de contraste para as amostras, observado pelo software ImageJ. As
possiveis fases presentes nas diferentes faixas séo indicadas pelas setas.

Al a

S

~

67 Zz, rlz
\

Y1

/

Cua

/

14

Fonte: O autor.

Desta forma, de acordo com a norma ASTM E-1245-03, calculou-se a fragcao

volumétrica dos possiveis intermetalicos formados durante o tratamento térmico nas

diferentes amostras. Os resultados obtidos sdo apresentados nas Figuras 113 a 116.

Na Tabela 11 foram compliados os dados apresentados nos graficos de fracao

volumétrica.



Tabela 11: Fracdes volumétricas calculadas para as diferentes regides apés tratamento térmico.

Al

Tempo (min) RT1 RT4 CT1 PU
15 16,3+ 0,4 10,7 +£1,2 28,4+1,2 37,8+5,3
30 8,3+0,3 4,7+0,8 45+1,0 235+1,0
45 58+0,8 7,6+0,9 2,0+£0,3 35+0,5
60 6,3+0,5 2,8+0,6 1,1+0,3 3,78+0,6

Cu

Tempo (min) RT1 RT4 CT1 PU
15 27,7+2,4 246 +2,3 39,6+1,2 50,7 £ 4,7
30 19,1+4,0 11,8+2,0 128+2,9 35,3+3,0
45 186 +1,9 132+28 12,8+2,3 30,6 £2,9
60 13+2,3 6,6 £3,4 8621 4,4+0,9

0

Tempo (min) RT1 RT4 CT1 PU
15 26,3+0,8 285+1,1 17,1+0,4 56+1,2
30 27,1+2,1 32,0+2,7 179+2.2 16 +0,7
45 255+25 299+2,6 18,0+0,8 18,9+2,9
60 26,7+1,8 22,0+£39 19,1+£3,2 259+1,9

yl+8+2+12

Tempo (min) RT1 RT4 | cT1 PU
15 29,7+0,9 36,2+1,8 14,8+ 0,6 58+0,4
30 454 +26 51,4+1,7 64,6 £2,2 252 +2,0
45 50,1+1,9 493+2,.2 67,1+1,8 56,9 £ 3,2
60 54+1,0 68,6 £ 1,7 711+1,7 659+1,7

Fonte: O autor.

164
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Figura 113: Fragdo volumétrica calculada de aluminio a para as amostras RT1, RT4, CT1 e PU apos
diferentes tempos de tratamento térmico.
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Fonte: O autor.

Figura 114: Fragado volumétrica calculada de cobre a para as amostras RT1, RT4, CT1 e PU apés
diferentes tempos de tratamento térmico.

100

_ — RT1
90 - ——RT4
—CT1
——PU

80

70 -
60 -
50 -
40

30

20

Fracao volumétrica de cobre o (%)

10 H

0 -

T T T T T T T T
0 15 30 45 60
Tempo de tratamento térmico (min)

Fonte: O autor.
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Figura 115: Fracdo volumétrica calculada de fase 6 para as amostras RT1, RT4, CT1 e PU apés

diferentes tempos de tratamento térmico.
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Figura 116: Fracdo volumétrica calculada das fases y1 + 8 + {, + 1, para as amostras RT1, RT4, CTl e

PU apds diferentes tempos de tratamento térmico.
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Analisando as Figuras 113, 114 e a Tabela 11, é evidenciado um decréscimo
nas fracdes volumétricas de aluminio o e do cobre a com o avanco do tempo de
tratamento térmico. Naturalmente, este comportamento € justificado pelo consumo
destas espécies para a formacéo de intermetalicos, via fendmenos difusivos. Desse
modo, a compreensdo da termodinadmica e cinética de formacao de intermetélicos no
sistema Al-Cu se faz necessaria. Na Tabela 12 sdo apresentadas as entalpias de

formacgdo (AH®) dos intermetélicos estaveis a 500 °C no sistema Al-Cu.

Tabela 12: Entalpias de formac&o dos intermetalicos estdveis no sistema Al-Cu a 500 °C.
Al2Cu (0) AlCu (12) Al3Cuas (£2) AlCuz (8) | AlsCuog (y1)

AHO
-13,05 -19,92 -20,40 -20,67 -21,69
(kd/mol)

Fonte: Adaptado de Guo (146).

Analisando a Tabela 12, observa-se que o intermetalico y1 possui a menor
entalpia de formacdo. Portanto, em uma analise puramente termodinamica, a
formacgdo deste intermetalico seria favorecida inicialmente, em detrimento de outros
intermetalicos. Entretanto, este comportamento ndo foi observado na pratica por
diversos pesquisadores. Jiang e colaboradores (147) estudaram fenémenos difusivos
entre filmes finos de aluminio e cobre, e observaram primeiramente a formacéo do
intermetalico 6 e sé entdo do y1. De forma semelhante, Chen e Hwang (145) estudaram
o efeito do recozimento em interfaces de aluminio e cobre unidas por laminacéo, e
observaram experimentalmente a formacgéao primaria de 6, e s6 entdo de y1.. Em ambos
os estudos, os autores associam a formacéo inicial de 6 a maior difusividade do cobre
no aluminio do que o contrario. Desta forma, em estdgios iniciais dos processos
difusivos, a formagéo do intermetélico 6 se da pela saturagdo da matriz de aluminio
com atomos de cobre, especialmente pela baixa solubilidade do cobre no aluminio. A
evolucao do processo difusivo e de formacao de novas fases, de acordo com Jiang e
colaboradores (147), se daria pela reacdo Cu + Al2Cu - AlsCus. Comportamentos
semelhantes foram observados experimentalmente por Chen, Pelzer e colaboradores
(148,149). Finalmente, as fases 9, {2 e n2 seriam formadas em um ultimo estagio, na
interface entre 0 e y1. Na Figura 117, é apresentado um diagrama esquematico de
como se daria 0 processo descrito
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Figura 117: Representacéo esquemética da formag&o de uma microestrutura de intermetalicos durante
o tratamento térmico de uma interface entre aluminio e cobre em uma temperatura de 500 °C.
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Fonte: O autor.

No mesmo trabalho de Chen e Hwang (145), os pesquisadores estudaram o0s
intermetalicos interfaciais por medidas de dureza. Durezas entre 800 e 1000 HV foram
medidas para os intermetalicos (2 e 12, indicando uma baixa tenacidade a fratura e
levando a formacdo de micro trincas, fragilizando a adesdo entre as partes, como
discutido anteriormente. Desta forma, acredita-se que tempos elevados de tratamento
térmico podem ser deletérios a microestrutura, uma vez que a formacdo e
espessamento destes intermetalicos pode ser diretamente associada a reducédo da

tenacidade a fratura do material como um todo.

Por meio do modelo de formacéo de intermetélicos discutido e apresentado na
Figura 117, interpretaram-se as Figuras 115 e 116. E possivel observar, na Figura
115, que apds apenas 15 minutos, uma fracdo apreciavel de fase 6 foi formada, em
especial nas amostras RT1 e RT4. Apés 30 minutos, todas as amostras apresentam
um ponto de maxima fracdo volumétrica, indicando um balanco possivelmente neutro
entre sua formacdo e consumo para a formacéo de outras fases. Em tempos mais
avancados, € possivel observar até mesmo um decréscimo em sua fragcéo volumétrica
na amostra PU. Na Figura 116, € possivel observar a variacdo da fragdo volumétrica
da regido onde mediu-se a soma dos intermetdlicos vyi, 8, (> € n2. De forma anéaloga,
em estagios iniciais do tratamento térmico, a fragcdo volumétrica dessa regiao mostrou

um aumento apreciavel, em especial para as amostras RT1 e RT4. Apés 30 minutos,
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€ possivel observar que a taxa de crescimento desta regido decresce nas amostras
RT1 e RT4, enquanto que na amostra CT1 tem-se um grande aumento de fracao
volumétrica. Apos 45 minutos, as amostras analisadas atingem patamares
semelhantes de fragdo volumétrica transformada, mantendo-se quase constantes,

como leve aumento, até 60 minutos.

Em ambas as regides (6 e y1 + 6 + {2 + 12), observou-se que em menores tempos,
ou seja, até 30 minutos, a fracdo volumétrica formada foi superior nas amostras
consolidadas por ECA. Desta forma, para estimar e comparar a difusividade
observada nas diferentes amostras, calculou-se o coeficiente de difusdo meédio dos
elementos em ambas as regides (6 e y1 + & + {2 + n2). Para tanto, a relacao entre a
distancia de difuséo (x), e o coeficiente de difusdo (D), € descrita em funcéo do tempo
de acordo com a equacéao 5. Os dados calculados para 15 e 30 minutos de tratamento
térmico sdo apresentados na Tabela 13. Devido a dificuldade de definir
consistentemente a distancia de difusdo apdés 30 minutos, visto a extensiva

sobreposicao de frentes de difusdo, néo realizaram-se medidas para tempos maiores.

x = VD.t (5)

Tabela 13: Coeficientes de difusdo médios calculados para as espécies durante a formacéo das
diferentes regifes de intermetalicos.

15 minutos (900 s) 30 minutos (1800 s)
D (m?s?) D (m?s?) D (m?s7) D (m?s7?)
0 yito+l+m 0 yito+l+mn2
RT1 1,73.1013 2,19.10°%3 1,31.1013 1,01.1013
RT4 2,24.1013 1,86.1013 1,62.1013 3,61.1013
CT1 1,28.1013 1,79.1013 3,33.10°13 5,7.1013
PU 8,47.1014 3,01.10°%* 9,22.10% 9,12.10°%

Fonte: O autor.
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E possivel observar na Tabela 13 que os valores dos coeficientes de difus&o
médios calculados em todas as amostras consolidadas por ECA foram da ordem de
10°%3, enquanto que na amostra PU, esta foi de 10-**. Embora uma ordem de grandeza
de diferenca tenha sido identificada nestas medidas, ambas as medidas apresentam
valores comparaveis a coeficientes de difusdo em superficie para estas espécies,
como bem descrito por Oh-Ishi (90). Estes resultados mostram que, independente da
fracdo volumétrica transformada, o coeficiente de difusdo medido nas superficies foi

semelhante.

A maior frag@o volumétrica de intermetalicos formada em estagios iniciais do
tratamento térmico das amostras consolidadas por ECA corrobora com os dados
apresentados por Xia (8), onde a deformacéo plastica severa aplicada ao po resultaria
na quebra dos 6xidos superficiais das particulas. No caso da amostra PU, a formacéo
tardia dos intermetalicos (8 e y1 + & + {2+ 12) em maior frag&do volumétrica pode estar
associada a restricdo da difusdo nas interfaces entre particulas, visto que a
deformacé&o imposta pode nao ter sido suficiente para a quebra dos oxidos superficiais

de forma generalizada.

5.4 Conclusdes

O tratamento térmico das amostras consolidadas de aluminio e cobre foi
realizada com sucesso, permitindo a obtencédo de microestruturas distintas ao longo

dos tratamentos térmicos.

A difusdo das espécies quimicas levou a formacdo de uma estrutura de
intermetalicos em camadas, onde inicialmente uma camada de aluminio saturada em

cobre deu origem ao intermetalico Al2Cu (8).

Em um segundo estagio, o avanco da frente de difusdo do cobre permitiu a
formacdo do intermetalico AlsCug (y1) a partir da reagcdo entre o cobre e a camada
prévia de AlzCu ().

Por fim, uma camada intermediaria e de composicéo quimica variavel (5 + {2 +
n2) pode ter sido formada na interface entre AlsCus (y1) € Al2Cu (B). A formacéo dessa
camada € provavel devido a caracteristica formagdo de micro trincas entre

intermetalicos adjacentes devido a contracdo volumétrica associada a sua formacao.
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A fracdo volumétrica transformada de intermetalicos Al:Cu (8) mostrou-se
razoavelmente constante ao longo de todo o tempo de tratamento térmico, em todas
as amostras. Este resultado indica a possibilidade de um equilibrio entre as taxas de
formacdo e consumo deste intermetélico para a formacdo de outros intermetélicos,

como o AlsCug (y1).

A fracdo volumétrica medida para a regido dos intermetalicos y1 + 6 + {2 + 12
apresentou tendéncia de aumento até o tempo final de tratamento térmico, indicando
a sua formacéo preferencial ao invés do Al2Cu (8), principalmente por suas entalpias

de formag&o mais negativa.

Embora coeficientes de difusdo meédios muito semelhantes tenham sido
medidos em todas as amostras, as amostras consolidadas por ECA apresentaram
fracbes volumétricas de intermetdlicos mais elevadas em estagios iniciais dos
tratamentos térmicos. Este resultado indica uma possivel efetividade da deformacéao
plastica severa na quebra dos 6xidos superficiais das particulas, melhorando o contato

metallrgico entre elas e facilitando os processos difusivos.
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