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DESENVOLVIMENTO DE REVESTIMENTOS NANOESTRUTURADOS DE
Cr3C,-25(Ni20Cr)

Cecilio Alvares da Cunha

RESUMO

O presente estudo esta dividido em duas partes. A primeira parte esta relacionada a
preparacdo de pos de Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturados através do processo de moagem
de alta energia, bem como a caracterizagdo dos pés moidos e no estado “como recebido”. A
analise dos dados obtidos nesta etapa do trabalho foi feita utilizando-se uma abordagem
essencialmente tedrica. A segunda parte deste estudo refere-se a producéo e caracterizacao
de revestimentos preparados com os pdés de CrzC,-25(Ni20Cr) nanoestruturados e “como
recebido”. O comportamento destes revestimentos sob erosdo-oxidacdo em alta temperatura
foi comparado com base em uma abordagem de carater mais tecnolégico.

O tamanho médio de cristalito do p6é de Cr3C,-25(Ni20Cr) decresceu rapidamente de
145 nm para 50 nm nos estagios iniciais de moagem e, posteriormente, com o aumento do
tempo de moagem, decresceu mais lentamente até atingir um ‘estado estacionario’ para um
tamanho de cristalito em torno de 10 nm. Este ‘estado estacionario’ corresponde ao inicio do
processo de “recuperagao dindamica”. A maxima deformagao da rede cristalina (¢ = 1,17%) foi
observada para pds moidos por 16 horas, caracterizando um ‘tamanho critico de cristalito’ da
ordem de 28 nm. Por outro lado, o parametro de rede atingiu um minimo para pos moidos por

16 horas.
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Apos atingir o ‘tamanho critico de cristalito’, a densidade de discordancias praticamente
nao mais varia (‘estado estacionario’) e toda deformacgao plastica posteriormente introduzida
no material € acomodada através de eventos que ocorrem nos contornos de grao,
particularmente por meio do processo designado deslizamento de contorno de grédo (“grain
boundary sliding”).

A energia de deformacdo armazenada na rede cristalina dos pos de Cr3C,-25(Ni20Cr)
moidos com diferentes tempos de moagem foi determinada por meio de medidas da variacdo
de entalpia. Estes resultados indicaram que a maxima variacao de entalpia (AH = 722 mcal)
também ocorreu para poés moidos por 16 horas. Analogamente, a maxima variacdo do calor
especifico (AC, = 0,278 cal/gK) ocorreu para p6s moidos por 16 horas.

As seguintes propriedades mecanicas dos revestimentos de Cr3C,-25(Ni20Cr),
preparados utilizando-se o processo HVOF de aspersdo térmica, foram determinadas:
microdureza Vickers, modulo de Young e tenacidade a fratura. As propriedades dos
revestimentos preparados com os poés nanoestruturados e “como recebido” foram
comparadas. A dureza e o médulo de Young dos revestimentos preparados com 0s pos
nanoestruturados foram aproximadamente 26% maiores que aqueles preparados com 0s pos
‘como recebido”. A tenacidade a fratura dos revestimentos nanoestruturados foi
aproximadamente 36% maior do que o verificado para os revestimentos produzidos com poés
no estado “como recebido”.

A resisténcia a erosdo-oxidagdo do revestimento produzido com o p6 nanoestruturado

foi em torno de 52% maior do que a do revestimento preparado com o p6 no estado “como
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recebido”, a 800°C. Ambos os revestimentos mostraram um aumento da taxa de erosio-

oxidacdo para temperaturas acima de 450°C.
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DEVELOPMENT OF Cr3C,-25(Ni20Cr) NANOSTRUCTURED COATINGS

Cecilio Alvares da Cunha

ABSTRACT

This study is divided in two parts. The first part is about the preparation of nanostructured
Cr3C»-25(Ni20Cr) powders by high energy milling followed by characterization of the milled and
the “as received” powder. Analyses of some of the data obtained were done using a theoretical
approach. The second part of this study is about the preparation and characterization of
coatings prepared with the nanostructured as well as the “as received” Cr3C,-25(Ni20Cr)
powders. The high temperature erosion-oxidation (E-O) behavior of the coatings prepared with
the two types of powders has been compared based on a technological approach.

The average crystallite size of the Cr3C,-25(Ni20Cr) powder decreased rapidly from 145
nm to 50 nm in the initial stages of milling and thereafter decreased slowly to a ‘steady state’
value of around 10 nm with further increase in milling time. This “steady state” corresponds to
the beginning of a “dynamic recovery” process. The maximum lattice strain (¢ = 1,17%) was
observed in powders milled for 16 hours, and this powder’s “critical crystallite size” was 28 nm.
In contrast, the lattice parameter attained a minimum for powders milled for 16 hours.

Upon reaching the critical crystallite size, the dislocation density attained a steady state
regime and all plastic deformation introduced in the material there after was in the form of

events occurring at the grain boundaries, due mainly to “grain boundary sliding”.
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The deformation energy stored in the crystal lattice of the Cr3C,-25(Ni20Cr) powders
milled for different times was determined from enthalpy variation measurements. These results
indicated that the maximum enthalpy variation (AH = 722 mcal) also occurred for powders
milled for 16 hours. In a similar manner, the maximum specific heat variation (AC, = 0,278
cal/gK) occurred for powders milled for 16 hours.

The following mechanical properties of Cr3C,-25(Ni20Cr) coatings prepared using the
HVOF thermal spray process were determined: Vickers micro-hardness, the Young Modulus
and the fracture toughness. The properties of the coatings prepared with the nanostructured
and the ‘as received’ powders were compared. The hardness and Young Modulus of the
coatings prepared with nanostructured powders were approximately 26% higher than that of
the coatings prepared with “as received” powders. The fracture toughness of the
nanostructured coating was 36% higher.

The erosion-oxidation resistance of the coating produced with the nanostructured
powder was around 52% higher than that of the coating prepared with the “as received”
powders at 800 °C. The E-O wastage of both types of coatings increased with temperature

beyond 450 °C.



DEDICATORIA

AGRADECIMENTOS

RESUMO
ABSTRACT
SUMARIO
1. INTRODUCAO

OBJETIVOS

SUMARIO

2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1. Obtencao de materiais com propriedades superiores.

2.2. Preparacgéo de pos nanocristalinos.

2.3. Caracterizacao de p6 nanocristalino obtido por moagem de alta energia.
2.3.1.
2.3.2.
2.3.3.
2.3.4.

2.4. Propriedades termodinamicas e estruturais de materiais altamente deformados.

Tamanho de particula.
Morfologia do pé.
Mudancas na composi¢ao quimica devido a moagem.

Tamanho de gréo e microdeformacao (microstrain).

2.5. Preparagdo de revestimentos nanoestruturados por aspersao térmica.

2.5.1. Asperséao térmica via processo HVOF (High Velocity Oxygen Fuel).
2.5.2.

2.5.3.

Microestrutura do revestimento.

Propriedades mecanicas de revestimentos.

vi

viii

11

15

17

19

19

viii



2.6. Processo de erosdo-oxidacdo em materiais estruturais.
2.6.1. Eroséo de materiais metalicos.
2.6.1.1. Eroséo por particula soélida.
2.6.1.2. Principais parametros envolvidos no processo de erosao.
2.6.1.3. Mecanismos de erosao por particula sélida.
2.6.2. Oxidacdo em metais.
2.6.3. Erosdo-Oxidacdo em metais.
2.6.3.1. Consideracdes Gerais.
2.6.3.2. Mecanismos de erosdo-oxidacdo de metais.
3. MATERIAIS E METODOS.
3.1. Obtencéao e caracterizagdo dos pos nanoestruturados.
3.2. Preparacéo e caracterizacao de revestimentos nanoestruturados.
3.3. Ensaios de Erosdo-Oxidacéao.
4. RESULTADOS E DISCUSSAO.
4.1. Processamento e caracteriza¢ao dos pés nanoestruturados.
4.1.1. Andlise quimica dos pds de Cr3C,-25(Ni20Cr).
4.1.2. Morfologia, estrutura e fases presentes nos pos de
Cr3C,-25(Ni20Cr).
4.1.3. Tamanho de particula, tamanho de cristalito, microdeformacao
e andlise estrutural.
4.1.4. Variacdo de entalpia e do calor especifico.
4.2. Revestimento nanoestruturado.
4.2.1. Estrutura e propriedades mecéanicas dos revestimentos.

4.2.1.1. Tenacidade a fratura de revestimentos nanocristalinos.

20
21
21
23
30
32
35
35
36
41
41
42
43
45
45

46

47

48

53

57
58

63



4.3. Resultados dos Ensaios de Eros&o-Oxidacéo. 66

4.3.1. Medidas de desgaste no ensaio de erosdo-oxidacao. 66

4.3.2. Andlise da microestrutura e da superficie das amostras submetidas

ao ensaio de E-O. 70
4.4. Considerag0es finais. 83
4.4.1. Formacdo de estrutura nanocristalina. 86

4.4.2. Microdeformacéo, tamanho critico de cristalito e densidade de

discordancias. 88
5. CONCLUSOES 99
6. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS 102

ANEXO | — EQUIPAMENTO UTILIZADO PARA A REALIZACAO DOS ENSAIOS DE E-O 103

ANEXO Il — O METODO DE RIETVELD 104
ANEXO Ill - DETERMINACAO DO PARAMETRO DE REDE DA LIGA Ni20Cr 112
ANEXO IV — ESTRUTURA DOS POS SEVERAMENTE DEFORMADOS 113

REFERENCIAS BIBLIOGRAFICAS 114



1. INTRODUCAO

Desde o trabalho pioneiro de Benjamin e colaboradores ) no final da década de 1960 e
inicio dos anos 70, o processo amplamente conhecido por “Mechanical Alloying” tem evoluido
consideravelmente. Inicialmente seu uso foi concebido para produzir superligas "a base de Ni
endurecidas por dispersdo. Este processo possibilitou a obtencdo de compdsitos com
microestruturas homogéneas na escala sub-micrométrica e o mecanismo pelo qual isto foi
alcancado foi atribuido "a deformacao repetida, soldagem e fratura das particulas do pé em
moinho de alta energia (high energy milling) *?*%. Nas décadas de 1980 e 1990 um grande
namero de estudos, envolvendo uma larga variedade de sistemas de pds, foram realizados e
isto estabeleceu o “Mechanical Alloying” como uma robusta rota de processamento de pés(“).
No processo de “Mechanical Alloying” extensivo trabalho a frio (cold work) produz um elevado
grau de refinamento da microestrutura e isto resulta em estruturas nanocristalinas ou
estruturas “fora do equilibrio” (non-equilibrium structures) 459,

Material nanocristalino geralmente apresenta tamanho de gréo inferior a 100 nm e as
propriedades fisicas e mecanicas superiores destes materiais sdo devidas ao tamanho de
gréo de escala nanométrica, bem como "a elevada fracdo volumétrica dos contornos de gréo
e interfaces ©®". Assim, mais de 50% em volume dos &tomos presentes num material
nanocristalino estdo associados com contornos de grédo ou contornos interfaciais, quando o

tamanho de grdo é suficientemente pequeno®®%19,

Todavia, a manutengdo desta
microestrutura fina a elevadas temperaturas ainda se mostra um desafio e muitas

investigacdes estdo em andamento para dar uma solucdo a este problema, especialmente o
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uso de meios de moagem criogénicos para produzir estruturas com superior estabilidade
térmica®**?,
Como é amplamente conhecido no meio industrial, diversos equipamentos e maquinas
que trabalham em condicbes bastante severas, como por exemplo, turbinas a gas,
combustores de leito fluidizado, incineradores, conversores cataliticos, entre outros, estédo
sujeitos a processos Corrosivos e erosivos que atuam conjuntamente, fato este que se deve
fundamentalmente aos gases que carregam particulas solidas. Inidmeros trabalhos efetuados
nesta area mostram que quando 0s processos de corrosado e erosdo ocorrem conjuntamente
existe uma grande interacdo entre estes fatores, fato este que — em geral — faz com que a
degradacdo causada pela erosdo-corrosdo seja mais acentuada do que quando os dois
processos ocorrem separadamente.

Tais situacOes, freqientemente, tornam necessaria a aplicacdo de revestimentos
visando prevenir desgaste prematuro, erosdo e corrosdo dos materiais-base, bem como dar
isolacdo térmica aos mesmos. Em muitas aplicacbes sdo necessarios revestimentos com
durabilidade e desempenho superiores. Assim, revestimentos a base de sistemas WC-Co e
Cr3C,-NiCr tém sido usados em aplicacdes que necessitem de resisténcia ao desgaste e a
corrosdo. Revestimentos que empregam o sistema WC-Co geralmente apresentam elevada
dureza e resisténcia ao desgaste. Contudo, a descarbonetacdo do WC em W,C, W3C e até
mesmo na fase W metdlica provoca degradacdo das propriedades e limita a temperatura de
aplicacdo destes revestimentos para temperaturas inferiores a 450°C “341%_ por outro lado,
revestimentos do sistema Cr3C,-NiCr podem ser usados em meios corrosivos e a
temperaturas de servico da ordem de 800-900°C 6171819 Dados da literatura revelam que a
dureza dos revestimentos de Cr3C,-NiCr diminui levemente somente a temperaturas acima de
600°C e excedem 600 DHP300 a 800°C ®). Assim, os revestimentos que empregam o sistema

Cr3C,-NiCr séo frequentemente utilizados como revestimentos protetores para aplicacbes
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bastante severas ?®?12223 A tjtulo de exemplo podemos citar os revestimentos de CrsC,-NiCr
utilizados para prevenir ou reduzir a erosao de tubos de trocadores de calor de caldeiras com
combustdo de carvdo ou de leito fluidizado. Deve-se salientar, entretanto, que uma
desvantagem crucial dos revestimentos de Cr3C,-NiCr é sua dureza relativamente baixa e,
consequentemente, sua reduzida resisténcia ao desgaste quando comparados com
revestimentos do sistema WC-Co*® para aplicacdes em baixas temperaturas (< 450°C).

Tendo em vista as severas condicfes de uso a que estes materiais sdo submetidos,
torna-se necessario, entdo, melhorar as caracteristicas estruturais dos mesmos, a fim de que
possam apresentar um desempenho superior mesmo em condi¢cdes bastante adversas de
uso. Assim, os materiais e revestimentos nanoestruturados representam um grande avanco
nesta direcdo, na medida em que apresentam um enorme potencial para conferir melhorias
significativas de propriedades de engenharia, baseado na melhoria das propriedades fisicas
de um modo geral e das propriedades mecanicas em particular, que resultam dos reduzidos
aspectos microestruturais apresentados por estes materiais.

De um modo geral os revestimentos nanoestruturados sao definidos como materiais
funcionais que apresentam caracteristicas microestruturais, como tamanho de cristalito, com
dimensdes inferiores a 100 nm. Revestimentos nanoestruturados incluem combinac¢des metal-
metal, metal-ceramico, ceramico-ceramico. Todas as aplicacdes que requerem elevada
resisténcia ao desgaste tém estes revestimentos como fortes candidatos potenciais.

Como se sabe, materiais ou revestimentos nanocristalinos apresentam reduzida taxa
de desgaste comparativamente aos materiais com tamanho de grao normal. Atribui-se esta
melhoria na resisténcia ao desgaste a maior dureza e maior tenacidade dos materiais
nanoestruturados. Conforme anteriormente mencionado, o grande desafio nas aplicacoes
destes materiais esté ligado a retencdo do tamanho de gréo (ou de cristalito), isto €, em se

conseguir inibir o seu crescimento em temperaturas elevadas 2.
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Como ocorre na maioria dos casos, os estudos relacionados com o desenvolvimento de
revestimentos, incluindo os revestimentos nanoestruturados, apresentam dados sobre a
evolucdo microestrutural e propriedades mecanicas dos mesmos. Alguns estudos apresentam
dados sobre resisténcia a erosdo, ou sobre a resiténcia a corrosao/oxidacdo a varias
temperaturas, contudo, até o momento, poucos trabalhos se dedicaram ao estudo da eroséo-
oxidacdo (E-O) simultanea. Como se sabe, a degradacdo de materiais macicos e
revestimentos provocada pela acdo conjunta de eroséo e oxidacédo é significativamente maior
gque a soma da degradacdo devida a erosdo e a oxidacdo atuando separadamente. N&o
obstante o fato de ja terem sido publicados alguns trabalhos que relatam as propriedades de
revestimentos nanoestruturados de Cr3C,-NiCr, ainda h& poucos trabalhos sobre o
comportamento destes revestimentos quanto a resisténcia a erosdo-oxidacdo em altas
temperaturas.

Assim, os OBJETIVOS do presente trabalho podem ser resumidos como segue:

1. Processar e caracterizar os pos nanoestruturados de Cr3C,-25(Ni20Cr), 0s quais seréao
comparados com os respectivos pds no estado “como recebido”.

2. Avaliar a energia armazenada na rede cristalina da solucéo solida NiCr devido a severa
deformacéo plastica a que os referidos pos foram submetidos.

3. Produzir e caracterizar os revestimentos nanoestruturados fabricados a partir destes
pos, bem como os revestimentos produzidos a partir dos pés no estado “como
recebido”.

4. Avaliar o comportamento dos revestimentos nanoestruturados de CrzC,-25(Ni20Cr)
quando submetidos a regime de eroséo-oxidagao em alta temperatura, comparando-o0s
com os revestimentos produzidos a partir do mesmo p6 no estado “como recebido” e

testados nas mesmas condi¢des de ensaio.



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1. Obtencéo de materiais com propriedades superiores.

A necessidade crescente de materiais com propriedades mecanicas superiores para
aplicacdes industriais e militares, tendo em vista as severas condicdes de uso a que séo
submetidos, tem originado uma grande variedade de materiais e revestimentos (sejam eles
metalicos, ceramicos ou compdsitos) que apresentam excelente desempenho quando
utilizados em situacfes em gque estao sujeitos a eroséo e corrosao/oxidacdo em temperaturas
elevadas.

Em geral, o principal critério para selecionar estes materiais é a dureza. Assim,
melhorias de propriedades como dureza e tenacidade — que em ultima instancia refletem uma
melhoria na resisténcia mecénica do material — podem ser obtidas através de estruturas
nanocristalinas, que no caso especifico dos revestimentos nanoestruturados permitem a

obtencéo de materiais de maior confiabilidade para aplicacdo em meios altamente agressivos.

2.2. Preparacéo de p0s nanocristalinos.

A obtencdo de poOs nanocristalinos é, de fato, o primeiro passo para a sintese de
revestimentos nanoestruturados. Existem diversas técnicas capazes de produzir material
nanoestruturado, entre as quais destacam-se: condensacao de gas, moagem de alta energia

(mechanical alloying/milling), cristalizacéo de ligas amorfas, método termoquimico, deposi¢éo
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de vapor, sputtering, eletro-deposicéo e técnicas de processamento sol-gel®. Destas técnicas
somente a moagem de alta energia e 0 método termoquimico tem sido usados para produzir
em maior escala materiais nanoestruturados, para possivel uso comercial®. A literatura
mostra que a moagem de alta energia tem sido amplamente usada para a obtencédo de pos
nanoestruturados de varias composicdes™*®. Por outro lado, as técnicas termoquimicas tem
sido fundamentalmente utilizadas para a sintese de pés nanoestruturados de WC-Co®*%. No
presente trabalho optou-se pelo uso da moagem de alta energia (“attritor”) para a obtencéao de
pos de CrsC,-25(Ni20Cr) nanoestruturados. E importante salientar que durante o processo de
moagem, em geral, utiliza-se um “meio de moagem” que obijetiva, basicamente, reduzir a
contaminacdo do po pelo ar e controlar a temperatura do mesmo, uma vez que a moagem

causa aumento da temperatura das particulas do pé.

2.3. Caracterizacdo de p6s nanocristalinos obtidos por moagem de alta energia.

Como em qualquer outro processo € muito importante determinar-se as caracteristicas
estruturais e mecanicas dos pés moidos, como por exemplo tamanho de particula, morfologia,
tamanho de cristalito, microdeformacéo, fases constituintes e outras caracteristicas dos
referidos pés em funcdo dos parametros de moagem. Para tanto amostras séo retiradas do
moinho em intervalos de tempo pré-determinados, a fim de que se possa efetuar andlises
quimicas, determinagdo do tamanho de particula, determinacdo do tamanho de cristalito e
microdeformagdo em nivel atdmico, bem como andlises microestruturais efetuadas por
microscopia eletrénica de varredura e de transmisséo, além de ensaios em equipamentos de

analise térmica.



2.3.1. Tamanho de particula.

O processo de spray térmico HVOF requer para sua adequada operacdo um tamanho
de particula na faixa de 10 a 50 um. Além disso, o tamanho de particula afeta
significativamente a temperatura e a velocidade da particula durante a aspersao, fato este
que, por sua vez, influencia as propriedades do revestimento®. Portanto, o tamanho de
particula € um importante parametro do processo de aspersdo térmica. A determinacdo da
distribuicdo do tamanho de particulas pode ser efetuada em um analisador de tamanho de
particulas ou através de medidas estatisticas no MEV.

Diversos trabalhos mostram a dependéncia do tamanho médio de particula com o
tempo de moagem. Sistemas de p6s como 0 Cr3C,-25(Ni20Cr) revelaram que a medida que
aumenta o tempo de moagem diminui o tamanho médio de particula e aproxima-se de um
valor relativamente constante da ordem de 5 pm®*"2%2") O que se verifica neste e em outros
sistemas similares é que nas primeiras horas de moagem - em geral de 4 a 8 horas — ocorre
uma drastica mudanca e posteriormente estabiliza-se a medida que o tempo de moagem
aumenta. O fato de que o tamanho médio de particula muda a medida que o tempo de
moagem aumenta e aproxima-se de um valor constante é uma indicacdo de que fratura e
soldagem a frio das particulas do p6 devem estar acontecendo durante o processo de
moagem. As particulas menores crescem enquanto as maiores fraturam™®. De um modo
geral pode-se dizer que sistemas de materiais frageis conduzem a estabilizacdo para um

menor tamanho de particula, enquanto que sistemas de materiais ducteis conduzem a uma

estabilizacao para maiores tamanhos de particulas*.



2.3.2. Morfologia do po.

Independente da morfologia inicial dos pds no estado “como recebido”, a moagem de
alta energia causa uma drastica mudanca na morfologia dos pds, uma vez que estes sao
submetidos a uma severa deformacdo plastica durante o processo. Embora a analise
morfologica possa ser feita por microscopia otica, geralmente utiliza-se microscopia eletrénica
de varredura, notadamente por sua grande profundidade de foco, além do que — em geral —
este equipamento possui um EDS (Energy Dispersive Spectroscopy) acoplado, fato este que
permite efetuar-se a andlise quimica dos constituintes presentes no material.

Neste sentido, Lavernia et al®® relataram que andlises efetuadas por EDS com o p6
Cr3C,-25(Ni20Cr) mostraram que as particulas esféricas do mesmo, no estado “como
recebido”, eram constituidas fundamentalmente da fase rica em Ni, enquanto que as
particulas irregulares eram basicamente constituidas pelos carbonetos, duros e frageis. Apds
8 horas de moagem (180 rpm) alguns carbonetos ainda permaneciam inalterados. Somente
apdés 16 horas de moagem, na mesma condigao, estes carbonetos “grosseiros” nado mais
eram visiveis e a fase ductil rica em Ni (binder) ndo mais se apresentava como particulas
esféricas. Neste estagio um compdsito constituido de finos carbonetos distribuidos de
maneira uniforme na solucéo soélida Ni-Cr ja havia se formado.

He et. al.®®, estudando o p6 CrsC,-25(Ni20Cr), relatou que apds 4 horas de moagem
ja era possivel observar-se o efeito da “auto-aglomeracéao”, onde uma grande proporcao das
pequenas particulas de carbonetos apresentavam-se aglomeradas (efeito normalmente
definido como aglomeracéo induzida pelo ligante), mas as particulas de carbonetos maiores,
irregulares e facetados, permaneciam nao aglomeradas. Os pds “auto-aglomerados” ndo sao

muito densos e sao primariamente ligados pelo meio de moagem, podendo ser decompostos
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a sua forma original®. A Fig. 1 mostra a ocorréncia deste efeito com o pd de CrsC,-
25(Ni20Cr).

Por outro lado, ainda no mesmo estudo, analises por microscopia eletronica de
transmissdao mostram evidéncias de “aglomeracdo metalurgica”, onde interfaces lisas e
continuas — sem microtrincas ou microcavidades — entre as particulas de p6 aglomeradas
fornecem evidéncia direta de que a moagem mecanica promove a ligacdo metallrgica entre a
fase ductil (solucdo solida Ni-Cr) e particulas de p6 de compadsitos policristalinos. O processo
de “aglomeragao metalurgica” é primariamente controlado pela soldagem a frio e fratura que
ocorre durante o processo de moagem e ndo pode ser facilmente decomposta por causa da

da ligacdo metalurgica entre as particulas do po.
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Figura 1: Variagéo do tamanho médio de aglomerados e particulas nos pés de CrsC,-25(Ni20Cr)®%?.

2.3.3. Mudancgas na composi¢ao quimica devido a moagem.

Contaminacdo é inevitavel durante o processo de moagem mecanica, contudo, sob

determinadas condi¢cdes sua extensdo pode ser controlada. Assim, por exemplo, moinhos
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construidos em aco inoxidavel (inclusive as pas dos impelidores) e que também utilizam
esferas de aco, usualmente apresentam uma certa contaminacao de ferro e, dependendo do
meio de moagem utilizado, também se observara uma maior contaminacdo de oxigénio nos
pos ali moidos. Analogamente, também dependendo do material que estd sendo moido,
aumento nos teores de carbono e nitrogénio podem ser observados nos pés processados.

A origem da contaminacgéo dos pés moidos foi sumarizada por Suryanarayana®, que
mostrou que a magnitude da contaminacdo esta relacionada ao tempo de moagem, a
intensidade da moagem, ao meio de moagem e a diferenca de dureza entre o pé e os
componentes estruturais do processo de moagem (parede do vaso, impelidores e bolas).
Contaminacdes da ordem de 1 a 4% em Fe sdo usuais para 0s pos moidos em moinhos de
aco, gue geralmente também empregam esferas de aco no processo de moagem. Entretanto,
contaminagdes bem mais acentuadas tem sido relatadas na literatura, como é o caso do
aumento do teor de Fe durante a moagem de uma liga W-5Ni®? ou ainda o expressivo
aumento do teor de oxigénio relatado durante a moagem de uma liga Al-6Ti®Y. Obviamente
gue uma maneira simples de se minimizar esta contaminacdo seria utilizar moinhos cujos
componentes estruturais e as esferas fossem do mesmo material que o p6é que esta sendo
moido, ou ainda utilizar materiais muito mais duros e resistentes que o0 p6 que esta sendo
processado. Contudo, infelizmente, nem sempre isto € possivel.

Outro tipo de contaminacao que, eventualmente, pode acontecer é que, mesmo apos a
limpeza do interior do moinho, pode ocorrer uma pequena contamina¢do de um po que esteja
sendo processado por outro pé que tenha sido moido anteriormente, devido ao fato de
residuos deste ultimo terem ficado aderidos a parede do moinho e desprenderem-se
posteriormente durante a nova moagem.

E importante ressaltar, contudo, que esta contaminagdo produzida durante o processo

de moagem nao conduz necessariamente a uma degradacéo das propriedades dos materiais
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nanocristalinos. Alias, em alguns casos relatados na literatura esta contaminacéo pode até ter
um efeito benéfico, como € o caso de Oxidos e nitretos formados durante a moagem
criogénica que desempenham um papel critico no retardamento do crescimento de gréo de

materiais nanocristalinos®**?,

2.3.4. Tamanho de grdo e microdeformacao.

Hellstern et al®®, baseados num excelente estudo sobre o comportamento
microestrutural de pés do sistema Ru e AIRu moidos, sugeriram que a formacdo de uma
estrutura nanocristalina deveria evoluir a partir da formacdo de estruturas de células de
discordancias no interior de bandas de cisalhamento. A idéia basica é que deformacéo
plastica conduz a: (a) formacdo de células de discordancia no interior de bandas de
cisalhamento; (b) as células de discordancias se transformam em contornos de gréo de baixo
angulo; e (c) formacdo de grdos nanocristalinos cercados por contornos de gréo de alto
angulo através de rotacao do grao.

E importante observar que considerando-se o mecanismo de células de discordancias,
a contribuicdo dos processos de soldagem e fratura das particulas de p6 - conforme sugerido

por Benjamin e co-autores3333%

- a formacdo de uma estrutura nanocristalina nunca foi
estudada. Imagina-se que os fragmentos soldados dos grdos grosseiros originais devam
formar novos graos, embora Benjamin e co-autores ndo tenham demonstrado explicitamente
a existéncia de uma relacdo entre o processo repetitivo de fratura e soldagem e o
refinamento dos graos ©.

Como se sabe, durante a moagem de alta energia o tamanho de grdo decresce com o

tempo de moagem até atingir um valor minimo em torno do qual o processo estabiliza-se,

conforme ilustra a Fig. 2. Koch®3® estudando este comportamento reportou que tal fato
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depende muito mais da magnitude das microstrains do que da energia de moagem ou da
frequéncia de colisbes entre 0 po e as esferas/paredes do moinho. A Fig. 3 mostra a relacao
entre microstrain e tamanho de grdo para diversos poés de metais puros moidos
mecanicamente®. E importante observar nesta figura que a deformacdo da rede em nivel
atdmico (microstrain) aumenta com o decréscimo do tamanho de cristalito até atingir um ponto
de maximo, quando, entdo, comeca a diminuir apos uma nova reducdo do tamanho de grao.
Ainda ndo ha uma explicacdo definitiva para este fenébmeno.

Neste ponto ja € suficientemente claro que estudos quantitativos de materiais
nanoestruturados requerem determinacdes precisas de tamanho de grédo e microstrains. No
tocante ao tamanho de grdo duas sdo as técnicas mais comumente utilizadas para sua
determinacdo, qual sejam: difracdo de raios-X e microscopia eletrénica de transmissao.

Embora a MET forneca uma imagem direta dos cristalitos, fato este que permite avaliar a

CrsC, em
hexano.

Inconel 625 (N,
liquido)

Tamanho de cristalito (nm)

Tempo de moagem (h)

Figura 2: Dependéncia do tamanho de grdo de p6s moidos com o tempo de moagem©2%2®),
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Figura 3: Dependéncia da microdeformacdo com o reciproco do tamanho de cristalito®*?.
distribuicdo do tamanho de gréo e a morfologia destes, sua analise resume-se a um porgao
muito pequena do material, além das dificuldades de preparacdo de amostras. Por outro lado,
as andlises por difracdo de raios-X podem fornecer informagcBes sobre as caracteristicas
estruturais dos materiais (tamanho meédio de cristalito, microdeformacéo, etc), bem como
sobre as imperfeicdes cristalinas que podem estar presentes na amostra. Além disso, a
simplicidade na prepara¢do de amostras para DRX tornam-na a técnica mais adequada para
estudos quantitativos de uma grande quantidade de amostras.

A obtencéo de informacdes estruturais através da analise matematica dos padrbes de
DRX tem sido facilitada por estudos teéricos que permitem uma abordagem mais simples do
assunto, como é o caso da equacdo de Scherrer®®"3® ou do modelo designado “Linear
Fitting”®383%. Dada a importancia destas duas abordagens matematicas no presente trabalho,
as quais representam interpretacfes distintas do fendmeno fisico envolvido com o
alargamento dos picos de difracdo de raios-X, faremos a seguir uma breve descricdo de

ambos 0s métodos.
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Na primeira etapa deste trabalho, a determinacdo do tamanho de cristalito a partir de
ensaios por difracdo de raios-X empregou a equacao de Scherrer, que relaciona o tamanho
de cristalito (D) a largura total na metade da altura de um pico do perfil de difracéo (full-width
at half-maximum / FWHM), ndo obstante o fato de que ao utilizar esta abordagem néo é
levado em consideragcdo o “componente deformacédo” (microstrain) também presente nos
difratogramas obtidos. Assim, se a origem fisica do alargamento dos picos observados na
difracdo de raios-X for associada unicamente ao pequeno tamanho de grdo do material,
entao, a relacédo entre o tamanho de grao (D) e o FWHM, designado por A(20), sera expressa
pela equacao de Scherrer

D=0,9A/A(26) cos 6 (1)
onde A é o comprimento de onda e 6 o dngulo de difracdo. O verdadeiro alargamento do pico,
A(20), pode ser obtido usando-se a seguinte equacao:

A(20) = [(A(20)n)” - (A(20))°]" 2)
onde A(26), € a FWHM do perfil medido e A(20)y € 0 FWHM a partir do perfil de uma amostra
padrdo para a mesma reflexao.

Contudo, quando da determinacdo do nivel de deformacdo dos pdés uma outra
abordagem, designada “Linear Fitting”, foi utilizada. Nesta assume-se que o alargamento total
dos picos dos difratogramas € produzido por dois componentes, isto €, tamanho de cristalito e
a microdeformacdo, sendo necessario, portanto, separar a contribuicdo de cada um deles.
Assim, o componente de alargamento do pico resultante do efeito da microdeformacao,
A(26)s, pode ser expresso como®339)

A(20)s =2 ¢tan O 3)
onde € é a microdeformacao (%). Quanto ao componente de alargamento do pico resultante

dos pequenos cristalitos, A(28)., este pode ser expresso pela equacdo de Scherrer, isto €,

A(20): = 0,9 A/ D cos 6 . Portanto, o alargamento total do pico é dado por:
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A(26) = A(20)s + A(20)c 4)
que rearranjando os fatores fornece :
A(20) cosB=2¢esenB+ 09A/D (5)
Assim, se A(20) cosB for plotado contra sen 8 para um certo numero de reflexdes em
diferentes angulos, os dados devem cair numa linha reta, com inclinagao 2 € e um intercepto
de 0,9 A/ D, permitindo, pois, a avaliagcdo da microdeformagao em nivel atdmico [ (%)] e do

tamanho de cristalito (D).

2.4. Propriedades termodinamicas e estruturais de materiais altamente deformados.

Tendo por base alguns trabalhos extremamente originais e de elevado rigor cientifico,
como os de Hellstern et al ®?, Rupp and Birringer ¥, C.C. Koch et al “?, E.J. Lavernia et al
©41) e Aikin and Courtney ¥, no presente caso também sera objeto de investigacéo algumas
importantes propriedades termodindmicas dos p6s CrzC,-25(Ni20Cr). Como se sabe materiais
fortemente deformados tem sua energia interna alterada e, em conseqiéncia, se
determinarmos esta variacdo na energia interna podemos associa-la a energia de deformacao
armazenada na rede cristalina do material. Além disso, amostras com diferentes graus de
deformacdo, em funcdo do tempo de moagem, serdo avaliadas quanto a variacdo do calor
especifico do material. Este fato permitirAd analisar a variagdo do calor especifico destes
materiais como uma funcdo do grau de deformacdo existente nos mesmos. Para tanto,
efetivos mecanismos para o armazenamento das energias de deformac&o sdo requeridos. E
importante salientar neste ponto que, segundo Dieter “?, “a maior parte da energia gasta na
deformacéo de um metal por trabalho a frio € convertida em calor. Contudo, aproximadamente
10% desta energia gasta € armazenada na rede como um aumento na energia interna”.

Tendo em vista que os valores relatados na literatura, em geral, estdo na faixa de 0,01 a 1,0
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cal/g de metal e que a quantidade de energia armazenada por um dado metal depende do
processo de deformacao (além do fato de que a magnitude da energia armazenada aumenta
com o ponto de fusdo do metal e com a adicdo de atomos de soluto), medidas muito
cuidadosas de calorimetria sdo necessarias para evidenciar as pequenas quantidades de
energia armazenadas pelo trabalho a frio.

Estes resultados serdo posteriormente comparados com os valores obtidos para a
microdeformacao (%), relacionando a deformacéo da rede ao nivel atbmico para os diversos
tempos de moagem destes pds com a variacao de entalpia (energia interna) e calor especifico
dos mesmos.

No que tange a evolugdo microestrutural de pods altamente deformados,
especificamente no que respeita ao compoésito CrzC,-NiCr obtido por moagem de alta energia,
sua microestrutura € constituida basicamente de carbonetos de cromo (Cr3C,) embebidos (ou

incrustados) na solucdo sélida NiCr®™"

. Aumentando-se o tempo de moagem, reduz-se o
tamanho dos cristalitos (da liga NiCr e dos carbonetos) e mais particulas de carbonetos sao
embebidas na matriz NiCr. Ja é algo verificado que os carbonetos e a solucdo sélida NiCr
combinam-se formando um pd que € um nanocompdsito policristalino, uma vez que 0s
padrées de difracdo de éareas selecionadas (SAD pattern) sdo compostos por anéis de
difracdo. E importante observar que os carbonetos que no inicio da moagem (até
aproximadamente 4 horas) apresentam-se facetados, com pontas bastante agudas, apés
periodos mais extensos de moagem (em geral, acima de 8 horas) grandes propor¢gdes dos
fragmentos de carbonetos transformam-se em particulas de carbonetos arredondadas.
Observa-se que os p6s moidos submetem-se a um processo similar a um forjamento,
onde as particulas se sobrepdem (overlap), soldam a frio e fraturam®, transformando-se

gradualmente em um nanocompdsito policristalino, onde particulas de carbonetos

nanoestruturados arredondados apresentam-se uniformemente distribuidas na matriz
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metalica. Deve-se salientar que os picos de difracdo de poOs moidos alargam
consideravelmente e isto indica uma significativa mudanca na estrutura do p6 como resultado
do processo de moagem de alta energia.

Devido ao pequeno tamanho de cristalito os contornos de grdo devem contribuir
consideravelmente para as propriedades fisicas do material. Para se obter uma melhor
compreensao da contribuicdo dos contornos de gréo procurar-se-a determinar a deformacao
da rede, a energia armazenada e a variacao do calor especifico em funcéo do reciproco do
tamanho de grdo (1/D). Esta abordagem é bastante razoavel uma vez que a relacéo entre 0s
atomos proximos aos contornos de grdo em relacdo aqueles no interior do cristal é
proporcional a 1/D ©?. Além disso, o tempo de moagem n&do é uma propriedade fisica, uma

vez que depende das condi¢cbes de moagem utilizadas.

2.5. Preparacédo de revestimento nanoestruturados por aspersao térmica.

Atualmente existe uma grande variedade de processos de aspersao térmica, dentre 0s
quais podemos destacar®: Flame Spraying (FS), Arc Spraying (AS), Detonation Gun
Spraying (DGS), Atmospheric Plasma Spraying (APS), Low Pressure Plasma Spraying (LPPS)
ou vacuum plasma spraying (VPS), High Velocity Flame Spraying (HVFS) e High Velocity
Oxygen Fuel (HVOF). Estes e outros processos® tem sido amplamente utilizados para
produzir revestimentos para diferentes aplicagdes industriais e, embora sejam utilizados para
aplicar materiais convencionais, também podem ser usados para a aplicagdo de pos

nanoestruturados.
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2.5.1. Asperséo térmica via HVOF.

Constituindo-se no mais significativo desenvolvimento da industria de aspersao térmica
desde o desenvolvimento do “plasma spraying”, HVOF é caracterizado pela alta velocidade de
particula e baixa energia térmica, quando comparado ao processo anteriormente mencionado.
O uso da técnica de HVOF, que comecou com a aspersdao de pos de WC, atualmente é
aplicada para uma grande variedade de poés utilizados para melhorar a resisténcia a
erosado/corrosao dos revestimentos empregados em aplicacdes comerciais.

Equipamentos como o Sulzer Metco Diamond Jet, muito utilizado em aplicacbes
industriais, pode ter o dispositivo para diagndéstico de particulas “em v60”, que permite uma
precisa determinacdo da temperatura média das particulas, bem como das caracteristicas da
trajetdria e escoamento das particulas. O pirbmetro para avaliagcdo de particulas “em v60”
detecta mudancas na temperatura baseada na emissividade da luz expelida pelas particulas a
medida que elas caminham da saida do canh&o até o substrato ©.

Quando em operacao, o equipamento Diamond Jet traz simultaneamente para a parte
trazeira do canhdo, em adequadas relacdes estequiométricas, 0 oOxigénio, o ar e 0
combustivel. Esta mistura gasosa entra em ignicao através de um arco de corrente, o qual da
origem a um fluxo supersénico com baixa temperatura de chama. A velocidade com que 0s
gases sdo expelidos é da ordem de 1800 m.s™ e a temperatura gira em torno de 2.700 K ©.

De um modo geral podemos dizer que as vantagens apresentadas pelo processo
HVOF em relagdo ao spray convencional de plasma s&o: (a) mais elevada resisténcia da
ligacdo do revestimento ao substrato, menor contaminagdo de oxigénio e maior resisténcia ao

desgaste devido & homogénea distribuigcdo dos carbonetos.
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2.5.2. Microestrutura do revestimento.

Para melhor entender as caracteristicas microestruturais apresentada pelos
revestimentos produzidos via HVOF, é necessario atentar para o resfriamento extremamente
rapido que se verifica neste processo. Assim, durante a aspersdo térmica as goticulas
individuais resfriam a taxas estimadas da ordem de 107 K s* “®. Para produzir revestimentos
mais espessos 0 jato aspergido passa sobre camadas previamente depositadas. Este fato faz
com que ocorra um reaquecimento localizado do material, tanto pela acéo direta da energia
térmica do jato de gas como pela evolucéo do calor latente a medida que sucessivas camadas
com goticulas fundidas (ou semi-fundidas) se solidificam. Obviamente que este € um processo
fora do equilibrio que resulta em tamanho de grdo refinado, mesmo em revestimentos
produzidos com pds convencionais®?. Contudo, a literatura apresenta diversos trabalhos que
demonstram que se obtém uma estrutura muito mais refinada utilizando-se pés
nanoestruturados do que com pds convencionais. Em particular, Lavernia et. al.©®, estudando
pos de Cr3C,-25(Ni20Cr), mostraram a superior condi¢cdo microestrutural revelada pelo
revestimento produzido com o p6é nanoestruturado, quando comparado com o revestimento
produzido com o mesmo pod no estado “como recebido”. Convém ressaltar ainda que neste
mesmo trabalho € mostrada a presenca de umas poucas regides apresentando fases
amorfas, descontinuas e alongadas, na microestrutura do revestimento nanoestruturado. Tais

fases amorfas, identificadas por MET (difracdo de é&rea selecionada), apresentavam

dimensdes da ordem de 100 nm de largura e aproximadamente 1 um de comprimento.

2.5.3. Propriedades mecéanicas dos revestimentos.

As propriedades mecanicas dos revestimentos sdo comumente avaliadas através de
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medicdes de microdureza (VHN) realizadas em corpos-de-prova extraidos da seccao
transversal das amostras revestidas. Aléem disso, em geral, estes corpos-de-prova séo
também submetidos a ensaios de microdureza instrumentada, que permitem a avaliacdo do
modulo de elasticidade do material. Roy et. al.#® também estudaram pés nanoestrururados
de Cr3C,-25(Ni20Cr), obtidos por resfriamento rapido (amorfizacéo e posterior devitrificacao) e
nao por moagem de alta energia, e encontraram valores da ordem 193 GPa e 195,5 GPa para
pOs nanocristalinos e pds convencionais, respectivamente.

Adicionalmente, a analise microscopica destas impressfées de microdureza,
particularmente aquelas produzidas com cargas mais elevadas (500 g ou 1000 g), permite
avaliar a nucleacdo e a propagacdo de trincas, as quais, em geral, formam-se nas
extremidades das referidas impressées de microdureza. A observacdo do comportamento
plastico do material, através da investigacdo da formacdo e propagacao destas trincas no
mesmo, possibilita estimar-se a tenacidade a fratura (fracture toughness). Com base em
alguns elementos de mecanica da fratura, Roy et. al.*® também avaliaram a tenacidade a
fratura dos revestimentos produzidos com estes pos e verificaram valores ligeiramente
superiores para 0s revestimentos produzidos com o p6 nanoestruturado quando comparados

com o revestimentos produzidos com o p6 convencional.

2.6. Processo de erosao-oxidacdo em materiais estruturais.

Dada a natureza do processo de erosdo-oxidagdo, cuja agao conjunta destes
mecanismos da origem a uma sinergia entre 0S processos que acarreta uma maior
degradacdo do material do que se 0s mesmos ocorressem separadamente, faremos uma
breve introducdo de cada processo isoladamente. Na ultima parte deste item discorreremos

especificamente sobre o processo erosao-oxidacao.
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2.6.1. Erosao de materiais metalicos.

2.6.1.1. Erosao por particula sélida.

N&o obstante o fato de que eroséo por particulas solidas ocorra em inimeras situacoes
na natureza, no que tange as aplicacfes industriais seus efeitos sédo particularmente danosos,
nao so6 pelos riscos envolvidos em algumas aplicacdes tecnolégicas, como também pelos
altos custos que acarretam. Contudo, somente a partir da década de 1960 seu estudo passou
a ser feito de maneira sistematica“®#74849.5051.52) ‘tat5 este que provocou um grande avanco
na compreensao dos mecanismos envolvidos no processo de erosdo por particulas solidas.

N&o ha davida de que um dos fatores que contribuiu decisivamente para o avanco do
conhecimento nesta area foi o surgimento de novas técnicas de observacdo do
comportamento dos materiais, entre as quais se destaca a microscopia eletrénica de
varredura (MEV), que possibilita a andlise da superficie dos materiais antes e apds a
exposicao a um processo erosivo. Tendo em vista que a erosdo por particula solida € definida
como um processo de desgaste envolvendo a remocao de material pelo impacto repetitivo de
particulas sélidas, que se movem a velocidades superiores a 1,0 m.s™, a microscopia
eletrbnica de varredura, associada a andlise por energia dispersiva de raios-X (EDS), tem
propiciado uma avaliacdo mais efetiva das caracteristicas das superficies dos materiais
sujeitos a processos erosivos, permitindo a elaboracdo de muitos modelos e mecanismos
relacionados a perda de material no processo de erosdo. Tais modelos e mecanismos tentam,
em Uultima instancia, relacionar a taxa de erosdo observada com as propriedades fisicas —
particularmente as propriedades mecanicas — dos metais®****>. E importante observar que o

7

desgaste ocasionado pela erosdao por particulas sélidas é consequéncia de uma série de
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eventos de impacto, essencialmente similares e independentes, o0 que caracteriza um contato
muito rapido entre as particulas duras e a superficie do metal.

De um modo geral, a caracterizacdo de um processo erosivo por particula solida
depende de um detalhado conhecimento das condicdes do processo, tal como velocidade e
angulo de impacto das particulas solidas, tamanho, forma e dureza das mesmas, bem como
das propriedades mecéanicas do alvo e, evidentemente, a temperatura em que O Processo
ocorre. Até pouco tempo os estudos de erosdo, em sua maioria, eram realizados a
temperatura ambiente. Mais recentemente € que se comegou a pesquisar de forma
sistematica os processos erosivos por particulas sélidas em temperaturas elevadas®©®>®”.

Como se sabe, a analise do processo de erosdo por particula soélida envolve particulas
muito mais duras que o alvo (metal) e tendo em vista que estas particulas, geralmente,
apresentam velocidades da ordem de dezenas a centenas de metros por segundo, o impacto
produzido pelas mesmas acarreta uma significativa deformacéo plastica na superficie do
metal-alvo. Tal qual qualquer processo que envolva elevada deformacdo mecéanica de metais,
o aumento continuo da deformacado plastica da superficie do metal faz com que o mesmo
figue extremamente duro — devido ao elevado grau de encruamento da superficie e a
consequente perda de ductilidade na regido — e, entdo, a partir de um certo nivel critico de
deformacéo, propicie a nucleacdo de trincas que levardo a fratura e remocédo de pequenos
fragmentos. A influéncia da deformacdo da superficie na erosdo de metais ducteis €
apresentada em diversos trabalhos na literatura®*>>°®.

Contudo, o mecanismo acima mencionado evidencia a existéncia de um “periodo de
incubacao” no processo de erosao antes da perda de material e este periodo é tanto menor
quanto maior a velocidade de impacto das particulas e menor a ductilidade do metal®®. E
importante salientar que nos ultimos anos tem sido muito estudada a influéncia no mecanismo

de erosdo causada pela eventual incrustacdo das particulas erodentes (ou fragmentos das
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mesmas) na superficie do metal, uma vez que estas acabam promovendo a formacgéao de uma
camada de composito metal-particula na referida superficie. Tal fendmeno pode ser
observado ao se analisar as curvas tipicas obtidas em experimentos de erosédo, conforme
apresentado na Fig. 45°%9 onde a taxa de erosédo é definida como a raz&o entre a massa do
material removido e a massa de particulas erosivas incidentes sobre a superficie. Nesta figura
a curva (a), muito comum em casos de erosdo de metais ducteis sob baixas velocidades de
impacto, mostra que a perda de massa varia linearmente com a massa de particulas erosivas
e, portanto, a taxa de erosdo é calculada pela inclinacdo da referida curva. A curva (b) -
caracteristica de ensaios de erosdo de metais ducteis sob elevado angulo de impacto com
particulas abrasivas friaveis — revela um ganho de peso inicial, antes que seja atingido o

estado de equilibrio, devido a incrustacdo de fragmentos de particulas na superficie do metal.

Perda

Eros3o (variagdo de massa)

Ganho

Massa do abrasivo

Figura 4: Perda de massa superficial em funcdo da massa de particulas erosivas. (a) sem incrustacao; (b) com
incrustacao®®°?.

2.6.1.2. Principais parametros envolvidos no processo de erosao.
No presente trabalho nos ateremos as  consideracoes  efetuadas  por

Sundararajan®® que estabelece que qualquer modelo ou mecanismo de erosdo proposto,
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para o estado de equilibrio, deve necessariamente levar em consideracdo 0s seguintes
parametros:

(@) Velocidade de impacto: Devido ao drastico efeito que esta varidvel tem sobre a taxa de
erosdo, a mesma € considerada a mais importante variavel do processo erosivo. A taxa de
erosdo pode ser expressa em termos da velocidade de impacto, V, das particulas erosivas
através da seguinte equacao:

¥ =kV" (6)

onde n esta na faixa de 2,2 a 3,0 ®® e é uma funcdo de outros parametros do processo,
como angulo de impacto, tamanho de particula, etc.

(b) Angulo de impacto: Constituindo-se em outra variavel de grande influéncia no processo
erosivo, o angulo de impacto é definido como o angulo entre a trajetdria da particula, antes do
impacto, e a superficie original do metal-alvo. O comportamento de metais ducteis e materiais
(63,64,65)’

frdgeis, no que tange a influéncia do angulo de impacto, € bastante conhecido

conforme ilustra a Fig. 5.
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Figura 5: Comportamento de eros&o de Al 1100 e Al,O; com particulas de SiC (127 xm) a 152 m.s™ %%,
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Como € bem estabelecido, para metais dulcteis a taxa de perda de material é
praticamente nula para angulos de impacto muito pequenos, aumentando até atingir um valor
maximo para angulos entre 15 e 30° com a superficie e diminui de um fator de 2 ou 3 a
medida que se aproxima do angulo normal. Por outro lado, materiais frageis, como ceramicas
e vidros, exibem méxima taxa de erosdo sob angulo de impacto normal. E importante
salientar neste ponto que o comportamento peculiar de materiais ducteis é similar para metais
com propriedades térmicas e fisicas completamente diferentes, conforme ilustra a Fig. 6%,

Finnie® observou que a similaridade entre as curvas de perda de massa para
materiais com propriedades extremamente diferentes sugeria ndo somente que o0 mecanismo

de erosdo deve ser o mesmo em todos 0s casos, mas também que estes envolvem,

basicamente, uma simples propriedade fisica, qual seja a deformacao plastica.

Erosdo Relativa

0 30 60 Y]
Angulo, a®

Figura 6: . Ensaios de erosao de Al, Au e Mg com particulas de SiC (127 um) de velocidades de 168 m/s, 132
m/s e 76 m/s, respectivamente. Os pontos de méaxima eroséo foram utilizados para normalizar as curvas®®.

(c) Tamanho da particula: Dada a importancia que também esta variavel tem no processo
erosivo, inumeros trabalhos tem se atido a dependéncia da taxa de erosdo com o tamanho de

particula. Goodwin et al.®®, conforme ilustra a Fig. 7, estudou a taxa de erosdo provocada por
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particulas de quartzo em aco. Os resultados mostraram que a erosao aumenta com O
aumento do tamanho de particula até um valor limite, entre 50 e 100 um, a partir do qual a
taxa de erosado independe do tamanho de particula. Trabalhos efetuados com outros metais,

em diferentes condicdes experimentais, tem revelado resultados similares©’:686970.71),

| Material - Aco 11%Cr
ol Angulo de Impacto 90°

1000-4t/=

800 ft/s

Taxa de Eros&o, mg/g

/ 420 fUs
0

1 1
0 100 200
Diametro Médio de Particula
(Microns)

Figura 7: Variacdo da taxa de erosdo com tamanho médio da particula erosiva para um ago ligado, utilizando
angulo de impacto normal e diferentes velocidades de impacto®®®.

(d) Dureza da particula: Conforme mencionado anteriormente, em processo erosivo a dureza
da particula deve ser, necessariamente, maior que a dureza do metal-alvo. Mais
especificamente, a dureza da particula abrasiva deve ser pelo menos 50% maior que a do
material alvo a fim de que o desgaste seja efetivo©®?,

(e) Forma da particula: Um dos primeiros trabalhos realizados nesta area foi efetuado por
Kleis'™® e seus resultados mostraram que quando esferas de vidro sdo substituidas por vidro
moido, o angulo de impacto correspondente a maxima taxa de erosao passa de 90° para 30°.
Bahadur et al’, utilizando particulas angulares de SiC (6 = 150 um), com velocidade de 50

m/s e angulo de impacto de 30°, estudaram o comportamento de duas ligas especiais em uma

larga faixa de temperatura (de 25 a 800°C). Adicionalmente, utilizando as mesmas condi¢des
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mas empregando esféras de 3 mm de aco estudaram o comportamento da deformacéo sob
impacto em altas temperaturas (“single particle impact studies”). Ja no estudo com as
particulas de SiC observaram que o substrato foi submetido a severa deformacéo plastica e a
superficie mostrava-se fortemente danificada, levando a um destacamento de material na
forma de flocos (esfoliacdo). Para altas temperaturas o mecanismo predominante foi
‘remogao por aragem” (ploughing). Note-se que a formacédo de flocos usualmente ocorre
qguando a superficie é submetida a forte deformacéo plastica, devido aos repetidos impactos
das particulas erodentes. Estes impactos produzem uma camada severamente deformada
gue desenvolve algumas trincas radiais, as quais com o decorrer do processo levam a perda
de material da superficie (flocos). No caso do mecanismo de “‘remog¢ao por aragem” as
particulas erodentes penetram a superficie e movem-se por pequenas distancias, arrancando
o material do substrato. A “remocdo por aragem” ocorre predominantemente em altas
temperaturas.

De um modo geral pode-se afirmar que particulas angulares sdo mais eficientes que
particulas esféricas, no que tange ao aumento da taxa de erosédo. Além disso, quanto maior a
angularidade da particula menor € o angulo de impacto no qual a maxima taxa de erosao
ocorre“®*”_Segundo Roy e Sundararajan®® isto se deve ao fato de que particulas angulares
formam fragmentos com maior facilidade que particulas esféricas e, portanto, o
comportamento da taxa de erosdo em funcdo do angulo de impacto tende a assumir uma
resposta de material ductil.

(f) Dureza do material alvo: Desde os primeiros trabalhos efetuados nesta area, a resisténcia
a erosdo de metais ducteis tem sido correlacionada com a dureza dos mesmos‘®"*9). Finnie!™®
et al. trabalhando com particulas de SiC (250 um), angulo de impacto de 20° e velocidade de
76 ms™ obteve os resultados apresentados na Fig. 8, onde sdo mostradas medidas de

remocao volumétrica de material como uma funcéo da dureza Vickers dos mesmos. Conforme
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pode ser observado na referida figura, metais com estrutura cfc recozidos, bem como alguns
outros metais também recozidos, apresentam uma taxa de erosdo volumétrica

inversamente proporcional a dureza dos mesmos, antes do inicio do processo erosivo.
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Figura 8: Resisténcia a erosdo (gramas de abrasivo por mm?® de material removido) em funcdo da dureza
Vickers, antes da erosao. Particulas de SiC (60 mesh), angulo de impacto de 20° e velocidade de 76 m/s €%,
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E importante observar que a dureza Vickers, que é uma medida da tensédo de
escoamento em baixa deformacéo, neste caso devera ser aproximadamente proporcional a
tensdo de escoamento em elevadas deformacdes, que é uma caracteristica dos processos de
corte e eroséo.

(g) Temperatura: Tabakoff e Gat"® estudaram o efeito da temperatura na erosdo dos metais
por particulas solidas. Foram identificadas as propriedades que a medida que a temperatura
aumenta diminui a resisténcia a erosdo dos metais (Tipo I) e aquelas que a medida que a
temperatura aumenta também aumenta a resisténcia a erosao dos metais (Tipo II). Os
resultados obtidos mostraram que para temperaturas homologas (relagdo entre a temperatura

real e a temperatura de fusdo do metal, em graus K) acima de 0,5 a maioria dos mecanismos
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de erosao sao dominados pelos fatores Tipo Il. Particular interesse se destina a temperatura
de transicéo fragil-ductil e a temperatura de recristalizacao.

Levy at al®” estudaram o comportamento da taxa de erosdo em funcéo da temperatura
para diversos acos, cujos resultados sdo apresentados na Fig. 9. Com base nos referidos
resultados, a dependéncia da taxa de erosdo com a temperatura pode ser classificada como

segue:

(1) Sistemas em que a taxa de erosdo inicialmente diminui com o aumento da
temperatura, atinge um minimo e, entdo, comec¢a aumentar a medida que a
temperatura continua sendo elevada;

(2) Sistemas gue inicialmente ndo exibem uma dependéncia da taxa de erosdo com a
elevacdo da temperatura até que se atinja uma temperatura critica, a partir da qual

a taxa de erosao passa a aumentar com o aumento da temperatura.

100 |-

Velocidade : 30 m/s 7
Angulo de Impacto : 30° 4
SiC (250 pm) 4
Nitrogénio /

80 - 4

60— /

1/6Cr-
J\\ Cr-1Mo

. £ 7

Taxa de Eroséo x 106(g/g)

[\ 1 1 1
0 200 400 600 800

Temperatura (°C)

Figura 9: Variacdo da taxa de eroséo em funcdo da temperatura para diversos agos (67.60)
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2.6.1.3. Mecanismos de erosao por particula solida.

O fato de existrem diversos modelos matematicos que procuram explicar
quantitativamente o que ocorre durante o processo de erosdo por particulas sélidas propiciou
o desenvolvimento de mecanismos voltados a explicar as caracteristicas envolvidas no
processo de remocéo de material. Meng e Ludema'’”, com uma vis&o bastante pragmatica,
fizeram uma critica muito severa e consistente com relacdo aos modelos propostos até entao.
Neste trabalho os autores fazem uma distingdo entre modelo e equagdo. Assim, um modelo
de desgaste € uma listagem, descricdo ou discussao das variaveis que influenciam o
processo de desgaste. Em alguns casos o modelo é deixado na forma descritiva (modelo) em
outros as varidveis sdo arranjadas em forma matemaética (equacéo). Citando Barber!™® os
referidos autores destacam uma importante definicdo apresentada pelo mesmo: “ O
modelamento em engenharia estd baseado na premissa de que mesmo 0s sistemas mais
complexos podem ser concebidos como um conjunto de componentes relativamente mais
simples (frequentemente particulas infinitesimais), cujo estado em um determinado instante &
descrito em termos de um numero finito de parametros (ou “variaveis de estado”) e cujo
comportamento subsequente depende de sua interacdo com o0 meio, através de leis fisicas
matemaficamente quantificaveis”. No entanto, Meng e Ludema destacam ainda que “esta
descricdo de modelamento é claramente baseada em sistemas que podem ser modelados
como um conjunto de unidades mecanicas discretas. Contudo, desgaste envolve interacdes
fisicas e quimicas com o0s componentes mecanicos, requerendo novos métodos de
modelamento”.

Neste mesmo trabalho Meng e Ludema apresentam a forma geral e a evolugdo das
equacdes de desgaste, mostrando que muitas equacdes foram derivadas usando métodos da

mecanica dos sélidos. Basicamente eles reconhecem tres estagios, que em alguns pontos se
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sobrepdem, no desenvolvimento de modelamentos matematicos para descrever o desgaste
dos materiais, a saber: (1) Equa¢cbes empiricas, que foram muito comuns até a década de
1970; (2) Equacdes baseadas na mecéanica do contato, bastante comuns durante o periodo de
1970-1980, sendo que muitas dessas equacles sdo baseadas na suposicdo de que uma
propriedade caracteristica do material (usualmente escolhida pelo autor), em geral o Modulo
de Young ou a dureza do material, sera importante no processo de desgaste do mesmo; e (3)
Equacbes baseadas na mecanica da fratura, cujo desenvolvimento se deu mais
acentuadamente no inicio dos anos 1980. Meng e Ludema enfatizavam a época que “os
autores agora parecem reconhecer que a resisténcia ao desgaste nao é uma propriedade
intrinsica dos materiais e que as propriedades mecanicas escolhidas para estes propdsitos
(por exemplo, célculo da area de contato real) pode ndo ser aplicavel diretamente. A énfase
voltou-se para a incorporagao de mais quantidades relacionadas ao escoamento do material,
tenacidade a fratura (K,c), deformacéo de fratura (&), etc”.

Assim, tomando como base os principais modelos matematicos apresentados por Meng

e Ludema!”” os mecanismos de erosdo podem ser descritos como segue:

(a) Erosdo por corte: Desenvolvido por Bitter?®®? e Finnie®’, este mecanismo (como o
préprio nome sugere) assumia uma analogia entre o impacto das particulas abrasivas e a
acdo de corte em um processo de usinagem ou esmerilhamento. Contudo, analises por
microscopia eletrbnica de varredura das superficies de amostras submetidas aos processos
acima mencionados revelaram que a referida analogia ndo era totalmente consistente, mesmo
quando utilizava-se particulas angulares nos ensaios de erosdo. Além disso, estes modelos
previam que ndo ha perda de material com elevados angulos de impacto, embora os
resultados experimentais tenham demonstrado que, apesar de reduzir, 0 processo erosivo se

mantém mesmo com altos angulos de impacto®?.
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(b) Eroséo por fadiga: Dada as caracteristicas do processo erosivo, este mecanismo baseia-
se nas teorias de fadiga de baixo ciclo. Hutchings®, trabalhando com angulos de impacto
normal, desenvolveu modelos partindo do pressuposto que um elemento de volume s6 é
perdido quando se atinge uma deformacéo critica do material. Neste modelo a taxa de eroséo
€ uma funcéo da velocidade de impacto elevada a um expoente 3, bem como é uma funcéo
do inverso da resisténcia ao escoamento do material alvo e sua deformacéo critica. Este
modelo explica o comportamento observado de alguns acos temperados (Fig. 8).
(c) Eroséao por cisalhamento localizado: Este mecanismo, que considera a formacdo e a
fratura de fragmentos induzidas pelo cisalhamento localizado, foi originalmente proposto por
Sundararajan e Shewmon®®. Este modelo considera ainda a variacdo da deformacéo com a
profundidade abaixo do ponto de impacto.
(d) Erosdo por descamacao: Este modelo assume que a descamacdo € induzida por
cisalhamento adiabatico e, por conseguinte, envolve a formacéo de bandas de cisalhamento
adiabatico que se interceptam no volume deformado imediatamente abaixo da cratera
formada durante o impacto, com a consequiente remocéo de grandes quantidades de material

do alvo®©?8,

2.6.2. Oxidacdo em metais.

N&o obstante o fato de diversos pesquisadores ja terem produzido excelentes trabalhos
que muito contribuiram para uma melhor compreensdo dos mecanismos de oxidacdo em
metais®>®) ainda assim existe muito campo para ser explorado nesta area, particularmente
com as complexas ligas metalicas e compositos atualmente aplicados em condi¢des bastante

severas de uso.
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O uso de ligas metéalicas em temperaturas elevadas requer ndo somente propriedades
mecanicas adequadas as condi¢cdes de uso, por exemplo, resisténcia a fluéncia, mas também
satisfatorias propriedades fisicas e quimicas quando em contato com 0 meio em que estao
sendo utilizadas. Em geral sdo utilizadas ligas a base de elementos de alto ponto de fuséo,
por exemplo, Fe, Ni e Co, contudo, os Oxidos destes metais ndo sdo suficientemente
protetores em meios oxidantes e em temperaturas acima de 550°C. Por esta razdo, a maioria
das ligas comerciais com boa resisténcia em alta temperatura contém adi¢cdes de elementos
de liga que possibilitem a formacdo de camadas de Oxidos mais protetores, como Cr,0Os3,
Al;03, ou SiO, ®7:88:89),

No que tange a formacdo destes Oxidos, a estabilidade dos mesmos depende da
interacdo dos atomos de oxigénio com a superficie do metal ou liga. Como se sabe os atomos
de oxigénio na superficie metalica podem estar presentes em duas formas ou estados:
adsorvido quimicamente ou na forma de 6xido®*®Y. A estabilidade destes dois estados dos
atomos de oxigénio depende da temperatura, da quantidade de oxigénio em contato com a
superficie e do metal base (substrato). Assim, por exemplo, Allen et. al.®®® mostraram que na
superficie do niquel, em temperaturas acima de 500 K, o oxigénio encontra-se na forma de
oxido, independente da quantidade de oxigénio presente. Analises efetuadas por microscopia
eletronica ®® e pela técnica de difracdo de elétrons de alta energia reflexiva ©*°9 mostraram
qgue a formacdo do 6xido na superficie do niquel se da pela nucleacdo e crescimento de
‘ilhas” de Oxido, com o aumento da concentracdo de oxigénio na superficie. Estudos
efetuados com cromo % e tungsténio ©” chegaram a conclusdes similares. Ainda nesta
mesma linha, Gusev et. al.®® mostraram que estas caracteristicas do processo de oxidagao
dos metais, como (i) a existéncia de tempo de incubacéo no inicio da formacéo do oxido; (ii) a

presenca de “ilhas” de oxidos; (iii) a liberacdo de calor durante a formacgéo do Oxido e a
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(iv) estabilidade relativa dos dois estados dos &tomos de oxigénio, quimicamente adsorvido e

oxido, sugerem que se trata de uma transicao de fase.

Portanto, levando-se em consideracdo fatores termodinamicos e cinéticos relativos a
formacdo dessa camada de Oxido protetora na superficie do metal, idealmente o Oxido
formado na referida camada deveria apresentar as caracteristicas abaixo mencionadas, para

aplicacdes em altas temperaturas ©%:

(a) ser estequiométrico, de modo que o transporte dos ions metalicos ou do
oxigénio através da rede cristalina do 6xido seja lento;

(b) ser isento de poros, trincas ou defeitos, de modo a impedir o transporte de
reagentes, oxigénio e outros ions através do oxido;

(c) ser livre de tensBes na temperatura de trabalho;

(d) ser resistente a descamacado na temperatura de trabalho ou durante ciclagem

térmica; ndo reagir com o meio e formar produtos volateis.

Evidentemente que tais camadas de Oxidos sdo praticamente impossiveis de serem
obtidas e, ndo raro, ligas utilizadas em altas temperaturas estao sujeitas a falhas como fratura
e descamacdo. Por outro lado, sabe-se também que em algumas ligas, apos a fratura do
oxido, ocorre nova formacdo de camada de Oxido e a protecdo é mantida. Todavia, se o
elemento formador da camada protetora de éxido se tornar empobrecido na liga metalica,
oxidos menos protetores serdo formados, levando a uma rapida degradacdo do metal pelo
processo de oxidagéo .

Em geral, as ligas de niquel para aplicacbes em alta temperatura possuem teores

significativos de cromo, permitindo assim a formacédo de uma camada de Cr,O3, a qual é
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razoavelmente protetora em meios de O, ou ar, em temperaturas até da ordem de 900°C. E
importante salientar que em temperaturas mais elevadas esse Oxido reage com o Oy,
formando CrOs;, que é um produto volatil®®Y. Usualmente, para aplicacdes nestas
temperaturas estas ligas contém adicbes de aluminio ou silicio, em quantidades suficientes
para permitir a formacéo de uma camada de Al,O3 ou SiO, na base do oxido.

Nos casos onde o crescimento da camada de Oxido é controlada pelo transporte de
elementos na estrutura do material, as taxas de oxidacdo podem ser estudadas através da
teoria de difusdo. Sobrepondo-se os dados de difusdo sobre as isotermas do diagrama de
fases pode-se identificar os possiveis produtos de corroséo, a sequéncia de fases na camada
de 6xido, a oxidacdo interna e a formagcéo de interfaces irregulares liga/6xido%?.

Outra questéo importante diz respeito ao fato de que, nos estagios iniciais, a maioria
dos elementos de liga sdo oxidados antes da formacdo de uma camada de 6xido em estado
de equilibrio. Esta etapa do processo € conhecida como oxidacdo transiente e pode
influenciar as caracteristicas do Oxido final. Deve-se ressaltar ainda que, na pratica, a
producdo dessas ligas resistentes em altas temperaturas requer uma avaliacdo criteriosa
guanto aos beneficios oriundos da adicdo de elementos de liga para melhorar a resisténcia a
oxidacdo, uma vez que estes podem ndo s6 aumentar o custo do produto, como - em alguns
casos - diminuir as propriedades mecanicas da liga. Assim, o projeto de qualquer liga para

utilizacdo em alta temperatura envolve a andlise de seu comportamento durante as etapas de

oxidac&o transiente e em estado de equilibrio®®®.

2.6.3. Erosao-oxidacdo em metais.

2.6.3.1. Considerag0Oes Gerais.
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Como ja é relativamente bem conhecido, o desgaste de metais e ligas devido ao efeito
combinado de erosdo e oxidacdo é frequentemente mais acentuado do que o desgaste
provocado por estes dois processos separadamente. Assim, quando estes processos ocorrem
simultaneamente existe uma grande interacdo destes mecanismos que, geralmente, conduz a
um mais elevado desgaste, razdo pela qual normalmente mencionamos o fato de que nos
casos de erosdo-oxidacao ocorre uma sinergia entre 0s processos em questao.

Para alguns pesquisadores® a erosdo por particula sélida em metais e ligas, sob
temperaturas elevadas, € o resultado de diferentes mecanismos de interacdo entre erosao e
oxidacdo, e depende fundamentalmente da natureza, espessura, adesdo e morfologia do
6xido formado. Por outro lado, outros pesquisadores® sustentam que os mecanismos de
erosdo-oxidacdo, como todo processo de desgaste de materiais, dependem também de
outros fatores como as propriedades das particulas erosivas (tamanho, dureza, forma, etc), as
caracteristicas do sistema estudado (velocidade e angulo de impacto), além das questfes
ligadas ao ambiente (temperatura e pressao parcial dos gases presentes).

Existe na literatura uma enorme quantidade de trabalhos que tratam da erosédo de
metais e ligas a temperatura ambiente, bem como também ja se dispde de um significativo
conhecimento sobre a corrosdo/oxidacdo destes materiais em temperaturas elevadas.
Contudo, comparativamente, ainda existem poucos trabalhos versando sobre processos

combinados de erosdo-oxidagao!106:107:108.109.110.111)

2.6.3.2. Mecanismos de erosao-oxidacédo de metais.

Um dos primeiros trabalhos nesta area foi realizado por Hogmark et al.**?, no inicio da

década de 1980, onde as interagcbes que ocorrem durante a erosdo-oxidacdo foram

inicialmente descritas em termos de regimes que supostamente prevaleceriam ao longo do
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referido processo. Com base apenas em analises por microscopia, tal descricdo indicava a

existéncia de seis regimes, a saber:

a) Oxidacao.

b) Oxidacéo afetada pela erosao.

c) Eroséo dos produtos de oxidacdo sem escamacao.

d) Escamacao dos produtos de oxidacdo, em pontos especificos, devido
ao impacto de particulas sdlidas.

e) Erosédo simultanea dos produtos de oxidacao e do metal.

f) Eroséo.

Posteriormente Kang et al.**¥ | baseados em estudos de erosdo-oxidacdo de metais

puros, sustentaram que ha quatro regimes, qual sejam:
a) Eroséo do metal.
b) Erosao afetada pela oxidacéao.
c) Oxidacdo aumentada pela eroséao.
d) Eroséo do éxido.

No final da década de 1980 Sethi e Wright™® propuseram outra classificacdo dos
regimes de erosdo-oxidacao (Fig. 10) , definindo basicamente a existéncia de trés regimes, a
saber:

a) Dominado pela eroséo (do metal).
b) Dominado pela erosdo-oxidacéo (descamacao do 6xido).

¢) Dominado pela oxidacao (erosdo do 6xido).
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Erosdo . Descamacéo Eroséo
do Metal : doOxido : do Oxido

Taxa de Desgaste

Temperatura

Figura 10: . TransicBes entre os regimes de erosdo-corrosdo em funcio da temperatura®*®.
No comeco da década de 1990 Sundararajan*® definiu os seguintes regimes (Fig. 11)
para o processo de erosdo-oxidacao:
a) Eroséo do metal.
b) Erosao afetada pela oxidacao.

c¢) Eroséo do oxido.

No caso em que o regime de erosao € controlado pela oxidacdo duas situacdes podem
ocorrer:
a) Erosdo controlada pela oxidacdo (descamacdo): quando o Oxido €&
aderente e maleavel.
b) Eroséo controlada pela oxidagdo (continuo): quando o 6xido € aderente

e fragqil.
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Oxido aderente
e plastico

Erosdo do Metal

Eroséo afetada
pela Oxidagao

Velocidade de Impacto

aumentando o
$fluxo de particulas

Erosao do Oxido
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Figura 11: Mapa de eroséo-oxidacéo produzido por Sundararajan(GO'”S) mostrando as transi¢cdes entre os regimes
como uma funcéo de ambos os processos de degradacdo do material (eroséo e oxidacao).

As condicdes para os varios regimes foram dadas em funcdo da espessura do Oxido
em estado de equilibrio, da profundidade da zona plastica no metal e da profundidade da
zona plastica no 6xido.

Posteriormente Stephenson e Nicholls™*®)  que deram muitas contribuicdes no
campo da eros&o-corrosdo, sugeriram novo modelo'® baseado somente em trés regimes, ou
seja:

a) Dominado pelo substrato.
b) Modificado pelo 6xido.
¢) Dominado pelo éxido.

As transicdes entre os regimes deveriam acontecer através de critério baseado no raio
de contato entre a particula e a superficie, bem como na espessura do 6xido formado.

Neste ponto é importante observar que nos ultimos anos o uso crescente de materiais
compdésitos, particularmente os do tipo MMC (metal matrix composite), tem gerado um grande

namero de trabalhos nesta area, com uma quantidade razoavel de publica¢des tratando de
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aplicacoes de revestimentos de Cr3C,-NiCr em temperaturas elevadas, sujeitos ou ndo a

processos erosivos, seja com materiais nanocristalinos ou convencionais (¢%:119120:121.122.123)
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3. MATERIAIS E METODOS

3.1. Obtencéo e caracterizacdo dos pos nanoestruturados.

Tendo em vista os bons resultados anteriormente obtidos na producdo de pos
nanoestruturados de Cr3C,-NiCr e WC-Co utilizando-se os recursos disponiveis no Centro de
Ciéncia e Tecnologia de Materiais (CCTM), no presente estudo também utilizou-se o moinho
de alta energia ZOZ para a preparacdo dos poés, o qual operou a uma frequéncia de 400 rpm.
O referido moinho é de aco inoxidavel e as esféras usadas no processo sdo produzidas em
aco-cromo. A relacéo esféra-p6 (ball to powder ratio) empregada nas diversas operacfes de
moagem foi de 10:1, isto é, para cada 100g de po foi utilizado 1 kg de esferas de aco no
processo de moagem. Nitrogénio gasoso foi utilizado como meio de moagem, embora hexano
(na proporcédo de 10ml de hexano / 100g de pd) também tenha sido usado na primeira etapa
do presente trabalho®??, onde foi demonstrado o efeito de amortecimento (“cushioning effect”)
provocado pelo referido meio de moagem na deformacao plastica dos pos processados nesta
condicdao.

O tamanho de particula, morfologia, tamanho de cristalito e microdeformacéo da rede
cristalina, bem como as fases constituintes dos p6s moidos foram determinados e
comparados com os pos na condigdo “como recebido’. Um analisador de tamanho de
particulas (CILAS) foi utilizado para determinar o tamanho médio de particula e microscopia
eletrbnica de varredura (MEV), acoplada a um sistema de andlise por energia dispersiva
(EDS), foi empregada para determinar a morfologia das particulas e a composicéo das fases

presentes. Deve-se salientar ainda que a composi¢cdo quimica dos pos moidos e no estado
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“‘como recebido” foi analisada utilizando-se fluorescéncia de raios-X. Analises por difracdo de
raios-X (XRD) foram utilizadas para determinar o tamanho de cristalito dos pés, bem como o
nivel de deformacdo (microstrain) dos pos moidos. Além disso, andlises efetuadas por
microscopia eletrbnica de transmissdo (MET) foram utilizadas para avaliacdes
microestruturais de pos altamente deformados, incluindo avaliacdo do tamanho de cristalito e
caracteristicas especificas do processo de deformacédo plastica como a formacdo de maclas
(“nanotwins”) e contornos de baixo angulo.

Por fim, tendo em vista que apenas uma pequena parte da energia gasta no processo
de deformacdo é armazenada na rede cristalina do material, na forma de energia de
deformacdo (aumento da densidade de discordancias/defeitos na estrutura no material), a
determinacao desta energia de deformacdo armazenada na rede cristalina permite avaliar a
variacdo de entalpia AH provocada pela elevada deformacéo plastica a que o material foi
submetido. As medicfes da variacdo de entalpia, isto €, a quantidade de calor (Q) liberada
para cada nivel de deformacdo dos po6s analisados (tempo de moagem), foram efetuadas
utilizando-se um calorimetro diferencial Shimadzu DSC-50 (Differential Scanning Calorimeter).
Amostras de p6 com ~ 40 mg foram utilizadas nos referidos ensaios, sob um fluxo de argonio
puro de 30 I/min. A taxa de aquecimento utilizada foi de 10°C/min e a faixa de temperatura

estudada foi de 22 — 500°C.

3.2. Preparacéo e caracterizagédo de revestimentos nanoestruturados.

PoOs de Cr3C,-25(Ni20Cr), nas condigbes “nanoestruturado” e “como recebido”, foram
utilizados para producéo de revestimentos em amostras de aco AISI 310 (com dimensdes de
50 x 20 x 2 mm) pelo processo de spray térmico HVOF (High Velocity Oxygen Fuel). Os

referidos pos, apos aglomeracdo e peneiramento, apresentavam tamanho de particula na
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faixa de 10 — 50 um, uma vez que este é um requisito operacional do processo HVOF. Foram
produzidos revestimentos com espessura em torno de 200 um, ressaltando-se entretanto as
dificuldades operacionais relacionadas a alta reatividade dos pds nanoestruturados. As
condicbes para realizacdo do spray térmico, incluindo a distancia pistola-amostra, foram
mantidas constantes ao longo de cada “lote de produg¢ao”. A microestrutura e a composicao
das fases presentes nos referidos revestimentos foram investigadas por meio de analises
microestruturais das seccfes transversais de corpos-de-prova extraidos das amostras em
guestdo. As referidas analises, que objetivavam caracterizar a microestrutura e identificar as
fases presentes, foram conduzidas com o auxilio de microscopia eletrénica de varredura
(MEV) e analise por energia dispersiva (EDS).

Adicionalmente, estes corpos-de-prova de seccdes transversais das amostras foram
utilizados para medidas de microdureza Vickers (Shimadzu), que permitiram uma avaliacdo da
resisténcia mecanica do material. Os ensaios de microdureza foram realizados com cargas de
300 e 500 g. E importante ressaltar ainda que estes mesmos corpos-de-prova foram utilizados
para avaliagdo do moédulo de elasticidade (“Mdédulo de Young”) destes revestimentos. A
determinacdo do moddulo de elasticidade também foi efetuada através de ensaios de
microdureza, porém em outro equipamento especifico para este fim (microdureza
instrumentada - Fischerscope), o qual possibilita a obtencdo do mdédulo de elasticidade
através de medicbes de microdureza (carga x profundidade de indentacdo). O referido
equipamento permite o uso de baixas cargas (no presente caso, utilizou-se 500mN) e

emprega um penetrador Vickers (podendo também ser utilizado o penetrador Berkovich).

3.3. Ensaios de Erosao-Oxidacéo.

Utilizando o mesmo equipamento originalmente projetado no CCTM (ANEXO ),
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cujo diagrama esquematico é apresentado na Fig. 12, foram realizados ensaios de
erosdo-oxidacdo a temperatura ambiente, 450°C, 700°C e 800°C, com tempo de duracdo
de 5 horas, usando amostras revestidas com pos de Cr3C,-25(Ni20Cr), tanto no estado
“‘como recebido” como com material nanoestruturado. O leito fluidizado que integra o referido

ensaio é constituido por particulas de Al,O3, com tamanho médio da ordem de 210 pum.

=
‘,\\/Arf Anteparos
™=

Amostra

1 »
Suporte -/‘l'/'/ : { £ l(—— Topo do Leito
de Amostra *
Rotatorio

Amostra

Pré-aquecimento

o eoeme TR
Fluxo de Gas

Figura 12: Diagrama esquematico do aparato de eroséo por leito fluidizado, construido para a realizagdo de
ensaios de erosdo-oxidacédo. Maiores detalhes sobre o referido equipamento podem ser obtidos nas referéncias
aqui mencionadas®?.

Estas amostras submetidas ao ensaio de erosdo-oxidacao foram previamente pesadas
em balanca analitica de precisao (Shimadzu) e tiveram suas rugosidades superficiais medidas
(Surftest-Mitutoyo) em 9 regides (“pré-determinadas”) por amostra. Apds os ensaios de
erosdo-oxidacao as referidas amostras foram novamente pesadas e tiveram suas rugosidades
superficiais medidas nas mesmas regides.

Os resultados obtidos nos diversos ensaios e analises acima mencionados Ss&o

apresentados a seguir.
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4. RESULTADOS E DISCUSSAO.

4.1. Processamento e caracterizacao dos pos nanoestruturados.

O presente trabalho utilizou fundamentalmente os p6s nanoestruturados de Cr;C,-
25(Ni20Cr) produzidos pelo processo de moagem de alta energia, em nitrogénio gasoso.
Conforme mencionado anteriormente, o efeito do uso de outro tipo de meio de moagem (no
caso, hexano) foi apresentado em trabalho anteriormente publicado™®??.

Tendo em vista a elevada fracdo volumétrica de atomos presentes nos contornos de
grdo de materiais nanoestruturados, a influéncia dos referidos contornos de grédo em algumas
propriedades mecanicas e termodinamicas da solucao sélida Ni20Cr foi investigada com
relacdo a deformacao produzida na rede cristalina pelo processo de moagem de alta energia.
Isto foi feito através da determinacdo da microdeformacéo (%) e da energia de deformacao
armazenada na rede cristalina, além da avaliacdo da variacdo do calor especifico da solucéo
sélida Ni20Cr. Todos estes parametros foram analisados em funcéo do reciproco do tamanho
de cristalito. Como sugerido por Hellstern et al®? isto é razoavel, uma vez que a relacéo entre
0s &tomos proximos ou nos contornos de grdo com relacdo aqueles no interior do cristal é
proporcional a 1/D. Além disso, o tempo de moagem fornece apenas uma escala arbitraria
para a avaliacdo das propriedades do material, uma vez que elas dependem fortemente do
equipamento e das condigcdes de moagem. Detalhes sobre a sintese e a caracterizagao de

pds nanocristalinos podem ser obtidos na literatura® 32125,
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A seguir sdo apresentados os resultados obtidos nos ensaios e analises a que foram

submetidos os pés de CrzC,-25(Ni20Cr) no estado “como recebido” e nanoestruturado.

4.1.1. Analise quimica dos pos de Cr3C,-25(Ni20Cr).

A Tabela 1 apresenta os resultados obtidos nas andlises quimicas realizadas nos pos

moidos e “como recebido”. E importante salientar que o teor de Fe (at%) observado nos pés

moidos, similarmente ao reportado na literatura®”?®, aumentou consistentemente com o

aumento do tempo de moagem. Aparentemente os atomos de Fe introduzidos na estrutura do

compoésito ficaram retidos em solugédo solida na liga NiCr, como resultado do processo de

“mechanical alloying”, uma vez que em nenhuma das analises efetuadas (MEV, MET, DRX)

observou-se a presenca de algum precipitado ou segunda fase contendo Fe.

Tabela 1: Composi¢ao quimica dos pés de CrsC,-25(Ni20Cr) “como recebido” (CR) e nanoestruturados

(% em peso).

Cr Ni Fe W Co
CR 78,41 19,02 0,30 2,04 0,23
A20) 75,86 20,78 0,37 2,57 0,42
A4 73,57 2275 0,46 2,72 0,50
A8 72.54 2297 0,78 3,10 0,61
Al6 74,29 22.12 1,21 2,12 0,26
A20 73,74 22.08 1,89 2,07 0,23
A24 73,05 21,37 3,48 1,87 0,20
A32 73,41 21,18 3,25 1,95 0,21
A64 71,78 2215 3,67 2,14 0,26

(*) O numero apos a letra “A” indica o tempo de moagem, em horas.
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4.1.2. Morfologia, estrutura e fases presentes nos pos de Cr3C,-25(Ni20Cr).

Os pos moidos e no estado “como recebido” foram analisados por microscopia
eletrbnica de varredura. Como é usual para os pés preparados por moagem de alta energia,
as particulas duras de Cr3C, sao “embebidas” (“incrustadas”) na fase ductil que é constituida

pela solucdo solida NiCr??,

A Figs. 13 (a) e 13 (b) mostram o aspécto do pdé no estado
“‘como recebido”, o qual é constituido por particulas esféricas e relativamente homogéneas.
Por outro lado, as Figs. 13 (c) e 13 (d) mostram o aspécto do p6é moido (8 horas de moagem),
o0 qual apresenta particulas muito mais finas e irregulares, devido a elevada deformacao
plastica a que o mesmo foi submetido. Analises da estrutura dos pos altamente deformados
realizadas por microscopia eletrénica de varredura (MEV), associadas as analises efetuadas
por EDS, revelaram a formacdo de um compdsito metal-ceramico decorrente do processo de
moagem de alta energia. Em particular deve-se notar a presenca de particulas facetadas de
Cr3C,, bem como algumas particulas menores de Cr3C, “embebidas” na liga NiCr. Analises “in
situ” por energia dispersiva de raios-X (EDS) realizadas em diversas particulas mostraram que
a composigao média dos pds no estado “como recebido” indicava a presencga de 79,96 at% Cr
e 20,04 at% Ni. Por outro lado, analises similares efetuadas nos pés moidos revelaram um
pequeno aumento do teor de Cr na fase ductil, bem como uma pequena reducéo no teor de Ni
(Cr = 83,60 at% e Ni= 16,40 at%), fato este que pode ser atribuido ao proprio processo de
moagem, isto €, a formacdo de um composito. Corroborando este fato, a analise dos finos

carbonetos (Cr3C;) “embebidos” na fase ductil [Fig. 13 (d)] revelou um teor médio de Cr de

95,95 at% e 4,05 at% de Ni.
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Figura 13: Imagem de elétrons secundarios mostrando o aspécto do p6é de Cr;C,-25(Ni20Cr) no estado
“como recebido” [fotos (a) e (b)] e nanoestruturado [fotos (c) e (d)], o qual apresenta particulas mais
finas e irregulares, devido a elevada deformagéo plastica a que o mesmo foi submetido.

4.1.3. Tamanho de particula, tamanho de cristalito, microdeformacéo e analise estrutural.

Inicialmente é importante salientar que o alargamento de pico verificado no espectro de
difracdo de raios-X dos pos moidos (Fig. 14) forneceu a primeira evidéncia clara das
mudancas estruturais que ocorreram nos pos nanoestruturados de Cr3C,-25(Ni20Cr).

Quanto ao tamanho médio de particula dos p6s de Cr3C,-25(Ni20Cr) moidos, este
decresceu com o tempo de moagem, como tem sido descrito na literatura®"*?. A Fig. 15 (a)
apresenta o tamanho médio de particula em funcdo do tempo de moagem. Conforme

mencionado anteriormente, o tamanho de particula é uma importante variavel operacional,
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uma vez que um dos requisitos do processo HVOF é que o po utilizado deve estar na faixa de

10 a 50 um.
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Figura 14: Espectro de difracdo de raios-X dos pds de Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturados e “como recebido”,

Por outro lado, andlises de difracdo de raios-X dos pés moidos (utilizando o método de
Rietveld para refinamento da estrutura — ANEXO II) foram utilizadas para determinar o
tamanho de cristalito, a microdeformacao da rede cristalina e o parametro de rede (ANEXO III)
da solucao sélida NiCr. Tendo em vista que um dos principais interesses do presente trabalho
esta ligado a microdeformacdo produzida na rede cristalina devido a severa deformacéo
plastica introduzida nos pés, a avaliacdo do tamanho de cristalito ndo poderia ser feita
utilizando-se apenas a equacgao de Scherrer. Assim, a determinacdo do tamanho de cristalito
e da microdeformacédo (%) da rede cristalina foi efetuada utilizando-se a abordagem do

»(5,38,39)

“Linear Fitting , que é representada pela equacéao (5) anteriormente mencionada,

A(20)cos® = 2esen6 + 09A/D
onde D é o tamanho de cristalito, € é a microdeformacéo (%), A é o comprimento de onda

(Acu = 1,54 A), A(20) € a largura total na metade da altura do pico da reflexdo selecionada
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(“full width at half maximum”) e 6 € o angulo de difracao.
Foram escolhidos 5 picos da liga NiCr no espectro de difracdo de raios-X do compdésito,
0s quais foram utilizados para calcular a largura total na metade da altura do pico (FWHM). O
tamanho médio de cristalito em fungdo do tempo de moagem é mostrado na Fig. 15 (b).

Como esperado, a medida que o tempo de moagem aumenta o tamanho de cristalito

diminui #321%) " Nos estagios iniciais de moagem o tamanho de cristalito diminui

rapidamente para menos que 50 nm. Com a sequéncia do processo o tamanho de cristalito
continua a reduzir, porém a uma taxa bem inferior, caminhando para um valor de “saturacao”

que €, evidentemente, funcdo das condicbes de moagem utilizadas. Em trabalho

anteriormente  publicado™®, tal fendmeno j4 havia sido relatado através da

apresentacao da evolugcdo do tamanho de cristalito da fase ceramica (Cr3;C,) e da solugéao
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Figura 15: (a) Variagcao do tamanho de particula do compésito Cr;C,-25(Ni20Cr) e (b) do tamanho de cristalito da
solugéo solida NiCr em funcéo do tempo de moagem.

sélida (NiCr) em funcdo do tempo de moagem. Por outro lado, andlises por microscopia

eletrdnica de transmissédo (TEM) forneceram importantes informagdes sobre a estrutura dos
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pés severamente deformados, entre as quais a possibilidade da observacdo direta dos
tamanhos de cristalito dos pos moidos. As Fig. 16(a) e 16(b) mostram imagens de campo

claro de pos nanoestruturados moidos por 8 e 64 horas, respectivamente, onde se pode

Figura 16: Microscopia eletrénica de transmissao revelando a presenga de “nanocristais” no p6é CrzC,-25(Ni20Cr)
nanoestruturado. (a) p6 moido por 8 horas, (b) pé moido por 64 horas.

observar o tamanho dos cristalitos presentes na estrutura do material. O tamanho médio
de cristalito observado por microscopia eletrénica de transmisséo estd em boa concordancia
com aquele determinado por andlises de difracdo de raios-X. Ainda no tocante as analises
efetuadas por microscopia eletrbnica de transmissdo, as Figs. 17 (a) e 17(b) ilustram a

presenca de contorno de baixo angulo e “nanomaclas” 26127

, respectivamente, no pé de
Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturado. A amostra da Fig. 17 (a) foi moida por 24 horas, enquanto
que a amostra da Fig. 17 (b) foi moida por 8 horas. E importante salientar que ja era
esperada a presenca tanto de contornos de baixo angulo como de “nanomaclas” no
material nanoestruturado, dada a severa deformacdo plastica a que o0s pos foram

submetidos. As amostras das Figs. 18 (a) e 18 (b) ilustram a presenca de discordancias na

estrutura do material nanoestruturado (ANEXO V).
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Figura 17: Microscopia eletrdnica de transmissdo mostrando a presen¢a de contorno de baixo angulo (a) e
“nanomaclas” (b) no p6é Cr;C,-25(Ni20Cr) nanoestruturado. (a) pé moido por 24 horas, (b) p6 moido por 8 horas.

Figura 18: Microscopia eletrdnica de transmissdo mostrando a presenca de discordancias na estrutura do
material nanoestruturado. Notar a distor¢éo criada na rede cristalina ao redor das discordancias. A amostra (a) é
representativa do pé moido por 64 horas, enquanto que a amostra (b) do p6 moido por 8 horas. A amostra (b),
aparentemente, revela ainda a presenca de “nanobandas de escorregamento”, com largura em torno de 1- 2 nm.

No que tange a determinacdo da microdeformacdo presente na rede cristalina,
resultante da severa deformacao plastica a que o p6 foi submetido, a Fig. 19 (a) mostra a
variacdo da microdeformacdo como uma funcéo do reciproco do tamanho de cristalito. Como
esperado, ha um forte aumento da microdeformacéo em nivel atbmico, sendo que 0 maximo
valor alcancado para a microdeformacédo do p6 nanoestruturado de Cr3C,-25(Ni20Cr) foi de

1,17%, para um tamanho médio de cristalito de 28 nm (equivalente a 16 horas de tempo de
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moagem). Posterior reducdo no tamanho de cristalito leva a um descréscimo na
microdeformacao (%) verificada na rede cristalina. Para alguns pesquisadores este efeito é
atribuido & reducdo da densidade de discordancias®®® quando os cristalitos atingem um
tamanho muito reduzido. Outro interessante resultado observado a partir das analises de
difracéo de raios-X dos pds nanoestruturados foi a variagdo do parametro de rede em funcéo
do tempo de moagem, a rigor, em funcdo do reciproco do tamanho de cristalito, como
mostrado na Fig. 19 (b). Ao contrario da microdeformacao (%), o parametro de rede atingiu

um minimo para 0 mesmo tempo de moagem.
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Figura 19: (a) Variagdo da microdeformacédo da rede cristalina em func¢éo do reciproco do tamanho de cristalito;
(b) variacdo do parametro de rede em funcao do reciproco do tamanho de cristalito.

4.1.4. Variacdo de entalpia e do calor especifico.

Com relagéo a energia armazenada na rede cristalina, as analises realizadas via DSC
nos pos nanoestruturados revelaram a existéncia de uma grande transformacao na faixa de
temperatura de aproximadamente 120°C a 450°C, indicando a ocorréncia de uma acentuada

reacdo exotérmica nos referidos materiais nanoestruturados. Exemplos de tais reacdes



54
sdo mostrados nas Figs. 20 (a) a 20 (h), onde a Fig. 20 (d) ilustra a condicdo para a qual a
variacdo de entalpia atingiu um maximo, isto €, para pés moidos por 16 horas. Nesta condicéo
o calor liberado pela reacdo exotérmica foi da ordem de 722 mcal (para uma amostra de

~40 mg). O mesmo foi observado para a altura do pico de energia, onde 0 maximo

valor alcancado foi de 2,78 mW.
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Figura 20: Andlises via DSC dos p6s de CrsC,-25(Ni20Cr) moidos por 2 horas (a), 4 horas (b), 8 horas (c), 16 horas
(d), 20 horas (e), 24 horas (f), 32 horas (g) e 64 horas (h). Notar a significativa transformacao que ocorre na faixa
de temperatura de aproximadamente 120°C a 450°C, ilustrando a acentuada reacdo exotérmica verificada no
referido material nanoestruturado. Notar ainda que a maior variacdo de entalpia se deu para o p6 moido por 16
horas.(Continua na pagina 55).
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Figura 20: Andlises via DSC dos pés de CrzC,-25(Ni20Cr) moidos por 2 horas (a), 4 horas (b), 8 horas (c), 16
horas (d), 20 horas (e), 24 horas (f), 32 horas (g) e 64 horas (h). Notar a significativa transforma¢&o que ocorre
na faixa de temperatura de aproximadamente 120°C a 450°C, ilustrando a acentuada reagdo exotérmica

verificada no referido material nanoestruturado. Notar ainda que a maior variagcao de entalpia se deu para o pé
moido por 16 horas.

Os resultados de todas as analises realizadas via DSC nos pds hanoestruturados, para

os diferentes tempos de moagem, estdo apresentados nas Fig. 21 (a) e 21 (b). Estas figuras

mostram claramente que a variagcdo de entalpia e a altura do pico de energia atingiram um

maximo para o p6 moido por 16 horas.
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Figura 21: Variacao da entalpia (a) e da altura do pico de energia (b) em funcdo do reciproco do tamanho de
cristalito. Note-se que em ambos 0s casos 0 pico de maximo ocorreu para o tamanho de cristalito igual a 28 nm
(p6 moido por 16 horas).

Com relacao ao célculo da variacdo do calor especifico, é importante notar que quando
a pressdo é constante, condicdo basica para os testes realizados no equipamento
DSC™ dQ = d(AH), fato este que permite, entdo, avaliar-se a variacéo do calor especifico
do material, devido a severa deformacdo plastica introduzida na rede cristalina, usando a
equacao (7),
Q=mC, AT (7)

gue pode ser reescrita como,

AC, = (AH)/m AT 8)

Tendo em vista que todos os valores do lado direito da equacgéo (8) sao conhecidos,
para cada condicdo dos pdés moidos, foi possivel, entdo, calcular a variagdo do calor
especifico da solucdo solida dos pés nanoestruturados para cada tempo de moagem. A Fig.

22 apresenta a variacao do calor especifico em funcdo do reciproco do tamanho de cristalito.
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Figura 22: Variacdo do calor especifico da solugdo sélida NiCr em fun¢&o do reciproco do tamanho de cristalito.
Notar que 0 maximo de variagdo também ocorreu para o tamanho de cristalito igual a 28 nm (isto &, fé moido por
16 horas). A titulo de comparacao, o calor especifico do Ni, a temperatura de 20°C, é 0,105 cal/g (130)

4.2. Revestimento nanoestruturado.

A aspersao térmica dos referidos pds nanoestruturados e “como recebido” foi realizada
na empresa Durotec (Piraporinha-SP), utilizando um equipamento Sulzer, modelo Diamond
Jet. Antes de serem submetidas ao processo HVOF propriamente dito, todas as amostras
foram jateadas com areia para preparacdo da superficie e posteriormente limpas com ar
comprimido (como é feito no processo industrial convencional). Devido a baixa fluidez
geralmente apresentada pelos pés nanoestruturados (alta reatividade dos mesmos), alguns
parametros do processo foram variados (dentro do possivel para as condicdes operacionais
vigentes), a fim de melhorar a estrutura do revestimento, bem como conseguir maiores
espessuras de camada. Considerando-se as “corridas” efetuadas nesta etapa do trabalho
obteve-se espessuras de camada em torno de 200 um. O efeito da variagado da espessura da
camada nas propriedades mecanicas pode ser verificado em trabalho anteriormente
publicado™?. E importante ressaltar que todas as amostras de revestimento nanoestruturado

foram produzidas com p6s moidos por 8 horas.
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4.2.1. Estrutura e propriedades mecanicas dos revestimentos.

SeccOes transversais e a superficie do revestimento de algumas destas amostras
foram analisadas no MEV/EDS, a fim de caracterizar a microestrutura dos revestimentos
produzidos com o p6 nanoestruturado de Cr3C,-25(Ni20Cr), bem como para avaliar o estado
geral da superficie dos referidos revestimentos. Procedimento analogo foi efetuado com
amostras produzidas com pd no estado “como recebido”. As microestruturas observadas
mostraram-se similares aquelas ja relatadas na literatura®’*?®, destacando-se o fato de que
os revestimentos produzidos a partir dos pés nanoestruturados revelaram uma estrutura
relativamente mais densa e homogénea do que os produzidos com os pds no estado “como
recebido”. O aspécto geral da camada de revestimento produzida com o pd no estado “como
recebido” é apresentado na Fig. 23 (a), ao passo que a Fig. 23 (b) mostra detalhes da
microestrutura do material, inclusive as porosidades existentes na mesma. A Fig. 24 (a)
mostra 0 aspécto da camada revestida de outra amostra produzida com pé no estado “como

recebido”, oriunda de outra corrida do processo HVOF, enquanto que a Fig. 24 (b) mostra

I1Gc-USP EHT=20.88 kY WD= 18 mm Mag= 1.8 < R 1Gc-USP 20.88 kY WD= 18 mm
N 28

7162 Ar D Wi Photo N iop 7182 Ar D
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Figura 23: Imagem de elétrons retroespalhados mostrando (a) microestrutura do revestimento “como recebido”;
(b) detalhe da foto anterior mostrando a presenca de porosidades, bem como os pontos onde foram realizadas
as analises “in situ” (EDS) para identificagdo das fases presentes.
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detalhes da microestrutura do material, revelando a presenca de porosidades e de alguns
filmes de 6xidos que eventualmente se formam entre os “splats” de cada camada depositada.
Por outro lado, a Fig. 25 (a) mostra aspécto geral da camada de revestimento
nanoestruturado, enquanto que a Fig. 25 (b) ilustra detalhes da microestrutura do compadsito,

mostrando a presenca de algumas porosidades (menores e em menor quantidade do que

i AORA 2SR o\ A :
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Figura 24: Imagem de elétrons retroespalhados (a) de outra amostra com revestimento no estado “como
recebido” (diferente corrida do processo HVOF); (b) detalhe da foto anterior mostrando as porosidades presentes
na estrutura e alguns filmes de o6xidos entre os “splats”.

iAccY Spot Magn Det WD —— 200um
20.0 kV 6.7  350x BSE 10.0

Figura 25: Imagem de elétrons retroespalhados mostrando (a) microestrutura do revestimento nanoestruturado;
(b) detalhe da foto anterior mostrando a presenca de algumas porosidades (menores e em menor quantidade do
que aquelas presentes no revestimento “como recebido”), bem como alguns filmes de Oxidos presentes na
estrutura.
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aquelas presentes no revestimento “como recebido”) e alguns filmes de 6xidos na estrutura do
material.

E importante observar neste ponto que vestigios de impurezas (precipitados de
coloracdo branca) foram observados na microestrutura do material, particularmente para
algumas amostras nanoestruturadas. As referidas impurezas e as correspondentes analises

via EDS sdo mostradas na Fig. 26.
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Figura 26: (a) Imagem de elétrons retroespalhados mostrando a presenca de algumas impurezas (precipitados
de cor branca) na microestrutura da amostra do revestimento nanoestruturado; (b) detalhe da foto anterior
mostrando pontos submetidos a analise “in situ” (EDS), além dos precipitados em questdo; (c) mapeamento do
elemento W na regido das impurezas; (d) mapeamento do elemento Co na regido das citadas impurezas.
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Como se pode observar pela Fig. 26 (c) e (d) as referidas impurezas tratam-se de WC-

Co, que evidentemente devem ser evitadas para aplicagcbes em alta temperatura. Por outro
lado, os resultados das analises “in situ” (EDS) mencionadas nas Figs. 23 (b) e 26 (b) séo
apresentados na Tabela 2. Note-se que no caso do revestimento “como recebido” a
composicdo observada numa das fases analisadas afasta-se significativamente da
composicdo nominal, local onde provavelmente dissolveram-se alguns carbonetos, razao para

o alto teor de Cr na regiéo.

Tabela 2. Analises por energia dispersiva de raios-X (EDS) de fases presentes nos revestimentos
“como recebido” e nanoestruturado.

Revestimento “como recebido” Revestimento nanoestruturado
at (%) 1 2 3 4 1 2 3 4
Ni 51,19 10,36 0,67 81,85 72,25 11,94 0,89 76,26
Cr 45,61 88,03 98,46 15,44 21,67 86,51 97,50 20,07
Fe 0,93 - - 0,86 4,38 0,78 - 1,19
W 0,98 1,06 0,87 0,83 1,70 0,77 1,61 0,86
Co 1,28 0,55 - 1,02 - - - 1,63

Estes mesmos corpos-de-prova de seccgles transversais das amostras revestidas
foram submetidos ainda a ensaios de microdureza Vickers, cujos valores obtidos para as
camadas produzidas com pos nanoestruturados [MN] e “como recebido” [CR] sé&o
apresentados na Tab. 3. Os corpos-de-prova foram ensaiados com cargas de 300g e tempo
de carregamento de 15s. Como se pode observar os valores de microdureza Vickers obtidos
para o revestimento nanoestruturado foram maiores que aqueles obtidos para o revestimento

produzido com o pé no estado “como recebido”. Trabalhos anteriormente efetuados
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mostraram a elevacdo da dureza do revestimento nanoestruturado de Cr3C,-25(Ni20Cr)

0®1?%  Neste sentido, amostras do revestimento

quando submetido a tratamento térmic
nanoestruturado em questdo que foram submetidas somente a testes de oxidacéo (800 °C por
8, 16, 32 e 64 horas, ao ar), apos os testes efetivamente apresentaram valores mais elevados
de dureza quando comparadas com as amostras na condi¢do “como processado” [AS],
conforme mostra a Tab. 3. Em todos os casos foram realizadas, pelo menos, 10 medidas em
cada corpo-de-prova para determinar o valor da dureza média do revestimento, a fim de
minimizar o efeito de eventuais heterogeneidades presentes na microestrutura, incluindo
porosidades, que aumentam a dispersdo dos resultados. Em geral, as amostras produzidas
com o po6 no estado “como recebido” revelaram um nivel de porosidades mais acentuado
(~ 3-5%) do que as amostras produzidas com o pé nanoestruturado (~ 1-2%). O referido nivel

de porosidades foi avaliado utilizando-se um analisador de imagem, acoplado a um

microscopio otico (Zeiss), tendo sido medido 10 campos aleatérios por amostra.

Tabela 3. Valores de microdureza Vickers para revestimentos produzidos com pos Cr3C,-25(Ni20Cr).

Microdureza Vickers de revestimentos de Cr3C,-25(Ni20Cr) (GPa)

Carga CR MN “[AS]” MN “oxidado” (800°C)

8h 16 h 32h 64 h

3009 7,97 +/- 0,83 9,67 +/- 0,63 10,12 +/- 0,98 10,40 +/-0,62 10,79 +/-0,87 10,74 +/- 0,65

Os resultados apresentados na Tab. 3 sugerem que, dependendo da aplicacdo e
sempre que as condi¢cdes operacionais permitirem, o tratamento térmico do revestimento é
recomendavel para se obter valores de dureza mais elevados. A Fig. 27 (a) mostra o aspécto
geral da camada de revestimento nanoestruturado da amostra que foi submetida ao ensaio de

oxidagao (800°C, 32 h), enquanto que a Fig. 27 (b) ilustra detalhes da microestrutura do
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composito, mostrando a distribuicdo de carbonetos finos na matriz constituida pela solucao

solida Ni20Cr.

1Gc-USP EHT=28.88 kv WD= 18 am
2@1M I— Photo No.=4

Figura 27: (a) Imagem de elétrons retroespalhados da camada de revestimento mostrando a microestrutura do
revestimento nanoestruturado. O aspécto lamelar apresentado pelo revestimento é tipico das estruturas
produzidas pelo processo HVOF; (b) Detalhe da foto (a) ilustrando a distribuicdo de carbonetos finos na liga
Ni20Cr.

4.2.1.1. Tenacidade a fratura de revestimentos nanoestruturados.

Tendo em vista que o método adotado para avaliar a tenacidade a fratura®®? utiliza
nao somente o valor de microdureza do material, mas também o mdédulo de elasticidade do
mesmo, utilizou-se, entdo, um equipamento de microdureza instrumentada (Fisherscope) para
a determinagcao do modulo de elasticidade do material nanoestruturado, do material “como
recebido”, bem como do material nanoestruturado que havia sido submetido ao ensaio de
oxidagdo. A Tabela 4 apresenta os valores de microdureza Vickers e do modulo de

elasticidade dos materiais acima mencionados.
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Tabela 4. Modulo de elasticidade e dureza dos revestimentos produzidos com pos de CrzC,-
25(Ni20Cr).

Condigao do revestimento Microdureza Vickers (GPa) Médulo de Elasticidade (GPa)
CR 7,97 +/- 0,83 172,29 +/- 12,85
MN “[AS]’ 10,37 +/- 1,21 223,40 +/- 12,23
MN “oxidado” 10,79 +/- 0,74 232,35 +/- 10,07

De posse dos valores do modulo de elasticidade e da dureza destes materiais, a
tenacidade a fratura dos mesmos foi avaliada utilizando-se a abordagem empregada por Roy
et al®®, a qual baseava-se no método desenvolvido por Niihara et al®?, que utiliza a
nucleacdo e propagacéao de trincas produzidas nas impressfes de microdureza para avaliar
esta propriedade dos materiais. Assim, a tenacidade a fratura dos revestimentos foi
determinada utilizando-se impressdes de microdureza Vickers com carga de 500g. Uma

vez que apenas algumas das indentagdes originaram trincas, utilizamos para calculo

IGc-USP EHT=20.88 k¥ WD= 18 mm

181m —_ Photo No.=11

Figura 28: Imagem de elétrons secundarios mostrando as trincas ao redor da impressdo de microdureza
realizada no revestimento de CrsC,-25(Ni20Cr) nanoestruturado, o qual houvera sido submetido ao ensaio de
oxidacao a 800°C por 32 horas. Revestimento produzido pelo processo HVOF utilizando pé moido por 8 horas.

do comprimento médio das trincas medidas, pelo menos, 2 impressdes de microdureza. A
Fig. 28 ilustra o aspécto geral das trincas que eventualmente sdo observadas a partir das

diagonais das impressfes de microdureza efetuadas com carga de 500g.
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A tenacidade a fratura foi estimada usando a equacéo (9), sendo que as razdes para a
utilizacdo da mesma podem ser encontradas nos artigos anteriormente mencionados“**%?. As
condicOes a serem aplicadas para a execucédo do referido calculo sdo mencionadas abaixo,
onde o calculo de K, para a amostra de revestimento nanoestruturado “oxidada” é
apresentada:
Carga aplicada = 0,5 kg =0,5x 9,8 N.
Dureza = 10,79 GPa = 10,79 x 10° Pa = 10,79 x 10° N/m?,
Médulo de elasticidade = 232,35 GPa = 232,35 x 10° N/m®.

Tamanho médio da trinca = 16 um = 16 x 10° m.

Uma vez que, FT = Kic = 0,0123 E2/5 jV10 (P/|)1/2 ©)

portanto ... Kic = 2,41 MPa m”

Analogamente, para o revestimento nanoestruturado de Cr3C,-25(Ni20Cr) na condicéo
‘como processado [AS]’, cujo tamanho médio de trinca foi 18 um, o valor estimado para a
tenacidade & fratura foi Kic = 2.23 MPa m”, enquanto que para o revestimento com pé no
estado “como recebido”, com um tamanho médio de trinca da ordem de 22 um, o valor
calculado para a tenacidade a fratura foi Kc = 1,77 MPa m™. Assim, de acordo com o0s
resultados acima mencionados podemos inferir que o0 revestimento nanoestruturado
apresenta uma maior tenacidade a fratura que o revestimento produzido com o p6 no estado

“como recebido”.
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4.3. Resultados dos ensaios de Erosao-Oxidacao.

4.3.1. Medidas de desgaste no ensaio de erosao-oxidacao.

No que tange as amostras submetidas ao ensaio de Erosédo-Oxidacdo, as mesmas
foram previamente pesadas em balanca analitica de precisdo Shimadzu, modelo Libror
AEL-40SM e tiveram suas rugosidades superficiais medidas no equipamento Mitutoyo,
modelo Surftest SJ-301. ApoOs a execucdo dos ensaios de Erosdo-Oxidacdo, as amostras em
guestdo foram novamente pesadas e tiveram suas rugosidades medidas (has mesmas
regides). A tabela 5 apresenta os valores médios obtidos para a rugosidade superficial das

referidas amostras.

Tabela 5. Valores médios de rugosidade (Ra) dos revestimentos produzidos com poés de CrsC,-
25(Ni20Cr), antes e ap0s a execucédo dos ensaios de E-O.

Condicéo do Antes (um) Apo6s (um)
revestimento

CR 6,02 +/- 0,44 5,05 +/- 0,18
MN “[AS]” 3,87 +/- 0,41 2,79 +/- 0,45

Os ensaios de Erosdo-Oxidacdo dos revestimentos foram realizados nas seguintes

condicgdes:

(a) Ensaio-Padréo [800°C-19m/s-5h]: 51 amostras nanoestruturadas e 8 amostras “como
recebido”; (b) Ensaios a 450°C-19m/s-5h (8 amostras); (c) Ensaios a 700°C-19m/s-5h
(8 amostras); (d) Ensaios “S6 Erosdo” (8 amostras); (e) Ensaios “10m/s-800°C-5h"

(8 amostras). Total: 91 amostras.
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A Fig. 29 apresenta os resultados dos ensaios realizados a 450°C, bem como os
resultados de alguns ensaios-padrao (800°C-19m/s-5h) de amostras nanoestruturadas. Nota-
se que o padrdo de erosdo-oxidacdo a 450°C mostrou-se bem diferente daquele
observado a 800°C. Tendo em vista que a dureza dos revestimentos de CrzC,-NiCr diminui
levemente somente a temperaturas acima de 600°C e excedem 600DHP300 a 800°C®, pode-
se sugerir, entdo, que a camada de revestimento de Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturado na
condicdo de erosao-oxidacdo a 450°C apresentou um menor desgaste em funcdo da maior
dureza nesta condicdo de ensaio. E importante observar, contudo, que nessa temperatura o
efeito da oxidac&o da liga Ni20Cr embora pequeno, aparentemente € suficiente para ajudar a

reduzir os efeitos da erosdo na camada revestida (ver resultados a T,mp - Fig.31 b). Todavia, a
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Figura 29: Resultados dos ensaios de Erosdo-Oxidacdo das amostras testadas a 450°C e de parte das amostras
submetidas ao ensaio-padrdo (800°C-19m/s-5h). Séo testadas até 4 amostras por ensaio. Aparentemente, a
450°C a oxidacao incipiente ajudou a retardar o inicio do processo de eroséo.

superficie das amostras ensaiadas a 450°C ja revelava claros sinais de erosao da camada de
revestimento (conforme ilustram as Figs. 37 [a] e [b]). A Fig. 30 (a) apresenta os resultados

dos ensaios de erosdo-oxidagdo com as amostras produzidas com o pé no estado “como
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recebido”, enquanto que a Fig. 30 (b) apresenta um resumo com os valores médios da
perda de peso (g/cm?) observada para o “ensaio padréo” e para amostras testadas a 450°C.

Como se pode observar na referida figura a resisténcia a erosédo-oxidacdo das
amostras revestidas com material nanoestruturado, independente da “corrida”, mostrou-se

mais elevada do que aquela das amostras revestidas com material “como recebido”. Por outro
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Figura 30: : (a) Resultados dos ensaios de Erosdo-Oxidagdo das amostras revestidas com p6 no estado “como
recebido”. Amostras submetidas ao ensaio-padrdo juntamente com aquelas revestidas com material
nanoestruturado; (b) resumo dos resultados observados para o desgaste médio das amostras submetidas ao
ensaio-padrdo (800°C-19m/s-5h), bem como daquelas testadas a 450°C (19m/s-5h). Notar que em todos os
casos o desempenho das amostras revestidas com material nanoestruturado (MN) mostrou-se superior aquelas
revestidas com material no estado “como recebido” (CR).

lado, as Figs. 31 (a), 31 (b) e 32 (a) apresentam os resultados obtidos nos ensaios de E-O dos
revestimentos produzidos com os pos de Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturado e “como
recebido”, cujos ensaios foram realizados a [700°C, 19m/s, 5h], [Tamp, 19m/s, 5h] e [800°C,
10m/s, 5h], respectivamente. Aparentemente a decoesdo entre os “splats” é o fator que
controla o desgaste a temperatura ambiente*?®. Tal decoesdo, em principio, esta ligada a
presenca de filmes de 6xidos que eventualmente se formam entre as camadas depositadas,

impedindo a formacdo de ligacdo metallrgica nestas regides. No tocante as amostras
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Figura 31: (a) Resultados dos ensaios de Erosédo-Oxidagdo [700°C, 19m/s, 5h] das amostras revestidas com pé
nanoestruturado e no estado “como recebido”. Notar que as amostras nanoestruturadas apresentaram um
melhor desempenho (4Pg.o média = -6,2 x 10™ g/cmz) comparativamente a amostra no estado “como recebido”
(4Peo = -16,1 x 10™ g/cmz); (b) resultados dos ensaios de Erosdo-Oxidacdo [T.m,, 19m/s, 5h] das amostras
revestidas com pdé nanoestruturado e no estado “como recebido”. Notar que apenas uma das amostras
produzidas com o pé no estado “como recebido” apresentou desempenho comparavel as amostras
nanoestruturadas (4Pg.o média = -15,1 x 10™ g/cmz), embora ainda abaixo do limite inferior das mesmas.
Decoeséo entre os “splats”, aparentemente, é o mecanismo que controla o desgaste a temperatura ambiente.
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Figura 32: : (a) Resultados dos ensaios de Erosdo-Oxidacédo [800°C, 10m/s, 5h] das amostras revestidas com pé
nanoestruturado e no estado “como recebido”. Notar que todas as amostras apresentaram um aumento de
massa (4APg.o média = 12,6 x 10" g/cmz); (b) resumo dos resultados do desgaste médio observado para todas
as amostras submetidas aos diversos ensaios de erosdo-oxidacao. Também aqui deve-se ressaltar o superior
desempenho das amostras revestidas com material nanoestruturado (MN) comparativamente aquelas revestidas
com material no estado “como recebido” (CR). Na condigé&o do “ensaio padrdo”, tendo em vista o desgaste médio
apresentado pelas amostras testadas, o revestimento nanoestruturado apresentou uma resisténcia ao desgaste
em torno de 52% maior que o revestimento no estado “como recebido”.
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ensaiadas a 10 m/s, pelo fato de nao ter sido observada a existéncia de “incrustacdes” de
alumina na camada de revestimento, atribui-se 0 aumento de peso das mesmas a reduzida
taxa de erosdo que se verifica nesta condicdo de baixa velocidade. Os resultados obtidos
nesta condicdo de ensaio sugerem que a taxa de crescimento do 6xido é muito maior que a
taxa de erosao do revestimento, indicando que o regime que deve prevalecer é o de “erosao
controlada pelo 6xido”. A Fig. 32 (b) mostra um resumo dos resultados do desgaste médio
observado para todas as amostras submetidas aos diversos ensaios de erosao-oxidacao.
E importante observar o desempenho superior das amostras com revestimento
nanoestruturado comparativamente aquelas revestidas com material no estado “como

recebido”. No caso do “ensaio-padrdo” o revestimento nanoestruturado mostrou-se, em

média, ~ 52% superior ao revestimento produzido com o p6 no estado “como recebido”.

4.3.2. Analise da microestrutura e da superficie das amostras submetidas ao ensaio de E-O.

Tendo em vista 0 movimento giratério que as amostras executam dentro do leito
fluidizado e levando-se em consideracdo as relacdes entre os didametros das polias, que
fornecem diferentes velocidades de rotacao ao eixo, é esperado que a velocidade linear varie
ao longo do comprimento das amostras. Assim, ao se utilizar as condi¢cdes designadas como
“‘ensaio padrao” (800°C, 19 m/s, 5 h), o calculo corrigido da variagéo da velocidade linear ao
longo das amostras indica que efetivamente a velocidade linear na extremidade livre das
amostras € de 18,2 m/s, no centro é 13,6 m/s e na extremidade fixa € de 9,1 m/s. Sabendo-se
gue a velocidade de impacto é uma das variaveis mais importantes no estudo de erosao por
particulas soélidas, seria de se imaginar que se eventualmente houvesse nesta faixa uma
“velocidade critica”, isto é, uma velocidade a partir da qual erosdo fosse muito mais

acentuada, possivelmente tal fato poderia ser identificado através de uma andlise mais
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acurada da superficie das amostras ensaiadas. A rigor a analise efetuada por microscopia
eletrbnica de varredura na superficie das amostras ensaiadas a 800°C mostrou fortes indicios
de que tal fato efetivamente ocorreu, conforme ilustram as Figs. 33, 34 e 35.

Assim, a Fig. 33 mostra imagens de elétrons secundarios da superficie de uma amostra
submetida ao “ensaio padrao” na regido préxima a extremidade livre. Pode-se observar
atraveés das fotos (a), (c) e (e) que a superficie da referida amostra nesta regido apresenta-se
como se tivesse sido submetida a um “cisalhamento” na direcéo indicada pelas setas. Como
a temperatura de ensaio foi 800°C e nesta regido a velocidade linear € maior que nas outras
regides da amostra obtem-se, entdo, uma condicdo onde possilvelmente a plasticidade da
camada de Oxido permite a ocorréncia de uma certa deformacédo, conduzindo ao aspécto de
“cisalhnamento” da superficie. Através das fotos (b), (d) e (f) pode-se observar detalhes das
fotos anteriores, onde verifica-se ndo somente o “cisalhamento” anteriormente mencionado
como também algumas descontinuidades na superficie da camada de o6xido. Ha fortes
indicios que tais descontinuidades podem levar a descamacdo da camada de Oxido em
regides localizadas do revestimento, notadamente para tempos mais prolongados de eroséo
em alta temperatura (800°C).

Analogamente, na Fig. 34 [fotos (a), (c) e (e)] pode-se observar a regido central da
referida amostra onde o aspécto “cisalhado” da superficie da camada de 6xido ja ndo é mais
aparente. Por outro lado, nesta regido observa-se mais nitidamente as impressdes deixadas
pelo impacto das particulas de alumina (¢medic ~ 210um) na superficie da camada de 6xido.
As fotos (b),(d) e (f) apresentam detalhe das regibes mostradas nas fotos anteriores. Notar a
presenca de algumas trincas na camada de oxido da foto (f), as quais estdo indicadas por
pequenas setas.

A Fig. 35 por sua vez mostra o aspécto geral da superficie da camada de Oxido na

regido da extremidade fixa da mesma amostra. Através das fotos (a), (c) e (e) pode-se notar
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Figura 33: Imagem de elétrons secundarios da superficie de uma amostra submetida ao “ensaio padrao” na
regido préxima a extremidade livre. As fotos (a), (c) e (e) mostram que a superficie da amostra nesta regiao
apresenta-se como se tivesse sido submetida a um “cisalhamento” na diregdo indicada pelas setas. As fotos (b),
(d) e (f) sdo detalhes das fotos anteriores onde se pode observar algumas descontinuidades na superficie da
camada de o6xido, as quais possivelmente poderiam levar a descamacdo da camada para tempos mais
prolongados de eroséo em alta temperatura (800°C).
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Figura 34: : Imagem de elétrons secundarios da superficie da mesma amostra da figura anterior, porém numa
regido mais préxima ao centro da referida amostra. As fotos (a), (c) e (e) mostram que a superficie da amostra
nesta regido ja ndo apresenta o aspécto ‘cisalhado”. Nesta regido pode-se observar mais nitidamente a
impressédo deixada pelo impacto das particulas de alumina (@medgioc ~ 2104m) na superficie da camada de 6xido.
Analogamente, as fotos (b), (d) e (f) apresentam detalhes das regi6es mostradas nas fotos anteriores. Notar a
presenca de algumas trincas na camada de 6xido da foto (f), as quais estéo indicadas por pequenas setas.
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Figura 35: Imagem de elétrons secundéarios da superficie da mesma amostra da figura anterior, porém numa
regido proxima a extremidade fixa da referida amostra. As fotos (a), (c) e (e) mostram que na regido da
extremidade fixa da amostra (menor velocidade linear) a superficie da camada de Oxido aparentemente se
apresenta mais integra, com menores indicios dos danos por erosdo. As fotos (b),(d) e (f) apresentam detalhe
das regibes mostradas nas fotos anteriores. Notar que a camada de 6xido efetivamente se mostra menos
danificada pelo processo erosivo. Também neste caso verificou-se a presenca de algumas trincas na camada de
oxido, as quais estdo indicadas por pequenas setas na foto (d).
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que na regido da extremidade fixa da amostra (menor velocidade linear) a superficie da
camada de 6xido aparentemente se apresenta mais integra, com menores indicios dos danos
por erosdo. Embora ainda se possa observar algumas impressfes deixadas pelo impacto das
particulas de alumina na superficie da camada de Oxido, nota-se que a profundidade das
mesmas é bem menor que na regido central da amostra. As fotos (b),(d) e (f) apresentam
detalhe das regibes mostradas nas fotos anteriores. Notar que a camada de Oxido
efetivamente se mostra menos danificada pelo processo erosivo, embora também neste caso
tenha se verificado a presenca de algumas trincas na camada de Oxido, as quais estdo
indicadas por pequenas setas na foto (d). Deve-se salientar que estas trincas na camada de
oxido na regido da extremidade fixa foram observadas em algumas amostras analisadas e,
aparentemente, apresentam diferente origem. Acredita-se que o surgimento das mesmas esta
relacionado a tensao residual provocada pelo torque do parafuso para a fixacdo da amostra.

De maneira andloga, o calculo corrigido da variacdo da velocidade linear ao longo das
amostras testadas a 10 m/s indica que efetivamente a velocidade linear na extremidade livre
das amostras era de 8,2 m/s, no centro era 6,1 m/s e na extremidade fixa era de 4,1 m/s.
Assim, tendo em vista que as amostras testadas a 10 m/s e 800°C aumentaram seu peso e
gue as andlises efetuadas por MEV nédo revelaram a presenca de alumina incrustada na
superficie da amostra, aventou-se, entdo, a hipéstese de que para esta condicdo de ensaio a
taxa de crescimento da camada de 6xido é maior que a remocao de material pelo processo
erosivo, fato este que justificaria 0 aumento de peso das amostras em questéo.

No que tange as amostras testadas a 450°C pode-se sugerir que, conforme
mencionado anteriormente, o0 revestimento nanoestruturado de Cr3C,-25(Ni20Cr) nesta
condicdo de erosdo-oxidagao revelou um menor desgaste que a 800°C por apresentar uma
maior dureza na referida condicdo de ensaio. Aparentemente na temperatura de 450°C ha

uma competicdo entre o processo de erosdo e a formacdo da camada de oOxido, havendo,
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entretanto, uma leve predominécia da formacdo do oxido. Por outro lado, se compararmos
estes resultados com aqueles dos ensaios efetuados a temperatura ambiente (Fig. 31 b),
veremos que, diferentemente do esperado, o desempenho tanto a 450°C como a 800°C foi

superior aquele a Tamp. Na temperatura de 450°C o efeito da oxidacao da liga Ni20Cr, embora
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Figura 36: (a) Imagem de elétrons secundario mostrando a superficie da amostra com revestimento
nanoestruturado de CrsC,-25(Ni20Cr), moido por 8 horas, antes do ensaio de E-O (450°C, 19 m/s, 5 horas);
(b) detalhe da regido (a) mostrando a presenga de “splats” na superficie do revestimento.
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Figura 37: Imagem de elétrons secundarios mostrando a superficie da amostra com revestimento
nanoestruturado de CrsC,-25(Ni20Cr), moido por 8 horas, apds o ensaio de E-O (450°C, 19 m/s, 5 horas); (b)
detalhe de regido com evidéncia de inicio de erosao.
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pequeno, aparentemente é suficiente para ajudar a reduzir ou retardar os efeitos da eroséao na
camada revestida, ndo obstante o fato das amostras ensaiadas a 450°C terem revelado claros

sinais de inicio de erosdo da camada de revestimento, conforme ilustram as Figs. 36 e 37.

Neste ponto é importante observar que Matthews at al(t?2123133)

, em execelentes
trabalhos com o mesmo compdsito Cr3C,-25(Ni20Cr), com pds convencionais, estudaram a
resposta de tres compositos [(a) HVAF: aglomerado e sinterizado; (b) HVOF: aglomerado e
sinterizado e (c) HVOF: mistura de p6 de Cr3C, com p6 de (Ni20Cr)] submetidos a processos
erosivos a 700°C e 800°C, com velocidades de impacto das particulas erodentes (alumina: ¢
20 — 25 um) da ordem de 225 a 235 m/s (simulando as condi¢bes a que s&o submetidos os
componentes de turbinas) e angulo de impacto de 90°. As amostras dos tres compdsitos
foram testadas no estado “como aspergido” e “térmicamente tratadas”. Com base em
descricOes extremamente coerentes e concisas dos mecanismos de erosao-oxidacao para as
condicBes estudadas, apresentaram conclusées muito importantes para a compreensao do
comportamento da camada de 6xido nas referidas condi¢cdes de trabalho. Destaque-se ainda
que as amostras designadas “como aspergido” para os tres compositos, tomadas as devidas
precaucdes (uma vez que tratam-se de ensaios em condicbes muito severas), podem servir
de base para a andlise dos resultados obtidos com as amostras revestidas com o p6 no
estado “como recebido” do presente trabalho. Assim, por exemplo, os referidos autores
relatam que o comportamento dos 6xidos formados sobre os revestimentos em questao foi
influenciado pela microestrutura dos mesmos, bem como pela temperatura em que ocorreu o
processo erosivo. A matriz constituida pela solugéo sélida NiCr deu origem a dois 6xidos com
morfologias diferentes, o primeiro representado pelos “bulbos” NiO/NiCr,O, que criam
“protuberancias” na superficie e, em fungao disso, sao preferencialmente erodidos, enquanto

gue o segundo é constituido pela camada continua e aderente do 6xido Cr,O3. Deve-se
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ressaltar que apdés a remocédo das protuberancias de NiO/NiCr,O4 pelo processo erosivo, e
com o continuo crescimento da camada de Cr,O3, 0 6xido NiO ndo mais consegue se formar
na superficie da camada de 6xido remanescente. Além disso, como se sabe, a matriz do
oxido formado é o Cr,O3 e no caso em questdo a camada fina e aderente do referido oxido
apresentou uma resposta ductil a 700°C e a 800°C para o revestimento constituido pela
mistura (blend) do p6 de Cr3C, com o p6 de (Ni20Cr).

As amostras de revestimento nanoestruturado submetidas ao ensaio-padréo [800°C,
19m/s, 5h], que apresentaram melhor desempenho que as amostras revestidas com material
“‘como recebido”, ja revelavam uma camada de 6xido mais compacta, aderente e espessa,
conforme ilustram as Figs. 38 (a) e 38(b). No que tange a microestrutura da camada de
revestimento de Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturado da amostra em questdo, a Fig. 39 (a)

mostra que a mesma apresenta uma estrutura lamelar, relativamente homogénea, tipica do

AccV  Spot Magn
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Figura 38: (a) Imagem de elétrons secundarios mostrando a superficie da amostra com revestimento
nanoestruturado de Cr;C,-25(Ni20Cr), moido por 8 horas, apds o ensaio-padréo de E-O; (b) detalhe da regido (a)
mostrando a presenca de descontinuidades na camada de 6xido (vide seta) que podem levar & descamacao.

processo HVOF. A Fig. 39 (b) por sua vez mostra um detalhe da seccao transversal junto a

superficie da Fig. 39 (a), onde a camada de 6xido foi removida ou apresentava-se mais fina e,
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em decorréncia, pode-se ver o mecanismo de remocdo de material da superficie do
revestimento pelo processo de erosao. Aparentemente, apds exposicdo prolongada em

elevadas temperaturas, ocorre a descamacao da camada de 0xido em algumas localizactes
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Figura 39: (a) Imagem de elétrons retroespalhados mostrando o aspécto da microestrutura da amostra
apresentada na figura anterior; (b) detalhe da foto (a) ilustrando o mecanismo de erosdo (“micromachining’)
verificado na superficie do revestimento nanoestruturado de Cr;C»-25(Ni20Cr), em regido onde a camada de
Oxido foi removida pelo processo erosivo. Nao obstante o fato de nesta temperatura o material apresentar
essencialmente uma resposta ductil, ndo ha duvida que a decoesao entre os “splats” ainda apresenta uma
consideravel influéncia no processo erosivo do material.
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Figura 40: (a) Imagem de elétrons retroespalhados mostrando detalhe de outro campo da mesma amostra da
figura anterior, onde se pode observar a camada de Oxido (Cr,O3) na superficie do revestimento erodido; (b)
detalhe da regido central da foto (a) mostrando que a camada de 6xido j& havia atingido, em alguns pontos,
aproximadamente 20um de profundidade.
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discretas. Nestas regides onde o revestimento € novamente exposto ha fortes indicios de que
a erosao ductil passa a ser o mecanismo principal, auxiliada pela decoesao entre os “splats”.

As Figs. 40 (a) e 40 (b) ilustram a presenca de camada de oxido (CroO3) em outra

regido da amostra da figura anterior. Notar que a camada de Oxido ja havia atingido, em

Det WD - B : "~ Det WD
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Figura 41: (a) Imagem de elétrons retroespalhados mostrando detalhe da microestrutura de outra amostra
testada juntamente com a amostra anterior, onde também se pode observar nitidamente a camada de éxido
(Cr,03) na superficie do revestimento erodido; (b) detalhe da foto (a) mostrando que a camada de 6xido também
nesta regiéo ja havia atingido, em alguns pontos, aproximadamente 20um de profundidade.

Camada de 6xido da Fig. 40 Camada de 6xido da Fig. 41

Label A: Label A:

Crka

NiLa

NiKa

P Ka | PKa
YNy WMz
WMz Crkb Ni W Ma Crkb
4 I

NiLI
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NiKb

0.90 180 70 360 450 540 6.30 120 8.10 9.00 090 180 270 360 450 540 630 T 810 9.00

Figura 42: Analise por energia dispersiva de raios-X (EDS) dos 6xidos apresentados nas figuras 40 e 41. Notar
que em ambos 0s casos a matriz € o Cr,03 , embora com diferentes teores de Ni e W.
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alguns pontos, aproximadamente 20um de profundidade. As Figs. 41 (a) e 41 (b) ilustram
a microestrutura de outra amostra testada juntamente com a amostra anterior, onde também
se pode observar nitidamente a camada de o6xido (Cr,0O3) formada na superficie do
revestimento erodido, com uma profundidade similar aquela da amostra anteriormente
mencionada.

As Figs. 42 (a) e 42 (b) apresentam os resultados da analise por energia dispesiva de
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El AN Series norm. C Atom. C
[wt.%] [at.%]

O 8 K-series 30.66 43.50
C 6 K-series 18.45 34.88
Cr 24 K-series 37.82 16.51
Ni 28 K-series 10.12 3.91
Fe 26 K-series 2.95 1.20
W 74 L-series 0.00 0.00

Total: 100.00 100.00

Figura 43: : Analise por energia dispersiva de raios-X (EDS) do 6xido formado (Cr,O3) sobre o revestimento da
amostra submetida ao ensaio-padrao (E-O); regido delimitada pelo circulo (amarelo). O elevado teor de carbono
atribui-se fundamentalmente ao fato da amostra ter sido revestida com carbono. Equipamento Tabletop (MEV).
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raios-X (EDS) das camadas de Oxidos apresentadas nas figuras 40 e 41. Note-se que embora
a camada de o0xido da amostra da figura 41 apresente maiores teores de Ni e W, ainda assim
— em ambos casos — a matriz do oxido formado é o Cr,0s;.

E importante observar que estas e outras amostras submetidas ao ensaio-padrdo foram
analisadas em outro MEV (Tabletop) e os resultados confirmaram a presenca do oxido Cr,O3
na superficie do revestimento, conforme ilustram as Figs. 43 e 44. Deve-se salientar
entretanto que o elevado teor de carbono verificado nestas amostras atribui-se

fundamentalmente ao fato de que estas estavam recobertas com carbono.
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El AN Series norm. C Atom. C
[wt.%] [at.%]

O 8 K-series 30.08 48.07
C 6 K-series 11.33 24.12
Cr 24 K-series 43.65 21.47
Ni 28 K-series 10.50 4.58
Fe 26 K-series 3.59 1.65
W 74 L-series 0.85 0.12

Total: 100.00 100.00

Figura 44: Mesmo campo da figura anterior, porém analise efetuada ao longo da linha (amarela) sobre o éxido.
Notar que embora os teores de Ni e Fe tenham aumentado ligeiramente, ainda assim verifica-se que a matriz do
6xido formado é o Cr,03 .
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Tendo em vista que os resultados obtidos nos ensaios de E-O a 450°C e 700°C para os
revestimentos nanoestruturados apresentam uma variagcdo muito pequena (APg.o/4500c média =
-5,8 x 10 g/em?;  APg.orro0c Média = -6,2 x 10* g/cm?), quando comparados aqueles obtidos
a 800°C (APe.ogoorc média = -10,9 x 10 g/cm?), tal fato sugere que nesta temperatura ocorre
uma mudanca do mecanismo de erosdo-oxidacdo. Assim, muito provavelmente, nesta
temperatura o processo de erosdo passa a ser controlado pelo 6xido. Portanto, h4 fortes
indicios que o mecanismo de erosdo- oxidacdo do revestimento nanoestruturado Cr3Cp-
25(Ni20Cr) segue um modelo similar aquele proposto por Sundararajan, isto €, (a) erosao do
metal; (b) eroséo afetada pela oxidacéo e (c) erosao do 6xido. Quanto ao comportamento em
temperaturas < 450°C, Levy et al®”, estudando a influéncia da temperatura na resisténcia a
erosao de diversos acos (Tamp até 900°C), relataram que os referidos materiais apresentavam
uma taxa de erosdo constante ou decrescente a medida que se elevava a temperatura, até
que se atingisse uma certa temperatura (especifica de cada material) a partir da qual se
verificava um acentuado aumento da taxa de erosdo com a elevacdo da temperatura.
Analogamente, Wang e Luer® também relataram uma reducéo inicial na taxa de eroséo de
revestimentos de Cr3C,-NiCr na faixa de 25°C a 300°C, apds o que a referida taxa de eroséo

aumentou continuamente com a elevacao da temperatura.

4.4. ConsideracgOes Finais.

No que tange ao processo de fabricacdo de pds nanoestruturados podemos dizer que
0os resultados alcancados sdo bastante satisfatorios, uma vez que temos obtido
consistentemente pos com tamanho de cristalito em escala nanométrica e com um nivel de
contaminagcdo — particularmente por atomos de Fe — que se enquadra aos valores

apresentados na literatura. Nao obstante o fato dos referidos pds serem muito finos e, em
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decorréncia, apresentarem elevada reatividade (fato este que se ndo for bem controlado pode
acarretar problemas de fluidez quando da utilizacdo dos mesmos no processo HVOF), o
aprimoramento do processo de aglomeracdo e o ajuste dos parametros do processo HVOF
possibilitaram a obtencdo de camadas de revestimento de CrzC,-25(Ni20Cr) nanoestruturado
mais compactas e homogéneas.

A evolucdo microestrutural observada durante a moagem confirmou basicamente as
observacbes relatadas em outros trabalhos realizados com o0s mesmos pos
nanoestruturados® 1% Fundamentalmente, as particulas de carbonetos se apresentam
“incrustadas” na matriz metalica e a medida que aumenta o tempo de moagem mais particulas
de carboneto - cada vez menores e com formato mais arredondado — sdo incrustadas na fase
metalica, que por sua vez também reduz o tamanho de cristalito a medida que aumenta o
tempo de moagem. Conforme sugerido por Benjamin et al*®, ao longo do processo de
moagem as particulas dos pdés continuamente se sobrepdem, soldam a frio e fraturam,
fazendo com que gradualmente estes se transformem em compdsitos policristalinos, onde
particulas arredondadas de carbonetos nanoestruturados apresentam-se uniformemente
distribuidas na matriz metalica constituida por grdos de dimensfes nanométricas. A analise
dos padrdes de difracdo para os diferentes tempos de moagem também indicam uma
significativa mudanca na estrutura dos pds, uma vez que os picos de difracdo dos pdés moidos
alargam consideravelmente.

O teor de Fe (at%) dos pdés moidos aumentou consistentemente com o0 aumento do
tempo de moagem. Ha fortes indicios que os atomos de Fe introduzidos na estrutura do
composito ficam retidos em solucdo soélida na liga NiCr, como resultado do processo de
“‘mechanical alloying”. As andlises de difragdo de raios-X, bem como as investigacdes

efetuadas por microscopia eletrbnica de transmissdo e de varredura, aparentemente
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corroboram esta afirmacao, uma vez que em nenhuma das analises efetuadas observou-se a

presenca de um precipitado, ou uma segunda fase que contivesse Fe.

Fe Ka1 W La1

Figura 45: Imagem de elétrons secundarios mostrando a presenca de filme de 6xido na superficie de amostra
oxidada por 64 horas (a). O mapeamento de oxigénio mostra um teor um pouco mais acentuado deste elemento
na referida camada de o6xido (b). Notar a presenca dos éxidos de Ni (d) e Fe (e) na camada em questao,
mostrada pelo mapeamento destes elementos via EDS. N&o foi verificada a presen¢a de W na camada de oxido.
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Com relacdo a formacédo da camada de Oxido sobre o revestimento, 0os ensaios de
oxidacdo realizados a 800°C confirmaram 0s mecanismos ja de ha muito descritos na
literatura®+894%.122) o ' conforme ilustra a Fig. 45, a formacéo do 6xido de Ni e do 6xido de Fe
precedem a formacéo do 6xido de Cr. Assim, NiO e possivelmente Fe,O3 sdo formados no
inicio do processo de oxidacdo do revestimento (com os ions Fe difundindo-se a partir da
solucéo sélida NiCr) e, posteriormente forma-se a camada do 6xido Cr,0O3, cujo continuo
crescimento praticamente “isola” os 6xidos de Ni e Fe formados do revestimento, inibindo
posterior crescimento dos mesmos. Evidentemente que quando temos um processo de
erosdo em alta temperatura deste composito, estes Oxidos serdo 0s primeiros a serem
removidos e ndo mais se formardo com o decorrer do processo, conforme mencionado por

Matthews et al®?3133),

4.4.1. Formacao de estrutura nanocristalina.

Trés mecanismos sao utilizados para explicar a formacédo de estrutura nanocristalina
durante a moagem®, a saber: (a) Incrustacdo (Embedding); (b) Evolucdo de células de
discordancias; e (c) Fratura e soldagem a frio (Fracture and cold welding). O primeiro
mecanismo €, fundamentalmente, o descrito acima, onde um p6 apresenta um constituinte
duro e fragil (carboneto) e uma fase ductil (matriz metalica). O terceiro mecanismo (Fratura e
soldagem a frio) baseia-se no fato bem conhecido que uma severa deformacdo plastica
usualmente conduz a formacdo de grdos alongados na direcdo da tensdo de tragdo do
material. Como as esferas usadas no moinho de alta energia tem dimensdes muito superiores
as das particulas de pé sendo moidas, as cargas aplicadas as referidas particulas podem ser
consideradas como simples cargas de impacto, normais a face da particula onde a mesma

esta sendo aplicada. Assim, a obtencdo de uma fina estrutura de aspecto lamelar (graos
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alongados) e de dimensdes nanométricas é usualmente observada. Conforme mencionado
anteriormente, a aplicacdo repetitiva e aleatéria destas cargas de impacto nas particulas de
po deve levar a fadiga por deformacdo (strain fatigue) das referidas particulas e
consequentemente a fratura das mesmas. Tendo em vista que estas fraturas ocorrem
transgranularmente, uma vez que a fadiga por deformacédo a baixas temperaturas sempre
conduz a fraturas transgranulares, o processo de fratura e soldagem a frio deve efetivamente
promover o refino dos graos.

No tocante ao segundo mecanismo, onde a formacdo da estrutura nanocristalina &
imaginada evoluir a partir do desenvolvimento de estruturas de células de discordancias no
interior de bandas de cisalhamento®?, faz-se necessario efetuar um breve comentario. Neste
mecanismo, designado por “evolugao de células de discordancias”, considera-se que durante
a moagem mecanica as particulas de pdé sdo repetidamente tensionadas por cargas de
impacto em uma direcdo que muda aleatoriamente com o aumento do tempo de moagem.
Assim, o carregamento ciclico aleatério e a resultante deformacé&o da rede cristalina sugerem
o estabelecimento de um processo de fadiga por deformacéo aleatéria® (ou fadiga de baixo
ciclo aleatéria) das particulas de po.

Neste ponto € importante observar os resultados obtidos em estudos conduzidos por
Plumtree e Pawlus*?, onde as mudancas na microestrutura do Al submetido a fadiga por
deformacéo foram cuidadosamente investigadas. Através desta investigacdo, basicamente
ficou estabelecido que o desenvolvimento de células de discordancias é a caracteristica
primaria da microestrutura deformada durante o processo de fadiga por deformacdo. E
importante ressaltar que no comeco do processo ha uma alta densidade de discordancias no
interior das células, contudo, a medida que aumenta o niumero de ciclos as células tornam-se
mais nitidas e as discordancias no interior das mesmas decrescem drasticamente. Na

condicdo onde ocorre a falha (~11.300 ciclos) uma estrutura de células bem definida é
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formada, as paredes das células sao finas e o interior das células contém muito poucas
discordancias. Contudo, analises quantitativas das células de discordancias indicaram que o
tamanho das células e a orientacdo das mesmas com relacédo as células vizinhas permanece
inalterada desde o inicio do processo até a falha da amostra. Mesmo aumentando a amplitude
da deformacéao de 1,0 para 2,0% a orientacdo das mesmas nao € afetada.

Portanto, estes resultados implicam que o desenvolvimento de células de discordancias
durante o processo de fadiga por deformacdo ndo promove o refinamento do tamanho de
grao. Todavia, € possivel que exista uma significativa diferenca na amplitude de deformacao e
no numero de ciclos entre o processo convencional de fadiga por deformacédo e a moagem
mecanica de alta energia. Neste caso a tese central ndo teria sido invalidada e, portanto,
ainda seria possivel imaginar-se que haja uma eventual relacéo entre o mecanismo de células

de discordancias e a formacédo de estrutura nanocristalina durante a moagem de alta energia.

4.4.2. Microdeformacéao, tamanho critico de cristalito e densidade de discordancias.

No que concerne ao fato de que a deformacéo da rede cristalina atinge um ponto de
maximo e depois decresce a medida que o tamanho de cristalito continua a diminuir é
importante observar que tal efeito esta relacionado a densidade de discordancias presente no
material, bem como a estabilidade das mesmas em funcdo do tamanho de cristalito. Assim, se
a microdeformacédo (%) atinge um ponto de maximo para um determinado tamanho critico
de cristalito, no presente caso, conforme ilustra a Fig. 19 (a), podemos inferir que:

010 (1/ID) =0 = emax=1,17% e D=Dcgrir=28nm
Portanto, a medida que o material se aproxima do tamanho critico de cristalito ocorre

uma instabilidade da estrutura de discordancias presente no mesmo, fazendo com que estas
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iniciem um processo de dissociacdo (parciais de Shockley), que como se sabe sdo mais
estaveis que as discordancias unitarias que as originaram. Dessa forma temos que:

(211)a16(121) = VEger = Y&(%)

Pdiscordancias (Emax) = Dissociac¢éo de discordancias: a/2(110) —< ale
isto é, a elevada densidade de discordancias presente no material severamente deformado,
arranjadas numa determinada configuracdo, torna-se instavel ao atingir o tamanho critico de
cristalito, tornando energéticamente favoravel a dissociacdo das mesmas em discordancias
parciais, as quais reduzem a energia de deformacéo (strain energy) e, em decorréncia,
reduzem a microdeformacdo (%) em nivel atdmico. E importante observar que durante o
processo de deformag&o os graos (cristalitos) do material apresentam grande quantidade de
discordancias em seu interior, contudo, ao se atingir - ou préximo de se atingir - o tamanho
critico de cristalito esta estrutura torna-se instavel e as referidas discordancias migram para os
contornos de gréo fazendo com que o interior dos gréos apresentem-se praticamente sem
discordancias. Nestas circunstancias o numero de atomos presentes em contornos de grao ja
representa uma grande fracéo do total de atomos presentes no material®*?. Assim, no caso
do p6 nanoestruturado de Cr3C,-25(Ni20Cr), obtido pelo processo de moagem de alta energia,
esta elevada proporcdo de atomos em contorno de grao deve ocorrer para um tamanho de
cristalito em torno de 28 nm ou menor.

Outros trabalhos®**!3® apresentam uma vis&o similar, isto é, que cada sistema tem um
tamanho critico de cristalito, especifico do sistema em questdo. Deve-se salientar, entretanto,
que alguns cientistas renomados, como Gleiter®**"), sugerem que tal fato (~50% dos atomos
em contornos de grao) sO aconteceria apos atingir-se um tamanho de cristalito igual ou inferior
a 10 nm. Em trabalhos mais recentes, contudo, Gleiter**® (usando simulaces MD) destacou

que “no que concerne as propriedades mecanicas, € impressionante como pouca informacao
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experimental sobre os processos de discordancias e 0s processos que ocorrem nos contornos
de grdo, que controlam o comportamento de deformacdo e fratura dos materiais
nanocristalinos, tenha se tornado largamente aceita, com sugestbes abrangendo desde
grande melhoria na ductilidade, até aumentos dramaticos na resisténcia mecanica e na
dureza devido ao efeito Hall-Petch. O que parece ser mais ou menos aceito, contudo, é que
(a) para maiores tamanho de gréo (50 — 100 nm) a deformacdo € dominada pelos processos
de discordancias e (b) para faixas de menores tamanho de grdo (< 30 nm) processos de
deformacéo controlados pelo contorno de grdo passam a predominar, levando a uma reducéo
da tensdo de escoamento com o decréscimo do tamanho de grédo; este fenbmeno sendo
conhecido como ‘efeito Hall-Petch invertido’. A mudan¢a do comportamento ‘normal’ para o
comportamento ‘invertido’ do efeito Hall-Petch em um determinado ‘tamanho de gréo critico’
tipicamente na faixa de 20 — 30 nm, observada em alguns experimentos, € portanto pensada
ser devida a mudanca no mecanismo de deformacdo dominante, isto é, de um mecanismo
baseado nos processos de discordancias para um controlado pelos processos existentes nos
contornos de grao”.

Nestas circunstancias, isto €, quando se atinge valores proximos do tamanho critico de
cristalito, a atividade das discordancias no interior do grdo passa a ser muito dificil face ao
reduzido tamanho dos cristalitos e, portanto, o empilhamento de discordancias, crucial no
efeito Hall-Petch, ja ndo pode ocorrer na mesma propor¢cao em que acontecia para maiores
tamanhos de grdo. Assim, por exemplo, em nosso caso onde o tamanho critico gira em torno
de 28 nm, se imaginarmos uma fonte de Frank-Read no centro de um cristalito e se levarmos
em consideragao que, segundo Hull®9, o nucleo (core) de uma discordancia tem dimensées
em torno de 5 a 10 A, rapidamente a referida fonte seria bloqueada. Consequentemente, uma
posterior redugdo no tamanho médio de cristalito com o tempo de moagem, por pequena que

fosse, ja faria com que a referida fonte fosse praticamente desativada.
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E importante observar neste ponto que, apds atingir-se o tamanho critico de cristalito, a
densidade de discordancias aparentemente entra em regime estacionario, mesmo para
tempos prolongados de moagem (64 horas). Além disso, a atividade das discordancias para
cristalitos com dimensoes inferiores ao tamanho critico deve acontecer fundamentalmente nos
contornos de grado e, neste caso, a acomodacdo da deformacdo plastica introduzida no
material se dara basicamente pelo processo conhecido por “deslizamento de contorno de

140

grao” (“grain boundary sliding”) Tomando-se por base a expressado sugerida por

Smallman®*,

p= 1/D2 (20)

isto é, que a densidade de discordancias € inversamente proporcional ao quadrado do
tamanho de cristalito, teriamos entdo um comportamento similar aquele apresentado na Fig.
46 (a), onde utilizou-se os dados obtidos no presente trabalho para se avaliar a evolucdo da
densidade de discordancias com a reducdo do tamanho de cristalito. Contudo, este
comportamento ndo parece se coadunar com o fato verificado de que a deformacéo da rede
cristalina atinge um ponto de maximo e depois decresce com posterior diminuicdo do tamanho
de cristalito em funcédo do tempo de moagem [Fig. 19 (a)]. Assim, como a deformacé&o plastica
introduzida no material esta relacionada ndo somente a reducédo do tamanho de cristalito, mas
também a microdeformacédo (%) introduzida na rede cristalina, no caso do compdsito CrzC,-
25(Ni20Cr) sugerimos acrescentar o efeito da referida microdeformacéo (%) a equacao (10).
Como Warren-Averbach®? ja haviam sugerido uma relacdo quadratica entre a

microdeformacgédo e a densidade de discordancias no material, entdo teriamos,
2 2
p=¢ (%)/D (11)
Desta maneira € possivel observar que, uma vez atingido o tamanho critico de

cristalito, a densidade de discordancias praticamente ndo mais varia com a reducdo do
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tamanho de cristalito, passando a se comportar como se tivesse atingido um estado
estacionario, conforme ilustra a Fig. 46 (b). A partir do ponto onde ocorre a mudanca de
direcdo da curva (D = 28 nm) a atividade das discordancias passa a acontecer
fundamentalmente nos contornos de graos, destacando-se, entdo, o processo designado

“deslizamento de contorno de grao” 4349,

Neste estagio, algumas discordancias emitidas
pelos contornos de grdo, atravessam os cristalitos e sdo imediatamente absorvidas nos
contornos de gréao do outro lado do gréo.

A ocorréncia de um estado estacionario no processo de geracdo/aniquilamento de

discordancias conduz a condi¢cdo de saturacdo que faz com que o tamanho de cristalito se

estabilize e praticamente ndo mais se altere, independente do tempo de moagem, para

DENSIDADE DE DISCORDANCIAS X RECIPROCO DO TAM. CRISTALITO | [ DENSIDADE DE DISCORDANCIAS X RECIPROCO TAM. CRISTALITO |
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Figura 46: (a) Densidade de discordancias de acordo com a expressado , = 1/D2 (Smallman(ss)), utilizando os

dados obtidos no presente trabalho; (b) mesmos dados aplicados a expressao proposta no texto, = 32 %)! Dz_
Notar que neste caso a densidade de discordacias presentes na solugdo sélida Ni20Cr a partir do tamanho de
cristalito ~28 nm (16 horas de moagem) praticamente ndo mais se altera, mesmo para tempos prolongados de
moagem (A-64) .

aquela condicdo de moagem utilizada. E justamente na condi¢éo de saturacdo que se inicia

o processo de “recuperacdo dinamica”™*¥, onde (aplicando-se a condicéo de conservacédo de
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energia nos contornos de grdo, com relacdo as atividades das discordancias)
estabelece- se um equilibrio dindmico entre a geracdo e a eliminacdo de discordancias
nos contornos de gréo. E importante observar ainda que, conforme ilustra a Fig. 19 (b) , ao se
atingir o tamanho critico de cristalito o parametro de rede comeca a crescer novamente, fato
este que sugere uma possivel dissolucdo de elementos de liga na matriz, fazendo com que
haja uma parcial compensacdo na queda da dureza (pgisc. = constante) em funcdo do
endurecimento por solugdo sélida (mechanical alloying). Assim, o referido endurecimento por
solucdo sdlida propiciaria uma posterior reducao no tamanho de cristalito (apds ter sido
atingido o tamanho critico) até que a saturacdo do processo ocorra, fato este que para o
presente caso ocorreu para um tamanho de cristalito da ordem de 10 nm.

(143 em um 6timo trabalho de

E importante ressaltar neste ponto que Shi e Zikry
modelamento utilizando Analise de Elementos Finitos (FEA), avaliaram qual deveria ser a
densidade inicial de discordancias para material nanocristalino em funcdo do tamanho de
cristalito (no caso, para o metal cobre), além de outros aspéctos relacionados aos materiais
nanocristalinos, como por exemplo o efeito do desvio de orientagdo dos contornos de gréo
(grain boundary misorientation) na densidade de discordéncias, ou ainda um modelo para
avaliar o mecanismo de “deslizamento de contorno de grdo”. Assim, utilizaram quatro redes
(malhas) correspondentes aos tamanhos de cristalito de 25, 50, 100 e 200 nm, bem como
uma lei de conservacéo para a densidade de discordancias a fim de balancear a absorcao, a
transmissdo e a emissao de discordancias a partir dos contornos de grao, além da utilizacéo
de esquemas de modelamento especificos (DDGBI — Dislocations-density grain boundary
interactions) para levar em consideragéo as atividades da densidade de discordéancias nos

contornos de grdo. Note-se ainda que, como se sabe, propriedades dos contornos de grao

tais como densidade de discordancias, rede de discordancias e energia de contorno de grao
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estdo muito relacionadas as propriedades cristalograficas dos contornos de grdo, como por
exemplo o desvio de orientacdo de contornos de grao.

Os resultados do referido trabalho mostraram que a densidade de discordancias no
interior dos gréos é muito inferior aquela presente na regido do contorno de gréo, a qual esta
na faixa de 10* a 10® m? (isto &, 10'° a 10* cm™) e a maior densidade de discordancias
estd no contorno de grdo com o maior desvio de orientacdo (3,26°). Além disso, o0 menor
tamanho de grdo corresponde a maior densidade de discordancias nos contornos de grao,
gue a rigor estaria mais alinhado com o modelo apresentado na Fig. 46 (a), ndo fosse o fato
de que o menor tamanho de gréo no caso é 25 nm, isto é, préximo de um eventual “tamanho
critico de cristalito” , onde pressupostamente ocorreria a mudanga no comportamento da
densidade de discordancias existentes no material.

Assim sendo, 0 que é mais importante salientar neste ponto é que o agregado (malha)
com tamanho de cristalito de 25 nm foi o que apresentou a maxima densidade de
discordancias (1,3 x 10 cm™), valor este que estd em boa concordancia com aquele obtido
no presente trabalho para a densidade de discordancias observada para o tamanho critico de
cristalito (28 nm), isto é, 1,7 x 10** cm™. No entanto, para a malha de 200 nm (p = 1,6 x 10™°
cm™) houve um certo desvio, uma vez que para o0 p6 do compdsito CrsC,-25(Ni20Cr) moido
por apenas duas horas o tamanho de cristalito observado foi da ordem de 71 nm com uma
densidade de discordancias de aproximadamente 7,4 x 10° cm™. Foi observado ainda no
trabalho em questdo que o “deslizamento de contorno de grdo” aumenta a medida que
decresce o tamanho de cristalito. Além disso, significativo “deslizamento de contorno de grao”
ocorreu para o agregado (malha) de 25 nm, mas para cristalitos acima de 50 nm o referido
processo foi desprezivel, fato este que esta perfeitamente alinhado com a suposicao

anteriormente mencionada de que o “deslizamento de contorno de grado” deveria ser o
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principal mecanismo para acomodar as deformacfes nos contornos de gréo, apoés ter sido
atingido o tamanho critico de cristalito.

Outro excelente trabalho nesta area foi executado por Cao et al™*®

gue avaliaram a
energia armazenada, a concentracdo de vacancias e a estabilidade térmica de cobre de
granulacédo ultra fina (250 nm a 1 um), obtido por meio de processo que produz severa
deformacéo plastica [Equal-Channel Angular Pressing (ECAP), High Pressure Torsion (HPT)],
etc). O processamento de metais através de processos que geram severa deformacgéo
plastica ndo apenas introduz discordancias e contornos no materiais, mas também defeitos de
ponto. Relatam concentracdes de vacancias da ordem de 10™ para Cu, Ni e Al obtidos por
estes processos, que sao consideravelmente maiores que aquelas calculadas para a
concentracdo de vacancias em equilibrio térmico a temperatura ambiente (~ 3 x 10?%°), mas
bastante préximo do valor calculado para a temperatura de fusdo (~1,5 x 10™%).

As contribuicbes para a energia armazenada a partir dos defeitos presentes na
estrutura foram calculadas e comparadas, sugerindo que a energia armazenada se origina
fundamentalmente dos contornos de grédo e das vacéncias. A maior energia armazenada e a
menor energia de ativagdo, comparada ao cobre laminado a frio, é atribuida ao “excesso de
vacancias”. Este excesso de vacancias por sua vez € associado ao “excesso de volume do
contorno de grao”, AV, que é absolutamente fundamental na determinacédo das propriedades
termodinamicas de materiais nanoestruturados e, em principio, fornece uma base fisica para o
calculo do “excesso de volume”.

Com o intuito de concluir a discusséo sobre a formagéao da estrutura nanocristalina, a
gual conforme anteriormente mencionado € imaginada evoluir a partir do desenvolvimento de

(32 faz-se

estruturas de células de discordancias no interior de bandas de cisalhamento
necessario, entdo, efetuar um breve comentario sobre a formacdo de “bandas de

escorregamento”, as quais foram assim tratadas por Smallman®": “ Para uma banda de
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escorregamento ser visivel sob microscopio “um passo” de escorregamento deve ter pelo
menos 3000 A de altura (aquela deformacdo que é possivel de ser vista numa superficie
polida) e uma vez que a deformacédo plastica ocorre pelo movimento de discordancias
individuais, isto implica que pelo menos 1000 discordancias devem ter operado em um dado
plano de escorregamento. ... cada discordancia produz uma deformacéo de cisalhamento de
apenas 3 x 10 em um cristal ctbico de 1 cm de aresta e, portanto, para produzir “bandas de
escorregamento” e grandes deformacgdes plasticas, a densidade de discordancias (pgisc) deve
ser alta”. Assim, guardadas as precaucdes necessarias tendo em vista eventuais limitacdes
tecnologicas existentes a época, Smallman nos fornece importantes informacdes sobre a
formacdo de bandas de escorregamento e, utilizando-se outra equacdo empregada pelo
mesmo, aplicada no ambito das deformacdes presentes na rede cristalina do material,

podemos estimar que:
E=pbx (12)
onde € é a microdeform¢&o em nivel atdbmico (%), p € a densidade de discordancias, b é o

vetor de Burgers e x € o descolamento médio efetuado pelas discordancias existentes nesta

‘banda de escorregamento”. Assim, utilizando os dados obtidos no presente trabalho

podemos dizer que para a maxima deformacgéo da rede cristalina [€(%)] teriamos:
Smax(%) = 1,17

Pemax@e) = 1,7 x 10" cm™

b=25A=25x108cm (b=a2l/2;a=354A)
portanto,

x=3,1x10*%cm =3.100 nm = 3,1 ym
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ou seja, para a maxima deformacao da rede cristalina, isto €, € = Emax(%), uma “banda de

escorregamento” na solugao solida NiCr poderia ter, em principio, até 3,1 um de extensao.
Finalmente, no que tange aos topicos que procuram dar um tratamento especial a
interpretacdo da plasticidade dos materiais nanocristalinos e a termodinamica de sistemas
nanocristalinos, o estudo de alguns desses topicos, como por exemplo, a questdo da

= . : ~ L (146,147,148) LAl
plasticidade em materiais de dimensdes nanométricas , @ abordagem termodinamica

,,)(143,149)

para sistemas de dimensdes nanométricas (“nanothermodynamics , OU ainda a

s®126120) o falhas de empilhamento®®® em ligas metalicas

formacdo de nanomacla
nanocristalinas, passa a ser essencial para que se conheca em detalhes a estrutura e as
propriedades mecanicas e termodinamicas dos referidos materiais. A rigor podemos dizer
gue, da mesma maneira que a abordagem classica da plasticidade dos metais néo leva em
consideragao qualquer fator relacionado a “dimensdes criticas” na estrutura cristalina do
material (“size effect”) para explicar os processos de conformacdo mecanica convencionais
(laminacado, forjamento, extrusdo, etc), os estudos efetuados via termodinédmica classica
também ndo levam em consideracdo questdes microestruturais (como por exemplo tamanho
de grdo dos materiais convencionais) em sua analise para determinar, por exemplo, a
condicdo de maior estabilidade termodinamica do material.

Contudo, em se tratando de materiais nanoestruturados o tamanho de cristalito e a
fracdo volumétrica de &tomos presentes nos contornos de grdo sdo absolutamente
importantes na determinacdo das propriedades fisicas do material, em particular suas
propriedades mecanicas. Analogamente o conceito de “volume em excesso” (AV) é
absolutamente fundamental na interpretacdo da termodinadmica “de materiais nanocristalinos”

e, portanto, na determinacdo das propriedades termodinamicas de materiais

nanoestruturados.
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Assim, por exemplo, a dependéncia do tamanho de cristalito na estabilidade das fases
e nas caracteristicas das transformacdes de fase das ligas nanocristalinas foram
sistematicamente calculadas™*® e a correlacdo entre a constituico da fase, a temperatura de
transformacao de fase e o tamanho critico de cristalito foram previstos. Além disso, do ponto
de vista termodindmico o arranjo desordenado dos atomos nos contornos dos nanograos
influencia as entropias vibracional e configuracional e também a entalpia do material
nanocristalino, portanto a fracdo de atomos nos contornos dos nanogréaos tem um significativo
efeito na energia livre de Gibbs do material nanocristalino. Logo, é de fundamental
importancia estudar quantitativamente o efeito do tamanho dos nanogrdos ( que é diretamente
ligado a fracdo de atomos presente nos contornos de grao) no estado de energia e, portanto,
nas caracteristicas das transformacdes de fase dos materiais nanocristalinos.

Cao et al**®

ainda destacaram que “devido ao fato de que materiais nanocristalinos
contém uma grande fracdo volumétrica de contornos de nanogrdos, as propriedades
termodindmicas, particularmente a energia livre de Gibbs, ndo podem ser precisamente
descritas por modelos termodindmicos convencionais nos quais as funcdes fundamentais
foram derivadas desprezando caracteristicas microestruturais (por exemplo, contornos de
grdo do material), mas que certamente se aplicam as ligas policristalinas de granulacéo
convencional. A fim de entender as propriedades termodinamicas e portanto o comportamento

das transformacdes de fase de ligas nanocristalinas mais profundamente, € extremamente

necessario desenvolver um modélo termodinamico para materiais nanocristalinos”.



99

5. CONCLUSOES.

Tendo em vista os resultados obtidos no presente trabalho algumas conclusées podem

ser elencadas, a saber:

1. O alargamento de pico verificado nos difratogramas dos pds moidos € uma forte evidéncia

das mudancas estrururais ocorridas nos referidos pos.

2. Po6s de Cr3C,-25(Ni20Cr) submetidos a moagem de alta energia decresce o tamanho de
cristalito e aumenta a deformacao da rede em nivel atbmico.
a) O tamanho de cristalito decresceu até um certo valor, ao redor de 10 nm, apés o
gue nao se verifica mais nenhum refinamento da estrutura, mesmo para prolongados
tempos de moagem.
b) A deformacdo da rede em nivel atbmico aumenta até atingir um maximo para um
tamanho de cristalito da ordem de 28 nm, sendo que um posterior refinamento do
tamanho de cristalito conduz a um decréscimo da deformacdo da rede da solucéo
solida NiCr.
c) O parametro de rede atinge um minimo para o mesmo tamanho de cristalito que

ocorre 0 maximo para a microdeformacéo em nivel atbmico.

3. A energia armazenada na rede cristalina, devido a severa deformacéo plastica, € liberada
durante aquecimento, confirmando a grande reacdo exotérmica que ocorre no referido

material nanoestruturado.
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a) A variacdo de entalpia alcanca um maximo para um tamanho de cristalito ao redor
de 28 nm, isto é, para p6s que foram moidos por 16 horas.
b) A maxima variacdo do calor especifico (ACp) também ocorreu para um tamanho de

cristalito ao redor de 28 nm, ou seja, para 0s pos moidos por 16 horas.

4. A densidade de discordancias, apés atingir-se o tamanho critico de cristalito, entra em
regime estacionario e toda a deformacéo plastica introduzida no material ap0s este estagio €
fundamentalmente absorvida no controno de grdo através do processo designado

“deslizamento de contorno de grao”.

5. No que tange as propriedades mecéanicas da camada de revestimento produzida com o

referido p6 de Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturado, podemos dizer que:

a) A dureza e o moOdulo de elasticidade (médulo de Young) dos revestimentos
produzidos com o material nanoestruturado sdo aproximadamente 26% maiores que
aqueles produzidos com o p6 no estado “como recebido”.

b) A tenacidade a fratura, ou fator de intensidade de tenséo critico, dos revestimentos
produzidos com o material nanoestruturado é aproximadamente 36% maior que

aqueles produzidos com o p6 no estado “como recebido”.

6. No que concerne a resisténcia a erosao-oxidacéo dos revestimentos produzidos com o po
de Cr3C,-25(Ni20Cr) nanoestruturado, os resultados indicam que estes mostraram um
desempenho médio em torno de 52% melhor que os revestimentos produzidos com 0s pos no

estado “como recebido”, para as amostras ensaiadas a 800°C.
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7. No tocante a obtencdo de revestimentos nanoestruturados, as condi¢cdes operacionais
para fabricacdo dos mesmos foram razoavelmente estabelecidas, tanto no que respeita ao
processamento de pos nanoestruturados, via moagem de alta energia, como no que concerne
ao processo de aglomeracdo dos referidos pOos e aos parametros operacionais do

equipamento de aspeséo térmica HVOF.

kkkkkkkkkkkkkkkkkkkkkkkkhkkkkkkkkhkkkkkkkkkk
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6. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Tendo em vista os resultados obtidos no presente trabalho, apresentamos como

propostas de novos temas para trabalhos futuros as indicacées que seguem:

1. Execucdo de analises de difracdo de raios-X e microscopia eletronica de
transmissao nos revestimentos produzidos com pos hanoestrururados e com 0s pos
no estado “como recebido”, a fim de se obter mais detalhes sobre a distribuicdo de

carbonetos nos referidos revestimentos.

2. Determinacdo do calor especifico da solucdo solida NiCr para o p6 de Cr3Cs-
25(Ni20Cr) no estado “como recebido”, bem como para pds nanoestruturados para
os diversos tempos de moagem estudados. Os valores obtidos num estudo deste
tipo poderiam ser utilizados para se comparar com 0s resultados obtidos no
presente trabalho para a variacdo do calor especifico de pds de Cr3C,-25(Ni20Cr)

severamente deformados.

3. Estudos da plasticidade de pos severamente deformados levando em consideracéo
o “efeito tamanho” (‘size effect’), bem como a determinagcao de propriedades
termodinamicas dos referidos pés tendo como base os pressupostos fundamentais
da “nanotermodinamica”, como uma maneira de se considerar o “volume em

excesso” (AV) associado a concentragdo de vacancias nestes materiais.
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ANEXO |

EQUIPAMENTO UTILIZADO PARA A REALIZAGAO DOS ENSAIOS DE EROSAO-
OXIDACAO

Vista geral do equipamento utilizado para os ensaios de Erosdo-Oxidacdo montado nos
Laboratérios de Corrosdo (Centro de Ciéncia e Tecnologia de Materiais - CCTM) do
IPEN/CNEN-SP, onde 1 sdo os compressores, 2 é o forno de pré-aquecimento, 3 € o forno de
ensaios de erosdo-oxidacdo (no qual estd localizado o leito fluidizado) e 4 é o painel de
controle do motor e das zonas de aquecimento dos fornos. Fotografia extraida da referéncia
60.
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ANEXO 1l

O METODO DE RIETVELD®

RESUMO

Em 1969 Rietveld apresentou um método para refinamento de estruturas, o qual foi
posteriormente estendido para aplicacdo em estudos de microdeformacdo e para analise
quantitativa de fases. O método de Rietveld é baseado na comparag¢do entre um padréo de
difracéo calculado e o padrdo observado. O padréo calculado é obtido utilizando-se a célula
unitaria como base para a definicdo das posicbes dos picos, as posi¢cdes atdbmicas e
parametros térmicos para definicdo das intensidades; uma funcdo analitica variando com o
angulo de Bragg € utilizada para descrever a forma e largura dos picos, bem como a
intensidade da radiacdo de fundo. Este padrdo calculado é entdo comparado ao padréao
observado, ponto a ponto, sendo que os parametros do modelo sdo ajustados pelo método

dos minimos quadrados.

1. INTRODUCAO

O método de Rietveld é fundamentalmente baseado na constru¢cdo de um padréao de difracdo
calculado, de acordo com um modelo estrutural escolhido. O padréo calculado é obtido pela
introducédo direta dos dados cristalogréaficos, como:

a) simetria do grupo espacial
b) posicdes atdbmicas

c) posicles de ocupacao

d) parametros de rede

Ao se efetuar o ajuste do padrdo calculado ao padrdo observado obtem-se dados dos
parametros estruturais do material e parametros do perfil de difracdo. O uso do termo
refinamento no método de Rietveld diz respeito ao processo de ajuste do modelo de
parametros utilizado no calculo de um padrdo de difracdo, a fim de que o mesmo seja 0 mais
proximo possivel do perfil observado. Para se efetuar o referido refinamento utiliza-se o
método dos minimos quadrados, o qual objetiva a minimiza¢cdo da soma das diferencas entre
as intensidades calculadas e observadas, a cada passo angular do padréo de difracao.

) Tendo em vista a forma extremamente didatica que o tema em questao foi abordado na Dissertacéo
de Mestrado de Elizabeth Fancio (IPEN-1999), o presente resumo foi baseado no referido trabalho,
embora 0 mesmo nao fosse estritamente voltado para o refinamento de estruturas. Para uma maior
imersdo no assunto sugere-se a leitura dos artigos apresentados na “Bibliografia Recomendada”, com
énfase no artigo do préprio H.M. Rietveld, bem como nos de Stefano Enzo, Davor Balzar e J. |I.
Langford.
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Os parametros, especificos de cada fase, que variam durante o refinamento séo:

a) estruturais: posicbes atdmicas, parametros da célula unitaria, fatores de
ocupacdo, fator de escala, parametros de vibracdo térmica (isotropicos e
anisotropicos) e parametro térmico isotropico geral.

b) néo estruturais: parametros da largura a meia altura (U, V, W), assimetria,
20, orientacdo preferencial e coeficientes da radiagéo de fundo.

Deve-se salientar que o método de Rietveld € aplicado ao intervalo angular total do padrao de
difracdo, fato este que permite um aumento da precisdo dos dados obtidos. Assim, o
problema de sobreposi¢do de picos € minimizado, possibilitando o maximo de extragdo de
informacdes do padrdo de difracao obtido.

Os requisitos basicos para o refinamento pelo método de Rietveld sao:

a) medidas precisas de intensidades dadas em intervalos 26;

b) um modelo inicial préximo a estrutura real do cristal;

c) um modelo que descreva a forma, largura e erros sistematicos nas posicdes
dos picos de Bragg.

O método de Rietveld além de poder ser aplicado em estudos estruturais, tais como
determinacdo de tamanho de cristalito, microdeformacdo da rede cristalina e formacdo de
vacancias, pode tambem ser empregado na analise quantitativa de fases.

2. A TEORIA DESENVOLVIDA POR H.M. RIETVELD

A teoria que fundamenta o método de Rietveld foi publicada em 1969 e objetivava permitir o
refinamento de estruturas a partir de dados obtidos de um feixe de neutrons. Rietveld aplicou
um modelo analitico para o célculo da intensidade da linha difratada e forma do perfil :

yi =t S e L 2(0n2)"? exp{ -4 In2[(26 - 26 /Hi )Y (1)
Hi ()

onde :

yi = a intensidade no i-ésimo ponto devido a k-ésima linha
t = largura do passo do detector

S = R + Ji2 = fatores de estrutura nuclear e magnético
jk = multiplicidade da k-ésima reflexédo

Lk = fator de Lorentz

26 = angulo de Bragg calculado

26 = angulo do i-ésimo ponto no padrao

Hx = intensidade da largura a meia altura da reflexédo
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Introduzindo as variaveis abaixo na equacao (1) :

k=t Sk2 Jk Lk 2;In2}1’2 (2)
Hi (7)Y? e be=41n2/H? (3)

Resulta, entdo, a funcéo :

yi =l exp[-bx (26 -26)*] (4)

Note-se que a funcéo de perfil € uma funcdo gaussiana com area integrada, lk, calculada a
partir da estrutura. A forma gaussiana da funcdo de perfil aproxima corretamente a reflexédo
observada. A posicao das linhas é fixada pelos parametros de rede.

A assimetria da forma da linha é corrigida por um termo que considera a divergéncia vertical
dos neutrons quando emitidos pela fonte:

yi=l exp [ b (26 -26)°1[1-P (24-26)°S] (5)
tan &

onde :

P = parametro de assimetria
S =+1.0; 0 ou -1.0 se (26;- 26y) for positivo, 0, ou negativo, respectivamente.

O alargamento das linhas do perfil de difracdo de neutrons como funcdo do angulo de
espalhamento e dos colimadores do feixe foi analisado previamente por (apud) Caglioti et
al.(1958). Rietveld incorporou este resultado na descricédo da funcéo de perfil:

Hk = U tan®é + V tané + W (6)
A dependéncia angular da largura €, portanto, funcéo dos parametros U , V e W. E importante
salientar que a teoria acima descrita foi posteriormente adaptada para aplicagdo com difracao
de raios X, modificando-se a funcéo de perfil e adicionando-se outras correcdes.

3. O PADRAO DE DIFRACAO DE RAIOS X CALCULADO

O célculo das intensidades para definir um padréao calculado que melhor se ajuste ao padrao
observado é dado pela equacéo:

Yie=S ZLc |[Ful® ¢ (26 -26) P A S, + )
k

onde:

S =fator de escala
K representa os indices de Miller
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Lk contém os fatores de Lorentz, polarizagdo e multiplicidade
¢ € afuncao do perfil de reflexdo

Pk € a funcéo de orientacdo preferencial

A é um fator de absorcéo

Fx é o fator de estrutura da k-ésima reflexdo de Bragg

S; é o fator de rugosidade superficial

Ybi € a intensidade da radiacao de fundo no i-ésimo passo.

Esta equacdo contém os parametros variaveis necessarios para o ajuste do padrdo de
difracdo observado.

Os dados coletados a serem refinados pelo método de Rietveld sédo registrados de forma
digitalizada. Os valores das intensidades numeéricas , yi , sdo registrados por um detector
acoplado ao difratbmetro, um a um, de acordo com o incremento (passos), i, escolhido para o
padrao.

3.1. Fator de Escala

O fator de escala é a constante que ajusta a intensidade em relacdo a altura dos picos. A
aproximacao correta do fator de escala é fundamental na analise quantitativa de fases, onde a
fracdo de cada fase é dada pela equacéo:

Wp = Sp (ZMV), 1 2 S (ZMV); ] (8)

|
onde :

W, = fracdo em peso da fase p

S = fator de escala

Z = numero de formulas por célula unitaria
M = massa da célula unitaria

V = volume da célula unitaria

3.2. Fator de Estrutura

O fator de estrutura é dado por:

I:hkl = ENn fn eXp Z”i ( th + kyn + Izn)(exp[ 'Mn] ) (9)
onde:

f, é o fator de espalhamento para o atomo n

h, k, | sédo os indices de Miller

Xn, Yn, Zn S@0 as coordenadas de posi¢do do atomo n

N, € o sitio de ocupacéao dividido pela multiplicidade do sitio
M, € o parametro de vibragdo térmica dado por:
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M, = 87 us?sen® 0/ (10)

us> é o desvio médio quadratico do deslocamento térmico do n-ésimo atomo paralelo ao vetor
de difracao.

3.3. Intensidade da Radiagéo de Fundo

Varios séo os fatores que influenciam a radiagcao de fundo, como por exemplo a fluorescéncia
da amostra, o ruido do detector, o espalhamento por difusdo térmica na amostra, as fases
amorfas presentes na amostra, o espalhamento incoerente, o espalhamento dos raios X no ar,
as fendas do difratdmetro e o espalhamento no porta - amostra. Um dos métodos para se
estimar a radiacao de fundo € selecionar varios pontos no padréo que estejam fora dos picos
de Bragg e modelar a radiacéo de fundo por interpolacéo linear entre estes pontos. Contudo,
este método é adequado somente quando o padrdo € relativamente simples. Para padrdes
mais complexos, os coeficientes da radiacdo de fundo devem ser incluidos como variaveis no
refinamento. A forma pela qual a radiagdo de fundo é incluida no refinamento depende do
intervalo angular da regido investigada. O modelamento de uma funcao para a radiacdo de
fundo deve considerar a contribuicdo de componentes amorfos e do espalhamento por difusédo
térmica (TDS). A funcéo aplicada € um polinbmio de 52 ordem:

Ypi = 2B [ (26 / BKPOS) -1]" (11)

onde By, , coeficientes do polinbmio, sdo parametros ajustaveis e BKPOS é a origem do
polinbmio. O grau de curvatura da radiagcdo de fundo calculada pode ser aumentado com o
aumento da ordem do polinémio.

Quando a forma do pico é bem definida, a radiacdo pode ser ajustada mesmo nos padrdes
mais complexos. Entretanto, se o padrao nao tiver boa resolucédo os parametros da radiacéo
de fundo tenderdo a se correlacionar com outros parametros, particularmente os fatores de
temperatura. A correlacdo leva a uma subestimacdo dos valores de desvio padrédo para o0s
fatores de temperatura. As funcdes aplicadas no ajuste do padrdo de difracdo sao
mencionadas no item 4.3 a sequir.

4. AJUSTE DO PADRAO DE DIFRACAO CALCULADO AO PADRAO OBSERVADO
4.1. Consideracdes Gerais

O ajuste do padrao de difracao calculado ao padrao observado € baseado na aplicagdo de um
método estatistico que minimize os erros durante os ciclos do refinamento. O método aplicado
€ 0 método dos minimos quadrados, o qual apresenta algumas vantagens como rapidez de
resolucdo e determinacdo dos erros estatisticos em cada ciclo do refinamento. Todavia,
devido a grande correlacédo das variaveis envolvidas, o método pode levar a divergéncia dos
valores durante os ciclos do refinamento.

Outro fator que deve ser considerado cuidadosamente durante o ajuste é a forma do perfil dos
picos de difracdo. O ajuste da forma do perfil dos picos para os padrdes de difracdo de raios X
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é dificil devido a forte assimetria e dependéncia angular da forma. Estas caracteristicas sé&o
geradas pela combinacgao dos efeitos instrumentais e da amostra.

4.2. Método dos Minimos Quadrados

A aproximacao entre os padrdes calculado e observado é feita pelo método
de minimos quadrados . A quantidade minimizada € o residuo R:

R= ZWi ( Yio — Yic )2 (12)
i

onde :

wi = 1/y;

Yio = intensidade observada no i-€simo passo
Yic = intensidade calculada no i-ésimo passo

A intensidade observada € dada pela diferenca entre a intensidade total y; em cada posicéo
26; e intensidade da radiacéo de fundo, B; :

Yio = Yi— Bi (13)
Assumindo a estatistica de contagem de Poisson, o fator wi a ser aplicado em vyj, é:
_ 2 )
wi=1/[0o" (yi) + o (Bi)] (14)

A variancia ¢* (B)) é fixada em zero e o fator w; se reduz a:

wi=11/y (15)
Este fator reflete somente os erros estatisticos de contagem para as intensidades observadas
e ndo considera os erros nas intensidades calculadas. Se o modelo estrutural ndo € adequado
ou a forma do pico ndo estiver bem definida a precisdo das intensidades calculadas sera
afetada.
A minimizacdo por minimos quadrados envolve um conjunto de equacdes que contém as
derivadas das intensidades calculadas , yi , em relacdo aos parametros ajustaveis. As

equacgdes sao resolvidas por inversdo de matriz com elementos M. Os elementos da matriz
normal sdo dados por :

M = -272w; [ (Vi - Yic ) iyi_c_ -( 9Yic ) (9Vic) (16)
i an OXk 0 X 0 Xk

onde Xx; € Xx representam os parametros ajustaveis.
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4.3. Funcdes do Perfil de Padrdes de Difragéo.

A adaptacdo de uma funcdo matematica que defina adequadamente a forma, largura e
posicdes das reflexbes de Bragg é uma etapa fundamental na obtencéo do padréo calculado.

A partir do ajuste do perfil das reflexdes de Bragg sédo obtidas as informacbes mais
importantes contidas em um padrdo de difracdo: altura dos picos de reflexdo, posicdes dos
picos, largura, forma do decaimento das curvas dos perfis de reflexdo e a area integrada.

As funcdes do perfil mais frequentemente utilizadas no processo de refinamento séo:

a) Gaussiana
b) Lorentziana
c) Voigt

d) Pseudo Voigt
e) Pearson VI

as quais podem ser facilmente encontradas na literatura aqui mencionada.
E importante salientar que a fun¢do que melhor se ajusta aos padrdes de difracdo de raios X é
um produto de convolucdo das funcdes gaussiana e lorentziana, que resulta nas funcdes

Voigt e Pseudo Voigt.

As larguras dos picos sdo modeladas no refinamento como fungdo da tan6 e relacionam a
largura a meia altura, FWHM, com o angulo de difracéo:

H? = U tan?0+ V tand+ W (17)
onde H é a FWHM ( "full width at half maximum®"), isto é, a largura total a meia altura do pico

selecionado e U, V e W sdo parametros refinveis. Os valores de U, V e W para uma dada
amostra dependem da configuragéo instrumental e da funcao do perfil escolhida.

Nota: O softwere utilizado no presente trabalho (“DESENVOLVIMENTO DE
REVESTIMENTOS NANOESTRUTURADQOS DE Cr3C,-25(Ni20Cr)”’) foi o GSAS.
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ANEXO I

DETERMINACAO DO PARAMETRO DE REDE DA LIGA Ni20Cr

Ni20Cr # Considerando que:
pni = 8,91 glem® Api = 58,710 g/mol
pcr = 7,19 glem® Ac; = 51,996 g/mol

ecomo p=m/V , entdo:

V = (0,8 x 58,710 + 0,2 x 51,996) / (0,8 x 8,91 + 0,2 x 7,19) = 6,697 cm*/mol

portanto,
V4 = 6,697 /6,02 x 10 = 1,112 x 102 cm®

Tendo em vista que a estrutura do Ni é cfc, isto é, possui 4 &tomos na célula unitaria, entéo ...

Velunit. = 4,448 x 102 ¢m?

e como

Vel unit. = a® onde ““a” é o parametro de rede,
entao ...

a= (4,448 x10%)"  ou a=3,5431x 10®%cm
logo,

a=235431 A

Nota: O valor determinado para o parametro de rede da liga Ni20Cr, para o pé de CrsC,-
25(Ni20Cr) no estado “como recebido”, através do método de Rietveld, foi exatamente o

mesmo valor acima calculado, isto €, 3,5431 A (ver Figura 19 b).

*hkhkkkhkhkkkhkhkhkkhhkkkhhkhkkhhhkkhhkkhhhkkhkhhkkhkhhhkhhkkhhihkhihkhiikiik
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ANEXO IV

ESTRUTURA DOS POS SEVERAMENTE DEFORMADOS

DISCORDANCIAS NA ESTRUTURA DO COMPOSITO DE Cr3Cy— 25(Ni20Cr) SUBMETIDO
AO PROCESSO DE MOAGEM DE ALTA ENERGIA.

5 nm

Microscopia eletrénica de transmissdo mostrando a presenca de discordancias na estrutura
do compésito Cr3C,-25(Ni20Cr), moido por 64 horas. As setas indicam duas discordancias em
cunha (edge dislocation) de sinais contrarios, isto €, discordancias que se estiverem no
mesmo plano de deslizamento podem aniquilar-se sob a acdo de uma forca externa. Note-se
a distor¢do provocada na rede na regido ao redor das referidas discordancias.
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