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RESUMO

TEDESCO FARINA, Maria Eduarda. Aspectos microestruturais da liga AlesCuzsFes
depositada por Laser Cladding em substrato de AISI 304. Porto Alegre. 2021.
Dissertagcdo. Programa de Pds-Graduagdo em Engenharia e Tecnologia de Materiais,
PONTIFICIA UNIVERSIDADE CATOLICA DO RIO GRANDE DO SUL.

A liga AlesCuzgFes possui a fase icoasédrica quasicristalina (IQC) que lhe
confere algumas caracteristicas tipicas de materiais ceramicos como boa resisténcia
a corrosao e oxidacao, baixo coeficiente de fricgdo, elevada dureza e boa resisténcia
ao desgaste. Essas propriedades contribuem para a aplicagao das ligas Al-Cu-Fe em
revestimentos de ferramentas, tubulagbes e superficies sujeitas ao desgaste. O
objetivo deste trabalho foi estudar como os parametros do laser cladding influenciam
o comportamento microestrutural da liga AlesCuzsFes quando depositada sobre um
substrato de ago inoxidavel AISI 304. Laser cladding € um processo de revestimento
por fusdo onde um feixe de laser é utilizado para fundir o pé metalico ou ceramico
sobre um substrato. Parametros como a poténcia, espessura do feixe, velocidade de
varredura do laser junto com a composi¢cdo e a quantidade de po6 disponibilizado
durante o processo, determinam a microestrutura, espessura e profundidade do
depodsito. A avaliagdo da microestrutura e a morfologia dos depdsitos foram realizas
por microscopia eletrénica de varredura, microanalise e difracdo de raios X. Os
resultados indicam que o processo de laser cladding € adequado para a deposicéo da
liga Ale4sCuzgFes em substratos de AlSI 304. Para os parametros do processo de laser
cladding utilizado neste experimento, a formacdo de depdsitos com uma zona de
diluicdo simétrica e centralizada em revestimentos com a fase IQC foram obtidas com

energia de entrada linear entre 2.0 — 2.4 W.min/mm.

Palavras-Chaves: laser cladding; AlssCuzgFes; morfologia do depdsito; fases

cristalinas; fase quasicristalina.



ABSTRACT

TEDESCO FARINA, Maria Eduarda. Microstructural aspects of the AlgsCuzsFes
alloy deposited by Laser Cladding on an AlSI 304 substrate. Porto Alegre. 2021.
Master Thesis. Graduation Program in Materials Engineering and Technology,
PONTIFICAL CATHOLIC UNIVERSITY OF RIO GRANDE DO SUL.

The AlesCu2sFes alloy has an icosahedral quasicrystalline (IQC) phase that
gives some typical characteristics of ceramic materials such as good resistance to
corrosion and oxidation, low friction coefficient, high hardness and good wear
resistance. These attributes contribute to the application of Al-Cu-Fe alloys in tool
coatings, pipes and wear surfaces. The objective of this work was to study how the
parameters of laser cladding influence the microstructural behavior of the AlsaCuzsFes
alloy when deposited on a substrate of stainless steel AlISI 304. Laser cladding is a
melt coating process where a laser beam is used to melt metallic or ceramic powder
onto a substrate. Parameters such as power, beam thickness, laser scanning speed,
along with the composition and the amount of powder available during the process,
determine the microstructure, thickness and depth of the deposit. The microstructure
evaluation and deposit morphology were performed by scanning electron microscopy,
microanalysis and X-ray diffraction. The results indicate that the laser cladding process
is suitable for the deposition of the AlesCuzsFes alloy on AlSI 304 substrates. From the
laser cladding process used in this experiment, the formation of deposits with a
symmetric dilution zone and centralized in coatings with the IQC phase were obtained
with linear input energy between 2.0 — 2.4 W.min/mm.

Key-words: laser cladding; AlesCuzsFes; deposit morphology; crystalline phases;

quasicrystalline phase.
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1. INTRODUGAO

As ligas quasicristalinas sdo conhecidas por apresentarem simetria rotacionais
proibidas e foram descobertas por Shechtman et al. (1984) na solidificagdo rapida de
uma liga Al-Mn. Porém, o sistema Al-Cu-Fe veio a ser o mais importante ja que
apresenta baixa toxicidade, € facilmente encontrado e tem baixo custo. Além disso,
propriedades como elevada dureza, baixa condutividade elétrica e térmica, resisténcia
a corrosao e oxidagao e baixo coeficiente de friccdo (Gogebakan et al., 2011) tornam
essa liga atraente para aplicagdes como armazenamento de hidrogénio, energia solar,
isolamento térmico, revestimentos e compadsitos metalicos e poliméricos (Takasaki e

Kelton, 2006; Agostinho et al., 2013; Jamshid et al., 2014).

O mais comum € a ocorréncia da fase quasicristalina icosaédrica (IQC)
associada a fases cristalinas. Diversos autores (Guo e Tsai, 2001; Saarivirta e
Vourinen, 2005; Lee et al., 2001; Suaréz et al.; 2011) ja indicaram que a fase IQC é
resultado de uma reagéo peritética entre a fase -AlFe(Cu) e o liquido, conforme o
resfriamento acontece as fases A-AlizFes e 0-Al,Cu sdo formadas, também a partir de

uma reacao peritética.

Entender como se comporta a formacédo microestrutural desses materiais é de
suma importancia para a sua aplicagdo, pois é necessario que haja o completo
entendimento de suas caracteristicas, para entdo definir quais sdo as melhores

técnicas a serem aplicadas, garantindo seguranga e custo reduzido na producdo. O
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principal obstaculo na utilizagdo desta liga € a sua fragilidade, que dificulta o seu
processamento quando macica. Por isso, técnicas que utilizam o processo de

soldagem a laser para revestimento vém sendo cada vez mais estudadas.

Uma dessas técnicas é a de laser cladding. Nele, o objetivo & fundir uma
camada fina do substrato com um pdé de liga metalica. Como o processo utiliza um
laser de varredura, a precisdo é elevada, gerando um revestimento de alta qualidade.
O laser cladding promove um resfriamento rapido (~10% a 10% °C/s) do material
fundido, que favorece a formagdo da fase icosaédrica quasicristalina (IQC)
diretamente do liquido, ja que as fases cristalinas intermediarias nao terdo tempo para
se desenvolver.

Os principais parametros do processo de laser cladding sao a velocidade de
varredura, a taxa de deposi¢ao e a poténcia do laser (Vyas e Menghani, 2021). O
entendimento de como estes parametros se relacionam é fundamental para a
desenvolvimento de depdsitos centralizados e homogéneos, além de influenciar na
solidificacdo e na microestrutura.

Neste trabalho foi realizado laser cladding do p6 da liga AlsaCuzsFes sobre um
substrato de ago inoxidavel AISI 304, onde diferentes valores de poténcia do laser,
taxa de deposicao e velocidade de varredura foram aplicados e correlacionados com
a formacéo de fases cristalina e IQC. Além disso, a zona de diluigdo foi avaliada

através da morfologia do depdsito e relacionada com os parédmetros do processo.
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2. OBJETIVOS

O objetivo deste trabalho é investigar a influéncia da poténcia e da velocidade
de varredura do laser na microestrutura da liga AlssCuzsFes depositada por laser
cladding em um substrato de ago inoxidavel AISI 304.

2.1. Objetivos Especificos

e Correlacionar a energia linear entregue durante a varredura laser e
fluxo de alimentagédo do p6 com a morfologia do depdsito;

e Investigar a formagéo das fases cristalinas e quasicristalinas no
revestimento em relagdo a energia linear entregue pelo laser no
processo.

o Estabelecer uma relacéo ideal entre a poténcia do laser e a velocidade
de varredura que favoreca a formagao de um depdsito com uma zona

de diluicdo simétrica e centralizada em revestimento com fase IQC.
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3. REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1. A Estrutura Quasicristalina

Quando se aborda a estrutura de um solido, sabe-se que um material € dito
cristalino quando tem seus atomos organizados em um padrdo periodico e exibindo
simetria rotacional, sendo facil de ser descrito matematicamente. O oposto seriam os
sélidos amorfos, que s&o caracteristicos por ndo serem ordenados em nenhum
padrao, seja ele periddico ou ndo, além de ndo exibirem nenhuma simetria rotacional.
Até 1984, acreditava-se que um solido sé poderia ser cristalino ou amorfo. Porém,
Shechtman et al. (1984) relataram a ocorréncia de um material solido que apresentava
um padrdo, como os cristais, mas seus atomos n&do eram ordenados de maneira
periddica, além de exibirem simetrias rotacionais proibidas para um cristal. Esse
material soélido foi denominado quasicristalino, por apresentar caracteristicas

cristalograficas similares aos cristais e, também, aos amorfos.

Os atomos de um solido cristalino estdo em um arranjo repetitivo, organizado e
periodico por toda a estrutura. A partir da cristalografia classica, sdo permitidas apenas
simetrias rotacionais de uma, duas, trés, quatro e seis vezes (Tilley, 2006). Qualquer
valor que seja cinco ou maior que seis vezes estao proibidos e foi exatamente isso
que Shechtman et al. (1984) observaram: um material com simetria rotacional de
ordem cinco. Apesar de ter sido contestado na época, hoje as estruturas
quasicristalinas ja sdo amplamente aceitas, sendo identificadas simetrias rotacionais
de ordem cinco, oito, dez e doze, com consequentes unidades de repeticoes
icosaédricas, octogonais, decagonais e dodecagonais, divergindo dos conceitos de
cristalografia dos 14 reticulos de Bravais (Saarivirta, 2004). A Figura 3.1.1. mostra um
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padrao de difracdo de elétrons de um quasicristal icosaédrico da liga AICuFe onde

pode-se observar o eixo de simetria de cinco ou dez vezes ao redor da origem.

Figura 3.1.1. Padrdo de difragcao de elétrons de um quasicristal icosaédrico da
liga AlCuFe. Fonte: (Macia, 2014).

Apesar de os quasicristais terem seus planos montados de forma
aperiodica, eles sdo bem ordenados e podem ser previstos matematicamente, porém,
0 espaco interplanar pode variar de forma controlada e repetitiva, o que faz com que
0s quasicristais apresentem translacdo de longo alcance. Dentre as unidades de
repeticbes, as icosaédricas tem quaisiperiodicidade nas trés dimensdes. As
octogonais, decagonais e dodecagonais sao quasiperidédicas em duas dimensdes e
periodicas em uma dimenséo (Steurer & Deloudi, 2009).

3.1.1. Principais ligas quasicristalinas

Mesmo com os avangos no estudo dos quasicristais, ainda ndo ha uma regra
que facilite prever quais ligas e quais composicbées formam uma amostra
quasiperiddica. Atualmente, uma série de ligas metdlicas formam fases
quasicristalinas estaveis e algumas delas podem vir a se tornarem grandes graos

individuais de tamanho milimétrico em condigbes proximas do equilibrio (Abe, 2012).
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A Tabela 3.1.1.1. mostras algumas ligas quasicristalinas ja identificadas, juntamente

com a sua respectiva unidade de repeticao.

Tabela 3.1.1.1. Relagdo das principais ligas quasicristalinas identificadas e sua

respectiva unidade de repeticdo. Adaptado de Steurer (1990) e Steurer & Deloudi

(2007).

Icosaédrica

AlgsMn14, AlssFe14, AlgsCris, AlsRu, AlzsRe2z, Als-V, Al-Mo, Al-W,
Al-(CrixFex), Al-(Mn1xFey), AlszCrisSite, AlsoCraGezo, Al-Cr-Ru,
Al-Mn-(Cr,Fe), Al7aMn21Sis, AlssMn2oSizs, Alzs sMn175Ru4SI3,
Al74Mn17 6Fe2.4Sis, Al7sMn15CrsSis, AlsoGe20Mn2o, AlzoFe2oTano,
AlgsCu20Mn1s, AlesCuzoFe1s, AlesCu20Cris, AlesCuzoV 15,
AlesCu20Ru1s, AlesCu200s15, Al7o0Pd20Mn1o, AlsCuLiz, AlsCuMga,
Als1Cu12,5(LixMgss 5-x), AlsAuLis, Als1Zn17Lis2, AlsoMgssAgis, Al-Ni-
Nb, (Al,Zn)ssMgs2, (Al,Zn,Cu)ssMgs2, Ga1sMgs2Znsy, TixFe,
TioMn, Ti2Co, Ti-Ni, Ti2(Ni,V), Nb-Fe, Mn-Ni-Si, V41NizsSiz3,

Pdss 8U20,6Si20,6

Octogonal

V15Ni10Si, CrsNizSi2, MnsSi, Mns2Sit1sAl3, Mn-Fe-Si

Decagonal

Alslr, AlsPd, AlsPt, AlsOs, AlsRu, AlsRh, AlsMn, AlsFe,
Al775C022,5, AlaNi, AlgNi(Si), Al-Cr(Si), AlzoMn1g4Fe2 s,
AlssCu20Mn1s, AlesCuzoFe1s, AlssCu20Co1s, AlzsCu1oNits, V-Ni-Si,
Al70Co20Ni10

Dodecagonal

Cr70,6Ni20 .4, V3Ni, V15Ni10Si

A familia que gera mais estudos e que se expandiu mais rapidamente foi

a de simetria icosaédrica. Os quasicristais icosaédricos (IQC) podem ser separados

em trés grupos diferentes a partir de detalhes em sua estrutura e sua organizagdo a

longo alcance.

No grupo da liga Al-Mn ocorre a formacéo de quasicristais a partir do

resfriamento rapido, porém eles sdo metaestaveis e quando aquecidos a temperaturas

inferiores ao ponto de fusdo ocorre sua decomposicéo para fases cristalinas (Naglic
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et al, 2017). Além disso, esse grupo contém muitos defeitos estruturais e
propriedades similares as de metais amorfos (Trambly de Laissardiére et al., 2007).
O destaque do segundo grupo séo os sistemas Al-Li-Cu (Mai et al.,
1987), que se formam no equilibrio a partir do resfriamento da fase liquida, sendo
possivel o crescimento de um unico grao com tamanho milimétrico e formato de
facetas triacontaedrais. Por ter uma baixa taxa de formacao, a fracdo remanescente
da solidificacdo permanece presa nos espacgos entre os estados intermediarios, o que
acaba gerando uma desordem nas particulas que é dificil de ser eliminada, mas pode
ser corrigida dependendo dos procedimentos de preparo. No entanto, estudos
envolvendo esta liga cairam em desuso pois 0 componente Li em contato com o ar da

inicio a um processo de oxidagao, favorecendo imperfei¢ées estruturais (Tsai, 2013).

Ja o terceiro grupo € o mais interessante pois consegue-se obter
quasicristais icosaédricos com alto nivel de perfeicdo, que sdo favorecidos pela suas
composicoes e forma de preparagao. Além disso, possuem fases estaveis e seus
graos séao individuais e grandes. Os principais membros desse grupo sado: Al-Cu-Fe,
Al-Pd-Mn, Al-Cu-Ru e AI-Pd-Re. Os dois primeiros sdao os mais estudados,
principalmente por causa de suas estruturas, da sua estabilidade e da sua qualidade.
Porém, apesar de perfeitos, sdo dificeis de serem obtidos unicamente, o0 mais comum
é que estejam misturados com fases cristalinas (Janot, 1992).

3.1.2. Propriedades das ligas quasicristalinas

Essa estrutura peculiar que compdem o0s quasicristais proporciona a eles
propriedades especiais, muito diferente das encontradas em materiais metalicos
convencionais. Como dito acima, € dificl a obtengdo de ligas puramente
quasicristalinas, sendo comum a presenca de fases cristalinas em conjunto, porém, a
maior incidéncia de fases quasicristalinas contribui para potencializar propriedades
como: elevada dureza, baixo coeficiente de atrito, resisténcia ao desgaste, oxidagéo
e corrosdo, baixa condutividade térmica e elétrica, baixo coeficiente de elasticidade e
baixa energia de ades&o superficial (Shaitura e Enaleeva, 2007; Dubois, 2005). No
entanto, a elevada dureza e a baixa deformacao a temperatura ambiente, fazem com

que a utilizacdo de ligas quasicristalinas em volume seja dificultada. Com excelentes
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propriedades superficiais, € visto que a sua aplicacdo em revestimentos é de grande

potencial. A Tabela 3.1.2.1. apresenta valores das principais propriedades fisicas e

mecanicas de materiais icosaédricos quasicristalinos em comparagao com outros

materiais tradicionais.

Tabela 3.1.2.1. Valores comparativos das principais propriedades mecanicas e fisicas

de ligas IQC e outros materiais convencionais. Todos os valores foram obtidos em

condicdes de temperatura ambiente. Fonte: (Jenks e Thiel, 1998).

Propriedade Valores Material
6000 — 10000 Diamante
750 — 1200 Silica
800 — 1000 Al-Cu-Fe (1QC)
Dureza (HV) 700 — 800 Al-Pd-Mn (1QC)
70 -200 Aco de baixo carbono
40 - 105 Cobre
25 -45 Aluminio
- L ~ 0,42 Cobre
e e st e
diam,ante) 0,32 Aco de baixo carbono
0,06-0,2 Al-Cu-Fe (1QC)
4 Alumina
Tenacidade na fratura (MPa 1,5 Silica
m'/2) 1 Al-Cu-Fe (1QC)
0,3 Al-Pd-Mn (1QC)
214 Aco inoxidavel
200 Al-Pd-Mn (1QC)
Modulo de Young (GPa) 131 Cobre
69 Aluminio
62 Al-Cu-Fe (1QC)
390 Cobre
Condutividade Térmica (Wm-'’ 170 Aluminio
K1) 50 Aco de baixo carbono
2 Al-Cu-Fe (1QC)
2480 Ferro
. - 1830 Cobre
Energ(lriJs/lrJY;])Z(;rﬁmal 50 Alumina
24-25 Al-Pd-Mn (1QC)
17-18 PTFE (Teflon)

Dentre todas as propriedades dos quasicristais, a baixa energia de adesao

superficial é, possivelmente, a mais importante. Essa propriedade, juntamente com a

sua elevada dureza e baixo coeficiente de fric¢do, ja contribuiu para a utilizagdo
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dessas ligas em utensilios de cozinha (Dubois e Weinland, 1990) e laminas cirurgicas
(Symko et al., 2001). Revestimentos em frigideiras e afins, se mostraram interessantes
ja que os quasicristais possuem antiaderéncia similar ao Teflon e, diferente deste, ndo

sofrem desgaste por arranhaduras.

Rivier (1993) atribuiu a frase “o que molha, gruda” para simplificar o
conceito de antiaderéncia. Na Figura 3.1.2.1. considera-se um sélido no plano
horizontal (S) em contato com um liquido (L) e ar (G), com trés angulos de tenséo
superficial (ysL, ysc € yLc) onde no ponto triplo com angulos 6o 0 balango de forgas se

da pela lei de Young (Equagéo 3.1.2.1.).

YsG = ysL + yLG . COS o Equacao 3.1.2.1

Se 00= 0, o liquido “molha” o sélido e gruda na superficie. Quanto maior for
o valor de 60, ha menos chances de o liquido grudar na superficie. Basicamente,

quanto menor for a relagao (ysc - ysv) / yLe, mais antiaderente sera o sélido.

'L “’
. N ,
liquido R gas
w4 H Wi
SE SG
solido

Figura 3.1.2.1. Angulo de molhamento e lei de Young para um sélido plano
horizontal. Fonte: (Rabson, 2012).

A antiaderéncia esta associada a baixa tensédo superficial (y) e trés fatores
podem explicar esses valores baixos em quasicristais. O primeiro deles € a estrutura
eletrbnica, ja que os quasicristais apresentam um pseudo-gap na energia de Fermi
que persiste até a superficie do material. O segundo €& a termodinamica: os
revestimentos quasicristalinos tem raio de curvatura do grdo ou espessura da

superficie muito menor que o do liquido, fazendo com que a curvatura dos graos
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reduza a tensao superficial. Por fim, a terceira explicacdo € a histerese, onde a

curvatura dos graos prendem o liquido que esta tentando molhar a superficie.

A antiaderéncia combinada com o baixo coeficiente de fricgdo dos quasicristais
se mostra eficaz na redugéo da dissipagéo de energia e no dano superficial quando
ha movimentagao entre dois sélidos. Assim, € interessante, também, analisar sua
aplicagdo como revestimento de cilindros e pistdes em motores, ja que aumentaria a
vida util destes e reduziria a poluigdo com a barreira térmica que é promovida pelos
quasicristais (Yadan et al., 2014). O aprimoramento do coeficiente de fricgdo pode ser
feito através do refinamento do grao, ja que este previne a formagao de defeitos como
twins ou maclas, que sao a origem de microfraturas (Brunet et al., 2000). A Figura
3.1.2.2. mostra uma comparacao dos coeficientes de fricgdo de diferentes materiais,

incluindo quasicristalinos e algumas fases cristalinas.

1.2 -X  Aluminio CFC

u - . . .

1.0 4 Alumina sinterizada
: Cobre CFC Aco

0.8 I % + //

0.6 T ©-Al,Cuyfe "% Vidro
i «
B'A'sscuSoFe15
[ *— i-Al,,Pd,Mn,,

0.2 1 W | i-AlgeB;Cuys sFey, 5

0-0 [ A A A A : 'S 'S A 'S : A A A 'S : ' A e A :
0 500 1000 1500 2000

HV (unidade Vickers)

Figura 3.1.2.2. Coeficiente de friccdo de varios materiais, incluindo
quasicristais. Todas a medidas foram realizadas a vacuo. Fonte: (Yadav e
Mukhopadhyay, 2018).
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3.2. Alliga Al-Cu-Fe

Mais de 100 ligas ja constataram a presenga de quasicristais, sendo a liga Al-
Cu-Fe uma das mais atraentes, porque nao € toxica, seus elementos sdo de baixo
custo, acessiveis e possui estabilidade térmica (Dubois, 2012). Além disso, apresenta
baixa condutividade elétrica e térmica, boa resisténcia a corrosao e oxidagao, baixo
coeficiente de fricgdo e elevada dureza (Gogebakan et al., 2011). Com isso, as ligas
Al-Cu-Fe sao de interesse para aplicagcdes como revestimentos de elevada dureza,
revestimentos como barreiras térmicas e materiais termoelétricos (Wolf et al., 2021).

Dentre os empecilhos envolvendo esta liga tem-se o fato de que a sua elevada
fragilidade dificulta o seu uso na forma macica e que o desenvolvimento da fase IQC
nao ocorre com facilidade através da solidificacdo convencional. Com isso em mente,
diversas técnicas de fabricagdo foram estudadas, principalmente envolvendo
solidificacédo rapida. Destacam-se os processos de melt-spinning (Wolf et al., 2018),
asperséo térmica (Parsamehr et al., 2019) e manufatura aditiva (Fu et al., 2017).

3.2.1. Formagao de fases na liga Al-Cu-Fe

Além do tipo de solidificacao, que esta diretamente relacionado com a taxa de
solidificacdo, a composigdo quimica também influéncia na formagao da fase IQC. E
comum a ocorréncia de fases cristalinas juntamente com a fase IQC, Gui et al. (2001)
determinou que a composicido de cada fase € dependente da composi¢cado e da
presenca de fases coexistindo e isso afeta as suas propriedades. Além disso, a fracdo
de fase IQC impacta na dureza de outras fases, o que faz com que o entendimento
das fases formadas seja importante no ambito tecnoldgico. A Tabela 3.2.1.1. mostra

as principais fases binarias e ternarias relatadas na liga Al-Cu-Fe.
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Tabela 3.2.1.1. Relacao das fases binarias e ternarias verificadas no sistema Al-Cu-

Fe.
Fase Formula Estrutura Referéncia
n AlCu Ortorrémbica (Schurack et al., 2001)
T AlCu(Fe) (Yokoyama et al., 2000)
0 Al2Cu Tetragonal (Faudot et al., 1991)
A AlisFeq Monoclinica (Yokoyama et al., 2000)
B AlFe(Cu), Als(Cu,Fe)s Cubica (Yokoyama et al., 2000)
o Al1oCu1oFe (Schurack et al., 2001)
A2 AlzFe (Faudot et al., 1991)
® Al7CuzFe Tetragonal (Schurack et al., 2001)
W AlsCuzFe lcosaédro (Schurack et al., 2001)

Bradleya & Goldschmidt (1939) foram os primeiros a estudar as fases formadas

na solidificagdo da liga Al-Cu-Fe. As amostras foram reaquecidas com temperatura

variando entre 550 °C e 1000 °C e resfriadas a uma taxa de 10 °C/h. Foi concluido

que a fase IQC se desenvolvia de uma reagao peritética entre p-AlCuFe e o liquido.

Desde entdo, muitas pesquisas veem sendo desenvolvidas para identificar como se

da a formagéo de fases nessa liga.

Guo e Tsai (2001) avaliariam a formagédo de fases na solidificagdo da liga

Als2,5Cus7 sxFex. Ela foi mantida aquecida a 1000 °C para homogeneizar e em seguida

intercalado o resfriamento e aquecimento entre 800 °C e 900 °C. Para uma variagao

de 2,5 a 25% at. de Fe, a primeira reagdo ocorre a 950 °C e corresponde a fase
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Al(Cu)1sFes. Em seguida, a partir de uma reacao peritética entre Al(Cu)isFes e 0

liquido, ocorre a fase icosaédrica (IQC), em torno de 850 °C.

Zhang e Luck (2003) reportaram uma série de diagramas de fase da liga Al-Cu-
Fe com Fe variando entre 5 at.% a 12 at.%, a Figura 3.2.1.1. mostra o diagrama para
Fe 7,5 at.%. Foi investigada a formacgao da fase IQC e constatado que ela decorre de
uma reagao peritética entre o liquido, B-AlFe e A-AlizsFes. No diagrama é possivel
observar que conforme a temperatura diminui a area relativa a fase é encolhida, o que
indica que a composigao influencia na estabilidade da fase IQC (chamada de ti e

corresponde a composi¢ao Ale2Cu2ssFeq2.s).

L L+B
LU0 e e —— ———— _
o R R PP
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Figura 3.2.1.1. Diagrama de fases para a liga Al-Cu-Fe para 7,5 at.% de Fe. A
designacao das fases estdo da Tabela 3.2.1.1. Fonte: (Zhang et al., 2003).
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Em outro estudo, conduzido por Saarivirta & Vourinen (2005), trés ligas com
composicdo entre Algo-65Cu20-27.5F€12.5.15 foram solidificadas convencionalmente e
apresentaram as fases pB-AlFe, A-AlizFes, 0-AloCu e IQC. Aqui também se conclui que
fase IQC é originada de uma reacgdo peritética entre a fase p-AlFe e o liquido;
conforme o resfriamento ocorre, as fases A-AlisFes e 0-Al2Cu se formam, também
derivadas de uma reacéo peritética. A Figura 3.2.1.2. mostra a difracao de raios X das
trés amostras onde € possivel identificar os picos intensos da fase IQC, representada

pela letra .
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Figura 3.2.1.2. Difragao de raios X das ligas (a) AlsoCuzsFe1s, (b) AlsoCu27s5Fe125 e (C)
AlesCuxoFe1s. Fonte: (Saarivirta e Vourinen, 2005).

Lee et al. (2001) utilizou um molde cilindrico de ferro com quatro andares de

diferentes didametros para solidificar a liga Ale2Cu2ssFe125 e obter diversas taxas de
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resfriamento. Quando a taxa varia entre 1 °C/s e 102 °C/s, as fases A-AlisFes e B-
AlFe(Cu) sao formadas primeiro direto do liquido e em seguida, através de uma reagao
peritética, a fase IQC ocorre. Para taxas de resfriamentos superiores, a fase IQC é
formada diretamente do liquido resfriado, sem a presenca das fases A-AlisFes e B3-
AlFe(Cu).

Para Suaréz et al. (2011), os padrdes de difracdo de raios X das ligas
AlgsCuoFe1s, AlesCuzzsFerss, Als1CuzsFes e Alg2CuzssFerzs, com taxa de
resfriamento entre 10" - 10?2 °C/s, apontaram a presencga de picos da fase IQC e
também das fases A-AlizFes, B-AlFe(Cu), 1-AlCu(Fe) e 6-Alo.Cu. Segundo ele, a
primeira fase a se formar € a A-AlisFes, em seguida a fase IQC se forma a partir do A-
AlisFes+ L. A baixas temperaturas, ocorre a formagao das fases cristalinas t-AlCu(Fe)
e 0-AlbCu. Quando a taxa de solidificacdo € lenta, tem-se ainda a formagéo de -
AlFe(Cu) e n-AlCu, mas na solidificagado rapida, essas fases ndo tem tempo para
nucleagao e acabam nao se desenvolvendo. A Figura 3.2.1.3. mostra as micrografias
Gticas das quatro ligas estudadas e a identificacdo das fases presentes. E interessante
ressaltar que as fases t-AlCu(Fe) e B-AlFe(Cu), por apresentarem estrutura cubica
CsCl, ndo conseguem ser diferenciadas na DRX; o que as difere é o fato de a fase -

AlFe(Cu) ser mais rica em Fe que a fase t-AlCu(Fe).
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Figura 3.2.1.3. Micrografias 6ticas das ligas, solidificadas convencionalmente,
(a) AlesCuzxoFe1s, (b) AleaCu22s5Feqss, (€) Als1CuzsFers e (d) Ale2CuzssFeq25. Fonte:
(Suarez et al., 2011).

Em um estudo recente, Zhu et al. (2019) observaram que quando a taxa de
resfriamento aplicada é lenta a fase IQC é resultado de um reacao peritética
envolvendo o liquido, A-Al1sFes e B-AlFe(Cu). Porém, se a solidificagao for rapida, a
nucleacéao e crescimento das fases estaveis é dificultada, fazendo com quem a reacao

peritética ndo se completa.

3.3. Laser Cladding

Nos ultimos anos, os tratamentos superficiais vém sendo constantemente
aprimorados visando atender os requisitos das industrias que requerem solucgdes para
projetos cada vez mais complexos, muitas vezes dificeis de serem contornados por

técnicas convencionais. Nesse campo tém se destacado os processos de soldagem
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a laser, que consistem em utilizar a energia de um laser como fonte de calor, sendo
facilmente aplicada em diversos tipos de geometrias e apresentando uma boa adesao
no material (Saddiqui e Dubey, 2021).

Dentre as opg¢des de tecnologias a laser, uma das mais promissoras € a de
laser cladding, que aprimora a qualidade das superficies, modificando propriedades
mecanicas, quimicas e térmicas. Ele é largamente utilizado nas industrias aeronautica
e automotiva, principalmente para reparar e remodelar ferramentas, laminas de
turbinas, pecas de motores de combustéo interna e como deposi¢cdo em revestimentos

resistentes ao desgaste e a corrosao (Torims, 2013).

3.3.1. Descrigao do processo

O processo de laser cladding é do tipo aditivo e consiste no revestimento de
um substrato a partir de um pdé ou fio metalico com propriedades superiores,
promovendo a fusdo de uma fina camada da superficie do substrato (Gao et al., 2018).
A fuséo se da através da luz do laser que é gerada pela excitagcdo de um meio ativo
que pode ser sdlido, liquido ou gasoso, em conjunto com uma fonte de energia como
luz, eletricidade ou calor. Um feixe de luz intenso, coerente e direcional € produzido a
partir de um processo de emissdo estimulada e foco adicional utilizando lentes (lon,
2005). O resultado disso é que a luz pode ser focada em um ponto especifico com
muita precisdo, reduzindo significativamente o tamanho da zona afetada pelo calor
(ZAC) em comparagao com outros processos (Plooya e Akinlabi, 2018). A Figura
3.3.1.1. mostra as regides que compdem um depadsito feito por laser cladding. Como
os parametros do laser podem ser controlados, o método resulta em depdsitos com
microestrutura refinada, baixa porosidade e baixa diluicdo, que favorecem alcancgar
melhores valores de dureza, resisténcia a corrosédo e outras propriedades (Smurov,
2008; Baldan, 2013).
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Diluicio Substrato ZAC

Figura 3.3.1.1. Principais regides presentes em uma deposicéo por laser
cladding. (Fonte: Sousa, 2019).

A maioria dos processos que utilizam laser cladding na industria séo para a
producdo de partes de materiais compodsitos, visando melhorar propriedades
mecanicas, e no reparo de pegas desgastadas, com a intengdo de melhorar sua vida
util (Jae-Do Kim, 2000). A Figura 3.3.1.2. mostras os principais métodos para
adicionar o material, podendo sem em (a) pasta, (b) po ou (c) fio; esses trés primeiros
sdo os processos de uma etapa, ja que tanto o material que sera adicionado e o laser
sao aplicados simultaneamente. Em (d), a deposigao ¢é dita de duas etapas, ja que o
po €& pré-depositado sobre o substrato e posteriormente o laser € acionado.
Recomenda-se utilizar o fio quando a geometria € mais complexa, pois o
posicionamento do fio € mais preciso. Porém, o mais comum € a deposigao em po, ja
que este acaba apresentando elevada absor¢ao da energia do laser e maior taxa de
deposicao (Toyserkani et al., 2005).
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Figura 3.3.1.2. Principais tipos de adigdo de material durante o laser cladding: (a) em
pasta, (b) em pé com gas inerte, (c) em fio e (d) com o p6 pré-depositado. (Fonte:
Weng & Dai, 2017).

Quando a adicdo do pé metalico ocorrer antes do processamento do laser
chama-se de pré-deposicdo, quando ocorre durante o processamento € dita
codeposicdo. No caso da pré-deposicdo, a frente de fusdo se move rapidamente
através da liga, até alcancar a interface com o substrato. O pouco do substrato que é
fundido dilui a liga, fazendo com que o substrato atue como um dissipador térmico,
causando uma solidificag&o rapida (lon, 2005). Ja na codeposigéo, uma parte do feixe
do laser funde o p6 e outra parte funde o substrato.

Os principais componentes do processo de laser cladding sdo o alimentador de
po, o laser e o sistema de posicionamento. Além disso, o alimentador de p6 pode ser
coaxial ou lateral (Figura 3.3.1.3.).
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Feixe de laser Gas de protecao Feixe de laser Gas de protecao

Alimentador

Substrato

Figura 3.3.1.3. Tipos de configuragédo do alimentador de p6: a) coaxial e b) lateral.
Fonte: Adaptado de Ocelik e De Hosson (2018).

3.3.2. Parametros do processo

No ambito de revestimentos, o laser cladding compete com varios outros
processos, mas ele se destaca com revestimentos de baixa porosidade e poucas
imperfeicoes, pois a qualidade e precisdo da deposi¢ao séo altas. Além disso, a alta
taxa de resfriamento torna a microestrutura do revestimento muito mais aprimorada,
o que melhora propriedades como corrosao e desgaste. Os principais parametros que
influenciam no processo s&o a velocidade de varredura, a poténcia do laser e a taxa
de deposic¢ao do p6 (Vyas e Menghani, 2021). O controle destes parametros impacta
na propagacgao de poros ou rachaduras, na homogeneidade, na rugosidade superficial
e na diluicdo do revestimento. A Tabela 3.3.2.1. mostra como esses trés principais

parametros influenciam no revestimento.

Tabela 3.3.2.1. Influéncia do aumento dos parametros do processo nas propriedades
do revestimento. (Adaptado de: TWI, 2019).
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Parametros de Altura do
Penetracdo | Diluicdo | Espessura do depdsito
Processo depdsito (H)
Poténcia do
Laser (P) reduz aumenta | aumenta aumenta

T

Velocidade de
Varredura

aumenta reduz reduz reduz
(mm/s)

T

Taxa de
alimentagao

) aumenta reduz reduz aumenta
(g/min)

T

Para cada processo de laser cladding deve ser buscada a poténcia de laser
ideal. Se a poténcia for muito alta a camada depositada tende a fraturar e ficar
deformada; se a poténcia for muito baixa nao ocorre uma boa aderéncia do material
ao substrato e a fusdo ndo se completa (Zhu et al., 2021). Song et al. (2019) mostrou
que conforme aumenta a poténcia do laser, aumentam também a altura, a largura e a
penetracdo do depdsito. Além disso, a taxa de resfriamento diminui e o crescimento
de graos é acentuado quando a poténcia do laser é elevada. Isso faz com que uma

poténcia mais baixa favorega uma microestrutura refinada.
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Apesar de as combinacdes dos trés parametros serem fundamentais para
determinar a morfologia do depdsito, sabe-se que a altura e a largura sdo dependentes
da velocidade de varredura (Ju et al., 2018). Trabalhar com elevada velocidade de
varredura faz com que haja pouco tempo para que ocorra o depdsito e a interagéo
entre material e substrato, prejudicando a fuséo por falta de material e calor aplicado,
0 que costuma resultar em geometrias indesejadas. Quando tem-se uma velocidade
de varredura insuficiente, o calor resultante da interacdo entre material e substrato &
excessivo. Além disso, Plooy e Akinlabi (2018) ao trabalharem com uma liga de titanio
e variarem a velocidade de varredura entre 0,5 m/min e 3,5 m/min, observaram que
para valores inferiores a rugosidade superficial era reduzida enquanto a corroséo era

aumentada.

A densidade de poténcia tem papel fundamental na geometria do depdsito e é
influenciada pela taxa de deposicdo. Ao usar valores baixos de taxa de deposicao, a
penetracdo € aumentada pois aumenta o tempo e a quantidade de material
interagindo com o substrato. Para taxas de deposi¢cdo superiores, a quantidade de
material fundido aumenta pois ha mais material entrando na poc¢a de fusao, isso faz

com que o angulo de contato do depdsito seja alterado (Goodarzi, 2015).

O que determina o nivel de adesao entre a camada depositada e o substrato &
a diluicdo. Conforme a Figura 3.3.1.1., a diluicdo € a zona que fica entre o depdsito e
a zona afetada pelo calor (ZAC). Uma das vantagens do processo de laser cladding é
justamente a possibilidade de promover revestimentos com uma diluigdo baixa,
inferior a 10%, o que é de grande interesse para quem busca bons resultados para
corrosao e oxidagao. Os principais influenciadores da diluigdo s&o a altura do depdsito
e a profundidade de penetragcdo, combinando esses fatores com os parametros do
laser é possivel prever a diluicdo (Shayanfar et al., 2020).

Idealmente, a diluicho deve formar uma poga centralizada que seja
suficientemente profunda para fazer a uma boa ligagédo entre o material e o substrato,
conforme a Figura 3.3.2.1. (a). Porém, na pratica, o que mais ocorre € que no processo
de laser cladding a energia emitida pelo laser acaba se concentrando no centro e
gerando uma diluigdo como a Figura 3.3.2.1. (b). Ja na Figura 3.3.2.1. (c) pode-se

observar que ha uma assimetria no contorno na zona de diluicdo, na maioria dos casos
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isso ocorre quando a alimentagdo do material é feita lateralmente, gerando um

acumulo de depdsito e energia em uma das extremidades (Alizadeh-Sh et al., 2020)

\
.

Figura 3.3.2.1. Principais formatos de poga de diluigdo gerados por laser
cladding. (Adaptado de Lange et al., 2005).

A Equacgao 3.3.2.1. mostra como é feito o calculo da porcentagem de diluigéo,
que pode ser definida como a razdo a zona de diluicdo (Dz) e a soma da zona de
diluicdo (Dz) com a altura do depésito (H), conforme ilustrado na Figura 3.3.2.2.
Selecionando os parametros de processo ideais € possivel produzir revestimentos

com menores porcentagens de diluigio.

Diluicio (%) = =22 X 100 EquacZo 3.3.2.1.
H+Dz
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H deposito
Dz zona de diluigdo
substrato
w

Figura 3.3.2.2. Esquema das areas presentes em uma deposicao por laser

cladding. (Fonte: Autor, 2021).

3.3.3. Vantagens e desvantagens do processo

Esse tipo de revestimento a laser é popular quando se necessitam pegas cuja
superficie tenha elevada dureza, se tornando muito mais efetivo e util quando o
revestimento se da sobre substratos com dureza inferior. Algumas de suas vantagens

sao:

- Precisao para revestir areas pequenas, pontuais e seletivas, por meio do
controle das entradas térmicas. Possui uma densidade de poténcia de 10* a 10’
W/cm? e atingindo até 105 K (Zhong e Liu., 2010).

- A poténcia do laser tem uma concentragdo tdo intensa que resulta em um
processamento muito rapido. Em comparacédo com outros métodos, a entrada de calor

para depositar o material € muito menor na irradiagédo a laser (Sun et al., 2014).
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- Através de uma fonte intensa de laser com alta velocidade de irradiacdo €
possivel controlar a diluicdo excessiva e diminuir a ZAC no substrato, itens que
provocam estresse térmico residual (Sexton et al., 2002).

- Elevadas taxas de aquecimento e resfriamentos (104 a 1011 K/s), alto
gradiente térmico (106 a 108 K/m) e velocidade rapida de re-solidificagao (1 a 30 m/s),
resultam em uma microestrutura fina e formacao de fases amorfas e metaestaveis
(Majumdar e Manna, 2003).

Além disso, uma série de materiais podem ser processados por laser cladding,
como pos metalicos de diversos tipos e formatos. O processo € rapido e relativamente
mais barato e €& menos arriscado que revestimentos por spray a plasma
(Podchernyaev et al., 2000).

Com todas essas vantagens, o maior problema desse tipo de revestimento séo
as rachaduras ou trincas (Ouyang et al., 2001). Isso ocorre devido as tensdes térmicas
oriundas do resfriamento rapido que ocorre no revestimento (Tian et al., 2005). Se a
trinca for paralela a superficie é possivel que ocorra a fragmentagao do revestimento.
Ja as trincas verticais, sdo favoraveis a acomodar a tens&o e estender a vida ciclica
térmica. Pode-se evitar as trincas por meio da distribuigdo adequada da energia do
laser (Zhou et al., 2008), que pode inclusive favorecer a tens&o residual compressiva
(Majumdar et al., 2011). Outra alternativa € aquecer substrato, o que culminaria em
uma taxa de resfriamento mais lenta (Farahmand et al., 2014). Utilizando pé de
Colmonoy 6 sobre substrato de ago inoxidavel AISI316L aquecido a 450 °C, Zhang et
al. (2010) relataram n&o ter ocorrido trincas. Outro método para reduzir as trincas sao
acrescentar agentes de refino de grdo como Sc, Ti e Zr, minimizando os efeitos da
fissuragdo por solidificagéo (Kau et al., 2003).

3.3.4. Laser cladding da liga Al-Cu-Fe

Trabalhar com ligas quasicristalinas na forma maciga € muito complicado

devido a sua fragilidade, por isso a ideia de utilizar pé dessas ligas para revestimentos
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através de laser cladding é muito promissora. Com isso em mente, se faz necessario
entender como se da o processo de solidificacao envolvendo fases IQC e quais outras
fases cristalinas sao promovidas ao aplicar laser cladding.

Biswas et al. (2004) depositaram a liga AlssCu233Fe11.7 sobre substrato de
aluminio puro com poténcia de 5kW, velocidade de varredura de 300 mm/min e taxa
de alimentagdo de 6 gm/min. Concluiram que a fase IQC é formada a partir de uma
reacao peritética entre A-Al1sFes e o liquido remanescente. Além da fase IQC e da A-
AlisFes, a fase B6-Alo.Cu também foi encontrada, como pode-se observar na
microscopia eletrénica de varredura da Figura 3.3.4.1.

B a oy AR @ el
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Photo No. = 35 Time -16:00:17

Figura 3.3.4.1. Microscopia eletrénica de varredura do depdsito da liga
AlesCuzz 3Fe11.7 sobre substrato de aluminio puro com as fases IQC, A-Al1sFe e 6-
AloCu indicadas. (Fonte: Biswas et al., 2004).

A Figura 3.3.4.2. mostra a difragcao de raios X obtida por Feng et al. (2012) ao
trabalhar com a liga AlgsCuzxoFe1s, em (a) na forma macica e em (b) depositada por

laser cladding com mais de uma camada sobre substrato de ago médio carbono. A
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solidificagdo convencional foi realizada a uma taxa de 10? K/s e apresentou as fases
IQC, A-AlisFe e B-AloCu. No processo de laser cladding, com poténcia variando entre
900 — 1400 W e a velocidade de varredura entre 5 — 10 mm/s, a fase 8-Al2Cu n&o foi
verificada. Acredita-se que alta taxa de resfriamento, resultado do processo de laser
cladding, tenha suprimido a formacao da fase 6-AloCu, que na solidificagdo lenta ou

moderada € obtida do liquido residual.
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Figura 3.3.4.2. Difragao de raios X da liga AlssCu2oFe1s em (a) solidificada
convencionalmente e em (b) depositada por laser cladding sobre substrato de acgo.
(Fonte: Feng et al., 2012)
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4. PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS E RESULTADOS

A metodologia, resultados e discussdes referentes a esta dissertagdo foram
apresentados através da produgao do artigo “Laser Cladding of Al-Cu-Fe Alloy Powder
on AISI 304 Substrate: Microstructure Characterization”. O mesmo foi submetido a
revista “Materials Research Ibero-american Journal of Materials”, ao final deste

trabalho consta o comprovante de submiss&o do artigo.
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Laser Cladding of Al-Cu-Fe Alloy Powder on AISI 304 Substrate: Microstructure

Characterization

Maria Eduarda Farina®, Moisés Felipe Teixeira®, Alexandre Cunha®, Berenice Anina

Dedavid®

“School of Technology, Pontifical Catholic University of Rio Grande do Sul — PUCRS, Porto

Alegre, RS, Brazil

PSENAI Institute of Laser Processing Innovation — Joinville, SC, Brazil

Al-Cu-Fe alloys family has a stable quasicrystalline icosahedral phase (IQC) coexisting with
crystalline phases. The IQC phase has some characteristics, such as good corrosion and
oxidation resistance, low coefficient of friction, high hardness, and good wear resistance,
suitable for surface applications. This work aimed to study the behavior of the Als4CuzsFes alloy
deposited on stainless steel AISI 304 substrate by laser cladding. Clads morphology,
microstructure characteristics, and phase formation were evaluated according to the laser
cladding parameters by scanning electron microscopy, microanalysis and X-ray diffraction
analysis. The results indicate that laser cladding is effective for deposition of the Als4CuzsFes

alloy on stainless steel if the linear energy input is set between 2.0 - 2.4 W.min/mm.

Keywords: laser coating, dilution zone, rapid solidification, AICuFe alloy, quasicrystalline

phase.
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Introduction

Since the discovery of quasicrystals! in a rapid solidified Al-Mn alloy in 1984,
much research has been done to develop new applications for these materials with uncommon
structures, which properties are not usually found in metals e metal alloys, such as low electrical
and thermal conductivity, high corrosion and oxidation resistance, high hardness and low
friction coefficients?. Quasicrystalline phases are characterized by their long-range order with
no translational periodicity featuring non-crystallographic symmetry and Bragg diffraction like

crystalline materials'.

The thermodynamic stability of the quasicrystalline phase, low toxicity, low cost and
availability of its components have drawn scientists' attention to the alloys of the Al-Cu-Fe

system>+,

The quasicrystalline Al-Cu-Fe alloy is a promising candidate for numerous
applications, including metal surface coating®*. Coatings with Al-Cu-Fe alloy are mainly aimed

at surface hardening, reduction of friction coefficient and increase of wear resistance*”’.

The first study about the phases in the Al-Cu-Fe system was held in 1939 on annealing
samples with temperatures varying from 550 °C to 1000 °C and cooled to room temperature at
10 °C/h®. The researchers identified the AlsCuzFe phase, developed from a peritectic reaction
between the B-AlFe(Cu) phase and the liquid melt. Also, the phases x-AlisCuioFe, w-Al;CusFe,
y-AlsCuzFe, and ¢-AlioCuioFe were observed. Later, the Al¢CuzFe phase was identified as an

icosahedral quasicrystalline phase (y-phase).

Tsai et al.” were the first to observe the icosahedral quasicrystalline phase (IQC phase)
thermodynamically stable both in the conventionally solidified state and in the annealed state
in the AlgsCuzoFeis alloy®. Since then, there have been many studies to understand the complex

phase transformations involving the Al-Cu-Fe system!%-13,
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Holland-Moritz et al'® conducted a study with an alloy with composition
Als2Cuzs sFeiz s to evaluate phase transitions on moderate (10! - 102 K.s™") and rapid (10° K.s™)
solidified samples through differential thermal analysis (DTA)'. The research showed that in
moderate cooling, B-AlFe(Cu) + A-AlisFes phases were the first to be formed, and the -
AlsCuzFe phase was developed in sequence from a peritectic reaction. When applying high
cooling rates, the same formation sequence is maintained, but the B-AlFe(Cu) phase was not
observed. Also, after the y-AlsCuzFe phase formation, a 1-AlCu(Fe) occurs. The t-AlCu(Fe)
phase was once reported by Lee ef al.!' in an Ale;CuzssFeiz s alloy solidified in a cylindrical
steel mold with four steps with different diameters and cooling rates varying from 1 K/s to 10?

K/s, usually associated with high cooling rates!!.

Gogebakan er al'> showed XRD patterns for AlCuxFero, AlssCuxFeis and
Als3CuzsFers alloys that were heated up to 1200 °C and cooled in air'?. According to the authors,
the alloy with less iron showed the cubic B-AlFe(Cu) phase, tetragonal 0-Al,Cu phase and
tetragonal ®-Al;CuzFe phase. In the XRD pattern for the AlgsCuzoFeis alloy, only the y-phase
appeared. Peaks from the y-phase, -AlFe(Cu) phase and 1-AlCu(Fe) phase were identified in

the Alg3CuzsFers alloy'2.

In another work, Suérez et al.!* show the XRD pattern of AlesCuzz sFeiss, AlsiCuxFera,
Als2Cuzs sFeins and AlgsCuzoFeis alloys solidified with high rates'®. AlesCux sFeiss showed
high presence of the y-phase and A-Ali3Fe4 phase, associated with small amounts of B-AlFe(Cu)
or t-AlCu(Fe) phases, and 6-AlbCu phase. The y-phase, A-AlisFes and B-AlFe(Cu) or t-

AlCu(Fe) were seen in the AlssCuxoFers alloy!>!3:14,

Avar et al.'* analyzed the XRD pattern in melt-spun samples of Al-Cu-Fe alloys!*. In
the melt-spun Al;0CuxoFeio alloy only two phases were identified, namely the IQC phase (y-

phase) and the AlL,Cu phase (8-phase). However, in the melt-spun Als3CuzsFei> alloy was
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identified the IQC phase coexisting with a small amount of the B-phase. Therefore, in addition
to the cooling rate, the amount of iron in the Al-Cu-Fe alloys has an influence on the formation

of crystalline and quasicrystalline phases'?.

Zhu et al.'® confirm the work of Zhang and Liick'® that the y-phase is a result of a
peritectic reaction involving three phases and two liquid phases'#!>. In slow cooling rates, the
icosahedral phase forms by the following reaction L + A (AlisFes) +  (AlFe (Cu)) & IQC + L
, at 882 +2 °C!>16, During rapid solidification, the nucleation and growth of thermodynamically
stable phases may be difficult. The peritectic transformation may not be complete when high
cooling rates are applied. So, if the peritectic reaction is not completed the stable phases can be
suppressed completely and metastable phases can occur!*!6, Consequently, the chemical
composition and solidification rates have great influence on peritectic reaction, formation of

IQC phases and crystalline phases!*!7.

Al-Cu-Fe alloy castings are extremely brittle, so surface coating techniques provide an
alternative to the technological application of quasicrystals'®. Laser cladding is a coating
technique that uses a scanning laser beam to melt the powder on a substrate resulting in high
quality coating due to laser precision'®. The heat generated by the laser forms a fusion well,
where the part of the powder that mixes with the melted substrate is called the dilution zone!®-%°,
The coating is formed by the dilution zone located below the substrate surface line and the bead

zone located above the substrate surface!'*-22,

The high substrate melting causes an increase of dilution zone depth which degrades
the mechanical properties of the coating, so with a very high bead zone??. To avoid a high
substrate melting some laser cladding process must be adjusted. However, in practice, it is not
easy to control the substrate melted depth in the cladding process?*?*. Besides that, high cooling

rates involved in the process result in a refined microstructure, with the formation of metastable
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and/or amorphous phases as well as thermally stable phases?!22. The mechanical properties of
cladding are strongly related with microstructure in the clad*?. The fusion well depth, dilution
and cooling rate are linked to the parameters used in the process, including laser beam power,

scanning speed, powder feeding rate and shielding gas®.

Therefore, a good understanding of the relationship between the laser cladding
parameters and the coating microstructure is essential to identify the most suitable conditions

for the process?!-24.

The most frequent defects that may occur in the clad samples due to incorrect selection
of the cladding process parameters are: gas cavities, interdendritic shrinkage, non-melted

powder particles, inclusions and cracks?*>*.

There are several articles about laser cladding of Al-Cu-Fe alloys on pure aluminum?,
aluminum-based alloys?, titanium alloys®’ and other?®° substrates. In all the studies mentioned
above, it is evident that hardness, wear resistance and corrosion resistance of the coating depend
on the existence of the IQC-phase and other crystalline phases in the microstructure. We chose
the Al-Cu-Fe alloy to harden the surface of AISI 304 stainless steel by laser cladding process.
The quasicrystalline Al-Cu-Fe alloy is a suitable coating for AISI 304 steel because the alloy
has hardness approximately 10 times greater than the steel as well as elasticity module similar

and thermal expansion coefficient equivalent?’-2°-39,

This study shows the influence of laser power, scanning speed and powder feed flow on
the microstructures of the laser cladded Als4CuzsFes alloy on AISI 304 substrate. In addition,
we correlated the effect of laser cladding parameters with the composition of the coating and

the dilution zone.
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Experimental Procedure

Commercially pure aluminum, electrolytic copper and pure iron were used to obtain the
AlesCuzsFes alloy ingot, which values corresponds to an approximation of the atomic
composition. The casting process was held for 5 hours in an electric-resistance furnace with a
temperature around 1300 K, then the melt was poured in a metallic mold. The melt was
manually stirred from time to time. During casting, samples of the melt were taken for chemical
analysis to correct the composition of the alloy. The analysis was carried out by optical emission
spectrometry using the SPECTROMAXx. Table 1 shows the chemical composition of an ingot

sample in % weight with stoichiometric approximation of AlssCuzsFes (at. %).

Table 1 Chemical Composition of the AlssCuasFes alloy.

Material Cu Fe Others Al
AlCuFe (%owt) 45.06 10.6 0.7 Bal

AlCuFe (% at) 28.82 7.96 0.03 Bal

The ingot was manually grounded and a sieve was used to obtain particle size lower
than 106 um to be used in the laser cladding process. Scanning electron microscopy was
performed to verify the powder granulometry and it is showed in Figure 1 aside to the particle
size distribution. The substrate was an AISI 304 stainless steel with the following dimensions
110 x 200 x 12.7 mm that was rectified and then finished with 300 mesh sandpaper prior to the

cladding experiments to clean the surface and obtain uniform roughness.
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Figure 1 Normal distribution of the Als4CuzsFes alloy powder granulometry and the

respective SEM image.

Laser cladding system used in this work has a dedicated CNC machine for DED-L
(PRECO-SL8600) with coaxial feeder, argon continuum flow and Laserline diode laser source.
Detailed information on the laser cladding equipment used for the experiments are given in
Teixeira et al.®'. During the deposition process, the laser beam was kept perpendicular to the
substrate surface and all tracks were made in sequence, side by side with almost 8 mm between
each track. As well as the spot size (5 mm), working distance (15 mm) and protective argon
flow (7,08 L/min) did not vary throughout the process of obtaining the tracks. Figure 2 shows

the substrate after the laser cladding process.
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Figure 2 The stainless steel AISI 304 substrate after the laser deposition where 21 tracks
were obtained and between then 11 showed the best characteristics to be evaluated. The

substrate was cut after deposition to proceed with the analysis.

Laser cladding parameters used to obtain 11 tracks of AlssCursFes powder ranged
between: laser powers of 1750, 1500 and 1250 W, scanning speeds of 1500, 875, 750, 650 and
500 mm/min and powder feed flows of 15 and 20 g/min. The bead length of all tracks were 50

mm. After several preliminary tests, the samples that showed less detachment of the layer

51
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coating and less unfused powder particles were the ones which parameters were selected. Table
2 shows the parameters of the 11 tracks. A column with the derivative variable (P/V) was added
and indicates the linear energy input in the process during the passage of the laser. Figure 3
shows an schematic diagram of the geometrical aspects of the clad used to calculate the
geometrical dilution (%D), according to Equation 12!. The geometric dilution (%D) relate

maximum linear depth of the dilution zone (Dz) with the maximum height of the bead zone

(H).
H bead zone
Dz diluition zone
substrate
w

Figure 3 Schematic diagram of the clad layer and its geometrical features.

H?—Zz X 100 Equation (1).

The samples named between 1A — 4A showed only two phases, the samples 1B — 7B
were multiphase and the samples 1R — 2R were remelted. The subsequent remelting
experiments were carried out employing laser power of 1500 W and scan rates of 500 and 750
mm/min. The tracks 1R and 2R (in Table 2) were remelted with the same parameters used to

obtain the first clad and no material was added during remelting.

Table 2 Deposition parameters, linear energy input, geometrical dilution and energy density of

as-clad samples and remelted samples.
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Feeding Laser Scanning ‘ Linear Geometrical
Sample | Rate (F) Power Speeq Width (mm) | Energy Input Dilution (%)
(g/min) (W) (mm/min) (J/mm)
1A 15 1500 1500 4.119 1.0 38.0
2A 15 1500 875 4.327 1.71 44.0
3A 15 1250 750 4.760 1.67 47.0
4A 20 1500 875 4.536 1.71 42.0
1B 15 1500 750 4.180 2.0 15.0
2B 15 1500 500 4.186 3.0 46.0
3B 15 1250 500 3.929 2.5 42.0
4B 15 1750 750 3.419 2.33 24.0
5B 20 1500 500 4.687 3.0 27.0
6B 20 1500 750 3.264 2.0 9.0
7B 20 1500 650 4.493 231 26.0
IR 20 1500 500 4.347 3.0 21.0
2R 20 1500 750 4.488 2.0 46.0

To evaluate the coating microstructure, the substrate with deposited layers was cut in
perpendicular direction of the laser scan and prepared for observations by grinding with a
sequence of SiC papers and then polished with 3 pm alumina suspension. To metallographic
observation of phases, the samples were etched by HF solution (1ml of HF for 200ml of H,O)°.

All steps reported above are shown in an schematic diagram in Figure 4.

The qualitative analysis of powder and the clad tracks samples was performed with an

X-ray diffractometer XRD 7000 from Shimadzu® with Cu-Ka radiation (A=154,060 um) and
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20 angle ranging from 20° to 80°. Scanning electron microscope (FEG Inspect F50 — FEI ®)
and microanalysis by Energy Dispersive Spectroscopy (EDS) with an OXFORD®

AZtecOneXT system detector was used to select and analyze the coatings microstructures.

Pure aluminum Casting held 5 hours OES analySiS
+ at 1300K, manually |—*| AlesCuzsFes
electrolytic stirred and poured
cooper into a metallic mold l
+
pure iron Manually grounded with
multiple sieves
Size <150 um
XRD analysis
+
SEM with EDS
analysis

Figure 4 Schematic diagram of the process realized.

Results and Discussion

Effect of linear energy input (P/V) in geometrical dilution (%D)

Table 2 shows the laser cladding parameters, scanning speed (V), laser power (P),
feeding rate (F) and geometrical dilution (%D) used to investigate and select the best conditions
for optimized coatings of AlssCuzsFes powder on AISI 304 substrate®2. From these parameters,

the derivative variable (P/V), also known as linear energy input, and the geometrical dilution
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(%D) were calculated. Frequently, the literature uses the relation between laser power (P) and

scanning speed (V) to facilitate understanding of the solidification process that occurs during

laser welding and laser coating®*-3>, While the dilution is an important agent for the quality of

the clad, high values of dilution affects directly the coating properties and contributes to cracks

in the clad and low values of dilution may result in bad bonding between the clad and the

substrate*!.

F=15g/min

F=15g/min

1B - P=1500W; V=750mm/min;

4B- P=1750W; V=750mm/min;

402.7 ym

349.7 um

2B - P=1500W; V=500mm/min;
/min

F=15

1.243 mm

5B - P=1500W; V=500mm/min;
F=20g/min

466.3 um

344.8 ym

3B - P=1250W; V=500mm/min;
F=15

1.826 mm

/min

6B - P=1500W; V=750mm/min;
F=20g/min

378.9 um

F=20g/min

7B - P=1500W; V=650mm/min;

1B: P/V =2.0 J/mm; %D = 15
2B: P/V = 3.0 J/mm; %D = 46
3B: P/V=2.5J/mm; %D =42
4B: P/V = 2.3 J/mm; %D =24
5B: P/V =3.0 J/mm; %D =27
6B: P/V=2.0 J/mm; %D =9
7B: P/V =2.3 J/mm; %D = 26

Figure 5 Cross section of the as-clad tracks with multi-phase morphology 1B to 7B, with the

respective parameters and the linear energy input (P/V) for each sample.

Figure 5 shows the cross sections of the samples 1B to 7B that developed a multi-phase

morphology that will be later discussed. Figure 6 shows the cross sections of the samples 1A to

4A with a binary phase morphology. It is important to notice that in both cases fractures can be
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seen, which are probably consequence of the cutting during preparation of samples, since the
AlCuFe alloys are extremely brittle. Therefore, there is no correlation between cracks and the

microstructure.

306.1 pm

194.? um

1A - P=1500W; V=1500mm/min; 2A - P=1500W; V=875mm/min,;
F=15g/min F=15g/min

544.0 um

3A- P=1250W; V=750mm/min; 4A - P=1500W; V=750mm/min;
F=20g/min F=20g/min

1A: P/V =1.0 J/mm; %D = 38
2A: P/V =1.7 J/mm; %D = 44
3A: P/V =1.6 J/mm; %D = 47
4A: P/V =1.7 J/mm; %D = 42

2mm

Figure 6 Cross section of the as-clad tracks with the binary morphology 1A to 44, with the
respective parameters and the linear energy input (P/V) for each sample.
Figure 7 shows SEM-BSE images of cross-section as-clad tracks microstructure of
samples 1B, 2B, 4B, 6B, 1A and 4A, reported in Table 2. Samples with the letter A reveals a
typical dendritic growth morphology and samples with letter B shows a microstructure equiaxed

dendritic formed by several different phases, typical as-casting Al-Cu-Fe alloys!'®28,
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Table 2 shows that microstructural variation observed in Figure 7 is a consequence of
laser cladding parameter settings, in particular the linear energy input. The linear energy input
(P/V) between 1.0 - 1.7 W.min/mm favored the formation of the dendritic microstructure
observed in samples 1A — 4A, while (P/V) greater than 2.0 W.min/mm favored the formation
of microstructures observed in samples 1B — 7B, except to remelted samples. Samples 1R and

2R were remelted with parameters identical to those used in the first laser cladding process.

'f?, 'Q“ !

<
s
URR

& W

1B - P=1500W; V=750mm/min; 2B - P=1500W; V=500mm/min; 4B- P=1750W; V=750mm/min;
F l/min ) F=15g/min F=15g/min

vvvvvv

6B - P=1500W; V=750mm/min; | 1A - P=1500W; V=1500mm/min; | 4A - P=1500W; V=875mm/min;
F=20g/min F=15g/min F=20g/min

Figure 7 SEM-BSE image of as-clad microstructure for samples 1B, 2B, 4B, 6B, 14 and 4A.

Samples with the letter A shows dendritic grains (p-AlFe(Cu)gray) with small amounts of
inter dendritic compounds (white). Samples with letter B shows the different phases
presented: dark 1-Al;3Feqs in lath-shaped, light gray p-AlFe(Cu), medium gray IQC, dark gray
w-Al7;CuxFe and white 0-Al>Cu.
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The literature shows that increase of the laser power (P) leads to a rapid increase of the
substrate melted volume?®. On the other hand, the increase of the laser scanning speed (V)
resulted in a reduction of the melted volume in substrate, decreasing the dilution zone*-*¢. So
the linear energy input (P/V) values are used to estimate the melt well temperature and cooling

rate in the laser cladding process more easily?.

Farshidianfar ef al.?! measured the temperature in the fusion well in real time during the
laser cladding process. The authors observed that when the temperature of the melting well
increases, the height of the coating samples decreases. In addition, they found a pseudo-linear
relation between the real-time cooling rate and geometrical dilution. The authors noted that the
cooling rate increases with increasing geometric dilution®>-¢. Samples with the lowest linear
energy input presented lowest geometric dilution (%D), the lowest height (H) of the clad and
compatible microstructure with high cooling rates, as shown in Figure 7 in samples with the
letter A. High rates of solidification favors the formation of metastable phases as well as
amorphous phases in Al-Cu-Fe alloys?!*7. We found no significant influence of feeding rate
feed on the formation of the two types of microstructures shown in Figure 7, probably because

they are very close, that is, 15 g/min and 20 g/min?!.

It is interesting to note that in Figure 7 (with the letter B) appears more accurately micro
interdendritic shrinkages and gas porosity typical of as-casting aluminum alloys. These defects
are improved when there is a large gap between the liquidus temperature and the solidus
temperature*®*°, Porosities and dimensionally larger interdendritic shrinkage are more observed

in the microstructure of 2R remelted sample than in the microstructure of 3A as-clad samples.

The X-ray diffraction pattern in Figure 8 shows that the cubic body centered f-AlFe(Cu)

phase is prevalent in both 4B, 5B and 3A samples. Note that predominant B-phase of the
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Als4CuzsFes powder used for laser cladding do not correspond to the highest peak in the clad
samples. The IQC, tetragonal 0-Al,Cu phase, tetragonal m-Al;CuzFe and small peaks of -
phase, and the monoclinic A-AlizFes phase are predominant in the X-ray diffractogram of
powder samples. In addition, only B-phase and small peaks of tetragonal w-Al;CuxFe phase are
observed in XRD diffractogram of the sample 3A in Figure 8. Diffractograms like 3A sample
(Fig. 8) are also found in the 1A, 2A and 2R, where B-phase peaks are almost unique. Note that
the IQC is the second most intense peak in the diffractogram for the 4B and 5B samples (Fig.
8). In addition to phases B and IQC, are present 6, ® and A phases in 4B and 5B samples (Fig.

8).

Table 2 and SEM-BSE images cross section from Figures 5 and 6 exemplify the
relationship of feeding rate powder (g/min) and the linear energy input (P/V) with the clad
linear dimensions and geometric dilution. For samples (2A and 4A), with dendritic
microstructure, the height of the coating (H) is smaller than the height of the coating (H) of
samples (4B and 6B) with multiple phase microstructure. In the same way the maximum depth
of the dilution zone (Dz) is smaller for samples with P/V > 2 W.s/mm than for samples with

(P/V) <2.

Ideally, the surface of the substrate should make just the right temperature to melt a very
thin layer, just enough to ensure a good bond between the coating and the substrate?*-3!32, As
shown in the SEM-BSE images in Figures 3 and 4, the Dz form in samples 4B and 6B are
different from the Dz form in samples 2A and 4A. The Dz shape typically desired is shallow

and uniform centered equal to those of samples 4B and 6B.

1'35

Goodarrzi et al.”> show that asymmetry of the contour of the dilution zone observed in

the samples with higher penetration in the right side may be a result of the powder feeding not
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being perpendicular to the cladding direction®>. Another argument of the authors is that the
convective forces in the substrate melting well can change the direction of the powder flow
within the melting well. If the laser energy absorbed by the powder particles is concentrated in
a unique region in melting well, it will cause a considerable change in the flow of energy,
displacing and/or increasing the well. The authors conclude that laser energy, which is absorbed

by particles passing through the laser beam, also influences the contour of dilution zone shape?°.
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Figure 8 XRD patterns of (a) the Als4CuzsFes alloy powder; the samples (b) 14; (c) 34; (d)
5B and (e) 4B.

In this experiment, the beam was always kept perpendicular to the surface, so the energy
delivered by the laser had a great influence on the formation in the shape and volume of the
melted substrate area. Among the 11 samples listed in Table 2 only 1B, 3B, 4B and 6B samples
show symmetric dilution zone, centralized with a depth (Dz) between 345-138 um and P/V
between 2.0 - 2.4 W.min/mm. The contour of the dilution zone with double-shape were found
only in sample 5B. The double-shape usually occurs with a higher scanning speed together with
a higher power level are present?!23-36, Results attained by Goodarrzi et al.>> show that lower
feeding rates in addition to a high linear energy input can guarantee a symmetrical and shallow

dilution zone>>.

Effect of linear energy input (P/V) in the microstructure of the clads

The IQC-phase has a stoichiometric composition that is close to near Als>xCuzssFeizs
(at.%) formed by a ternary peritectic reaction (L + f + 1 & IQC) at 1155 K, with small and
medium solidification rates. However, the solidification sequence for Al-Cu-Fe alloys
containing iron between 8 - 7 at.% 1is distinct from Als2CusssFeizs alloys. Zhang et al.** and
more recently Zhu et al.'® propose the solidification sequence for Al-Cu-Fe alloys with low-Fe
content*’. The authors showed that for 28 at.% Cu and 7.5 at.% Fe the solidification interval is
approximately 380 K, i.e, liquid temperature equal 1253 K and solidus temperature equal 868
K. The sequence of transformations that occur during the solidification proposed by Zhang et
al.*® for the AlesCussFes alloy is as follows: L+ A & L+IQC+A e L+IQC+o & B+ L +

o © n + o + 0. Note that in the diffractogram of AlssCuzgFes powder (Fig. 8) all phases are
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present except the orthorhombic n-AlCu phase. The powder used in the laser cladding was
obtained from an ingot solidified in a metallic mold at a medium rate of 3.6 K/s. The n-AlCu
is the last phase to be formed together with 8-AlCu in temperature of 868 K during the
AlssCuzsFes alloy solidification. The n-AlCu has its occurrence confirmed in literature for small

cooling rates or after annealing treatments!®-12.
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Figure 9 SEM-BSE images of the as-etching cross section of sample 6B. a) Low
magnification, b) and c) magnification of 5.000x.

There is a clear indication of different levels of undercooling that the liquid undergoes
before the nucleation of the primary phase during the solidification of AICuFe alloys!'#!>!6, In
the process of melt crystallization in a mold, the undercool ability value is influenced by
different factors, such as cooling rate, the temperature of the alloy melt and the number of
melting-crystallization cycles'S. It is difficult to accurately establish the transformations that
occur during the solidification of a track in the laser cladding process, as there are many
parameters to be considered. Analyzing the diffractogram of the sample 3A in Figure 8 and its
microstructure in Figure 7 it is possible to propose that the B-phase was nucleated and grew
from an undercooled liquid with high cooling rates. So, the remaining liquid, also undercooled,

solidifies as m-phase.

Figure 9(a) with low resolution shows the microstructural changes that occur due to the
variation of the cooling rate towards the top of the coating, in the bead zone. At the top of
coating, the cooling rate is lower, as it is further away from the substrate and therefore favors
the formation of a f-phase matrix. Note that squares of w-phase (dark-grey) are surrounded by

the O-phase (white).

We can easily identify in Figure 9(c) the monoclinic A-Ali3Fes phase (black) as being
fragmented dendrites. The A-phase is the first solid to be formed during AlssCuxsFes alloy
solidification. However, due to the accelerated cooling of the clad it has part of its dendritic
structure preserved. In sequence, the next phase IQC-phase is formed right after the w-phase
according to the phase diagram proposed by Zhang et al.*’. Note that medium-gray structure is

the IQC-phase, and it is surrounded by tetragonal w-Al;CusFe (dark gray).
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Based on the composition obtained in the EDS analysis of sample 2A in Figure 10, we
conclude that the gray matrix associated with light gray structures is the f-AlFe (Cu) cubic
phase. It is important to note that the B-AlFe (Cu) phase can exist in a wide range of
compositions. According to Zhu et al. (2020), the B-AlFe (Cu) phase can be dissolved to values

of around 54 at.% Cu.

Figure 10 shows SEM-BSE image and EDS analysis of B-AlFe(Cu), 6-AlCu, 1QC-
phase and w-Al;CuzFe present in sample 5B. Solidification sequence found in this work is like
others reported for Zhu et al.'> and Zhang et al.** for AlesCussFes alloy for low solidification
rates. Although the solidification process of the crystalline phases are well established, the n-
AlCu phase was not identified in the bead zone . In a laser cladding of an Al-Cu-Fe alloy, the
o-Al;Cu2Fe phase formation was associated with a precipitation on the IQC-phase by
heterogeneous nucleation'®. It is clear in the SEM images (Fig. 10) that the »-Al;CuzFe phase

is forming around the IQC-phase, like what was previously suggested!.

Microstructures with multiple phases, as observed in Figure 7 (with letter B), were found
in 7 of the 11 tracks obtained by laser cladding, but only five samples showed a small and
centralized Dz dilution zone. Therefore, to avoid a large microstructural variation in the bead
zone, we can deduce the geometric dilution zone (%D) to be greater than 60% and less than

90% and P/V must be greater than 1.7 W.min/mm.
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Figure 10 SEM-BSE images of samples 2A and 5B with the following phases marked.: -
AlisFey, 0-Al2Cu, p-AlFe(Cu), w-Al;CuzFe and IQC-phase.

Conclusions

The influence of laser power (P), scanning speed (V) and the linear energy input (P/V)
in the microstructure of AlssCuzsFes laser cladded on AISI 304 have been discussed in this

paper. SEM-BSE images of cross-section of the tracks obtained by laser cladding showed that
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maintaining the linear energy input between 1.0 - 1.7 W.min/mm, occurs the formation of a
microstructure with B-AlFe(Cu) dendrites and the ®-Al;CuzFe interdendritic phase. Linear
energy input greater than 1.7 W.min/mm favors the microstructure formation with several

phases, including the IQC phase.

Symmetric dilution zones, centralized and with depth between 345 - 138 mm were
obtained with linear energy input between 2.0 - 2.4 W.min/mm. The smallest microstructural
variations in the coating bead zone were found with geometric dilutions (%D) greater than 60%

and less than 90% for P/V greater than 1.7 W.min/mm.

Finally, the choice of suitable parameters for obtaining IQC-phase in laser coating
depends mainly on the relationship between the laser power and the scanning speed employed

in the process.
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5. CONSIDERAGOES FINAIS

Trincas

Apesar de todas as vantagens do processo de revestimento a laser, um
problema frequente s&o as rachaduras ou trincas. Elas costumam ser causadas por
uma diferenca entre o coeficiente de expansio térmica do substrato e o material
depositado ou em decorréncia das altas taxas de solidificagao (Lee et al., 2015). Se a
fissura for paralela a superficie, pode ocorrer fragmentagédo do revestimento. Se as
rachaduras forem verticais, elas podem contribuir acomodando tensdes e estendendo
a vida util do ciclo térmico (Haldar e Saha, 2018).

Na Figura 5.1 é observada a propagacéo de trincas nas amostras 4B e 2A. E
interessante observar que nas amostras onde prevaleceu a fase pB-AlCuFe, como a
2A, as trincas propagaram verticalmente. Ja nas amostras que apresentaram mais de
uma fase cristalina e a fase IQC, como a 4B, a propagacdo das trincas foram
horizontais. Isso pode ser atribuido aos parametros do laser, que influenciam na taxa
de solidificagdo, sendo esta intimamente relacionada com a microestrutura do
depdsito.

Alguns estudos atribuem a formagao de trincas aos paréametros do laser.
Por exemplo, as rachaduras tendem a diminuir com o aumento da poténcia do laser e
manuteng¢ao de outros parametros (Fu et al., 2016). Além disso, a redugao na taxa de
alimentacdo e o aumento na poténcia do laser apresentaram menor propagacéo de
trincas, principalmente devido ao aumento da densidade de energia (Gangxian et al.,
2010). Porém, a principal causa das rachaduras continua sendo o estresse térmico
causado pela rapida solidificagdo no processo de revestimento a laser.

O pré-aquecimento do substrato € uma alternativa para reduzir o estresse

térmico. Isso sugere que os pardmetros do laser e o pré-aquecimento do substrato
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podem ser Uteis para evitar trincas, mas precisam ser analisados com cuidado, pois
muito calor ou variagdes em diferentes parametros podem aumentar a formacéo de

trincas novamente.

4B: PV =2.3 J/mm; %D = 24

2A: PV =1.7 JImm; %D = 44
Figura 5.1. Imagens da microscopia eletronica de varredura de corte transversal das

amostras 37 e 40G. A Tabela 5.1 apresenta os valores da composi¢cdo quimica dos
pontos 1 (substrato), 2 (ZAC) e 3 (depdsito).

A partir da Tabela 5.1, é possivel observar que o ponto 2 é o resultado de uma

combinagao entre os componentes do p6 depositado e do substrato, indicando que
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ocorreu a fusdo entre ambos. Essa fusdo ¢é indicio de que houve a adesao entre o

substrato e o p6 depositado, isso foi observado em todas as amostras analisadas.

Tabela 5.1. Composigédo quimica referente aos pontos da Figura 5.1.

Amostra Ponto Al Cr Cu Fe Ni Si

Wt%)  (Wt%)  (Wt%) (Wt%) (wt.%) (wt.%)

1 0,17 19,15 0,13 72,55 7,41 0,59
4B 2 24,26 13,49 8,32 50,22 3,72 -

3 42,56 2,35 30,45 22,92 1,72 -

1 0,04 19,57 0,08 71,45 8,27 0,60
3A 2 32,81 6,15 23,50 33,92 3,36 0,25

3 42,07 2,65 32,25 18,12 1,91 -

Influéncia do processo de refuséo

O processo de refusao ou, como também é conhecido, multicamadas, consiste
em reaplicar o laser sobre o depdsito mantendo os parametros anteriores. O indicativo

“R” no nome das amostras indica que foi realizada refusao.

Dai et al. (2018) trabalharam com laser cladding de revestimentos de WC/Fe e
concluiram que a refuséo é eficaz para reduzir a suscetibilidade de fraturas e outros
defeitos. Isso esta associado a dois fatores: primeiro que a poga de fusao € fundida
novamente no processo, fazendo com que particulas que talvez ndo fossem fundidas
na primeira passagem do laser possam se fundir agora. Segundo, a temperatura do
substrato e do depdsito aumenta significativamente na segunda passagem do laser,
o que reduz a taxa de resfriamento e o gradiente de temperatura, resultando em

menos estresse térmico e, consequentemente, menos probabilidade de rachaduras.

Em outro estudo, Sousa et al. (2020) utilizam p6 da liga Ni-Cr-B-Si 1545 sobre
substrato de ASTM A36 e, também, atribuem a reducgao de trincas a diminuicdo do

gradiente térmico causado pela refusao. Isso reduz as tensdes térmicas que séo fonte
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de nucleagao de trincas. Além do processo de refusao, € sugerido o pré-aquecimento

do substrato para contribuir com um depdsito homogéneo e com menos tricas.

Foi possivel observar pelas imagens da microscopia eletrénica de varredura da
Figura 5.2 que a amostra 1R apresentou microestrutura multifasica compativel com
as amostras associadas a letra B e na 2R identifica-se uma microestrutura
correspondente a resfriamento muito rapido, similar as amostras com a letra A. Além
disso, apesar de ambas as amostras desenvolverem muitas trincas, a amostra 2R
chama atengéo pelo excesso das mesmas. As rachaduras e trincas de um modo geral
poderiam ser reduzidas se o substrato fosse aquecido previamente, mas acredita-se
também que neste trabalho o processo de corte tenha influenciado o surgimento
destas trincas.

Para um melhor embasamento do comportamento da microestrutura e do
depdsito quando refundido, mais amostras devem ser realizadas com refusdo para

que o estudo seja aprofundado e para garantir uma padronizagéo.

det HV  mag spot WD - 1 mm - det HV  mag spot
vCD 20.00kV 100x 5.5 14.8 mm vCD 20.00kV 5000 x 5.5 11.8 mm

1R - P=1500W; V=500mm/min; F=20g/min
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det HV mag o spot WD - y det HV  mag « sbot WD
vCD 20.00kV. 100 x 5.5 11.4 mm vCD 20.00 kV/2 000 x' 5.5 11.4 mm

2R - P=1500W; V=750mm/min; F=20g/min

Figura 5.2. Imagem de microscopia eletrénica de varredura das amostras 1R e 2R

que sofrerdo o processo de refusao.
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6. CONCLUSOES

Esse trabalho discutiu como os parametros do /laser cladding influenciam na
microestrutura do po da liga AlesCu2sFes depositada sobre substrato de ago inoxidavel
AISI 304. As seguintes conclusdes foram obtidas:

e A morfologia e o volume da zona de diluicdo contribuem para a formagao
ou nao da fase IQC no depdsito. Isso sugere que determinados valores
para a poténcia do laser e da velocidade de varredura determinam como
sera a zona de diluigéo.

e Quando a energia de entrada linear (P/V) estiver acima de 2.0
W.min/mm as fases A-Al1sFes, IQC, w-Al7CusFe, 6-Al.Cu e B-AlFe (Cu)
sédo formadas no depdsito.

e Para valores da energia de entrada linear entre 1.0 W.min/mm e 1.7
W.min/mm, apenas as fases B-AlFe(Cu) e w-Al-CuzFe foram
identificadas.

e Fases quasicristalinas sao possiveis de se obter através do processo de
laser cladding desde que os parametros de deposicdo sejam
apropriados.
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7. PROPOSTA PARA TRABALHOS FUTUROS

Com os resultados e conclusdes obtidos deste trabalho um leque de

possibilidades se abrem para aprofundar o assunto. Destaca-se:

e Realizar ensaios de dureza e desgaste para avaliar as propriedades
mecanicas dos depdsitos para eventual aplicagdao em revestimentos.
e Variar outros parametros de deposicédo visando confirmar que para os

valores obtidos de energia linear de entrada a fase IQC se desenvolve.
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