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Resumo:

Teodoro Dutra, Antonio, Efeitc da Adicic de Elementos Terndrios na Microestrutura e
Propriedades do Compdsito In Situ Ni-NizSi, Campinas, Faculdade de Engenharia
Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 2002, (Tese de Mestrado).

A fabricagic de componentes estruturais para aplicacbes em altas temperaturas ¢ em
meios agressivos envolve o emprego de materiais que mantenham suas caracteristicas quimicas,
mecénicas e fisicas em niveis aceitdveis, mesmo em temperatures acima de  1000° C. Em
diversos sistemas, & estrutura eutética exibe estabilidade térmica inerente e permite obter um
material compdsito in situ, com microestrutura alinhada ¢ finamente dispersa, dirstamente do
material fundido atraveés da técnica de solidificacio direcional. No presente trabalho, ligas dos
sistemas Ni-81i e Ni-8i-X (Nb, Al, Cu) foram obtidas e processadas. Inicialmente, amostras desses
" sistemas foram analisadas em relagfo & microestrutura de solidificagfio no estado bruto de fusio
através de técnicas metalograficas convencionais com o objetivo de identificar composigdes
associadas a estruturas eutéticas. Em seguida, tais ligas foram solidificadas dirscionalmente
através da técnica Bridgman em forno com aquecimento indutive. A caracterizacdo das ligas,
além de microscopia Optica e eletrénica de varredura, incluiu o emprego de técenicas de andlise
térmica, difragio de ralos-X, ensaios mecénicos: ensaios de dureza, compressio e tragio, e
analise das superficies de fratura. Os resultados obtidos indicam que a solidificacdo direcional do
eutético Ni-NizSi resulta em uma microestrutura regular, lamelar, alinhada com a direcdo de
extrag@o de calor. Os ensaios mecénicos mostraram que um material compésito de alta resisténcia
mecanica e razodvel ductilidade foi obtido. As andlises das superficies de fratura revelaram que

estas ligas apresentam fratura transgranular do tipo fragil.

Palavras-Chave: Ligas ecutéticas, Intermetélico, Solidifica¢ic direcional, Materiais

compdsitos.
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Abstract:

Teodoro Duira, Antonio, Effect of the Ternary Element Addition on the Microstructure and
Properties of the Ni-NizSi In Sitv Composite, Campinas, Faculdade de Engenharia
Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 2002, (Tese de Mestrado).

The fabrication of the structural components for the application in high temperatures and
aggressive environments requires the use of materials that retain their chemical, mechanical and
physical properties within the proper limits, even above 1000°C. In diverse systems, eutectic
structure exhibits inherent thermal stability and permits obtaining an in situ composite, with the
aligned and finely dispersed structure, directly from the meit through the directional solidification
technique. In the present work, alloys from the Ni-8i and Ni-Si- X (Nb, Al, Cu) were obtained
and processed. Initially, samples from these systems were analyzed with regards to solidification
microstructure in as-cast condition by using conventional meiallographic techniques, with the
objective to identify compositions related to eutectic structures. Subsequently, such alloys were
directionally solidified using Bridgman technique in an inductive heating furnace. Alloy
characterization included, besides the optical and scanning electron microscopy, the use of
thermal analysis techniques, X-ray diffraction, mechanical tests like microhardness, compression
and tension, as well as fractography. The obtained resuits indicated that the directional
solidification of the Ni-NisSi eutectic results in a regular microstructure with lamellar
morphology, aligned with the direction of heat extraction. Mechanical testing showed that a high
strength composite material with a satisfactory ductility was obtained. The fracture surface

analysis revealed that these alloys fracture transgranularly in a fragile mode.

Key words: Eutectic alloys, Intermetaliic, Directional solidification, Composite materials
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Capitulo 1

Introducio

1.1 Consideracdes Iniciais

Propriedades novas ou melhora significativa no desempenho de um material séo
freqiientemente obtidas através do controle de sua microestrutura. {Hunt, 1994). Tal fato também
¢ verdade no desenvolvimento e aplicagfio de materiais compoésitos. Na inddstria moderna,
existem diversos setores, tais como o de transporte e de produgio de energia [Bewlay, 1994], que
requerem materiais com caracteristicas estruturais e que em alguns casos devem ter

comportamento mecanico e quimico satisfatério em altas temperaturas.

Uma avaliac8o dos materiais estruturais para uso em altas temperaturas desenvolvidos nas
altimas décadas indica que parcela substancial € associada a agos de alta resisténcia mecénica,
ligas de titanio e superligas & base de niquel. Em adi¢8o, um grupo de materials muito estudado
recentemente s30 0s compostos intermetélicos. Porém, um fator que restringe sua utilizacio
concentra-se na baixa tenacidade 4 fratura em baixas temperaturas que esses compostos exibem
[Dimiduk, 1993]. Tal fator limitante pode ser eliminado com a combinagdo destes compostos,

com fases mais duicteis [Yang, 1997]. Esta solu¢fo ¢ ainda mais interessante se tals fases sdo



combinadas dentro de um equilibrio termodindmico, como por meio da transformagio eutética,

constituindo um material compésito do tipo in situ.

Uma das técnicas mais interessantes na preparagfio de materiais compdsitos in situ consiste
na aplicagfo da técnica de solidificacio direcional de ligas de composicio eutética. Em 1960,
Kraft [Kraft, 1960] propds que esta técnica de processamento poderia ser utilizada em ligas
eutéticas. A proposta de Kraft despertou grande interesse, tanto na compreensdo dos fenémenos

presentes no processo de solidificacdio de eutéticos, como também, no desenvolvimento

tecnologico dos compésitos in situ para aplicagSes industriais.

Através da transformac8o eutética € possivel obter duas ou mais fases sélidas, crescendo de
forma mutua e em alguns casos de forma cooperativa. Como as fases formadas durante a reacfio
eutética exibem equilibrio préximo ao termodindmico, a estrutura eutética, teoricamente, nio
apresenta reagdes interfaciais entre suas fases. Tal situagfo mostra-se perfeita na preparagio de
materiais compositos para uso em altas temperaturas. A solidificagfio direcional de ligas de
composi¢io eutética permite obter microestruturas altamente anisotropicas, formadas por mais de
uma fase. A morfologia de tais microestruturas é bastante diversa e depende das condi¢des de
solidificag@o, a saber: dire¢do e taxa de solidificagfo, constituigdo da liga, gradiente térmico na

interface solido/liquido e propriedades termofisicas dos constituintes [Zanotello, 1998].

Existem intimeros sistemas metélicos que apresentam reagdes eutéticas que ja sdo ou
podem ser empregados na preparagio de materiais compdsitos in situ. Por exemplo, o sistema Ni-
Si exibe transformagdo eutética junto &4 composi¢dio Ni-11,5%Si (em peso), que resulta em duas
fases: a solug&o sélida de silicio em Ni e o composto intermetélico Ni3Si. Considerando que na
literatura existem informagdes limitadas sobre esse eutético, é extremamente interessante avaliar

a microestrutura de solidificagéio e as caracteristicas mecanicas dessa liga.

1.2 Objetivos do Trabalho

Considerando que um caminho alternativo para obter materiais estruturais para uso em

alta temperatura seria a utilizagdio de ligas eutéticas com microestruturas controladas, o




objetivo principal deste trabalho € estudar os aspectos relacionados com a obtengHo,
processamento e caracterizaciio da estrutura eutética Ni-NizSi. Como objetivos especificos

foram dimensionados os seguintes itens:

a. Preparagio de amostras e estudo das mesmas no estado bruto de fusdo, objetivando

conhecer os mecanismos de nucleagfio das suas fases constituintes;

b. Obtencio de estruturas eutéticas com microestruturas controladas no tocante a diregio

e taxa de crescimento (solidificacfio direcional);

c. Avaliagfo do efeito de adigSes de outros elementos (Nb, Al e Cu), objetivando a
transformagdo da morfologia lamelar em fibrosa no estado bruto de fusio (em

condigdes distantes do equilibrio termodinémico);

d. AvaliacBio do efeito de adigBes de outros elementos (Nb, Al e Cu), objetivando a
transformagfio da morfologia lamelar em fibrosa durante a solidificacéo direcional (em

condi¢des proximas ac equilibrio);

e. Caracterizagdo das amostras solidificadas direcionalmente no tocante a propriedades
mecénicas basicas, do eutético Ni-Ni3Si e do eutético com adicdes de elementos

citados no item d.

(3]



Capitulo 2

Revisdo Bibliografica: Solidificacdo de Ligas Eutéticas

2.1 Consideracdes Iniciais

A obtengdo e solidificagio direcional de ligas eutéticas, bem como a interpretacio dos
resultados obtidos, torna necegséria a revisdo dos principios basicos de classificacdo e
crescimento deste tipo de liga. Os primeiros estudos relacionados a solidificacio de ligas
eutéticas remontam ao inicio do século XX, e apesar de haver um volume significativo de
conhecimento sobre este tema, o conhecimento sobre este tema ainda ndo € totalmente entendido
[Trivefio, 2000]. Uma revisfio completa sobre 0 modo de solidificagfio de ligas eutéticas pode ser

encontrado em trabalhos desenvolvidos por Hogan et al [Hogan, 197 1] e Taran [Taran, 1992].

2.2 Reacio Eutética

Ligas eutéticas ou préximas da composi¢io eutética sio de grande importincia nas
industrias de fundi¢éo e soldagem. A solidificagfio direcional de ligas eutéticas pode levar ao
crescimento cooperativo de suas fases constituintes, permitindo a obtengdo de materiais
compdsitos, com propriedades mecinicas, Opticas, elétricas e magneticas anisotrépicas
interessantes [Galasso, 1967], [Parsons, 1981]. Um diagrama de fases tipico de um sistema

4



binério que conduz a uma Unica composigfo eutética ¢ mostrado na figura 2.1. A propriedade de

apresentar um ponto de fusfio menor do que o apresentado pelos os seus dois constituintes que a
compdem € a caracteristica marcante da reacfio eutética, que recebeu este nome em fungio de

uma palavra grega que significa "fusfo mais facil".

Liquido
£ o+ B+ _;?
"'é T oY Liquide Vi Liquido 8 ?E
&‘Ts i ?—pr
s/ T T \|3
e -
o+ s+
A g,08 ¢t c.cf cic.B
% de B

Figura 2.1  Diagrama de fases bindrio com transformagfo eutética.

A reagfo eutética ocorre em sistemas chamados anisomorfos, ou seja, em sistemas onde
seus componentes levam a formacfio de mais de uma fase sélida. Nestes sistemas, a solubilidade
total na fase sélida néio € possivel, ou por existir um limite de solubilidade de um constituinte no
outro, ou pela formac#io de fases intermedidrias estaveis. Tais fases podem ser constituidas por
metais puros, compostos ou solugdes sélidas. A reagfio eutética nfio ¢ exclusiva de sistemas
bindrios, ocorrendo em sistemas ternérios ou até mesmo quaternarios, onde o liquido se encontra
em equilibrio com duas, trés ou mais fases sélidas distintas ¢ que cristalizam-se de forma
conjunta e cooperativa [Kurz, 1992]. A transformacfo eutética pode ser representada pela
seguinte reagéo:

Liquido(L) < o + B



E interessante saber que a grande maioria das ligas eutéticas de interesse tecnologico sdo
compostas por duas fases sélidas, e desta forma um especial interesse ¢ dada a este tipo de
eutético. As microestruturas das ligas eutéticas estdo relacionadas com a natureza do crescimento
que as fases apresentam durante a solidificagéio ¢ a distribuigfio dos constituintes junto ao liquido

interfacial, que por sua vez afeta o superesfriamento da interface sélido/liquido.

2.3  Classificacdo das Ligas Eutéticas

A reag@o eutética nos permite obter microestruturas de solidificacdo bastante diversas, que
resultam, principalmente, da composi¢o do liquido e das condicBes de crescimento do sélido.
Como resultado, as morfologias observadas em um sélido eutético sdo bastante diversificadas, o
que restringe tentativas de classificar estas ligas de uma maneira eficiente e completa. Lamplough
e Scott [Lamplough, 1914] estudaram um grande ntmero de sistemas eutéticos e acabaram por

resumir suas observacSes na separacio de microestruturas eutéticas em duas classes principais:

sistemas normais e anormais.

Brady [Brady, 1922] e Portevin [Portevin, 1923], trabalhando independentemente,
classificaram as estruturas eutéticas como lamelar, fibrosa e irregular. Brady se baseou em efeitos
de tensGes superficiais, enquanto Portevin observou que a energia superficial é apenas um dentre
diversos pardmetros que determinam o mecanismo de crescimento. Um dos primeiros trabalhos a
introduzir 0 modo de crescimento como critério principal na classificacio de microestruturas
eutéticas foi elaborado por Scheil [Scheil, 1954,

De acordo com Scheil, microestruturas normais so aquelas que exibem um arranjo
ordenado das fases e crescem de maneira simultdnea. Estas microestruturas, geralmente sio
divididas em estruturas lamelares e estruturas fibrosas. As fases crescem de forma paralela, umas
em relagdo &s outras, apresentando a mesma velocidade de crescimento. As microestruturas
andmalas nfo apresentam arranjo ordenado das fases e as mesmas, em geral, exibem diferentes
taxas de crescimento. As estruturas globulares nfio constituem uma variedade microestrutural,
apenas podem ser observadas em alguns casos de ligas eutéticas contendo carbono. Em seus

estudos, Scheil considerou a presenca de contornos de grio como principal critério para distinguir
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duas classes de estruturas. A proposta de Scheil foi a relacfio entre orientagBes cristalograficas de

duas fases. Ele observou que a auséncia desta relagdo em eutéticos andmalos evidencia o seu

modo de crescimento.

Do ponto de vista atdmico, o crescimento de uma fase sélida a partir do liquido ocorre
mediante a transferéncia de dtomos da fase liquida para esta fase s6lida. Em nivel atdmico, a fase
liquida caracteriza-se por um desarranjo estrutural, onde os diomos ndo apresentam ordenacdes
de longo alcance, enquanto que a fase sélida apresenta um elevado padrdo de organizagfio
atdmica. A transformac@o de uma fase em outra envolve uma complicada transi¢io de um estado

atomicamente desordenado para um estado ordenado.

Baseando-se em principios termodindmicos, Jackson [Jackson, 1958}, definiu que a
deposicio de 4tomos em uma superficie solida durante a solidificagfio, estd relacionada com a
variacdo da energia livre da interface sélido/liquido, em fungdo da quantidade de atomos

ocupando o plano interfacial, mediante a equagio 2.1.

AE =ax(I-x)+xhx+(1-x)In(1-x) 2.1
IlRTf

Onde "AE" ¢ a variag@o de energia livre na interface solido/liquido, "n" é o ntimero de
possiveis dtomos na interface, "R" € a constante de Boltzmann, "T" € a temperatura de fusfo, "x"
¢ a fragdo de atomos ocupando o plano interfacial e "a" € relacionado com a entropia de fusfo

“AS¢“ que € dada por:

oLk 22
U-“RTfimRE_', ()

onde "L € o calor latente de fusfio, e "£" € um fator cristalografico que relaciona o namero de
vizinhos de um 4tomo. Considerando o plano cristalino da interface e o niimero total de vizinhos

(niimero de coordenagéo). Em geral, "E" assume valores entre 0,5 e 1,0 [Hunt, 1966].




Para valores de "o constantes, tem-se a interface se estabilizando nos pontos onde a
fragdo de dtomos "X" corresponderia a valores minimos de energia livre. Caram [Caram, 1996)

sugeriu um grafico mostrado na figura 2.2, representando a equacéo 2.1.

(4E)/(n.R.1})
~0.5 0.0 0.5 1.0 15

b

Figura2.2  Energia livre associada 2 interface sélido/liquido, em fungdo de “x™ e “o”,

Numa primeira possibilidade, a energia livie de Gibbs da interface solido/liquido ¢

minima em uma faixa de valores de "x" préxima de 0,5, Neste caso, a formacg#o de um novo

plano interfacial ocorre sem que o plano anterior esteja totalmente completo. Este tipo de
crescimento recebe o nome de difuso ou nio-facetado, caracterizando-se por uma elevada
anisotropia cristalografica, ou seja, a deposicdo de 4tomos se d4 independentemente da direciio de
crescimento. Esta situagfio é observada quando o < 2. Em uma segunda possibilidade, a energia
livre da interface pode ser minima para valores de "x" proximos de 0 e 1. Para esta situagfio, o
crescimento do nove plano ocorre somente quando o plano anterior estiver totalmente completo.

Este tipo de crescimento € denominado facetado e € observado quando o. > 2. Para esta situagdo o

crescimento ocorre em diregdes preferenciais.



De acordo com Kurz e Fisher [Kurz, 1992], materiais com crescimento facetado
apresentam interface sélido/liquido atomicamente plana, o que maximiza a ligagfio entre 4tomos
no sélido e estes na interface, ou seja, a0 nivel microscépico a interface tem a forma de facetas
(figura 2.3.2). Isto significa que para a continuidade do crescimento, a superficie deve ser
totalmente preenchida por 4dtomos, o que resulta em uma interface sélido/liquido com poucos
vazios para receber novos dtomos vindos do liquido, o que limita o crescimento do cristal. A
interface nfo-facetada (figura 2.3.b) exibe superficies interfaciais atomicamente rugosas, e
microscopicamente planas, exibindo vazios que favorecem a agregacfio de 4tomos vindos do
liquido, ou seja, ndo existem obsticulos para a transferencia de atomos do liquido para o sélido, e

portanto, a componente cinética do superesfriamento interfacial ¢ baixa.

Facetada NZo Facetada

I
10opm:

Nivel Microscopico

~—

G AR
@#&5‘.‘:{‘
a0
Y TaT g
YT T Y ven
R R

T e e N

3.5nm

Nivel Atémico

Figura2.3 Formas da interface: (a) facetada (atomicamente plana) e (b) nio-facetada

(atomicamente rugosa).

Em uma analise estatistica Jackson [Jackson, 1958] mostrou que quando « < 2, a interface
¢ ndo facetada, tipica de materiais com baixos valores de entropia de fusdo, como os metais.
Quando o > 2, a interface € facetada, tipica de materiais que apresentam elevada entropia de

fusfo, como os materiais cerdmicos, polimeros e alguns compostos intermetalicos. O fator o pode




ser usado com razodvel eficiéncia na previsio do comportamento interfacial durante a
solidificagdo [Elliott, 1977].

Em 1966, Jackson e Hunt [Hunt, 1966} apresentaram um método de classifica¢io das
ligas eutéticas bastante simples e muito eficiente, que é considerado como a base fundamental no
estudo destas ligas. Esta classificagéo relaciona a estrutura eutética com o modo de crescimento
das fases constituintes, e se fundamenta na analise da teoria de crescimento para metais puros
desenvolvida por Jackson [Jackson, 1958]. A classificacfio refere-se a trés grandes grupos de

ligas eutéticas e relaciona a morfologia eutética com a entropia de fuséio das duas fases sélidas.

a) Ligas Eutéticas com Fases N#o-Facetada/Nao-Facetada (nfimf);
b) Ligas Eutéticas com Fases Nao-Facetada/Facetada (nf/f);
¢) Ligas Eutéticas com Fases Facetada/Facetada (f/f).

Esta classificagio ¢ considerada como a mais aceita dentro da teoria de transformacgéo

eutética e as caracteristicas de crescimento em cada categoria sfo distintas das demais
[Milenkovic, 1998].

a) Ligas Eutéticas Néo-Facetada/Nfo-Facetada (nf/nf): As duas fases que constituem o
sistema eutético possuem um baixo valor de entropia de fusfo, e portanto, ambas crescem de
maneira néo-facetada com superesfriamento cinético desprezivel. As duas fases apresentam
interface atomicamente rugosa, o que favorece o crescimento anisotrépico. A diregdo de
crescimento, neste caso, depende diretamente da direcfio de extracdio de calor na interface
solido/liquido € da natureza da difusdo atdmica dos constituintes na fase liquida. As duas fases
crescem lado a lado, de forma cooperativa, com interface sélido/liquido quase plana [Jackson,
1966], permitindo um movimento perfeito de 4tomos na fase liquida & frente de cada fase. Ambas
crescem com a mesma velocidade, permitindo que haja um perfeito acoplamento entre elas. Ligas
deste tipo, quando solidificadas direcionalmente, permitem a obtengiic de um grupo de material
bastante importante: os "Compédsitos In Situ", pois a estrutura composta é obtida em uma tnica
etapa. Quanto & morfologia da microestrutura, pode-se obter dois tipos: lamelares e fibrosas,

conforme € mostrada esquematicamente na figura 2.4. Este tipo de microestrutura foi utilizado
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como referéncia no desenvolvimento da teoria de transformacéo eutética realizado por Jackson e

Hunt.

O tipo de morfologia depende da fragfo volumétrica de cada uma das fases, sendo que,
fragGes volumétricas proximas produzem microestruturas lamelares, enquanto que no caso
contréario, microestruturas fibrosas séo produzidas. Isto pode ser explicado pelo fato que, em caso
de baixa razdo das fragdes volumétricas (< 0,3), a energia interfacial € menor para a morfologia
fibrosa do que para a morfologia lamelar. Nas estruturas do tipo lamelar, as fases estfio presentes
na forma de placas e dispostas umas sobre as outras. Por outro lado, nas estruturas fibrosas, uma

das fases, a de menor fragfo volumétrica, ¢ envolvida pela matriz.

R AT R G e T

FTPEAEEIREGLNN

Eutético Fibroso Eutético Lamelar

Figura 2.4  Esquema das morfologias eutéticas regulares: fibrosa e lamelar.

b) Ligas Eutética Ndo-Facetadas/Facetadas (nf/f): Um elevado numero de ligas de
importancia tecnologica e industrial, incluindo as do sistema Fe-C e Al-Si estdo inseridas nesta
classe. Este tipo de liga foi estudado por Hurle e Hunt [Hurle, 1967], Fisher [Fisher, 1978],
Croker et al. [Croker, 1975] e Liu [Liu, 1990]. Nestes tipos de liga, a fase ndo-facetada exibe
baixos valores de entropia de fusfo e usualmente representa a fase de maior fragio volumétrica,
comportando-se como a fase matriz. A fase em menor quantidade é a fase facetada, normalmente
constituida por carbetos ou intermetélicos, podendo resultar em microestruturas do tipo regular

ou irregular, dependendo das condigSes de crescimento e das caracteristicas dos materiais
11




envolvidos. A obtencdo de uma interface plana € dificil, pois as duas fases exibem diferentes
caracteristicas de crescimento. A fase facetada exibe um crescimento anisotrépico pronunciado,

que pode levar a deterioragdo da estrutura orientada, causando a degeneracfio do crescimento

regular.

c) Ligas Eutéticas Facetada/Facetada (f/f): Este tipo de liga € o mais complexo para
ser analisado. Nestas ligas, as duas fases apresentam um elevado valor de entropia de fusdo, além
de apresentar crescimento com morfologias facetadas. Segundo Jackson e Hunt [Jackson, 1966],
este tipo de liga apresenta crescimento nfio cooperativo, ou seja, as fases facetadas, apesar de
crescerem simultaneamente, crescem de maneira independente uma da outra. Consequentemente,
as ligas deste grupo exibem estruturas compostas de cristais com orientagdes diferentes. Mesmo
que as fases cresgam de modo cooperativo, no necessariamente ocorre o contato como ocorreria
1nos casos anteriores, pois cada uma das fases cresce ao longo de suas diregdes preferenciais.
Neste caso as estruturas resultantes s&o do tipo regular complexa ou irregulares. Como néio existe
a possibilidade de produzir microestruturas regulares, a aplicagdo de ligas deste grupo como

materiais compositos torna-se inviavel.

A validade e utilidade desse tipo de classificagsio podem ser questionadas quando o
processo de solidificacio ocorre fora das condigdes de equilibrio termodindmico. Nestas
condicbes, uma interface facetada pode-se comportar como uma interface ndo-facetada e vice-
versa. Outro ponto questionavel desta classificagdo é a dificuldade de se estimar a entropia de
fus@o dos componentes dos sistemas. Para executar este caleulo torna-se necessario estabelecer a
variacdo da entropia de fusio em fung¢fo da temperatura e da composi¢do. No caso dos
compostos intermetalicos, o problema se torna ainda mais complicado, pois eles possuem

entropias de fusfio raramente conhecidas e dificeis de serem estimadas corretamente [Fisher,
1978].

Estudos recentes mostram que as condigdes de crescimento determinam as caracteristicas
microestruturais € o tipo de microestrutura. Seguindo estes critérios, Crocker et al. [Crocker,
1973] estudaram uma quantidade consideravel de ligas eutéticas e classificaram-nas em fungéo

da entropia de solugdo, fracfio de volume, velocidade de crescimento e morfologia do sistema.
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Esta classificac8o estd mostrada na tabela 2.1 e na figura 2.5. Nesta ilustragdo sdo observadas
duas regifes: estruturas normais e estruturas andmalas., Pode-se observar que a classe de
estruturas andmalas depende da frac8o volumétrica e da taxa de crescimento. A transi¢do

estrutural depende da velocidade de crescimento.

Tabela 2.1

eutéticos, L= lamelar, F= fibroso, LQ= lamelar quebrado, LE= lamelar de curto alcance

Entropia de solugfo, fragdo de volume das fases e estruturas de alguns sistemas

I= irregular, QR= quase regular, V= 18 cm/h [Elliot, 1983].

Regido Fase 1 Fase 2 AS, AS, V; Estrutura
(Fig. 2.3) Jmol'K' | Jmol'K! Fase 1

A CuAl, Al 15,1 12,9 0,46 L
A Pb Sn 0,37 L
B Cd Pb 22,7 8.9 0,18 LF

AB Zn Sn 31,8 15,4 0,08 LQ
C Ag Bi 37,8 20,5 0,02 LQ
C Al Sn 51,2 13,9 0,01 LQ
D Ge Fe 0,07 LE
DE Sb Pb 33,8 8,5 0,13 LE, I
DE Si Al 0,13 LE,I
E Ge Al 41,0 14,3 0,34 1
E Bi Pb,Bi 24,3 10,3 0,27 I
F Bi Cd 26,2 16,7 0,57 QR
F Fe,C Fe 0,51 QR

2.4  Solidificagdo e Crescimento de Ligas Eutéticas Regulares

As ligas de composigfo eutética apresentam um mecanismo de crescimento bastante
peculiar, que envolve a redistribuicfio de soluto diferente de outros sistemas metalicos. Devido &
simplicidade da microestrutura e sua natureza bidimensional, as estruturas mais estudadas sfio os
eutéticos regulares do tipo lamelar e fibroso. Nas estruturas irreguiares, a influéncia de variaveis
como taxa de crescimento e a relagfio volumétrica entre as fases, ndo € muito bem definida,
devido principalmente, a sua grande complexidade. A figura 2.1 mostra um diagrama de fases
tipico de uma reag8o eutetica, onde a reagfo ocorre em uma Unica temperatura Ty e composicio
Ce.
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Figura2.53  Classificagdo de microestruturas eutéticas em termos da fragiio volumétrica,

entropia de solugfo e velocidade de crescimento.

Analisando o diagrama citado, percebe-se que na fase liquida existe completa
miscibilidade dos elementos A ¢ B, enquanto na fase sélida, a miscibilidade ¢ parcial. As fases
solidas a e § e a fase liquida coexistem em equilibrio apenas no ponto eutético (Cg, Te). A liga de
composicéo eutética Cg € a Gnica que transforma-se em duas fases sélidas, o e B, & temperatura
constante (Liquido <> o + B), Todas as outras se solidificam dentro de um intervalo de
temperatura. Para uma melhor compreensio do comportamento das fases sélidas durante o

crescimento, a andlise do processo de solidificagio sera executada sob as seguintes

consideracGes:

* A morfologia da interface sélido/liquido é a mais simples, ou seja, aquela existente no

crescimento de um eutético lamelar;

* O problema ¢ analisado em apenas duas dimenses;
14




* Durante 0 processo a interface € isotérmica e mantida pouco abaixo da temperatura
eutética Tg, e com superesfriamento constante;

e As fases o ¢ P crescem perpendicularmente & interface solido/liquido e paralela a

diregdo de crescimento.

As fases o e P crescem pela redistribuigfio de dtomos dos tipos A e B. Enguanto a fase «,
rica no elemento A, segrega o excesso de dtomos B, a fase B rica no elemento B, segrega o
excesso de dtomos A. Como a rejei¢8io dos dtomos é resultado da partigdo de soluto, a quantidade
de atomos rejeitados durante a formagio de cada fase pode ser calculada através do diagrama de
fases. A segregaciio de ambas as fases produz um actimulo de soluto no liquido 4 frente das fases
solidas o e . Esse actimulo continua até provocar a difuséo lateral de curto alcance de solutos A
e B, conhecido como fluxo cruzado, ao longo da interface sélido/liquido. Assim, o crescimento
sera sustentado, pois a formagfo de uma fase requer o tipo de atomo que a outra rejeita. Desta
forma, a taxa de solidificagfo global depende da difusfio de curto alcance. Devido a sua natureza,
o processo ¢ denominado de crescimento cooperativo. Observa-se na figura 2.6.a um diagrama
esquematico do fluxo atdmico durante o crescimento lamelar. O mesmo argumento aplica-se ao

crescimento fibroso, porém, de visualizagio mais complexa que o anterior, observado na figura
2.6.b.

2.5. Superesfriamento Interfacial

Com o acumulo de 4tomos junto ao liquido interfacial ocorrera alteracdes constitucionais
no mesmo, 0 que provoca alteragdes na temperatura de transformaciio eutética. Assim sendo, a
transformagéo eutética ocorrerd em temperaturas inferiores 4 temperatura eutética, Tg, ou seja, o
liquido interfacial estard superesfriado. A intensidade do superesfriamento governard as
caracterfsticas do crescimento eutético. A estabilidade do crescimento dependera do grau de
superesfriamento da interface sélido/liquido, ou seja, da diferenca entre T e a temperatura da

interface Ty

No crescimento eutético lamelar e fibroso, as fases o € B, crescem cooperativamente lado
a lado, com interface sélido/liquido préxima & plana e com superesfriamento total, AT.O actimulo
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de soluto interfacial com difus8o lateral durante o crescimento eutético diminui a temperatura
interfacial para valores abaixo da temperatura eutética em uma quantidade AT¢. Esta contribuigfo
a0 superesfriamento total deve-se a diferenca de composigéo entre a composicio local Cop(x)ea
composi¢dio eutética Cg e varia ao longo da interface. A temperatura da interface calculada a
partir da equagdo que governa o fluxo de soluto deve corresponder a aquela calculada pela
equagdo de difusdo de calor. Os cdlculos mostram que quando a largura das lamelas ¢ pequena e
como a condutibilidade térmica dos metais € grande, a variagio da temperatura ao longo da

interface € pequena, e a mesma pode ser considerada isotérmica.

Fluxo de fitomos tipe B Fluxo de Atomes tipo A
\\Y\\\\
Frap

Acitibs de Selata v

Interface Silido/Liguide

(b) fibroso

(a) lamelar

Figura 2.6  Esquema de fluxo atdmico no crescimento eutético.

Por outro lado, a curvatura da interface produz um desvio térmico em relacdo 2
temperatura de uma interface planar, o que resulta na contribuicdo, AT,, no superesfriamento
interfacial total. Finalmente, ATy ¢ a contribuicdo relativa ao superesfriamento cinético. O
superesfriamento total, AT, em um determinado local da interface ¢ dado por: AT = AT¢ + AT, +
ATk. Tais parcelas sto observadas na figura 2.7. Porém, o superesfriamento cinético ATy é
desprezivel em sistemas n#o-facetados. Desta forma, assume-se que o superesfriamento

interfacial total AT € dado por:
AT = ATy - AT, = AT, + AT, (2.3)
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Baseando-se em sugestdes de Brandt, Zener, Tiller e Hillert [Elliot, 1977}, Jackson e Hunt
assumiram que ¢ superesfriamento total deve ser constante, Isso € equivalente a escrever:

L

ae,
ATa,ﬁ =ATC +AT0 = ma'ﬁ [CE ”Ca,ﬂ (x)] - ?{:%;5 = Constante (24)

onde “a” ¢ uma constante dada pela relacio de Gibbs-Thomson, “R,g“(x) é a curvatura local da
interface, “mqp” € a inclinagdo da linha liquidus de cada fase o e B, “C(x)” é a composicio no
ponto X, e o indice “L” denotfa valores referentes ao crescimento lamelar. A constante “a” e
“R(x)” correspondem a variagBes na temperatura local de equilibrio em relaciio temperatura

eutética e podem ser derivadas da termodindmica de sistemas em equilibrio, estabelecendo-se a
igualdade entre os potenciais quimicos.

X

N

Interface de Concentragiio de Soluto

Composigio %8B
£

T :
s\m/m
=

£ N AT \

é AT, ..’.\Zl';\
S

™ B
Contribuigbes de Superesfriamento

b A |

Forma da Interface

Figura 2.7  Representagdo esquemética da interface lamelar sélido/liquido e as parcelas do
superesfriamento interfacial.

O superesfriamento como fungéo do espagamento lamelar é mostrado na figura 2.8, para
uma taxa de crescimento fixa.
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Resfriamento Interfacial, AT

' ~ - — AT&

Espagcamento Lamelar, A

Figura 2.8  Superesfriamento interfacial em funcfio do espagamento lamelar, para uma taxa de
crescimento fixa.

A equagfo que relaciona o fluxo de soluto com o fluxo de calor é baseada na condigdo que

o potencial quimico deve ser igual nos dois lados da interface [Lesoult, 1969] e é dada por:

para 0 <x < 8,:

AT =—m, (Cp —Cp) +2e
T

2.5)
para Sq <X < S+Sg:

Ag
AT*"‘mﬁ(CE “CL)""I“-“;— (26)
onde “Sq" e “Sg” sd0 as metades das larguras das fases e , “m," e “mgp" sdo as inclina¢des

das linhas liquidus, “C.“ é a composicfio em qualquer ponto da interface, “r” é a curvatura da

interface no mesmo ponto, “A,“ e “Ag“ sfio constantes relativas ao efeito Gibbs-Thomson e “x” é

a distdncia ao longo de interface.

Considerando as equagSes 2.5 ¢ 2.6, pode-se concluir que o superesfriamento total da
interface sélido/liquido (AT) em funcéo da taxa de crescimento (V) e do espagamento lamelar (3)

pode ser dado pela relagio:
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AT:KIJLV+§—%* @27

onde “K;*“ e “Ky* sfo constantes determinadas a partir do diagrama de fases e de dados

termofisicos dos materiais envolvidos,

A andlise da equagfo 2.7 revela que o superesfriamento total nSio € unico, pois ele
depende do produto entre o espagamento lamelar e a taxa de crescimento. Esse fato mostra a
necessidade de se considerar uma condi¢fo adicional de crescimento. A solugdio para este
problema foi encontrada através das hipéteses utilizadas por Zener e Tiller, descritas como
condigio extremas de crescimento [Jackson, 1966]. De acordo com esse critério, o crescimento
eutético ocorre com superesfriamento interfacial minimo ou com taxa de crescimento maxima.
Assim, se a primeira derivada do superesfriamento total ¢ igualada a zero, as seguintes relacbes
entre “AT™, “A” e “V”, sfo obtidas:

ay=Xa 2.8)
1

AT

‘\/_\7 1 2 3 ( )

AT = 2K, (2.10)

A evolugfo da taxa ou velocidade de crescimento e do superesfriamento interfacial, em

funcfio do espagamento lamelar, obtido a partir da equagiio 2.7, sfo ilustrados, de maneira

qualitativa, na figura 2.9.

A relagiio A*V = constante, obtida sob crescimento em condi¢des extremas corresponde a
um dos resultados mais interessantes e mais importantes da teoria de Jackson e Hunt. Esta teoria
indicou a existéncia dos limites inferior e superior para o crescimento lamelar em regime
estaciondrio, mas o ponto exato da curva em que o crescimento estabiliza-se estd associado ao
trabalho de Zener, onde o crescimento ocorre em condigdes que correspondem ao ponto extremo

da curva. Esta proposta foi intuitiva e foi tratada com desconfianga, pois néo apresentou um
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mecanismo vidvel de ajustes do espacamento lamelar com variagdes das condig¢bes de
crescimento. Cahn [Cahn,1960] sugeriu que as lamelas sfo instiveis quando as condigdes de
crescimento estdo 4 esquerda do ponto extremo da figura 2.9. Este argumento pode ser melhor

compreendido analisando a figura 2.10.

Se o espagamento médio est & direita do ponto minimo, a reducdo local de espacamento
provoca a diminuigdo do superesfriamento local e modifica a forma da interface (posigdes 2 e 3
na figura 2.10), o que estabiliza as lamelas. Por outro lado, se o espagamento médio esta do lado
esquerdo do ponto minimo, a redugfic local de espagamento provoca o aumento do
superesfriamento local e a modificagfio da forma da interface nio estabiliza as lamelas, ou seja, as
lamelas ficam mais estreitas devido & tendéncia de crescer perpendicularmente a interface.

Jackson e Hunt relacionaram a estabilidade do espacamento lamelar com os defeitos lamelares.

Eles introduziram o critério microestrutural de estabilidade das lamelas, considerando que
o espagamento € controlado pela presenca de um tipo de defeito, denominado como terminacio
lamelar (figura 2.11). Assim, quando uma terminagfo desloca-se para a esquerda, o espacamento
diminui, € ao contrério, quando se desloca para a direita, o espagamento aumenta. Isto significa
que no caso em que o espacamento meédio € maior que o minimo (condigSes de crescimento a
direita do ponto minimo), a terminagfo se movera a esquerda, tentando diminuir o espagamento
meédio, isto €, tentando aproximar as condi¢des extremas. Assim, Jackson e Hunt concluiram que

a estabilidade € atingida quando o defeito é estacionario.

2.6 Zona de Crescimento Cooperativo

O termo cooperativo geralmente ¢ utilizado para descrever a solidificagd@o e obtengdo de
microestruturas totalmente eutéticas, livres de dendritas ou fases primarias [Bilone, 1996], j& que
na zona de crescimento cooperativo, a evolugfio das dendritas é rapidamente inibida pelo
crescimento eutético. Teoricamente, estruturas eutéticas sio obtidas em composigdo e

temperatura eutética fixa, tal como observado em um diagrama de fases bindrio.
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Figura 2.10 Espacamento lamelar com valor maior que o do ponto minimo (a) e com valor

menor do que o ponto minimo (b).
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Figura 2.11 Diagrama esquemadtico de um defeito lamelar. A dire¢do de crescimento é normal

ao papel.

Experimentalmente, séo obtidas estruturas eutéticas a partir de liquidos com composicdo
em uma faixa de valores préximos 4 composi¢io eutética e em temperaturas inferiores 4 eutética.

Esse tipo de fendmeno estd associado ao conceito de zona de crescimento cooperativo, ZCC,

Segundo Chadwick [Chadwick, 1967], a zona de crescimento cooperativo, ZCC, pode
apresentar-se de duas maneiras: (a) zona simétrica em torno do ponto eutético e (b) zona

assimétrica, ambas mostradas na figura 2.12.
2.7  Presenca de Outros Elementos em Ligas Eutéticas Bindrias

Quando se adiciona um elemento de liga a uma liga eutética bindria, mesmo que em
pequenas quantidades, o elemento adicionado comporta-se como impureza. A presenca de tais

impurezas pode levar 4 transformagdo da microestrutura, de forma semsthante quando ocorrem

mudancas nas varidveis externas: gradiente térmico e taxa de crescimento.
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Figura 2.12 Diagrama esquemdtico da Zona de crescimento cooperativo.

Variagdes na composic¢do da liga, no gradiente térmico junto & interface sélido/liquido e na
taxa de crescimento podem levar & degeneracfio da interface plana e a ocorréncia da formag#o de
coldnias eutéticas. Segundo Chadwick [Chadwick, 1967], a estrutura de coldnias em ligas
eutéticas ¢ resultado de fendmeno similar & degeneragfio de uma interface plana em ligas
monofisicas. De acordo com Kraft [Kraft, 1962], ambos os fendmenos estdo associados ao
superesfriamento constitucional na interface. A colonia de células esta, geralmente, associada a
formac8o de lamelas, com a presenca de estrutura fibrosa. Dessa maneira, a adigio de outros
elementos 2 liga eutética pode levar a estrutura lamelar a ser substituida por uma estrutura
fibrosa. Outros estudos sobre adicfo de terceiros elementos sfo encontrados em McCartney et al.
[McCartney, 1981] e [Ruther, 1977], que analisaram o crescimento eutético em sistemas de trés

componentes usando critérios de estabilidade e crescimento competitivo.

Na figura 2.13 € apresentada a quebra da estabilidade de um crescimento inicialmente
estdvel com interface plana. A figura 2.13.a2 mostra a quebra de estabilidade por apenas uma das
duas fases, € ocorre, geralmente, em ligas com composigdes diferentes da eutética e fora da ZCC.
Uma das fases cresce a frente da interface, resultando em uma estrutura contendo dendritas da
fase primaria e o eutético. A figura 2.13.b mostra a quebra da estabilidade das duas fases, que €

resultado da presenca de um terceiro elemento na liga. Tal elemento, durante a solidificagfo, €
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rejeitado por ambas as fases, ¢ dependendo do valor de G/V, o fenémeno de superesfriamento
constitucional pode ocorrer, resultando na degeneragio da interface plana, o que pode levar a

formacdo de células ou dendritas eutéticas.

i i

"I Gl

Figura 2.13 Tipos de quebra da estabilidade interfacial: (a) Quebra da estabilidade de apenas

uma fase e (b) Quebra da estabilidade de ambas as fases [Kurz, 1992].
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Capitulo 3

Compostos Intermetalicos e o Sistema Ni-Si

3.1 Consideracoes iniciais

A realizag@io deste trabalho requer a atualizagio do conhecimento fundamental sobre
compostos intermetdlicos e sobre o sistema Ni-Si, na regifio em estudo e as principais
caracteristicas das fases que constituem este sistema. Em fungfio desta necessidade serdo
abordados aqui 0s conceitos bésicos sobre compostos intermetalicos e os fendmenos ligados a

solidificagdo de ligas eutéticas Ni-Ni3Si ¢ baseando-se em conceitos tedricos e empiricos, 0 modo

de crescimento do eutético Ni-Ni;3Si.

3.2  Compostos Intermetalicos

Os compostos intermetalicos podem ser definidos como fases ou compostos constituidos de
dois ou mais elementos metélicos com proporgo atdmica bem definida (estequiométricos) ou
tendo uma faixa de possiveis composicSes (nfo estequiométricos) [Askeland, 1996]. Como
exemplo de compostos estequiométricos pode-se citar FesC e AlsNb, e de compostos ndo
estequiométricos NbyAl e NiAl Estes compostos possuem composicBes, propriedades e

estruturas cristalinas diferentes daquelas de seus elementos constituintes. O arranjo atdémico da
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estrutura cristalina apresenta ordem de longo alcance, que pode ser mantida até a fusdo ou até
temperaturas mais baixas onde ocorre a transigdo de ordem-desordem [Dimitrov, 1994]. Os
compostos intermetélicos possuem propriedades muito interessantes em temperaturas elevadas.

No entanto, sua aplicagio ¢ limitada pela elevada fragilidade e baixa resisténcia & clivagem a
baixas temperaturas [Liu, 1990], [Khan, 1990].

Os compostos intermetélicos vém sendo utilizados ha muito tempo, desde aplicagGes mais
simples como em revestimentos de pecas decorativas (CusAs, Cu;Sb) e espelhos (CuSn)
[Westbrook, 1977] até as mais modernas, como supercondutores (Nb3;Sn) e superimis (SmCos,
NdFe4Bg) [Sauthof, 1989]. ]. Os primeiros usos resultaram de propriedades como elevada dureza
e excelente estabilidade quimica, tipicas destes materiais. Outras propriedades fisicas mais
especificas determinaram aplicagBes mais recentes. Ha aproximadamente duas décadas, os
intermetalicos vém sendo estudados sob a possibilidade de serem utilizados como materiais

estruturais para aplicagSes em elevadas temperaturas [George, 1994].

Compostos intermetalicos constituem um grupo grande e heterogéneo, no qual as regras
interatdmicas de ligag@o e de valéncia ainda n#io sdo bem conhecidas [Haussermann, 1995]. No
entanto, a forte afinidade das ligacSes entre os diferentes atomos de compostos intermetalicos sdo
ainda consideradas de natureza metilica, porém, apresentam um carater iénico adicional que €
influenciado pela diferenca de eletronegatividade entre os elementos constituintes. Esta atraco
entre diferentes atomos leva o cristal a exibir uma estrutura que acomoda, de forma preferencial
estas ligagSes atdmicas. O arranjo atdmico dos compostos intermetalicos é chamado de estrutura
ordenada de longo alcance, significando que cada elemento tem uma posi¢do preferida na
estrutura cristalina. Estas posi¢8es preferenciais sfo chamadas de sub-redes e a combinac¢io de

duas ou mais sub-redes constituem uma super-rede de longo alcance [Dimitrov, 1994].

A definig8o da estrutura cristalina de um composto intermetalico & complexa e envolve
varias caracteristicas, tais como: composi¢8o quimica, tipo de estrutura, ntimero de dtomos por
célula unitdria, grupo espacial, simetria do cristal, posiciio de pontos atdmicos, pardmetros de
rede, numero de coordenagdo, etc. [Girgis, 1983]. No entanto, o simbolo de Pearson e a

designacdio Strukturbericht, sdo as mais usadas para representar a célula e a estrutura cristalina
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[Anton, 1992]. O simbolo de Pearson € composto por duas letras € um namero que indica a
simetria do cristal € o mimero de dtomos na célula unitéria. . Por exemplo: o simbolo do NaCl é
cF8 e indica uma estrutura cibica (¢) de face centrada (F) com 8 atomos na célula cibica. O
simbolo do MgZn; € hP12 e indica uma estrutura hexagonal (h) primitiva (P) com 12 4tomos no
hexégono. O simbolo do AL;Ti € tI8 e indica uma estrutura tetragonal (t), de corpo centrado (1)

com 8 atomos.

A designacio Strukturbericht é um método parcialmente sistemético para a especificagio
de um cristal através de uma letra. Geralmente, a letra A representa uma estrutura monoatémica,
a letra B uma estrutura diatdmica com wma razo de atomos de 1:1, a letra C uma estrutura
diatdmica com razio de dtomos de 2:1, o simbolo DO apresenta uma razdo de 3:1, etc., as letras
D, E, ..K, s8o compostos mais complexos. Tal método ndo ¢ aplicavel a partir das estruturas

Al5. A designagdo dos niimeros, de forma geral, segue a ordem cronologica em que foi estudado

o cristal.

Ap6s um levantamento vasto da literatura e alguns critérios [Khan, 1990], [Anton, 1989] e
[Kumar, 1993] identificaram um grande niimero de compostos intermetalicos estruturais, os quais
podem ser divididos em quatro grandes categorias: (a) aluminetos de niquel (NizAl e NiAl), (b)
aluminetos de titdnio (Ti3Al, TiAl e Al3Ti), (c) silicetos com metais de transigio (Ni, Fe, Co) e

refratarios (Mo, Cr, Ti, Nb, W e Zr), e (d) outros intermetalicos, os quais sio listados na tabela
3.1

Muitos dos intermetélicos exibem propriedades como baixa densidade, altos pontos de
fus#io, boa condutividade térmica e excelente resisténcia em elevadas temperaturas. Em muitos
casos, existem limites de elasticidade anormais, na qual a resisténcia aumenta ao invés de
diminuir com a temperatura, o que sugere que tais metais sejam apropriados para aplicacbes
estruturais em elevadas temperaturas. Contudo, 0s intermetalicos geralmente exibem baixa
resisténcia ao impacto, fratura fragil por clivagem e baixa ductilidade em temperatura ambiente
[Khan, 1990], [Fleischer, 1989]. Em muitos casos, a baixa resisténcia a fratura e a dificuldade de

processamento t€m restringido o uso desses intermetélicos como materiais de engenharia.
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Tabela 3.1

Classificagdo de compostos intermetalicos de elevada temperatura [Anton, 1989].
*Designacio Strukturbericht.
Composiciio Estrutura Simbolo Composto Ponto de Densidgde
Cristalina* | Pearson Fusio (°C) (g/em”)
A3B L1, cP4 NizAl 1397 7,41
L1, cP4 Pt;Al 1556 17.47
Li; cP4 Ni;Si 1140 7,30
D0y hP8 TizAl 1472 4,20
D0y hPg Ti3Sn 1670 5.29
D05, ti8 NizTa 1547 11,80
D0z ti8 Al3Nb 1607 4,52
D03 t/8 AlsTa 1550 6,90
D0y I8 AlTI 1350 3,20
D0y ti16 AlZr 1580 3,70
AlS cP8 Nb;Al 1960 7,29
Als cP8 MosSi 2025 8,97
AlS cP8 V;Si 1925 6,47
AlS cP8 Cr3Si 1770 6,46
Al2 ci58 Re;Nb 2700 17,6
A;B C1 ck12 CoSip 1326 4,98
Clly 76 WSi, 2438 9,86
Clly t6 MoSi, 2030 6,31
Ci4 hP12 CrHf 1870 10,24
Cl4 hP12 CrNb 1720 7,68
C15 cl14 W,Hf 2512 -
C1s5 cF14 Co;Nb 1520 9,0
C1s cFl4 CoxZr 1560 8,23
Cl1s cFl4 FeyZr 1645 7,69
C36 hP36 Mo,Hf 2170 11,4
D8y tP30 NbAl 1871 6,87
AsB; D8n t732 MosSis 2180 8,2
D8 hPié Ti5Si; 2130 4,38
A7Bg D8s hR13 NbgFe; 1620 --
D85 hR13 WsCO-; 1689 -
AB B2 cP32 NiAl 1640 5,88
B2 cP32 CoHf 1640 12,5
B2 cP32 FeAl 1300 5,56
L1, tP4 TiAl 1452 3,91
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Um dos principais requisitos para aplicagdes estruturais ¢ a resisténcia a fluéneia, porém,
a caréncia de ductilidade em baixas temperaturas dos compostos intermetdlicos torna-se o
principal fator limifante. A resisténcia a fluéncia de um material metdlico € principalmente
governada por sua temperatura de fusfio. Entretanto, isso ¢ uma medida muito simplista da forca
de ligagio atdmica e da difusividade, pois nem sempre os intermetélicos com elevado ponto de
fusdo sdo mais resistentes a fluéncia que aqueles com ponto de fusfo inferior. No entanto, o
comportamento dtctil € melhor entendido através da estrutura cristalina e pela composigio
estequiométrica, que influenciam bastante o comportamento plastico dos intermetalicos. A
geometria do processo de cisalhamento (comportamento dos planos de escorregamento ¢ natureza

das discordédncias) influencia em maior grau a fragilidade dos intermetalicos.

A mudanca de estruturas cristalinas é uma maneira interessante de ductilizar os
intermetélicos. Segundo Sauthof [Sauthof, 1990] e Mabuchi et al. [Mabuchi,1997], compostos
ALM (M=elemento de transi¢do), tais como o Al3Nb e o ALTi apresentam uma estrutura
cristalina tetragonal, D0z, que sfio derivadas de estruturas cubicas, L1, pelo deslocamento de um
plano (001) por um vetor Y2[110]. A conversfio de D0»=> L1, pode ocorrer através de adicdes de
- elementos de liga que causam ajustes no tamanho atdmico e/ou na valéncia dos componentes da
liga. Tais transi¢Ges foram experimentalmente demonstradas nos estudos de Raman e Schubert
{Raman, 1965], Mazdiyasni et al.[Mazdiyasni,1989]. Segundo Carlsson e Mescher [Carlsson,
1989] as estruturas cubicas L1, exibem um ntmero suficiente de sistemas de escorregamento
para satisfazer o critério de deformacfio. Apesar da estrutura cristalina simples desses
intermetéalicos sugerirem ductilidade, como nos casos do CusAl e do NizAl, muitos desses

compostos sdo frageis, embora exibam aprecidvel ductilidade compressiva em temperatura

ambiente.
3.3 Avaliacio do Diagrama de Fases Ni-Si

O diagrama de fase Ni-Si foi analisado pela primeira vez por Okamoto [1936]. Tal
trabalho indicou que a fase PB, NisSi, tem trés modificacdes. Entretanto, nfio foi abordada,

detalhadamente, a relag@o entre as mesmas. O diagrama de fase mais atualizado do sistema Ni-Si

(figura 3.1) ¢ baseado nos trabalhos de Okamoto [1936], Aalberts [1962], Yamaguchi [1963], e
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Oya [1983] para as linhas liquidus e solidus, e nos dados de Okamoto [1936], Aalberts [1962],
Yamaguchi [1963], Gray [1964], Badtiev [1974] e Oya [1983] para o equilibrio no estado sélido.

Em uma determinada temperatura, de acordo com a regra das fases de Gibbs, para os
sistemas binarios sob pressdo constante, em estado de equilfbrio, podem coexistir no méaximo trés
fases. Nesse caso, 0 nlimero de varidveis que podem ser modificadas sem causar a mudanga de
estado € zero, ou seja, o grau de liberdade € zero. Isso significa que a transformagfo ocorre a
temperatura constante. A transformacfo ou reagio que ocorre nas condigbes citadas &
denominada de rea¢io invariante, pois ocorre 4 temperatura constante. Dentro do diagrama de
fases do sistema Ni-Si, existern vérias reacBes invariantes, sendo trés polimorficas, trés
congruentes, trés peritéticas, duas peritetéides, quatro eutéticas e quatro eutetdides. Nesse

trabalho foi analisada uma liga que se solidifica através de reagdo eutética.

A reag@o eutética ¢ possivel em uma ou mais composicSes do sistema, e caracteriza-se
pelo liquido, ao resfriar-se e solidificar, dar origem a duas ou mais fases solidas distintas, que

podem ser constituidas por metais puros, compostos ou solugdes solidas.

As ligas dentro da faixa de composigfo entre 15,8% em 4tomos e 24,5% em atomos de Si
levam o processo de solidificagfio a produzir uma reacsio eutética. O liquido com 21,4% em
atomos de Si, ou 11,5% em peso, transforma-se 4 temperatura de 1.143°C, em duas fases sdlidas,
oNi) e B3(Ni3S1). A fase B3(Ni3Si) é uma das trés modificagBes do NisSi. Ela ¢ estdvel entre
1.170°C e 1.115°C e dentro de uma estreita faixa de composigio entre 24,5% em atomos e 25,5%
em atomos. A sua estrutura é determinada pelo simbolo de Pearson mC16 e apresenta estrutura
monoclicnica distorcida do tipo L1,, a qual é bem proxima a UsSi. Dentro do intervalo entre

1.143°C e 1.115°C, as composicSes de ambas as fases alteram-se ao longo das linhas solvus.

Segundo Okamoto [1936], a quantidade de soluto cresce de 16,4% em 4tomos até 17,6%
em atomos de Si, enquanto Oya [1983] reportou que no mesmo intervalo existe um decréscimo

de solubilidade com a diminuigdo de temperatura. A 1.125°C, a fase B3(Ni3Si) transforma-se em

B2(NisSi), que exibe a mesma estrutura, mesma faixa de composi¢des, apenas tem outra forma.
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Ela € estavel at€ 1.035°C, quando junto com o a(Ni), através de transformacio peritetSide, forma
a fase Bi(NizSi).
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Figura3.1  Diagrama de fase Ni-Si [Massalski, 1968].

Os limites de composi¢do estabelecidos para esta fase sio 22,8% e 24,5% em 4tomos de
Si. Com a diminui¢o da temperatura, nfo ocorrem outras transformacdes, apenas a solubilidade
do Si decresce de 135,8% em dtomos & temperatura eutética, para 10% em atomos a 1.000°C.

Assim, a estrutura final é composta pelas fases a(Ni) e B;(NisSi).

A segunda reagfo eutética ocorre 4 1.215°C, quando o liquido com 30,7% em atomos de
Si transforma-se, de forma invariante, em y(Nis;Siz) e S(NipSi). A fase v foi inicialmente
denominada por Okamoto [1936] como NisSip, que corresponde 4 composicio de 28,57% em
atomos de Si. Porém, estudos mais recentes [Oya, 1983] revelaram que a composigio de y ¢

28,0% em 4tomos ¢ denominaram-na como Ni;;Sijs. Ambas as fases da estrutura eutética existem



dentro de estreitas faixas de composigio, ¢ fundem-se congruentemente. A estrutura do §(Ni,Si)
tem o simbolo de Pearson 0P80, enquanto a estrutura do ¥(Ni31Siyz) nfo foi, até o momento,
determinada com exatidfo. Saini [1964] observou que a estrutura cristalina do NisSip, recozida a
400°C por 192h, estd relacionada &s das fases PdsAs, e NisP,. Posteriormente, Frenk e Schubert
[1971] indicaram que existem incertezas sobre o equilibrio entre Ni3;Sijs, NisSiz, e NizSi, em
baixas temperaturas. Frank e Schubert [1971] sugeriram que ocorre a transformacio polimoérfica
do y(Niz;Si12) a 860°C, enquanto Oya [1983] n#o registrou nenhum efeito térmico que verificaria
tal transformac#o. Finalmente, pode-se concluir que ainda nio existem dados suficientes para

explorar a complexidade de relaces entre fases que coexistem na regifio em torno de 30% em

atomos de Si.

A proxima reagdo eutética ocorre junto & composi¢io 46% em atomos de Si e a
temperatura de 964°C. Nesse caso, o liquido com 46% em atomos de Si transforma-se de maneira
invariante em duas fases sélidas, 3(Ni;Si) e NiSi, com 40% em atomos e 50% em atomos de Si,
respectivamente. Embora a estrutura do S$(Ni;Si) tenha simbolo de Pearson #P6, ela, como
também a faixa de composi¢do de existéncia dessa fase, ainda n#o foi estabelecida com precisio.
Por outro lado, a estrutura e faixa de composicio do NiSi j4 foram determinadas. Badtiev [1974]
revelou que ela possui estrutura do tipo Prma, com grupo espacial B31, simbolo de Pearson 0P8
€ que o protdtipo € MnP. Essas duas fases sdo estaveis até 845°C, quando transformam-se através
de reagfio peritetéide em ¢/ (Ni3Siz) com 38,5% em dtomos de Si. Aproximadamente 2 800°C, a
fase ¢/ (N13S12) sofre transformacio eutetéide e transforma-se em £(Ni3Siy) e NiSi. Assim, pode-se
concluir que a estrutura final das ligas que solidificam através dessa reagdo eutética € composta

pelas fases eutetoides £(Ni3Siy) e NiSi ¢ uma parte da fase eutética NiSi.

A ltima reagdo eutética ocorre a 964°C, quando o liquide com 56,2% em 4atomos de Si
transforma-s¢ em NiSi e a(NiSi;), com 50% em &tomos e 66,6% em datomos de Si,
respectivamente. As duas fases sdo compostos de linha, ou seja, existem em uma unica
composi¢do e sdo denominados compostos congruentes. A fase a(NiSis) exibe estrutura do tipo
C1, grupo de espago Fm3m e simbolo de Pearson cF12. O representante desse tipo de estrutura

cristalina € o CaF;. Durante o resfriamento até a temperatura ambiente, as ligas dentro da faixa de



composicdo entre 50 e 66,6% em dtomos de Si nfo sofrem nenhuma transformagio, isto &, a

estrutura eutética composta pelas fases NiSi e a(NiSiz) permanece estdvel até a temperatura

ambiente,

3.4  Avaliagdo das Estruturas Cristalinas das Fases Constifuintes ¢ do Modo de
Crescimento do Eutético Ni-Ni;Si

Um ntimero elevado de solugdes sélidas pode exibir ordenagio em baixas temperaturas. O
processo de ordenagio envolve uma mudanga, de uma distribuicfio de dtomos aleatéria, para um
arranjo mais regular. Em uma liga desordenada de composiciio AB, por exemplo, qualquer
posi¢do da rede € ocupada aleatoriamente por um &tomo A, ou por um atomo B. Durante a
ordenagéo, os atomos dos tipos A e B distribuem-se quase que completamente para posi¢des bem
definidas da rede, e portanto, o arranjo resultante é semelhante a uma rede de 4tomos do tipo A
interpenetrando a rede de dtomos do tipo B. Essa redistribuicsio de dtomos pode ocorrer com
pouca ou nenhuma deformacio da rede, criando assim uma solugdo solida ordenada, ou uma

super-rede, ou ainda uma super-estrutura, a partir de uma solucfo ao acaso.

Em uma solugio sélida desordenada, os planos cristalograficamente equivalentes so
estatisticamente idénticos entre si, enquanto que no caso de uma solucfo sélida ordenada isto nio
ocorre. Por exemplo, em uma série de planos, os planos subsequentes podem ser ricos em &tomos
de A e de B, respectivamente. Portanto, a distincia entre dois planos idénticos pode ser dobrada,
comparado & distdncia dos mesmos em ligas desordenadas. Assim, durante a difracfio de raios-X,
as estruturas ordenadas produzem as reflexdes de Bragg adicionais, chamadas linhas de super-

rede, associadas as novas distincias interplanais que nfo existem em estruturas ordenadas.

Conforme indicado, as ligas do sistema Ni-Si com 15,8% em atomos a 24,5% em &tomos
de Si, apds a solidificagdo e resfriamento até a temperatura ambiente, apresentam microestrutura

constituida pelas fases a(Ni) ¢ B;(Ni;Si).

A fase o(Ni) tem estrutura cubica de fase centrada (cfc) do tipo 41. A célula unitéria

contém quatro &tomos, sendo, oito oitavos de atomo nos vértices e seis meios de dtomo




localizados nas faces (figura 3.2). O nimero de coordenaciio de cada atomo é doze, ou seja, cada
atomo tem doze vizinhos mais préximos. A distincia entre eles é a/2"2, onde a é o pardmetro de
rede. Para a fase a(Ni), a ¢ estimado entre 3,5165 e 3,51684. Além disso, essa estrutura ¢
designada pelo grupo espacial Fm3m, e o simbolo de Pearson cF4. Também, para este tipo de
estrutura cristalina € sabido que existem quatro posicdes equivalentes: (0,0,0), (1/2,0,1/2),
(1/2,1/2,0) e (0,1/2,1/2), como ¢ mostrado na figura 3.2 a. A estrutura da fase o(N1) € um tipo de

estrutura desordenada, em que os &tomos sfo arranjados ao caso dentro de uma rede cfc [Pearson,
1964].

A fase B1(NisSi) representa a forma mais estivel da fase (Ni3Si) a temperatura ambiente.
Ela exibe uma estrutura clbica do tipo L1, com grupo de espaco Pm3m, e simbolo de Pearson
cP4. A célula unitaria contém uma molécula, ou seja, trés dtomos de Ni e um de Si. Cada stomo

de Si € circundado por doze dtomos de Ni, enquanto que cada atomo de Ni, tem como vizinhos

quatro atomos de Si ¢ oito de Ni [Pearson, 1964].

® 5 ®
X/ N \r

Figura3.2  (a) O arranjo ciibico compacto projetado na face do cubo. Os nimeros dentro dos
atomos indicam as distdncias dos mesmos no plano de projeciio em termos de fragdes do
pardmetro da rede; (b) Diagrama tridimensional da mesma estrutura. As letras referem-se aos

dtomos assinalados na figura anterior [ Pearson, 1964].
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O pardmetro da rede é 3,49694, ¢ a densidade ¢ 7,905g/cm’. Em temperaturas elevadas
esta fase é desordenada, e tem um arranjo de 4tomos ao acaso, igual a fase a(Ni). Porém, durante
o resfriamento, quando a temperatura atinge a temperatura critica, os 4atomos comegam
redistribuir-se conforme mostrado na figura 3.3b. Os 4tomos de Si reposicionam-se nos vértices
do cubo, enquanto que os de Ni, nos centros das faces. Assim, a célula unitaria possui os 4tomos
de Si em posigGes (0,0,0) e dtomos de Ni em posigdes (0,1/2,1/2), (1/2,0,1/2) e (1/2,1/2,0,). Esta
configurago apresenta um protétipo de quatro sub-redes do tipo ctibico simples interpenetrantes,
cada um ocupado com dtomos de apenas uma espécie, e significa que a ordenacio ¢ completa.
Esse tipo de estrutura € observado em mais de sessenta sistemas, e os exemplos mais tipicos so:

CuzAu, &’-AlCos, o’-AusCd, PtsSn, AlZrs, CosV, e FeNiz [Pearson, 1964].

Conforme ja mencionado, essa liga de composicfio eutética inicia a solidificagio em
1.143°C, quando o liquido com 21,4% em &4tomos de Si se transforma, 4 temperatura constante,
em duas fases solidas, a(Ni) e B3(Ni3Si). O modo de crescimento das fases na transformagio
eutética vai depender da estrutura cristalina e das propriedades termofisicas das préprias fases,
pois elas determinam o fator «. De acordo com a literatura, a fase a(Ni), cresce de modo nio-
 facetado, enquanto a fase B3(NizSi), sendo composto intermetalico com alto valor da entropia de
fusdo, cresce de modo facetado. Portanto, o eutético aqui abordado é do tipo facetado/ndo

facetado (f/nf), e assim, uma estrutura irregular ou regular complexa serd a mais provavel.

Em relagfo a microestrutura eutética, podem ser obtidos dois tipos de morfologias:
lamelar e fibrosa. Conforme citado anteriormente, o tipo de morfologia depende da fragdo
volumétrica de cada uma das fases Como no eutético em questdo, a razéio entre as fragdes
volumétricas calculada a partir de diagrama de fases é 0,55 (35,6 % em volume de a(Ni) e

64,41% em volume de B3(Ni3Si) pode-se prever que eutético aqui abordado sera do tipo lamelar.
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Figura3.3 (a) Esquema da estrutura desordenada do tipo A1 do a(Ni); (b) Esquema da
estrutura ordenada do tipo L1, de Ni3Si [ Pearson, 1964].
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Capitulo 4

Materiais e Procedimento Experimental
4,1 Consideracdes Iniciais

Com a finalidade de atingir os objetivos deste trabalho, foi realizado um conjunto de
procedimentos experimentais. O trabalho iniciou-se com a elaboracfio de amostras no estado
bruto de fusfo a partir de elementos puros, via fusfo a arco. Posteriormente, as amostras foram
acondicionadas em tubos de alumina para serem processadas pela técnica de solidificacio
direcional. A caracterizagdo das ligas apds as etapas de fusio a arco e solidificaciio direcional,
envolveu as seguintes etapas: (a) andlises microestruturais via microscopia 6ptica, eletrénica de
varredura e difragdo de raios-X; (b) Caracterizaciio mecénica através de testes de microdureza,

ensaios de compressdo e tragfo; (¢} Andlise térmica diferencial para estimar as temperaturas de

transformacao de fases.

4.2 Procedimentos Preliminares

Na preparagéo das amostras através do forno a arco foram usados elementos metélicos Ni,
Si, Al, Cu e Nb, com grau de pureza conforme especificado na tabela 4.1. A tabela 4.1 mostra

também as solugles utilizadas nas decapagens quimicas de cada elemento. Pequenos pedagos
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destes elementos foram decapados quimicamente com a finalidade de limpar e eliminar sujeiras,
como oxidos formados na superficie. Apés a decapagem e secagem dos metais, foi realizada a
pesagem de cada um deles, visando atingir as composi¢es desejadas das ligas. As pesagens
foram realizadas em balanca semi-analitica. As massas de cada elemento foram calculadas
visando obter lingotes com massas entre 8 e 10 g para andlises de microestrutura € em torno de

15 g (ensaio de compressdo) a 30 g (ensaio de tragdio). A figura 4.1 apresenta os lingotes

estudados em cada etapa do trabalho.

Tabela 4.1  Dados sobre os elementos utilizados na preparacio das amostras.

Elemento Pureza (%) Decapagem quimica

Niquel 99.99 10ml de H,SO,, 4ml de HNOs, 4ml de
HF e 2ml de H,O

Aluminio 99,97 90ml de NaOH e 10ml de H,O

Niobio 99,96 10ml de H,S04, 4ml de HNO;, 4ml de
HF ¢ 2ml de H,O

Cobre 99,99 20ml de HNO; e 10ml de H,O

Silicio 99.97 Acetona (lavagem superficial)

Figura 4.1  Amostras utilizadas no trabalho: (a) estado bruto de fusfo; (b) bruto de fusdo e

preparado para solidificagéio direcional e (c) solidificado direcionalmente.
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4.3 Fusido das Amostras

As ligas do sistema Ni-Si e Ni-Si-X (X=Nb, Al, Cu) foram preparadas em forno a arco
voltaico equipado com eletrodo nfo consumivel de tungsténio, atmosfera inerte controlada por
vécuo e inje¢io de argdnio de alta pureza, ¢ em cadinho de cobre refrigerado por fluxo de dgua.

A tabela 4.2 mostra a composicio nominal das ligas estudadas.

O processo de fusfio a arco assemelha-se ao processo de soldagem constituido de trés
componentes: catodo (eletrodo positivo de W), 4nodo (metal base, eletrodo negativo) e o plasma
que € o meio do arco. Neste caso, o plasma concentra o calor produzido pela transformagio de

energia elétrica através do arco elétrico formado entre os eletrodos.

Tabela 4.2 Composi¢éio nominal das ligas estudadas.
Elementos
Liga Eutético X
Ni [Yopeso] Si[%peso] Nb[%peso] Al [%peso] Cu[%peso)
Eutética 88,5 11,5

1 86,73 11,27 2,0
2 87,17 11,33 1.5
3 87,61 11,39 1,0
4 88,05 11,45 0,5
5 88,32 11,48 0,2
6 86,73 11,27 2
7 87,17 11,32 1,5
8 87,62 11,38 1,0
9 88,05 11,45 0,5
10 83,5 11,5 5
11 86,0 11,0 3
12 86,73 11,27 2
13 88,33 11,47 0,2

Para a fus@o dos elementos metélicos, estes sfio colocados no cadinho de cobre. Em
seguida, o forno € fechado pelo visor. No equipamento utilizado, a abertura do arco ¢ realizada

por contato fisico € rapido das pontas dos eletrodos (cdtodo e dnodo) regulando a intensidade do
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feixe por um pedal, o qual ¢ ligado a uma fonte elétrica. O plasma produzido pela abertura do
arco ¢ deslocado para cima do material. A homogeneizagio ¢ conseguida pelo deslocamento do
metal liquido varias vezes, no comprimento do cadinho, até se atingir um grau de homogeneidade
razodvel da amostra. O deslocamento ¢ ajudado pela movimentaggo do forno para ambos sentidos
da posigdo horizontal. Por outro lado, o cadinho de Cu que serve como 4nodo é refrigerado a
4gua. O forno possui um fole, que além de flexivel ¢ rosqueado, o que permite o deslocamento

quase linear do eletrodo com plasma sobre o material. O forno a arco ¢ observado na figura 4.2.

A fusdo das amostras envolve as seguintes etapas: colocagéio do material no cadinho do
forno, fechamento do visor do forno, lavagem da cdmara de fusio. A lavagem ocorre de maneira
alternada: operagio de vécuo por 15 minutos, injecdo de argdnio apés o vécuo, até atingir a
pressdo atmosférica. Este procedimento é repetido 3 vezes, pois a presenca de oxigénio € bastante
prejudicial ao processo, e finalmente & abertura de arco para fusio dos elementos metilicos,
Durante a fusdo, as perdas de matéria sio minimas. O processo de fusio é controlado unicamente
pelo valor da corrente elétrica que se aplica na fonte, na faixa de 100 a 120 A. Por outro lado, a

pressdo € mantida constante, levemente positiva em relacio & atmosférica, com a finalidade de

evitar entrada de oxigénio no interior do forno.

4.4  Solidificacfio Direcional

A solidificac8o direcional teve como objetivo estabelecer o processo de solidificagfio com
controle da direcdo e da taxa de solidificagfio sobre determinado gradiente térmico. A técnica de
crescimento direcional assemelha-se ao processo de crescimento de cristais simples através do
método Bridgman vertical. O crescimento direcional foi realizado em um equipamento que
consiste basicamente de uma camara de vicuo, de injegdio de argbnio e de um sistema de
translagdo que permite movimentar lentamente a amostra processada, de uma regido de alta
temperatura, para outra inferior, de baixa temperatura, ou seja, ao longo de um gradiente de

temperatura, conhecido e constante.
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Figurad.2 Forno de fusdo a arco

O processo de lavagem ¢é analogo ao descrito para a fusdo no forno a arco. O forno de
solidificagdo direcional é observado na figura 4.3. A pressdo foi mantida também igual a fusdo a
arco. As amostras a serem fundidas por solidificag8o direcional sdo primeiramente fundidas em
forno a arco, em seguida sdo inseridas em tubos de alumina de alta pureza, que por sua vez foram
inseridos em cilindros de Nidbio (susceptor). A amostra, o tubo de alumina e a pe¢ca em nidbio
sio entdo colocados dentro de um tubo de quartzo de didmetro proximo a 50,0 mm e aquecidos

através de uma bobina convenientemente conectada a uma fonte de radio-freqiiéncia.
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Figura4.3 Forno de solidificacio direcional: (a) Desenho esquematico; (b) forno em

operagio.

A unidade de aquecimento ¢ do tipo indutiva com poténcia de 7,5 kW, consiste
basicamente de uma bobina de cobre refrigerada com 4gua e no seu interior é posicionado o
material de trabalho. Neste caso, a bobina ¢ o material de trabalho sio acoplados para produzir

corrente induzida, que permite o aquecimento do material.

O controle de temperatura € realizado através de um pirémetro 6ptico e trabalhou-se com
temperaturas em torno de 1.350°C. Esse superaquecimento, ja que a liga em estudo se funde a
1143°C, é muito importante quando se deseja obter lingotes para ensaios de tragdo, pois este

superaquecimento melhora a fluidez da liga. O gradiente térmico utilizado foi de 100 °C/em.
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4.5 Caracterizacio Microestrutural

Amostras no estado bruto de fusfio e processadas através da técnica de solidificacdo
direcional foram caracterizadas no tocante & microestrutura. Tal caracterizacio teve como
objetivo observar a natureza da estrutura eutética, a determinacio de espacamentos lamelares e a
identificagio de fases presentes nas diferentes amostras. As amostras foram cortadas em uma
cortadeira [somet de alta velocidade, com disco abrasivo de SiC, e 4gua como refrigeragfio. As
amostras foram submetidas & microscopia Optica, eletrdnica de varredura, microanalise por EDS
e difragdo de raios-X. A caracterizagio microestrutural envolveu técnicas adequadas de

metalografia na preparacdo das amostras.

O ataque quimico € uma das técnicas largamente usada na caracterizagio de materiais,
pois possibilita a visualizagdo e revelagfio das morfologias e fases que constituem a
microestrutura das ligas metalicas. Baseado em trabalho de Milenkovic [Milenkovic, 1998), foi
utilizada a solugéo de Beraha na realizacio do ataque quimico. A solugfio é constituida por 1

parte de HCI, 1 parte de agua e 1 g de FeCls. O tempo de ataque ficou em torno de 15 s.

4.6  Microscopia Optica (MO)

A microscopia 6ptica € de utilizagio simples, rdpida, pouca dispendiosa e permite a
andlise de grandes dreas. Além disto, permite basicamente direcionar a pesquisa para resultados
mais aprofundados. Para amostras metélicas empregou-se o microscépio dptico de luz refletida,
modelo Olimpus Bx 60M Neste caso, a penetragdo da luz é muito pequena. Através desses
microscépios pode-se observar contornos de griio e sub-griio, contornos de macla e constituintes
microestruturais maiores que 0,5 pm. Em alguns casos, ¢ usada luz polarizada com a finalidade
de observar a anisotropia dos grios de uma amostra policristalina. Cada griio da amostra aparece
com uma determinada cor, para uma dada posi¢Sio. Este comportamento estd diretamente
relacionado com as propriedades dpticas de uma superficie anisotropica que varia em relagio as

orientacBes cristalogréficas de cada grio.
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4.7  Microscopia Eletrdnica de Varredura (MEV)

O microscépio eletrdnico de varredura (MEV) apresenta excelente profundidade de foco,
permite a andlise de superficies regulares ¢ irregulares, como superficies de fratura. O principio
deste microscopio € baseado nas possiveis interagdes que ocorre entre o elétron e a matéria
durante a incidéncia de um feixe de elétrons. Cada um destes eventos produz informacdo sobre a

amostra. Os raios X sdo utilizados para identificar e quantificar os elementos presentes.

As andlises foram realizadas em um microscopio Jeol, modelo JXA 840-A, com
microssonda EDS Noram, que possibilita aumentos acima de 2000x, equipado com detectores
XRE (emissdo de raios X) e EDS (espectrometria de energia dispersiva) para a realizacio de
microandlises quimicas semiquantitativa e quantitativa. Amostras polidas até grana 0,25 um, com
ataque quimico, j& que n&o foi possivel observar a microestrutura sem ataque, foram usadas para

andlise e identificagfio de fases. Na identificagfio das fases e estudo das superficies de fratura

utilizou-se elétrons secundérios.

De forma simplificada, o0 MEV é equipado com quatro elementos basicos: a coluna de
elétrons, cAmara das amostras, sistema de produgio de vacuo e sistema de controle eletronico e
de formacgZo de imagens. Neste tipo, o canhfio de elétrons produz um estreito feixe divergente,
empregando como fonte um catodo de tungsténio aquecido a aproximadamente 2.500°C, e os
elétrons sdo acelerados na coluna através de duas ou trés lentes eletromagnéticas de 1 a 35kV. As
lentes obrigam o feixe de elétrons bastante colimado (50 a 200 A) a atingir a superficie da
amostra. Bobinas de varredura obrigam o feixe a varrer a superficie da amostra. O sistema de
vacuo € essencial na operagdo do equipamento, pois a cdmara das amostras deve ficar livre de
atomos para no espalhar o fino feixe de elétrons. O limite de resolucfio de um MEV ¢ cerca de
uma ordem de grandeza maior que o microscépio Gptico. Da mesma forma, a profundidade de
foco € melhorada em qualquer superficie eletricamente condutora e estavel em vacuo. Materiais

isolantes devem ser recobertos com uma camada de material condutor [Metcalfe, 1988].
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4.8  Difracio de Raios-X

Os métodos de difragio (de raios-X, de néutrons e de elétrons) sfio de grande importincia
na andlise microestrutural. Permitem obter informacdes sobre a natureza e os pardmetros de rede,
presenca de defeitos na rede cristalina, assim como detalhes a respeito do tamanho, da perfeigdo e
da orientagio dos cristais [Padilha, 1986]. Nessa técnica, ondas eletromagnéticas de alta
freqiiéncia sdo selecionadas para alcangar comprimentos de onda na faixa de 0,05 a 0,25 nm (0,5

a 2,5 A) menor que o espagamento interplanar da rede cristalina.

Na producfo de raios-X para difragio, € necesséria a aplicagdo de uma alta voltagem, da
ordem de 35kV, entre um catodo e um &nodo, sendo este Gltimo o metal alvo e ambos colocados
em vacuo. O cétodo € aquecido e elétrons s8o liberados por emissio termo-idnica e acelerados no
véacuo devido 4 alta diferenga de potencial entre cétodo e o eletrodo. Quando os elétrons colidem
com o alvo ha a emissdo de raios-X. A aceleragio dos elétrons provoca um aumento da energia
cinética cuja maior parte (aproximadamente 98%) ¢ convertida em calor na colisfio dos mesmos

com o alvo, que necessita, portanto, de refrigeracdo externa.

Quando os raios-X enconfram um material cristalino, eles s3o difratados pelos planos
atdmicos ou ibnicos dentro do cristal, produzindo um angulo de difragio (8) que dependera do
comprimento de onda (A) e da distincia interplanar (dyy). De acordo com a lei de Bragg para a

condigdo de interferéncia construtiva, a produg#o de picos de difragio estd associada 4 equacio:
ni = Zdhk;sene (4.1)
onden ¢ a ordem de difragdo. Na maioria dos casos utiliza-se difra¢do de primeira ordem, n=1.

Neste trabalho a difragdo de raios-X para analises por difra¢do, foram usados materiais
policristalinos polidos até grana 1,0 pm. A finalidade das andlises foi a detec¢do de eventuais
fases ou compostos, diferentes daqueles estudados nos compositos eutéticos, € a identificaciio das
fases presentes. Foi utilizado um difratdmetro da marca Rigaku, com tubo de cobre (A=1,5418A)

e varredura de 0.016/min, 2keps, de 20° a 80° e 120° para tensdes de 45kV e 30mA. A
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identificagio das fases presentes foi feita usando o banco de dados JCPDS (Joint Comitee for
Power Difraction Standards).

4.9  Caracterizacio Mecénica

Ensaios de microdureza, ensaios de compressio a frio ¢ a quente e ensaios de tracgio,

foram realizados com a finalidade de determinar algumas caracteristicas mecanicas das ligas
estudadas.

Medidas de microdureza ou dureza fornecem informagdes sobre a resisténcia em relagdo a
deformag8o pléstica, ao desgaste, a0 corte, a0 risco ou & penetragio de um material em outro. A
diferenca entre microdureza e dureza nfio ¢ bem definida, pois depende do tipo de carga e do
aparelho utilizado. No entanto, segundo Souza [Souza, 1974], medidas de microdureza sdo
consideradas quando se empregam cargas menores a 1 kgf, e as impressdes sdo microscdpicas.
Entretanto, medidas de dureza sfio consideradas com cargas que variam de 1 a 120 kef. Ambas
medidas utilizam como penetrador um diamante que é préticamente indeformavel e como todas
as impresses sdo semelhantes entre si, ndo importando o seu tamanho, a dureza Vickers (HV) ¢
independente da carga, isto ¢, 0 niimero de dureza obtido é o mesmo qualquer que seja a carga

usada para materiais homogéneos, o qual fornecerd a mesma informagéo.

Segundo Li et al. [Li, 1989], a relagio entre carga ¢ microdureza nio € muito clara,
embora, seja um tema muito estudado. Li et al. indica que usualmente a dureza aumenta com
cargas menores, 0 que € demonstrado no material cerdmico «-SiC. Por isso, € necessario
mencionar a carga toda vez que um material ¢ ensaiado. As medidas de microdureza foram
realizadas na temperatura ambiente em um microdurdmetro Buehler — Micromet 2101. Usando

carga de 500 gf e tempo de aplicagfio da carga de 15 s.

Ensaios de compresséo e tragdo sdo usados com a finalidade de determinar limites de
escoamento, resisténcia mecénica e deformacdes no material. Os ensaios de compreessdo em
temperaturas elevadas foram realizados segundo a norma E 209-65 [ASTM, 1993] e os a frio
segundo a norma E 9-89 a [ASTM, 1989]. Essas normas estabelecem alguns pardmetros quanto a

elaborago da amostra, ao controle da temperatura e 4 taxa de deformacdo durante o ensaio, ou
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seja, 2 amostra deve ser representativa do material investigado, ser adequada a0 conjunto de
controle de temperatura € & taxa de deformagio, deve estar alinhada com o eixo e sofrer

carregamento uniaxial uniforme.

As amostras usadas no ensaio de compressdo foram preparadas a partir de lingotes obtidos
na fusfio a arco (estado bruto de fusfio) ¢ os pela solidificacdo direcional com taxa de crescimento
de 15 mm/h. As amostras para os ensaios tiveram dimensSes de 3,0 x 3,0 x 4,5 mm’, e foram

retiradas de regides centrais dos lingotes. Foram ensaiados 3 corpos de prova para cada condigfo.

Neste tipo de ensaio mecénico, as amostras sdo posicionadas entre duas matrizes
localizadas em um forno de resisténcia para altas temperaturas. A amostra e as matrizes foram
aquecidas juntas, até a temperatura de ensaio, permanecendo nessa temperatura por 10 minutos,
antes do ensaio. A temperatura foi controlada por trés termopares, distribuidos no interior do
forno de maneira que um termopar ¢ situado na matriz superior e o utro na matriz inferior e o
ultimo termopar foi situado no centro, em contato com a amostra. As velocidades de

deslocamento aplicadas foram constantes e iguais a v = 0,01 mm/s.

Os ensaios de trago foram realizados segundo a norma E 8M-95a [ASTM, 1995]. Este
tipo de ensaio permite uma melhor avaliacio do comportamento mecénico do material ensaiado,
pois permite o uso de extensdmetros que registram valores de tensdes e deformacbes somente da
amostra ensaiada. Neste tipo de ensaio, pode-se afirmar que as deformagdes promovidas no
material s3o uniformemente distribuidas ao longo de todo material, pelo menos até se atingir uma

carga méxima préxima do final do ensaio [Souza, 1974].

Uma dificuldade apresentada no ensaio de tragdo foi a obtengfio dos corpos-de-prova. O
alto valor de dureza (Hv= 520) apresentado pela liga em estudo dificultou muito a usinagem da

mesma. A figura 4.4 mostra a obtengéo dos corpos-de-prova e o ensaio de tragio.

4.10 Anaslise Térmica Diferencial (DTA)

A andlise térmica diferencial registra alteragSes de entalpia ou de calor exotérmico ou

endotérmico causado por mudangas fisicas, estruturais ou por transformacgdes de fases. E

47



considerado como um meétodo dindmico, pois condi¢Ses de equilibrio nfo sdo atingidas, ou seja
0s eventos térmicos determinados através desta técnica ndo correspondem a temperaturas de
equilibrio termodindmico. Na analise térmica diferencial, a diferenca de temperatura (AT) entre
uma amostra e uma amostra de referéncia ndo-reativa ¢ determinada em funggo do tempo (t), ou

em fungdo da temperatura (T), fornecendo informag3es titeis sobre as temperaturas dos eventos

termodindmicos e cinéticos.

(c) (d)

Figura 4.4  (a) Obtencdo do lingote para preparagio do corpo-de-prova; (b) usinagem do
corpo-de-prova a partir do lingote fundido; (c) ensaio de tragdo e (d) corpo-de-prova antes e apos

ensaio.
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Neste caso, amostras de ligas solidificadas direcionalmente, com formato cilindrico e peso
em torno de 110 mg, foram acondicionadas em cadinhos de alumina. O material de referéncia e a
amostra no cadinho s#o acondicionados na cémara de aquecimento do analisador térmico de
forma simétrica com respeito ao forno. O controle de temperatura é feito por um termopar,
constituido de Pt10%Rh-Pt, com emprego na faixa de 0 a 1.700°C. O equipamento utilizado € da
marca Netzsch, modelo SWISTA/672.01. As condigies operacionais foram atmosfera protetora
de argbnio, temperatura de aquecimento de 10°C/min e 20°C/min para o resfriamento. Na
determinagdio de temperaturas de transformacfio utilizou-se o sistema padrio onset, onde a
temperatura de transformagéo € determinada através do ponto de intercep¢do da reta tangente a

curva que antecede a transformacéo, e da que sucede a transformacZo.
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Capitulo 5

Resultados e Discussdes

5.1  Consideracdes Iniciais

O presente trabalho estd dividido em quatro partes. A primeira parte trata da obtengio,
processamento e caracterizacio da liga eutética Ni - Ni3Si, no estado bruto de fusfo e solidificada
direcionalmente. O objetivo foi analisar 0 modo de crescimento das fases constituintes, analisar a
morfologia microestrutural e o efeito da taxa de solidificacdo na microestrutura. Na segunda
parte, foi analisado o efeito da adigfio de elementos ternarios Nb, Al e Cu na liga eutética Ni-
Ni;Si. A finalidade foi estudar a influéncia desses elementos na morfologia de solidificagéo da
liga e nas temperaturas de transformacgSes de fases, no estado bruto de fusfio e apds serem
processadas pela técnica de solidificagdo direcional. Na terceira parte encontram-se os resultados
referentes &s propriedades mecénicas das ligas com e sem adicdes de elementos terndrios:
microdureza, ensaios de compressio e tragdo, no estado bruto de fusio e solidificada
direcionalmente. Na quarta parte foram analisadas as superficies de fraturas obtidas nos ensaios
de compressdio e de tragdo. Foi analisado também o aumento da ductilidade da liga com o
aumento de temperatura, através das superficies de fraturas obtidas nos ensaios de compressio a
altas temperaturas.
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5.2 Sistema Ni-Si
5.2.1 Anslise Microestrutural

Os resultados obtidos nesta etapa referem-se a caracterizagfo microestrutural e cristalina

da liga eutética Ni-Ni3Si preparadas em forno a arco voltdico e pela técnica de solidificag8o

direcional usando o método de Bridgman.

No estado bruto de fusfio as amostras solidificam-se sem nenhum controle do resfriamento
do material, ou seja, a solidificacfio ocorre em condi¢Bes de nfo-equilibrio. No entanto as
amostras processadas apresentaram um alto grau de regularidade microestrutural, com auséncia
de fases primdrias, € com pequenas variagBes no espacamento lamelar. Tais variagdes se devem &
existéncia de diferentes taxas de extragfio de calor quando as amostras se solidificam. A figura
5.1a mostra uma microestrutura da liga eutética Ni-Ni;Si no estado bruto de fusfio. E importante
salientar aqui que a fase clara representa o composto intermetalico Ni3Si e a fase escura a solugfio

sélida de Si em Ni, a fase matriz oNi.

=My
Direcdo de Solidificagio ~—

Figura 5.1  Microestrutura do eutético Ni-Ni3Si no estado bruto de fusfo.
A investigag@o da microestrutura revelou alguns resultados interessantes. O eutético aqui
estudado se trata de uma liga eutética constituida por duas fases regulares lamelares, que crescem

de acordo com a direcfio de extragio de calor. E interessante o fato da fase Ni;Si crescer de modo
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ndo-facetado ja que se trata de um composto intermetélico, que além de apresentar estrutura
cristalina complexa exibem altos valores de entropia de fusgo. Uma explicagdo para isto € que a
transi¢éo facetada/nfo-facetada ¢ resultado do modo de crescimento de uma fase na outra. Tal

fendmeno foi descrito na solidificagéio de varios eutéticos onde uma das fases constituintes era
intermetélica [Elliot 1977].

Apds a preparagio de ligas no estado bruto de fusdio, foi realizada a solidificacgo
direcional para se obter lingotes com estrutura orientada, em forno do tipo Bridgman vertical com
aquecimento indutivo. Nesta etapa as ligas provenientes da fusdo a arco foram processadas sob
diferentes taxas de crescimento: 10, 30 e 100 mm/h. O objetivo principal desta etapa foi avaliar a
regularidade da microestrutura lamelar ¢ a tentativa de transicfio lamelar/fibroso. A figura 5.2

mostra a evolugio da microestrutura com o aumento da taxa de solidificacdo.

Com o aumento da taxa de solidificaciio, a morfologia da liga eutética apresentou
degenerages na microestrutura, tais como descontinuidades, imperfeigdes, regides de transicdo
de estrutura lamelar para estrutura fibrosa, aumento da quantidade de defeitos como falhas no
arranjo lamelar ou terminagSes lamelares. Sob baixas taxas de crescimento, v=10 mm/h, o
crescimento eutético ocorre em condigdes préximas ao equilibrio, o que produz microestruturas

alinhadas e livre de imperfeicdes, apresentando interface sélido/liquido plana.

Em todos os casos, apesar da taxa e diregGes de crescimento serem controladas, a
microestrutura eutética exibiu vérios grios eutéticos, ou seja, a estrutura obtida foi policristalina.
Estes gréos sdo definidos como pequenas partes da microestrutura eutética onde as lamelas foram
solidificadas em uma determinada dire¢io de crescimento. Analisando as microestruturas das
seqOes transversais das amostras processadas sob diferentes taxas de solidificagdo, notou-se que o

aurmento da taxa de solidificaggo acarretou em um aumento no nimero de graos eutéticos.
A relaglio entre taxa de crescimento e dimensdes microestruturais pode ser sintetizada

melhor no fendmeno apresentado na figura 5.3. O aumento repentino da taxa de crescimento

produziu uma variagdo abrupta nos espacamentos lamelares.
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Corte transversal

(c) V=100 mm/h
Dire¢do de solidificagio ——p

Figura 5.2  Evolug#io da microestrutura com o aumento da taxa de solidificacfo.
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Tal fendmeno indica a natureza da selegiio do espagamento lamelar durante o crescimento
eutético. De acordo com Jackson e Hunt [Jackson, 1966], o crescimento eutético ocotre em
condigGes deiinidas como extremas, onde o superesfriamento interfacial é préximo ao minimo. O
crescimento eutético deve ocorrer em uma faixa de valores muito pequena para uma determinada
condi¢fo de crescimento. As taxas empregadas foram 10 e 100 mm/h. A regularidade observada
no crescimento simultdneo das fases seria resultado da influéneia mutua de uma fase em outra,
idéia esta defendida por Podolinsky [Podolinsky; 1989], para justificar eventuais desvios no
comportamento das fases eutéticas em vista do critério de classificaggio de Jackson. Os primeiros
resultados indicam que altas taxas de solidificagfio resultam em estruturas mais finas e vice-versa,

o que € esperado durante a solidificagdo de eutéticos regulares.

Diregfo de solidificagdo g

Figura 5.3  (a) Alteragdo microestrutural provocada pelo aumento repentino na taxa de

crescimento, (b} ampliagfo da regifio de transigfio V; = 10 mm/h, V; = 100 mm/h.

Além de se observar a variagio do espagamento lamelar com o aumento da taxa de
solidificacdo, percebe-se também que a interface sélido/liquido é macroscopicamente plana, ja
que o arranjo lamelar se deu ao longo de toda a interface. Apds a etapa de solidificacgéio
direcional, a liga em estudo foi submetida & técnica de analise por EDS (Espectometria de
Energia Dispersiva), em um microscépio eletronico de varredura (MEV), onde foi possivel o

mapeamento por raios-X dos elementos constituintes das fases eutéticas, além de examinar as
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composi¢des das fases constituintes do eutético. A figura 5.4 mostra a distribuicéo dos elementos

Ni e Si na liga eutética e as tabelas 5.1 e 5.2 apresentam os resultados das analises de composigio
das fases eutéticas.

(a) (b)
Direcdo de solidificagio .

Figura 5.4 Distribuigio dos elementos Ni e Si na microestrutura eutética solidificada

direcionalmente, v=10 mm/h, (a) distribui¢@o de Ni, (b} distribui¢io de Si.

Observando a figura 5.4 e as tabelas 5.1 e 5.2 verifica-se que os elementos Ni e Si se
distribuem de forma regular ao longo de toda a mostra. A fase oNi, considerada a matriz,
apresenta menor quantidade de Si se comparada i fase intermetalica NisSi, além de ndo

apresentar grande discrepancia entre os valores tedricos e experimentais.
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Tabela 5.1  Anédlise da composigdo por EDS da liga eutética Ni-Si solidificada
direcionalmente (SD), V=10 mm/h.

Elemento | Teédrico (%peso) | EDS/SD (Yopeso) | Dm*
Ni 88,5 88,7 2,0
Si 11,5 11,3 2,0
Total 100 100

Dm* = Desvio padrio da % peso.

Tabela 5.2 Andlise de composi¢do por EDS da distribuicio de Ni e Si nas fases aNi e NisSi
apos solidificagéio direcional V = 10 mm/h.

Elemento alNi Ni;Si
% peso | Dm* | % peso Dm*
Ni 94,68 2,3 89,82 1,7
Si 5,32 2,3 10,18 1,7
Total 100 100

Dm* = Desvio padréo da % peso.
5.2.2 Estrutura Cristalina da Liga Eutética Ni-Ni;Si

As analises por difragfo de raios-X tiveram como objetivo verificar as fases constituintes,
bem como detectar a presenca de possiveis impurezas e outras fases. Para identificar os picos dos
difratogramas, foi consultado o banco de dados JCPDS (Joint Comitee for Powder Standards),
que fornece as distancias interplanares e suas intensidades relativas, e também os indices dos
planos cristalinos correspondentes. Os difratogramas obtidos das amostras solidificadas com

diferentes taxas de solidificagfo estdo mostrados nas figura 5.5 2 5.8.

Geralmente, para classificar um material é necessario se comparar trés distancias

interplanares consecutivas com as maiores intensidades, com o banco de dados. Neste trabatho,
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este procedimento ndo foi vidvel, pois as amostras ndo foram pulverizadas, o que inibe a

comparagio das intensidades com as das microfichas.

12000
10000 =
z
8000 L
[
E:
o 6000 L
wn L
o
% 4000 }- = s -
= X S 3 S i
[= T4 = —
2000 b o s, e w
| i
=
D - i A -J -
2 A i 1 1 i L
100

L
120

20 40 80 80
28 (Graus)
Figura 5.5  Difratograma da liga eutética no estado bruto de fusfo.
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Figura 5.6  Difratograma da liga eutética solidificada direcionalmente V= 10 mm/h.
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Figura 5.7  Difratograma da liga eutética solidificada direcionalmente V=30 mm/h.
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Figura 5.8  Difratograma da liga eutética solidificada direcionalmente, V= 100 mm/h.
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Analisando o difratograma observou-se um baixo numero de picos, que pode ser
explicado pela forma das amostras (n#o-pulverizadas). Um outro fato que contribuiu para tal
ocorréncia € a estrutura cristalina das fases eutéticas aNi e Ni3Si. O niquel apresenta estrutura
cibica de face centrada (cfc) que possui alta simetria e portanto, os raios difratados dos planos
paralelos sobrepfem-se. A fase intermetdlica Ni3Si apresenta estrutura ordenada do tipo Ll a
qual é idéntica & do niquel, s6 que nos vértices das células cristalinas encontram-se os atomos de

silicio. Conseqlientemente, ambas as fases possuem baixo niimero de planos cristalinos.

Outro fato interessante relacionado aos difratogramas esta relacionado ao aumento da taxa
de solidificac@o. Percebe-se que houve degeneragfio da microestrutura regular. O difratograma
relacionado & taxa de solidificagio de 10 mm/h apresenta as duas fases, aNi e NizSi com
intensidades proximas, ¢ 4 medida que se aumenta a taxa de solidifica¢fo as intensidades das
fases variam muito, de maneira aleatéria. Esta variacfo pode estar relacionada & forma em que

foram analisadas as amostras, ji que as mesmas n#o se encontravam na forma de pds, o que € o

mais adequado nesta técnica.

A fase oNi apresenta estrutura cristalina do tipo CFC e pardmetro de rede a=3,503 A. Jda

fase intermetalica apresenta estrutura cristalina LI; com pardmetro de rede 2=3,516 A.

5.3  Sistema Ni-Si-X (Nb, Al, Cu)

Na literatura nfo se registram estudos sobre o efeito da adi¢do de elementos ternérios
sobre a morfologia do eutético Ni-Ni;Si. H4 estudos relacionando adi¢des de elementos terndrios
em uma das fases que constituem o eutético, se tratando da fase intermetalica Ni3Si [ Takasugi,
1999], [Nashima, 1989] [Takasugi, 2001].

O objetivo principal desse estudo esteve concentrado em tentativas de modificar a
morfologia lamelar regular do eutético aqui estudado para morfologia do tipo fibrosa. Com esta
intengdo foram adicionadas pequenas quantidades de elementos terndrios (Nb,Al,Cu) & liga

eutética Ni-Ni3Si.




5.3.1 Analise Microestrutural

As amostras no estado bruto de fusdo, em condicSes ndo-controladas de solidificagdo,
apresentaram morfologias bastante interessantes, onde o arranjo das fases exibe dependéncia da
direcdo e da intensidade do fluxo de calor durante a solidificagfio. A tabela 4.2 apresenta as
composi¢des nominais das ligas estudadas nesses sistemas. A escolha destas composi¢des foi
elaborada em fungHo de experimentos preliminares, onde se tentou manter a estrutura eutética

estavel apés a adigdo de quantidades varidveis de um terceiro elemento.

5.3.2 Ni-Si-Nb

A adi¢do de nidbio a liga eutética Ni-Ni3Si alterou de diversas formas a morfologia de
solidificacdo desta liga. As microestruturas resultantes estio mostradas na figura 5.9. A fase clara

representa a soluggo sélida que € rica em nidbio, a fase escura se trata do composto intermetalico.

Percebe-se que ao se adicionar quantidades varidveis de um elemento terndrio as
mudangas de morfologia sdo bastante varidveis. A adicdo de 2%Nb (% peso) (NiSij;,/Nb,)
alterou de uma forma muito drastica a morfologia lamelar. A microestrutura, anteriormente
eutética lamelar orientada com a extragdo de calor, sofreu grandes mudangas de morfologia. A
fase intermetdlica Ni3Si apresentou-se totalmente degenerada, com a presenca de pequenos
precipitados de ni6bio (fase mais clara) nos contornos da fase intermetdlica. A presenca destes
precipitados representa que o limite de solubilidade deste elemento nas fases aNi e Ni;8i foi
excedido, além de apresentar uma microestrutura grosseira. Para o teor de 1,5%Nb
(NiSiy137Nby 5} percebe a tendéncia da microestrutura de se alinhar com a diregio de extragio de

calor, além da auséncia de nidbio precipitado nos contornos da fase intermetalica.

A liga com 0,5%Nb (NiSij; 4sNbgs) apresentou morfologia irregular com a presenga de
estruturas globulares ao longo de toda a extensio da amostra. Tais estruturas, que constituem a
fase intermetdlica, apresentam em seu interior (figura 5 .9), um arranjo lamelar desordenado. Para
o teor de 0,2% Nb (NiSij;4gNbg;) nfio se verificou grande perturbagdio na morfologia de

solidificagéio da liga. A microestrutura ¢ representada por lamelas de curto alcance alinhadas com
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a diregdo de extracio de calor. Este comportamento ¢ representativo de um crescimento

cooperativo entre as fases constituintes do eutético.

(a) liga 1 - NiSiy; »7Nb;

(¢) liga 3 - NiSiy133Nby (d) liga 4 - NiSii1 4sNbos

- . &.t 2 w\’i'__'

(e) liga 4 - NiSiy 4sNbos (f) liga 5 — NiSiys 4sNby
Diregdo de solidificagéo
Figura 5.9  Microestruturas das ligas no estado bruto de fusio, mostrando a influéncia do Nb

na varia¢cdo da morfologia microestrutural.
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Este resultado se torna bastante interessante j& que se trata de um processo de
solidificacdo sem controle sobre taxa de extragdo de calor com a presen¢a de um elemento
ternario, que resulta em um crescimento cooperativo entre suas fases. A etapa de solidificagdo
direcional serviu para se avaliar o efeito da adigdio de Nb em condi¢des proximas ao equilibrio
termodindmico (baixo superesfriamento interfacial). A taxa de crescimento utilizada em todos os

experimentos foi de 10 mm/h. As microestruturas resultantes estio mostradas na figura 5.10.

Observando as micrografias, percebe-se que a liga 1 (NiSi,;, ,2Nb,) ndio apresentou muita
diferenca de morfologia daquela exibida no estado bruto de fusio, (figura 5.9). Por outro lado as
ligas com teores 0,5% Nb (NiSi;;4sNbgs) e 0,2% Nb(NiSi;1,4sNbg ) alteraram completamente a
morfologia de solidificagfio. A liga que contém 0,5%Nb apresentou um arranjo lamelar ordenado
com a direcdo de crescimento, com tendéncia a apresentar crescimento facetado da fase
intermetalica Ni;Si (figura 5.10 ¢, d). Esta tendéncia & percebida com menor clareza, na liga 3
(NiSin3oNby). A liga 5 (NiSi};45Nbg,) apresenta uma morfologia da microestrutura altamente
regular, constituida por lamelas de longo alcance alinhadas com a direcdio de extracdo de calor,

indicando que a solidifica¢fio ocorreu dentro da zona de crescimento cooperativo (ZCQ).

As tabelas 5.3 e 5.4 apresentam a distribuicio dos elementos Ni, Si e Nb na

microestrutura de solidificagfio da liga 2 (NiS11,37Nb; 5) no estado bruto de fusio e apds ser

processada por solidificagio direcional.

Tabela 5.3  Andlise da composigso por EDS da liga 2 (NiSiy, 37Nb; s), no estado bruto de fusio
(BF) e solidificada direcionalmente (SD) v = 10 mm/h.

Elemento| Teérico EDS/BF EDS/SD
% peso % peso Dm* % peso Dm*
Ni 87,17 88,74 2,4 89,03 1,8
Si 11,32 9,45 2.4 9,30 1,8
Nb 1,51 1,81 2,4 1,67 18
Total 100 100 100

Dm* = Desvio padrao da % peso.
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Secio longitudinal Secdo transversal

(C) Iiga 5- NiSi;1,4sN hn,z
Direcdo de solidificag#o S

Figura 5.10 Microestruturas das ligas solidificadas direcionalmente, mostrando a influéncia do

Nb na variagio da morfologia microestrutural, V = 10 mm/h.
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Tabela 5.4

Andlise de composi¢zo da liga 2 (NiSiy; 37Nby 5) por EDS da distribuigdo de Ni, Si

e Nb nas fases oNi e Ni3Si no estado bruto de fus#o (BF) e solidificado direcionalmente (SDyv=

10 mm/h.
Elemento Bruto de Fusio (% peso) Solidificado Direcionalmente (% peso)
aNi Ni;Si Dm* aNi Ni;Si Dm*
Ni 91,98 87,35 22 92,21 87,23 1.8
Si 6,58 12,29 2,2 6,57 12,14 1.8
Nb 1,44 0,36 2,2 1,22 0,64 1,8
Total 100 100 100

Dm* = Desvio padréo da % peso.

Ao se analisar as tabelas 5.3 ¢ 5.4 é observado que os valores de composigdes obtidos por
EDS estio de acordo com os valores nominais, nfio apresentando grandes discrepincias,
significando que nfio ocorreram grandes perdas durante o processamento da liga. Outro fato a se
notar esta relacionado com a distribuigio do Nb pas fases que constituem a microestrutura,
percebe-se que o Nb se concentra mais na fase aNi do que na fase intermetalica. Este fato estd
relacionado com o tipo de estrutura cristalina das fases. A fase oNj apresenta estrutura do tipo
CFC, j4 a fase intermetélica Ni;Si apresenta uma estrutura mais complexa e fechada do tipo L1, 0
que dificulta a solubilidade do Nb nesta fase. Outro fato estd relacionado com o modo de
processamento da liga. As ligas no estado bruto apresentam uma concentragéo de Nb na fase aNi
(matriz) maior do que apds o processamento por solidificacio direcional. Isto se explica pelo fato

de n#o haver tempo suficiente para ocorrer difusiio do Nb no estado bruto, o que acontece com o

processamento por solidificagfo direcional.

5.3.3 Ni-Si-Al

A adigdo de aluminio ao sistema eutético foi tomada por uma preocupac¢io adicional, ja
que este elemento apresenta temperatura de fusfio bem inferior aos dos demais elementos. Na

fusfio em forno a arco colocou-se o elemento aluminio por baixo no cadinho, sendo fundido pela
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transferéncia de calor por condugfio dos demais elementos. No caso da solidificacdo direcional
procurou-se trabalhar com temperaturas em torno de 1.300 °C. Tomada estas precaugées a perda
de massa medida foi insignificante, garantindo-se assim que as ligas processadas estavam nas

composicGes desejadas.

As microestruturas no estado bruto de fusio estdo mostradas na figura 5.11. Observando
tais microestruturas percebe-se que a adicsio de 2%Al (% peso) (NiSij 27AlL) degenera
completamente a morfologia lamelar, exibindo morfologias dendriticas sem orientagio

preferencial de crescimento, com presenca de estruturas eutéticas lamelares interdendriticas de

curto alcance.
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(¢) liga 8- NiSiugsAll (d) Iiga 9- NiSi11,45Alﬁ,5

Direg&o de solidificacio ~—»

Figura 5.11 Micrografias das ligas do sistema Ni-Si-Al no estado bruto de fusdo.
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Com a diminuigio da quantidade de aluminio a morfologia da microestrutura vai se
tornando cada vez mais regular (ligas 8 e 9), ¢ a microestrutura tende a se tornar lamelar

novamente. O efeito da adigiio de aluminio degenera com muita intensidade a morfologia

eutética.

As ligas processadas por solidificacfio direcional se mostraram mais regulares do que as
no estado bruto de fus#o, porém néo se nota regides eutéticas regulares. O que se percebe na liga
processada por solidificagio direcional é o alinhamento das fases com a direciio de extragio de
calor. A figura 5.12 mostra a microestrutura das liga 7 (NiSi, nAlis) e liga 8 (NiSiy;5Al)

processada por solidificagdo direcional.

Para melhor se entender a morfologia e a distribuicio dos elementos na microestrutura,
estdo apresentadas nas tabelas 5.5 e 5.6 os resultados obtidos das analises de EDS relativos a
distribuigdo dos elementos Ni, Si ¢ Al na microestrutura de solidificagdo. Foi escolhida a liga 6

de composiciio igual & NiSijj7AL no estado bruto de fusio e apbs ser processada por

solidificacio direcional.

Observa-se pelas tabelas 5.5 ¢ 5.6 que as composigSes das ligas estdo de acordo com os
dados tedricos, ndo apresentando muitas discrepancias, j4 que o Al apresenta baixo ponto de
fusdo em relagdo ao sistema eutético Ni-Ni;Si, podendo perder Al por evaporagdc. O Al se
concentra na fase matriz, aNi, como no caso da adi¢do de Nb, pelo mesmo motivo, apresentado
anteriormente. A estrutura cristalina da fase oNi € mais aberta do que a do composto
intermetalico, sendo portanto mais facil dissolver uma maior quantidade de Al Este
comportamento também € registrado para adiges de Cu ao sistema eutético Ni-Ni3Si, em que a

dissolucdo de Cu se da preferencialmente na fase oNi.

5.3.4 Ni-Si-Cu

O fato de o Cu formar com o Ni uma solugiio sélida ideal motivou o estudo do
comportamento da microestrutura ao se adicionar pequenas quantidades de Cu no eutético Ni-

NizSi. As micrografias das ligas obtidas no estado bruto estio mostradas na figura 5.13.
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Secdo longitudinal Secdo transversal

(b)liga 8 - NiSiy 33Al;
Diregdo de solidificagio —y.

Figura5.12  Cortes longitudinal e transversal das liga 6 (1,5% Al) (a), e da liga 8 (1%Al) (b).

Tabela 5.5  Andlise da composi¢io por EDS da liga 6 (NiSi;; 27AL), no estado bruto de fusio
(BF) e solidificada direcionalmente (SD) v = 10 mm/h.

Elemento | Tedrico EDS/BE EDS/SD
%peso Yopeso | Dm*(% peso)| %peso | Dm* (% peso)
Ni 86,73 88,72 2,3 87,20 1,9
Si 11,27 5,67 2,3 11,05 1,9
Al 2 1,52 2,3 1,75 1.9
Total 100 1060 100
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Tabela 5.6  Andlise de composigio da liga 6 (NiSiy; 27Al) por EDS da distribuicio de Ni, Si e
Nb nas fases aNi e Ni3Si no estado bruto de fusio (BF) e solidificada direcionalmente SD)yv=

10 mm/h.

Elemento Bruto de Fus&o (% peso) Solidificado Direcionalmente (% peso)
oNi Ni;Si Dm# oNi Ni;Si Dm*
Ni 89,04 88,17 2,3 89,38 88,28 1,8
Si 9,44 11,19 2,3 8,17 11,15 1,8
Al 1,52 0,57 2,3 2,46 0,64 1,8
Total 100 100 100 100

Dm* = Desvio padrdo da % peso.

Pode-se perceber pelas micrografias que a liga 10, que contém 5%Cu (peso) (NiSi;; sCus),
nfo apresentou degeneracio catastréfica da microestrutura, percebe-se o alinhamento com a
diregfio de extrag#io de calor, nfio apresentandc estruturas dendriticas, mas lamelas de curto
E}lcance. As ligas 11 (NiSi;;Cus) e 12 (NiSi[127Cup) respectivamente, apresentaram maior
regularidade do que a anterior, nestes casos a microestrutura é constituida por lamelas de curto

alcance, com as fases bem definidas, caracteristica de uma estrutura eutética de coldnias.

A liga 13 (NiSii147Cuoy) apresenta morfologia mais regular do que as anteriores. Neste
caso, pode-se perceber que as fases estfio regularmente espagadas, no sentido da extragdo de

calor, representado por uma morfologia eutética quase regular.

Apos o processamento por solidificagdo direcional as morfologias passam a ser mais
regulares, pois o processamento ¢ feito perto do equilibrio termodinamico, havendo portanto
maiores tempos para que ocorra a difusdo dos elementos que constituem o sistema. No caso da
adi¢do de Cu percebe-se a alteragio microestrutural de morfologias irregulares para colénias de
eutéticos. A figura 5.14 apresenta as micrografias das ligas apés serem processadas por

solidificag8io direcional.
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Direcdo de solidificagdo f

Figura 5.13 Micrografias das ligas do sistema Ni-Si-Cu no estado bruto de fusio.

5.4  Difrac¢io de raios-X

A analise por difragio de raios-X teve como objetivo verificar as possiveis mudangas na
estrutura cristalina apés a adic@o de um elemento ternério (Nb, Al, Cu) ao eutético Ni-Ni3Si. Tais
mudangas poderiam ser a formacfio de novas fases, presenca de impurezas e alteragdes no
pardmetro de rede das fases. A anélise foi conduzida em amostras no estado bruto de fuséo e apés
a solidificagfio direcional, sendo escolhida uma liga com cada elemento adicionado. Para a

identificacdo dos picos, foi consultado o banco de dados JCPDS (Joint Comitee Powder
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Difraction Standards) que fornece as distancias interplanares ¢ suas intensidades relativas, e

também os indices dos planos cristalinos correspondentes.

Seciio transversal

LIt neBe lﬁﬁéﬁm
(b) liga 12 — NiSij; 2,Cu;
Direg8o de solidificagéio —

Figura 5.14 Micrografias das ligas do sistema Ni-Si-Cu ap6s solidificac@o direcional.
AsS ligas de COIHpOSi(}GCS NiSiuAsNbo,s R NiSi];,mAlz e NISI; 1527CL12 foram escolhidas para
analise de difragéo de raios-X. O motivo para a escolha dessas ligas estd relacionado ao fato das

mesmas apresentarem uma microestrutura mais regular do que as demais.

As figuras 5.15 a 5.17 mostram os difratogramas obtidos no estado bruto de fusio e apos

solidificagdo direcional.
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Figura 5.15 Difratogramas da liga NiSi;; 4sNby s,
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A adig8o de 0,5% Nb nfo causou formacsio de uma nova fase, mas alterou a direciio dos
planos difratados, aumentando o parimetro de rede da fase intermetslica Ni3Si. O valor do
pardmetro de rede desta fase passou a ser a=3,706 A e o plano difratado com maior intensidade
passou a ser o plano (222). A fase aNi nfio apresentou grandes alteragBes em termos de

parémetros de rede e planos de difragéio em relagfio ao eutético Ni-Ni;Si.

Comparando os difratogramas da figura 5.16, percebe-se um maior nimero de planos
difratados da liga processada por solidificagfio direcional do que a apresentada no estado bruto de
fusdo. Este resultado ¢ intrigante j4 que o processamento por solidificagdo direcional induz a um
crescimento preferencial dos planos cristalinos. Com a adi¢do de 2% de Al houve um aumento do
pardmetro de rede da fase aNi assumindo o valor de a = 5,00 A , para o plano de difra¢do (220).
A fase intermetalica Ni;Si apresentou vérios planos de difragdo, sendo os mais intensos os planos

(002), (110), (100) e (200). O pardmetro de rede desta fase aumentou de 3,516 A para 3,764 A.
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Figura 5.16 Difratogramas da liga NiSi;; 57Al,

A adigio de 2% de Cu & liga eutética Ni-Ni3Si nfio mostrou grandes variagdes nos
difratogramas obtidos. Percebe-se que houve uma mudanga nas intensidades dos planos
difratados no estado bruto de fusfio em relacgfio 4 liga solidificada direcionalmente. Esta mudanga
¢ percebida em relagdo aos planos (222) e (121), que no estado bruto apresentaram intensidades
pequenas e quando solidificado direcionalmente, apresentaram intensidades relativas
considerdveis. Outro resultado observado com relagfio aos difratogramas mostrados esta
relacionado as mudangas no pardmetro de rede da fase intermetilica Ni3Si. Sem adicdo de
elemento terndrio o valor do pardmetro de rede assume o valor de 3,516 A, ao se adicionar 2%

Cu 2 liga eutética o pardmetro de rede assume valores entre 3,706 a 3,802 A.
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5.5  Anilise Térmica Diferencial (DTA)

Neste estudo utilizou-se a técnica de DTA para estimar as temperaturas de transformagio
de fases, objetivando também verificar as temperaturas de transformagdes no estado solido.
Foram utilizados para isto ligas de composigfo eutética Ni-Ni;Si e com adicdo de 0,5% Nb, para
tentar verificar a influéncia deste elemento na temperatura de transformagio eutética. A analise
térmica foi conduzida utilizando taxa de aquecimento de 10 °C/min. As figuras 5.18 a 5.20
mostram curvas de aquecimento obtidas durante a andlise térmica das ligas Ni-NisSi,
NiSiiyesNbos A temperatura “onset” de transformac@io da liga eutética foi determinada como

sendo igual a 1.148°C, que est4 em boa concordéncia com os dados da literatura (tabela 5.7).
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Figura 5.18 Termograma de DTA obtido com o aquecimento da liga eutética Ni-NiSi.
Além do pico associado & transformagfo eutética, foram detectados mais dois picos.

Como descrito anteriormente, a liga com composi¢@io eutética sofre duas transformacétes de fase

no estado sélido, durante o aquecimento da temperatura ambiente até a temperatura de fusdo.
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Figura 5.19 Termograma de DTA obtido com o aquecimento da liga NiSi;; 45Nby s.

Observou-se que o primeiro pico, que corresponde & temperatura de 1.048 °C caracteriza a
transformac@o peritetdide o + B; <> B,. O outro pico, & temperatura de 1.111,9°C esta relacionado
a transformac@o polimérfica f; < B3. A adiciio de 0,5%Nb na liga de composicdo eutética
diminui os valores das temperaturas de transformacdes. Isso esté relacionado ao fato do aumento

do superesfriamento com a adigdo de um elemento ternério, j4 que a rejeicdo de soluto aumenta a

frente da interface s6lido/liquido.
5.6  Avaliacdo das Propriedades Mecanicas

Com a finalidade de avaliar o comportamento mecanico da liga eutética Ni-NisSi com e
sem adigdes de elementos ternarios, foram realizados ensaios de microdureza, compressio e
ensaios de tragdo, onde se tentou determinar os limites de resisténcia e limites de escoamento das
amostras no estado bruto de fusfio e apés solidificagdo direcional. A figura 5.20 apresenta a

variagdo da microdureza com a taxa de solidificacfio.
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Tabela 5.7 Temperaturas de transformacio de fases.
Este trabalho
Transformacio Milenkovic [1998] | Ovya [1983]
Ni-Ni3Si NiSij14sNbgs
o+ B o B2 1.048,0 °C 1.043,7°C 1.042°C 1.053°C
Bz < B3 1.111,9°C 1.109,1°C 1.120°C 1.115°C
a+Bse L 1.148,0°C 1.130,3°C 1.153°C 1.143°C
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Figura 5.20 Variagfo da microdureza Vickers com a taxa de solidificacfio, eutético Ni-Ni3Si.

Os primeiros resultados indicaram que a liga eutética no estado bruto de fusio apresenta
valores de microdureza em torno de 600 HV. Observando a curva de microdureza versus taxa de
solidificagdo percebe-se que a taxa de solidificagdo ndo influi de maneira significativa na
microdureza da liga. Percebe-se ainda que os valores de microdureza estdo entre 520 e 570 HV.
Apés a solidificagdo direcional os valores de microdureza diminuem em comparagio com os
valores obtidos na estrutura bruta de fus8io. Isso se deve principalmente ao fato de que a estrutura
no estado bruto de fusfo apresenta um espagamento mais refinado do que a estrutura solidificada

direcionalmente. Deve-se lembrar também que a maior concentragfio de tenses em estruturas

brutas de fuso torna-as mais frageis e duras.
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Para avaliar a influéncia da adigio de elementos terndrios nos valores de microdureza da
liga eutética, as figuras 5.21 a 5.23 mostram a variagio da microdureza com a porcentagem de

elementos adicionados ao eutético Ni-Ni;Si.
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Figura 5.21 Variacfio da microdureza Vickers com o teor de Nb.

Ao analisar-se as figuras 5.21 a 5.23, percebe-se que a adi¢3o de elementos terndrios (Nb,
Al e Cu) & liga eutética Ni-Ni;Si ocasionou mudancas na dureza da liga, no estado bruto ¢ apés
ser solidificada direcionalmente, 4 taxa de 10 mm/h. A influéncia do Nb se deu de maneira a
aumentar a microdureza da liga eutética para valores em torno de 670 a 700 HV, no estado bruto,
e 600 a 620 HV apés solidificacsio direcional. J4 as ligas com teores de Al apresentaram
resultados distintos.

No estado bruto de fuséio houve o ligeiro aumento da dureza, mas apés ser processada por
solidificacdio direcional as ligas apresentaram valores inferiores de dureza se comparando com o
eutético Ni-Ni3Si. As ligas com adig@es de Cu apresentaram valores de dureza superiores & liga

eutcética, no estado bruto de fuso e apés processamento por solidificacdo direcional.
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O fato da adigdo de elementos ternérios alterar a dureza de um material pode estar
relacionado 2o endurecimento por solugio sélida, neste caso a matriz oNi, que solubiliza uma

maior quantidade de elementos ternarios em sua rede, apresenia um aumento de dureza, que ¢é

refletida no comportamento da liga.

O objetivo do ensaio de compressiio & quente das ligas no estado bruto de fusdo e
solidificada direcionalmente foi caracterizar, pelo menos qualitativamente, 0 comportamento
mecinico destas ligas. Os ensaios de compressdo foram realizados & temperatura ambiente, bem
como as temperaturas de 450, 550, 650 e 7500C, sob taxa de deslocamento de 0,01 mm/s, nas
ligas no estado bruto de fusfio e apds serem solidificadas direcionalmente, sob taxa de 10 mm/h.
As ligas usadas neste ensaio foram ligas de composigéo eutética, de composi¢o NiSi;;4sNbys e
NiSijj27Cup (estado bruto de fusio). As amostras ensaiada na condi¢dio solidificada
direcionalmente foram as de composigao eutética e NiSi;;4sNbygs.

Os resultados obtidos estfio mostrados nas figuras 5.24 e 5.25. Estes resultados mostram a
variagdo do limite de resisténcia com a temperatura de ensaio. Os ensaios de compressio em
temperaturas elevadas foram realizados segundo a norma E209-65 [ASTM, 1993] e os ensaios a
frio segundo a norma E9-89 a [ASTM, 1989].

Analisando os graficos da figura 524 e 5.25, percebe-se que as ligas ensajadas
apresentam elevados valores de limites de resisténcia, ¢ 4 medida que se aumenta a temperatura,
ocorre a diminui¢cdo dos limites de resisténcia. De uma maneira geral, ocorreu o aumento do
limite de resisténcia com a adigdo de um terceiro elemento i liga eutética Ni-Ni3Si. Pode-se
observar também que as amostras no estado bruto de fusdo apresentaram limites de resisténcia
inferiores aos apresentados pelas ligas ap6s solidificagdo direcional. Isso se d4 pelo fato do
processamento em forno a arco apresentar maior quantidade de defeitos de solidificacdo, como
vazios, além de apresentar uma maior quantidade de regies irregulares como contornos de griio,

que contribui com a diminui¢do do limite de resisténcia.
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Figura 5.24 Variac#o do limite de resisténcia com temperatura, estado bruto de fusso.
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Figuras.25 Variag#o do limite de resisténcia com a temperatura, solidificado direcionalmente.

O ensaio de tragdo foi realizado segundo a norma E 8M-95a [ASTM, 1995]. Neste ensaio
foi determinado os limites de escoamento e limites de resisténcia da liga eutética Ni-Ni;Si e nas
ligas de composigao NiSiiq 27Nboy, NISiy; 32Al; 5 € NiSij;27Cus (% peso), com uma velocidade de

deslocamento de 0,01 mm/s. As figuras 5.26 e 5.27 mostrarn as curvas obtidas nesses ensaios.
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Figura 5.26 Curva tensdio X deformacfo, eutético Ni-Ni3Si, solidificado direcionalmente.
(v=10mm/h).

Os valores de limite de escoamento e limite de resisténeia sio da ordem de 540 e 810 MPa
com deformacles que variam de 0,20 % no regime elastico a 3,70 % quando o material se rompe.

O valor do modulo de elasticidade ou médulo de Young ficou em torno de 270 GPa.

Ao se observar a figura 5.27 percebe-se que a mesma ndo apresenta regido de

plasticidade. Uma explicagio para isto estd associada a dificuldade de usinagem apresentada pela
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liga na obtencdo do corpo-de-prova somado ao fato de, ao se adicionar um terceiro elemento 2
liga eutética ocorre desestabilizacfio da interface sélido/liquido, aumentando a quantidade de
defeitos de solidificagfo, como vazios por exemplo. Isto reflete na plasticidade do material e
também nos valores de resisténcia, fazendo com que 0s mesmos apresentem valores inferiores de

limite de resisténcia dos apresentado pela liga eutética Ni-Ni;Si.
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Figura 5.27 Curva tensdo x deformagfo da liga eutética Ni-Ni3Si com adi¢des de elementos

ternarios.

Para complementar a caracterizagfio mecénica das ligas aqui estudadas foi realizado um
terceiro ensaio de tragéio onde foi alterada a velocidade de deslocamento das matrizes, passando
para 0,02 mm/h. A intencfio deste tipo de ensaio foi verificar o comportamento do material sob

uma velocidade de carregamento maior. A figura 5.28 mostra a curva obtida neste caso.
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Figura 5.28 Curva tensfio X deformacfo da liga eutética Ni-Ni;Si ensaiada a taxa de 0,02mmy/s.

Percebe-se pela figura 5.28 qué a mesma ndo apresenta comportamento plastico além de
apresentar um limite de resisténcia inferior ao apresentado pela mesma liga sob taxa de
carregamento menor. O motivo para isto pode estar associado ao fato da dificuldade na usinagem,
onde 0s corpos-de-prova nfio se romperam na parte ttil e sim perto das cabecas, ou pode estar
associado a defeitos de solidificagdo. A figura 5.29 mostra os corpos de prova apos o ensaio de
tragdo. Podemos observar pela andlise da figura 5.29 que a maior dificuldade em usinar a liga
para o ensaio de trag8o, estd no fato de fazer as roscas para fixar nas garras da méquina de ensaio.
Uma alternativa para melhorar tentar contornar esta situagio seria a usinagem por eletroerosio,

porém este processo apresenta altos valores de custo.
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Figura 5.29 Corpos-de-prova apds ensaio de tragio.

5.7  Analise das Superficies de Fratura

Ap0s a realizagio dos ensaios mecanicos foram analisadas as superficies de fratura, com o

objetivo de observar o tipo de fratura apresentada pelas ligas eutética e eutética com adi¢do de
elementos ternarios. A fratura consiste da separagdo de um corpo solido em duas ou mais partes,
sob a agdo de uma tensdo. Neste trabalho, a fratura é produzida pela aplicacdo uniaxial de tens3o.
A figura 5.30 apresenta as linhas de deformagdo e as superficies de fratura obtidas com o ensaio
de compressdo, nas amostras no estado bruto de fusio e solidificadas direcionalmente. A figura

5.31 mostra as fraturas obtidas nos ensaios de tragfo, das amostras solidificadas direcionalmente.

Ao se analisar as superficies de fratura obtidas nos ensaios de compressio e tragdo, pode-
se presumir que 0 mecanismo de fratura pelo qual as trincas se desenvolveram foi por clivagem,
ja que o material ndo tem ductilidade suficiente para a formagdo de dimples e as tfingas, se

apresentam de forma bastante reta.
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(a) Linhas de deformacio, eutético Ni-Ni;Si

; AT

(c) Fratura em amostra no estado bruto de (d) Fratura em amostra solidificada

fusiio, eutético Ni-Ni;Si direcionalmente, eutético Ni-Ni;Si

. " ’: \:"\g}ﬁi&'\%f:t'f .
A

(e) Fratura em amostra no estado bruto de (f) Ampliacio da figura (e)

fus 50, NiSin,z']Cuz

Figura §.30  Superficies de fratura obtidas nos ensaios de compressio.
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(b)NiSis1 47Nboy

(¢) Eutético Ni-NisSi (d) NiSiz1 4/Nbo

Figura 5.31 Superficies de fratura obtidas nos ensaios de tragdo.

Isso ndo sugere nenhum acompanhamento de contorno, que aconteceria se a fratura fosse
do tipo intergranular. Uma observagio mais detalhada da figura 5.30 (f) mostra desenvolvimentos
parciais de fratura transgranular. Nos testes de compressdo realizados a altas temperaturas, as

ligas em estudo apresentaram deformagdes superiores as deformacdes apresentadas a temperatura
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ambiente, caracterizando um comportamento mais dietil do material. Tal comportamento pode

ser constatado pelas superficies de fratura mostradas na figura 5.32.

(a) Superficies de fratura a 450°C, ensaio (b) ampliagiio da figura (a)

de compressdo

Figura 5.32  Superficie de fratura da liga eutética apés ensaio de compressao a 450° C,
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Capitulo 6

Conclusdes e Sugestdes para Futuros Trabalhos

6.1 Conclusies

O desenvolvimento do presente trabalho deve como objetivo principal avaliar os aspectos
relacionados com o processamento, crescimento direcional e caracterizagio microestrutural de

ligas eutéticas do sistema Ni-Ni3Si. As andlises dos resultados permitiram obtermos as seguintes

conclusdes:

a A obten¢do de ligas eutéticas Ni-Si e Ni-Si-X (Nb,AL,Cu) em forno a arco
mostrou-se vidvel, permitindo a obtenggio de microestruturas bastante homogéneas

no tocante a composigo quimica e com perdas de massa insignificante;

b Na composicdo eutética, as fases Ni e Ni3Si crescem de maneira regular
apresentando uma microestrutura lamelar, de forma ndo facetada, com uma

orientagdo claramente dependente da diregdo e da intensidade da extragio de calor;
c Durante a solidificacfo direcional, sob baixas taxas de crescimento produziram

estruturas lamelares, com alto grau de regularidade. A avaliacfio da influéncia da

taxa de crescimento na morfologia e regularidade da microestrutura mostrou que o
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namero de defeitos aumenta com o aumento da taxa de solidificacfo. Além disso,
verificou-se que o aumento da taxa de solidificagdo implica na diminui¢do do
espacamento lamelar, indicando concordancia com a clissica equacéo de Jackson e
Hunt: AV? = C*;

A adigio de terceiros elementos (X = Nb, Al, Cu) ao sistema eutético Ni-Ni;Si
modificou a microestrutura lamelar regular para eutéticos irregulares e dendriticos

irregulares, mas em nenhum caso se verificou a transi¢fio lamelar/fibroso;

A andlise da estrutura cristalina por difracdo de raios-X permitiu a identificagdo
das fases presentes no material. A fase oNi apresenta estrutura cristalina CFC com
valor de pardmetro de rede 2 = 3,506 &, a fase intermetalica Ni3Si apresenta
estrutura do tipo L1, com pardmetro de rede a = 3,516 A. A adigdo de elementos
terndrios ao eutético Ni-Ni;Si causou alteracBes nos parimetros de rede das fases

aNi e Ni3Si, mas néio se notou a formag&o de nenhuma outra fase;

O ponto de fusio, bem como as temperaturas de transformag&o das fases no estado
solido, determinadas através da analise térmica diferencial (DTA), com ligas de

cormposigio eutética mostraram boa concordancia com a literatura;

A realizagfio de ensaios de compressdo mostrou que estas ligas apresentam elevada
resisténcia mecénica, inclusive a altas temperaturas.Conclui-se que o mecanismo
de “crack bridging” € responsavel pelo alto valor de tensio de escoamento. Nos
ensaios de trago foi possivel a determinagfio do limite de escoamento da liga

eutética, ficando em torno de 640 MPa.

O mecanismo de fratura das amostras no estado bruto de fusio e solidificada
direcionalmente € por clivagem, tipico de materiais frageis, pois ndo apresentam
sinais de deforma¢dio, ¢ o desenvolvimento das trincas € de forma reta e
preferencialmente do tipo transgranular. Com o aumento da temperatura, a liga

passa a exibir regiGes de fratura do tipo duetil.
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6.2 Sugestdes para Futuros Trabalhos

A analise dos resultados deste trabalho permiti identificar varios estudos que
poderdio aprofundar o conhecimento sobre as ligas do sistema Ni-Si dentre os quais

podemos citar:

a Avaliagdo da influéneia da adigfio de outros elementos tentando alterar a

morfologia lamelar para fibrosa;

b Estabelecimento da resisténcia & corrosfio e & oxidagdo em ambientes

agressivos em altas temperaturas;

¢ Determinaciio da estabilidade microestrutural a altas temperaturas;
d Solidificagdo répida da liga eutética Ni-Ni;Si, procurando avaliar a reacfio

eutética em condigSes distantes do equilibrio;

e Aprofundar os estudos a respeito das propriedades mecinicas em
temperaturas elevadas, através de ensaios de tracfio a altas temperaturas e
estudo da tenacidade 3 fratura.
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