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RECRISTALIZACEO DAS LIGAS SUPERCONDUTORAS DO SISTEMA Nb-Ti
José Carlos Petoilho

RESUMOC

As ligas do sistema Nb-Ti, na forma de cabos multi
filamentares, sdo utilizadas principalmente na construcac de ma
guinas e equipamentos supercondutores. A possibilidade de se con
trolar as principais propriedades supercondutoras finais por
meio de tratamentos metallrgicos apropriados e a alta dutilidade
destas ligas, sao as caracteristicas gue permitem sua ampla ﬁti—
lizacgao.

Este trabalho inicialmente discute, & luz do enten
dimento atual dos fendmencs, aspectos como a influencia das ca-
racteristicas microestruturais nas propriedades supercondutoras
e a influéncia do processamento mecanotérmico sobre as transfor-

macoes microestruturais.

Em seguida é descrita a sistematica utilizada na
obtencac de lingotes de ligas supercondutoras de Nb~Ti com diame
tro de 50 mm e 200 mm de comprimento, por fusac em forno de fei-
xe eletrénico. Foi também desenvolvida uma metodologia para o]
acompanhamento das transformacgoes microestruturais de ligas Nb-Ti
com teores de titanio na faixa de 44 a 53% em peso. 0s lingotes
no estado bruto dé fusdao foram deformados a frio por forjamento
rotativo. Os graus de deformagac aplicados, foram condicionados
pelo diametro final da barra, o gual deve ser apropriado para o©
inicio do processo de fabricacdo dos cabos compOsitos multifila-

mentares supercondutoras.

A necessidade de uma ampla caracterizacao microes-
trutural das barras de partida, prende-se ao fato de servir de
referéncia para as propriedades finais dos cabos supercondutores.
Devido a isto foi dada atencdo a aspectos como: variacac da com-
posicdo e microdureza ao longo do lingote e das barras, desenvol
vimento de celulas de deformagao, fracac recristalizada, tamanho
de grdo, precipitacdo e textura em, fungao das variaveis grau de
deformacdo, temperatura e tempo de tratamento térmico. Foram uti
lizadas técnicas de analise quimica e microestrutural tais como:

absorcio atdmica, deteccao cromatografica de gases (N2 e 02), di



fracdo de raios X, metalografia Otica gualitativa e guantitativa,

microscopia eletronica de transmissao e microdureza.

Do ponto de vista tecnologico, os resultados obti-
dos permitem estabelecer as condigoes de processamento de barras
de Nb-Ti com composigao, diametro e granulometria definida. Do
ponto de vista de mecanismos basicos, os resultados obtidos pos
sibilitam conclusGes a respeito dos fenomenos que ocorrem duran-
te o processamento do material, tais como: encruamento, homoge -
neizacgic, recuperagao, recristalizacdo, crescimento de grédo e re

cristalizacdo secundaria.



RECRYSTALLIZATION OF Nb-Ti SUPERCONDUCTING ALLOYS

José Carlos Petoilho

ABSTRACT

Multifilamentary cables of Nb-Ti alloys have been
used mainly in superconducting engines and devices. These alloys
have high ductility and their final most important superconducting

properties can be established by suitable metallurgical procedures,

In this work the influence of the microstructural
characteristics on the superconducting properties and of the

mechanothermal processing on the microstructural transformations

are discussed.

All the steps for the preparation of ¢ 50 mm x 200mm
Nb-Ti ingots by electron beam melting are described in detail. A
procedure to follow the microstructural transformations in the
Nb-Ti alloys with titanium content in the 44-53 wt% range is also
presented. The ingots after fusion were cold worked by swaging .
The deformation grades have been designed according to the final
rod diameter; there is a required rod diameter for the fabrication
of the superconducting composite multifilamentary cables. A broad
microstructural characterization of the starting rods is necessary

because it is the base for the final properties of the

superconducting cables.

Hence attention has been paid to the composition
and microhardness variation aleng the ingot and the rods, the
development of deformation cells, the recrystallized fraction,
the average grain size, the precipitation and texture as a function

of deformation grades, annealing temperature and time.

Chemical as well as microstructure analyses have been
carried out by means of the following techniques: atomic absorption
gas (N2 and 02) chromatography, X-ray diffractometry, qualitative
and guantitative optical metallography, transmission electron

microscopy, and microhardness.



The main results show that

- from the technological approach, the procedures
for the preparation of Nb-Ti rods with well defined composition,

diameter and granulometry are established;

- from the basic mechanisms approach, an
understanding of several phenomena ocuring during processing,
namely,work hardening, homogenization, recovery, recrystallization,

grain growth and secondary recrystallization is attained.
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CAPITULO I =~ INTRODUGAOD

O interesse na aplicagao tecnoldgica das proprie-
dades supercondutoras, remonta a data de sua descoberta em 1911.
0 entendimento atual do fendmeno possibilitou o desenvolvimento
de um grande nimero de protdtipos, maquinas e equipamentos como:
bobinas supercondutoras, camara para confinamento de plasma,trens
levitados por campos magnéticos, armazenadores de energia, gera

dores de energia por magneto hidro dindmica, MHD, linhas de

transmissao, entre outros.

Varios elementos puros apresentam propriedades su
percondutoras, todavia devido ao baixo campo magnético em que
eles revertem para o estado normal, a possibilidade de sua utili
zagdo tecnoldgica & bastante limitada. A aplicagao destes ele
mentos se restringe aos trabalhos de ciéncia basica. A figura 1

mostra a localizacgao dos elementos supercondutores, na tabela pe

riddica.
F_ , —
Lf‘m Nb
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£ 1o st B 9,2 - Temperatura critica K
bl v i ! STper:
o [ 32 | 13 o5 o { soied] 72 1950- Campo critico termodi
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FIGURA 1 - Localizagao dos elementos supercondutores na tabela

periddica |1]
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As ligas e os compostos intermediérios superconduto
res, suportam altos campos magnéticos e sao os materiais onde es
tdo centrados os maiores interesses de aplicagdes tecnoldgicas.
Os compostos Nb;Sn, NbsAZ, Nb;Ge s3c 0s que apresentam as mais
altas temperaturas e campos magnéticos de transigao. A ampla
aplicagaoc deste tipo de material, estd limitada pelas dificulda
des de fabricagao, uma vez gue estes compostos sao extremamente
frégeis. Como consequéncia ¢ custo final de produgdo dos cabos
multifilamentares & elevado. Por outro lado as ligas do sistema
NbTi desde meados da década de 60, vém alargandc cada vez  mais
seu espectro de aplicagoes. A predominancia destas ligas ao par
de suas propriedades supercondutoras, estad associada a fatores
metalfirgicos como: alta dutilidade e a possibilidade de se con
trolar as propriedades supercondutoras finais através de trata-
mentos termomecanicos apropriados. A densidade e distribuigao
das discordancias, dependem da histdéria do processamento termome

cdnico da liga e influenciam fortemente suas propriedades super-

condutoras.

O presente trabalho tem como finalidade principal
o0 estudo da subestrutura de defeitos cristalinos durante a defor
magao, a recristalizagao e o crescimento de grao, conforme o

tratamento termomecdnico gofrido pela liga.

As ligas de NbTi utilizadas tém composig¢des de
44% e 53,5% de Ti em péso e foram fundidas em forno de feixe
eletrdnico. A deformagao dos lingotes foi efetuada por forjamen
to rotativo a frio. O desenvolvimento das caracteristicas mi

croestruturais foram acompanhadas 3 partir dos lingotes com es

trutura bruta de fusdo, até& a obtengdo de barras com uma granulo
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metria definida e diametros apropriados para o inicioc do proces

so de fabricagao dos cabos compdsitos multifilamentares.

Foram utilizadas, para a realizagao do trabalho,téc
nicas como, microscopia Otica qualitativa e guantitativa,medidas

de microdureza, difragdo de raios-x e microscopia eletrdnica de

transmissao.

A apresentacao do trabalho esta organizada em duas
partes. Nos capitulos II, III e IV, sao apresentadas as bases
tebricas, ou entendimento atual que se tem dos fenOmenos pertinen
tes ao trabalho. O capitulo II & constituido por um apanhado da
teoria da supercondutividade, e tem a finalidade de aproximar
diferentes conceitos facilitando o entendimento de como as  pro
priedades supercondutoras saco influenciadas por variagdes dos
pardmetros de processo. - No capitulo III & efetuada uma revisao
do sistema NbTi visando-se correlacionar as variagbes da microes
trutura com as varia¢des das propriedades mecdnicas e supercondu
toras deste sistema. No capitulo IV & colocada a base tedrica a
luz do entendimento atual, para fenCmenos como, estado encruado;

recuperagcao e recristalizacao dos materiais.

No capitulo V sao delineados os objetivos do traba

lho experimental.

A segunda parte & constituida pelos capitulos VI ,
VII e VIII nos guais se descreve a metodologia utilizada, {(capi-
tulo VI), se discute os resultados encontrados, (capitulo VII) e
finalmente as conclusoes a gue se chega apds a, andlise dos resul

tados (capitulo VIII).
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CAPITULO II - NOQ@ES BASICAS DE SUPERCONDUTIVIDADE
I1.1 - HISTORICO DA FENOMENOLOGIA

0 fenomeno da supercondutividade foi observado pela
primeira vez por volta de 1911, guando do estudo da resistivida
de elétrica do mercirio, (Hg), em baixas temperaturas. Verifi
cou-se naquela oportunidade o gibito desaparecimento da resisti-
vidade elétrica deste metal, guando em temperaturas proximas de
dk. A experiéncia que detectou este comportamento foi conduzida
por H. Kamerlingh Onnes |2|, na Universidade de Leiden. A tempe
ratura onde a resistividade muda bruscamente, foi chamada de tem
peratura critica. Neste ponto o material sofre uma transigao de
fase de segunda ordem, passando de um estado de resistividade nor
mal para um estado supercondutor. Este comportamento foi encon
trado em varios elementos da tabela periddica, bem como em ligas,

compostos intermetalicos e semicondutores.

Estudos postericores do comportamento dos elementos
supercondutores sob um campo magnético permitiram estébelecer ou
tra caracteristica importante destes materiais. Foi observado
gue a partir de um certo campo magnético, (campo magnético criti
co Hc), o material reverte para o estado normal, (H>Hc), apesar
de mantido em temperaturas menores que a temperatura critica
(T<Tc). A transigﬁo abrupta, conforme foi inicialmente observa-
da sugeriu que © material no estado supercondutor exclue as linhas
de campo magnético do seu interior, ou seja o material supercon-
dutor se cqmporta como se fosse um material diamagnético perfei-

to. Este efeito foi denominado efeito Meissner Ochensenfeld| 3|,

este efeito foi descoberto por experiéncias realizadas por volta
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de 1933. Em seguida por volta de 1935, London |4] verificou a
existéncia de outra classe de materiais supercondutores, onde a
transigEo para o estado normal, através do campo magnético,tmng
corre de mode gradativo. Neste caso as linhas do campo magnéti-
co penetram gradativamente no material supercondutor & partir de
um campo (Hci<Hc). A densidade destas linhas no interior do ma
terial aumentam com © aumento do campo magnético aplicado até
ser atingido um campo magnético critico superior, (Hec;>Hc), onde
o material supercondutor reverte para © estado normal. O campo
magnédtico critico Hec a que se refere aqui & o campo magnético cri
tico termodinamico, {uma vez que o fenomeno & reversivel), ou
seja o campo magnético critico que o material teria se tivesse
uma transicao sibita. Assim os materiais supercondutores foram
divididos em duas classes, os materiais de tipo I, os guais tém
uma transigdoc glibita quando submetidos a um campo magnético H
maior que o.campo magnético critico He. A outra classe &€ consti
tuida pelos materiais do tipe II os quais tem uma transiqéo gra
dativa, possuindo um campo magnético critico He;, geralmente bai
x0, onde o campo magnético aplicade H comega a penetrar no mate
rial e um campe magnético criticeo superior, Hc,, onde ocorre a
transigao para o estado normal. Deve-se ressaltar qgue entre os
campos Hc) e He,, o material permanece no estado misto ou esta
do de vdortices, onde existem regioes normais atravessadas pelo
campo magnético cercada por material no estado supercondutor. As
linhas de campo, negte caso, & associada a uma corrente supercon
cutora, {impogsibilitada de decaimentc uma vez que passa pela
regiao sem resisténcia elétrica), o que caracteriza o vortice.

Este tipo de supercondutor & chamado supercondutor do tipo II ,
ou supercondutor de London, ou supercondutor de energia super-

ficial negativa. London desenvelveu algumas formulagaes fenome
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noldgicas. A teoria estabelecendo os principios do comportamen
to dos materiais do tipo II foi desenvolvida por Abrikosov |5],

Gorkov. |6]|, baseados nos trabalhos de Ginzburg-Landau |7].

A teoria microscopica do comportamento supercondu
tor foi desenvolvida em 1957 por Bardeen Copper e Schrieffer [8|,
{(BCS), de acordo com a teoria BCS, a supercondutividade vem da
interagéo entre os eléetrons de condugéo, quandc por interagéo com
a rede cristalina & produzida uma fraca correlagao :entre  pares
de elétrons de spins e momentum opostos, quando livres de cor
pos elétricos. Os pares correlacionados podem assim transportar
correntes sem dissipagdao uma vez gue nao sao possiveis os pro

cessos de espalhamento comuns, aos elétrons desemparelhados.

Do ponto de vista fenomenoldogico a teoria de Lon-
don, bem como os experimentos realizados em amostras finas indi
cavam a possibilidade de existir supercondutores dé alto campo
critico nos materiais do tipo II. Por outrc lado nesta argumen-
tacdo nao havia inferencias quanto a capacidade de transporte
de corrente por este tipo de supercondutor., Logo apOs a descober
ta das propriedades magnéticas do composto Nb:Sn, foi observado
por Gorter |9[ e Anderson |lO}, gue este composto suportava al
tas correntes, sob campos magnéticos intensos. O fendmeno  foi
explicado como sendo devido ac aprisionamento dos vértices‘supes

condutores pelos defeitos metalGrgicos do material.

Estes conceitos fundamentais desenvolvidos desde
1911 até a década de 60 tém permanecido até os dias atuais e
orientam o aprimoramentc das propriedades dos materiais supercon

dutores. Nos dias atuais ja existem muitos equipamentos que

utilizam este tipc de material.
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II.2 - DERIVACZO DO FORMALISMO

II.2.1 - EFEITO MEISSNER

0 efeito observado por Meissner e Ochensenfeld mos
tra gue um supercondutor submetido a um campo magnético (Ba) com
porta-se como .se o campo magnético em seu interior fosse nulo
(B=0). Considerando-se uma amostra, comprida com © €iXo maior

orientado paralelamente ao campo magnético aplicado (Ba), temos:

=1/4m% (2-1)

(CGS) B =Ba + 47M = 0 ou M/Ba

fi

0 ou M/Ba

I
i

(SI}) B Ba + uoM -1/u0
Onde: B = campo magnético no interior da amostra
Ba= campo magnetico aplicado

4mMM ou uoM = campo magnético. produzido pelas supercor
rentes induzidas gquando o campo exXterno

é aplicado

A diferenga de energia do estado supercondutor pa
ra o estado normal, nestas circunstancias, pode ser calculada ter

modinamicamente. Assumindo-se que:

Ba .
W=/ MdBa (2-2)

W & o trabalho realizado por unidade de volume da amostra no
estado supercondutor para trazé-la do infinito onde o campo mag-
netico é-nulo, para uma posicao prdoxima a um magneto permanente,
onde o campo magnético & Ba. O trabalho aparece na variagao da

energia do campo magnético. A identidade termodinamica para o]

processo seras;
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dUu = Tds - M dBa {2-3)
substituindo (2-l)lem (2—3) temos:
(CGS) du = Tds + (1/47)BadBa (2-4)

Tds + {1/uo)}BadBa

(51) du

Na ‘temperatura (OK) Tds = 0.

O aumento da energia no estado supercondutor sera

dado por:
2
{CGS) Us (Ba) - Us (0) = 1/87% Ba (2~5)
o
(51} Us (Ra) -~ Us (0) = 1/2uo Ra
Esta & a variacao da energia para se trazer o

supercondutor de uma posigdo onde o campo magnético é nulo, para
uma posigdo onde o campo magnético.aplicado &€ Ba. Considerando,
agora, um material metdlico nao magnético; desprezando sua peque
na suceptibilidade magnética no eétado normal, M=0. A energia
do metal normal sera independente do campo magnético aplicado e

em particular no campo critico (BaC) teremos:
Un (BaC) = Un (0) (2-6)

assim com as equagoes (2-5) e (2-6} podemos determinar a energia
de estabilizacdo do estado supercondutor em OK. No campo magné-
tico critico BaC a energia do estado supercondutor & igual a

energia do estado normal.

Us(0) + (1/8m)BaC {2-7)

h

Us (BaC)

(CGS} Un (BaC)

f
ir

(SI) Un{BacC) Us (BaC) Us (0} + (1/2uo)Ba‘C
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Quando © campo magnético aplicado for igual ao campo critico a

amostra sera estivel em gualguer estado, supercondutor ou normal.

Entao temos:

1i

Un(0) Us (0) + (1/8m)Ba’C

Un - Us(0) = {1/87m)Ba’C {2-8)

il

AU

Oonde AU & a energia de estabilizagao a zero grau absoluto por

unidade de wvolume da amostra.

0 desenvolvimento do formalismo para © efeito
Meissner foi feito primeiramente para supercondutores do tipo I.
Foram admitidas as seguintes condicionantes: O processo de
transicdo supercondutora, & reversivel e a suceptibilidade magné

tica M do material no estado normal é desprezivel.

A dependéncia do campo critico com a temperatura
& dada por uma expressao empirica que se aproxima de uma expres-

sao parabolica dada por:

HC(t) = Ho (1 - t?) - (2-9)
Onde: HC(t) = campo critico como fungao da temperatura
Ho = campo critico termodinamico = BaC

t=T/Tc= temperatura reduzida

Foram entontradas evidencias experimentais gue

apresentam desvios deste comportamento |lll.

Estas formulagOes sao validas para um supercondu
tor ideal do tipo I. A figura 1 mostra o comportamento magnéti-

co destes materiais.
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(a) {(b) ' (c)
~4nM
B He
(IA_HD
O Hc H O Hc H 0 Tc

FIGURA 1 - Comportamento magnético de um supercondutor ideal do tipo I
(a) BxH (b) ~47tM x H (c) Hc x T
Acima de Hc a amostra € um condutor normal e a magnetizacao
torna-se muito pequena para ser medida nesta escala. A quan

tidade 47M é produzida pela corrente induzida pe}
magnético aplicado externamente (H). Referencia | 1 |

I1I.2.2 - EQUAGBO DE LONDON

Foi observado experimentalmente que o campo magné
tico penetra gradétivamente em amostras na forma de filmes finos.
Tal efeito nao foi explicado pelas formulacoes derivadas do
efeito Meissner. London |4| propos um novo conjunto de eguagoes
fenomenoldgicas para explicar este efeito.

Considerando a segunda equagao de Maxwell:
CurLH = 47J/C (2-10)

Esta eguagdao indica que qualgquer situagac onde H
esteja variandc deve haver na amostra um vetor densidade de cor
rente perpendicular a H. Isto significa que deve haver uma ca
mada da superficie da amostra dentro da gual a corrente passa

nas condigbes de campo estacionario,
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Do ponto de vista fisico significa que a corrente
deve penetrar a uma peqguena profundidade do maﬂerial, a. distan
cia de penetragao & chamada de profundidade de penetragac dos
supercondutores (}). O modelo para a determinagao de A foi
inicialmente desenvolvido por Becker, Heller, Sauter |12](BHS)
e posteriormente retomado por F. London e H. London |4| em 1935.
B.H.S. sugerem que na auséncia de resisténcia elétrica um cor

po magnético aceleraria os elétrons de acordo com a expressaoc:
eE = Mv (2-11)

Considerando n eléetrons por unidade de volume, a corrente serd

dada por:

J=nev (2-12)
eliminando V nestas duas equagoes teremos:

E = MJ/ne? (2=~13)

escrevendo por conveniéncia

2
_, mc _
A= dmne? (2 141

substituindo na equagac (2-13} temos:

2
g = AT 4 (2-15)
c2

A qual & a primeira equagao de London, que & equivalente a lei

de Ohm para condutor normal.

Considerando agora a primeira equagao de Maxwell que & dada por

CurL E = — —%-— (2-16)
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e tomando a circulagdo dos dois lados da eguagao (2-15) e substi

tuindo em (2-16) temos:

4mr2
C

H=~- Curl J (2-17)

A expressao (2-17) & a segunda equagao de London e descreve as
condigoes da camada de penetragao. Combinando a equagdo (2-17)

com a equagac (2-10) temos:
VZH = (1/A%)H (2-18)

A equagao (2-18) para o caso de uma interface plana entre o© ma

terial supercondutor e o meio em .que se encontra,admite a seguin

te solugao:
H(x) = H(Q) exp {(=-x/)\) (2-19)

Onde X € uma distancia dentro -do supercondutor. Uma expressac si
milar também & obtida para a densidade dé corrente na camada .de
penetragao, © que significa que o campo magnético e a corrente
decaem exponencialmente no interior do supercondutor e a profun-
didade de penetragao, X, por definigao € a distanciana qual ambos

1

H.e J decaem por um fator igual a e ' de seus valores na interfa

ce. O valor de A, para os metais puros, € da ordem de 500A.

A equagao (2-18) engloba o efeito Meissner uma vez

gque nao possue uma solugao uniforme no espaco, assim um campo
uniforme nao pode existir no interior do supercondutor. Desta
forma B(r) = Bo = constante, nac € uma sclugdo da equagado (2-18)

& menos que © campo constante Bo seja identicamente nulo. Como
consequencia, em filmes finos com espessura da ordem de A, o cam
po magnético penetrara o supercondutor quase gque uniformemente ,

desta forma o efeito Meissner em filmes finos nao & completo.
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Nestas condigoes o campo magnético induzido serd muito menor que
o campo magnético aplicado e como consequéncia havera pouco efei
to na densidade. de energia do estado supercondutor. Portanto o
campo magnético critico Hc de filmes finos em campos magnéticos

paralelos, sera muito maior que o campo magnético termodinimico

definido anteriormente.

O parametro profundidade de penetracao, A, & um
parametro importante do supercondutor e aumenta com a temperatu

ra de uma.forma aproximada pela expressao
. _1/
A o(t) =1 (o) (1-t*) 7¢ (2-20)

Esta situagao em que o campo magnético aplicado penetra quase
gue uniformemente no material & conhecida comc estado intermedia
rio. O aumento do campo magnético critico,Hc, verificado nestas
condigdes, & justificado como sendo devido ao abaixamento da

energia de estabilizagao do estado supercondutor.

II.2.3 - TEORIA MICROSCOPICA

Em 1957 Bardeen, Cooper e Schrieffer |7], montaram
uma teoria para o fenomeno supercondutividade, baseada na intera
gao dos elétrons com as vibragdes da rede de fonons de um sOli
do. O trabalho esta fundamentado no fato .de gue em temperaturas
abaixo de Tc, ocorre uma interagao atrativa fraca entre os elé

trons, provocando a formagao de pares de Cooper.

Os elétrons da banda de condugao com momentum e

spins opostos, na auséncia de campo elétrico, sio enparelhados .
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Quando e aplicada uma corrente no supercondutor, o momentum de
todos os elétrons séo-orientados_paralelamenté ao cémpo_elétri—
co. Devido a este movimento coerente, 0s pares naoc colidem com
a rede, e como conseguencia nao havera resisténcia ac movimen-
to. A forga fraca que liga os elétrons em pares de Cooper re
sulta de uma interagao indireta via rede cristalina. Quando um
elétron individual se locomove por uma regiaoc da rede, este ten
de aumentar a densidade idnica, {(positiva), local. Este aumen-

-

to da densidade icnica atua no sentido de atrair outros ele
trons da vizinhanga. Esta forga atrativa € fraca e oposta a
forga de repulsao entre os elétrons. Nos materiais supercondu

tores, abaixo de Tc e He ela & dominante.

A teoria estabelecida segundo este principio mos
trou-se bem sucedida em explicar muitos dos fenomenos fisicos
associados com a transig¢ao supercondutora, havendo poucas exces
soes. Isto leva a supor que o modelo de interagao elétron fo
non seja um medelo de validade gquase que universal. A tecria
de BCS chega a prever a temperatura de transic¢do critica basea-
do na densidade de estado eletronico, N{(0), no nivel de Fermi
e o potencial de interagao do elétron com a rede cristalina V ,
© qual pode ser estimado a partir da resistividade elétrica. Pa

ra pares fracamente acoplados VN(0) <<l 'a teoria BCS prediz:
Tc = 1,14 6 exp | -1/N(0) V | (2-21)

Onde © & a temperatura de Debye.
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Para pares fortemente acoplados McMillan |22| desenvolveu a se

—

guinte formulagao:

1.04(1+A) |

-—_Q_...._. — —
Tc = T 45 exp | T (170 625 (2~22)

Onde: A = parametro de atracao elétron fonon

u* = termo de repulsao de Coulomb renormalizada

IT1.2.4 - SUPERCONDUTQRES TIPO II

Nos supercondutores do tipo II a transicao do es
tado supercondutor para o estado normal, sob um campo magnético,
ocorre de modo gradativo. A medida que o campo magnético é
aumentado, as linhas de campo penetram gradativamente no ma-
terial. Nestas condigles s&o definidos um campo magnético cri
tico inferior, Hc,, onde o campo comega a penetrar no material
€ um campo -critico superior Hc,, onde o material reverte para o
estado normal. Este tipc de material suporta altos campos mag
neticos, uma vez gque a energia interna do sistema & abaixada
pela criagéo de muitas interfaces supercondutora e normal, S-N.
A penetracao das linhas de campo & visualisada como uma contri
bui¢ao negativa da energia superficial. Esta energia foi calcu
lada por London como sendo igual a -AH?/87 por unidade de area
de interface S-N. Como este fendmeno nac & observado nos su

percondutores do tipo I, London presumiu gque neste caso haveria

uma contribuicao positiva da energia superficial.

A transigao nas interfaces S-N, também & gradual.

A distancia entre uma regidc totalmente supercondutora e uma
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regiao normal, &€ definida como comprimento de coeréncia denota-
do por S. Se § >> A, o campo magnético decai dentro ao contor
no e nesta condigac o efeito London nZo ocorre. Temos entdo um
supercondutor do tipo I, ou supercondutor de energia superfici
al positiva. Por outro lado se § << A, o campo magnético pode
penetrar profundamente no material e este se separa espontanea-
mente em um estado misto prdximo ac campo magnétiéo, He, , menor
que o campo magnético critico termodinamico Hc. As linhas de
campo magnético gue penetram no material & chamada de linha de
fluxo, ou linha de vdrtice. E constituida por uma regiZoc nor
mal no centro, a gual tem um raio aproximadamente igual a §, en
volvida por uma regifo superccndutora, onde circula uma corren
te induzida pelo campo magnético. 2 linha de campo circundada
pela supercorrente, com raio aproximadamente igual a A, caracte

riza o fluxdide.

Cada fluxdide contém um guantum de fluxo magnéti-

co que € dado por
gy = hC/2e = 2 x 10 7 Gauss-cm?, ou Maxwells.

A figura 2 mostra o comportamento magnético do

supercondutor do tipo II.

(a) (b)

=4mM

0 He, Ho, 1 He; Hep
FIGURA 2 - Comportamento magnético de um supercondutor ideal do tipo II
() BxH (b) -4mM x H {¢) Hc,, Hcy,, He x T
Referéncia | 1|
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O campo critico termodindmico, Hc, & definido pe-

la drea sob a curva de magnetizagdo e pela equagdo (2-8). Esta

definigao & vilida tanto para os supercondutores do tipo I como

os supercondutores do tipo II,.

A figura 3 ilustra a estrutura dos fluxdides no

estado misto, a qual & suportada pela circulacdo de uma super-

corrente.,

A

AUN

(a) (c)

SNy

Y —a

(@)

FIGURA 3 - A estrutura de flum:.des no estado misto & suportada por uma

rametro admensional,

comportamento do supercondutor.

onde;

Super corrente circulante.
(a) O caroco do fluxdide com raio S, contém a maior  parte

das linhas de fluxo e & constituido por material no esta
do normal, A(r) diferenca de energia entre os estados S-N.

uma distancia = ).

campo, em uma regido supercondutora.

(b) O campo magnético penetra a regido supercondutora por
{c) e (d)zisuparcnrnaﬂe clircula em tormo das]lnhas de

A teoria de Ginzburg - Landau, di origem a um pa-

X = 2nY2Hc 22
ao

X - & um pardmetro admensional

{1

Hc -~ & o campo critico termodinamico

Fo - 2 x 10 7 Gauss~cm?

Os campos criticos He, He, podem ser

em funcao deste parametro:

© gual pode ser utilizado para definir o

Este pardmetro & dado por:

(2-23)

transcritos
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Para X »>> 1

h]_ = HCl = Ln X + 0’08 . . (2_24)
Hc V2 X

h, = 8% - /x (2-25)
He

Os valores de h; para baixo valores de X sao cal-

culados por um outro tipo de formulagao, a gual foi desenvolvi-

. Para os valores de h; permanece a

da por Harden e Arp |14

mesma formulacaoc (2-25).

Da equagao (2-25}) observa-se que o critério para
a existéncia do comportamento tipo II & que X seja maior de

1/v2. 0O valor de X & aproximadamente igual a A/S.

Para um metal impuro ou liga, Goodman [15|mostrou,

partindo dos calculos de Gorkov |16|, que X depende do caminho

livre médio dos elé&trons de condugdo, no estado normal.
X = X, + 7,5 x 10° v*/% pn (2-26)

onde: Yy & o calor especifico eletrdnico emerg em 3 K !
pn €& a resistividade no estado normal em uf-cm

o parametre, G-L, do metal base puro.

m

Xq

Neste ponto & conveniente a separagac das proprie
dades supercondutoras em duas classes. Propriedades supercondu
toras primarias as guais independem do caminho livre médio  dos
elétrons de condugao como, temperatura critica Te, e campo mag
nético critico termodindmico Hc, Propriedades supercondutoras

secundarias as quais sao sensiveis ao caminho livre médio dos
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elétrons A, S e X. Os campos criticos Hec,, Hc, também s3o con-

siderados como propriedades secundarias.

A dependencia destas propriedades com a temperatu
ra nao estd perfeitamente definida. O campo critico inferior,

Hc,, € dado por:

Hc, = He(T) |Ln(X) + Q,08| / /2X (2-27)

para X >>1

O campo critico termodinamico prdximo a Tc é dado pors:

1/2
Hc = 4,23y Tc(l-t) - (2-28)
Onde: y = calor especifico eletronico
t = temperatura reduzida T/Tc

Observa-se que esta equagao difere da equagao de forma parabdli
ca {1-t?) dos supercondutores do tipo I. Combinando-se as equa

coes (2-28) e (2-25) temos:
He, (£) = 5,98 Xy'/2Tc(1-t) (2-29)

Estas formulagoes sao validas apenas para temperaturas proxi

mas de Tc |1| .

IT.2.5 - APRISIONAMENTCQ DAS LINHAS DE FLUXO

A capacidade dos supercondutores do tipo II em

reterem suas propriedades em altos campos e correntes, estad re

lacionada a possibilidade de interacac das linhas de fluxo com
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0s varios defeitos da estrutura cristalina do material. Defei
tos como células de discordancias, segregagbes bem como.pfecipi
tados de uma segunda fase, podem aprisionar as linhas de fluxo,
impedindo-as de se_movimentarem. Desta forma o aprisionamento
das linhas de fluxo, significa impossibilidade de dissipacao de
energia, portanto auséncia .de resisténcia elétrica. A forca
que atua no sentidc de movimentar as linhas de fluxo € a forga
de Lorentz, esta forga surge como decorréncia do campo magnéti-
co aplicado B e a corrente associada ac vortice J. E dada por
BXJ = F., A influencia de cada tipo de defeito na eficiéncia do
aprisionamento, € -dificil de ser individualizada. Neste senti-
do foram desenvolvidos varios modelos visando a representacaoda
forga de aprisionamento exercida por diferentes caracteristicas

microestruturais.

O entendimento atual do fendmeno, est3 baseado
na interagao de uma rede de linhas de fluxo, com diferentes pon
tos de aprisionamento distribuidos ao acaso no interior do ma
terial. As constantes elasticas desta rede foram estabelecidas
por Labuch |17]. © mecanismo basico de aprisionamento, neste
modelo, esta relacionado com a possibilidade de as linhas de

fluxo se deformarem na proximidade dos pontos de aprisionamento,

permitindo assim um abaixamento da energia total do sistema. Pa .

ra o aprisionamento das linhas de fluxo pelos contornos de
grao, Zerweck |18| desenvolveu um modelo baseado na variacado do
caminho livre médioc dos elétrons de conducao na proximidade do
contorno de grao. Fuchs |19| mostrou que a curva experimental
F(H) em alto cémﬁo pode ser descrita por um modelo de rede de

linhas de fluxo com deformagodes plasticas, quando se assume uma
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linha de aprisionamento. [20|. Fuchs chegou a seguinte expressao

para a forca de aprisionamento:

_ Heo 2 2
F(h) ~0,38 oSy, (~5%) (1-h) (2-30)
Onde: F{h) = forga de aprisionamento como fungao do cam

po reduzido H/Hc,.

= densidade volumétrica dos centros de aprisio

5 =
namento.

S = comprimento de coeréncia.

Uo = suceptibilidade magnética.

X = parametro de Ginzburg-Landau.

A expressao concorda razoavelmente com os resulta

dos experimentais de F(h)} medidos para NbTi em altos campos.

O critério para gue os centros de aprisionamentos
sejam considerados como uma linha de aprisionamento & gue a
distancia entre 0s pontos de aprisionamentc (d) seja muito menor

que um comprimento L, definido por Kramer [21| como:

L = ap (Cyy)t’? (2-31)
Ces
Onde: a8, = espagamento entre as linhas de fluxo.
Cuyv= modulo de cisalhamento da rede de linha de
fluxo.

Css= modulo de elasticidade da rede de linhas.

Os parametros Cyy ,Cis sao dados como fungdo dos campos magnéti-

COs Ccomo:
Cuy= Mg Hc,?h? (2-32)

Cee= 8,9 x 10 2u, (Hc,)2(1-h?) (2=-33)
X
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Para o caso da liga NbTi com pgHe,=11T e X=40 te-
mos L = 2 x 10 °m para campo reduzido de h = 0,4 e L = 8x10 ®m .
para h = 0,8. No caso de NbTi 44% em péso de Ti, o aprisionamen
to das linhas de fluxo & efetuado por células de discordancias,
as quais tém um didmetro médio de D = 5 x 10 *m e em ligas ri
cas em Ti (>50 87Ti) o aprisionamento & efetuado por precipita
dos o os quais naoc sac supercondutores. A densidade volumétri
ca destes & da ordem de 10'* a 10!'°m 2. Nos dois casos os
centros de aprisionamento estao a uma distincia da ordem de

5x 10 ®m. O que significa que o critério de linhas de aprisio

namento & satisfeito.

A densidade de linhas de aprisionamento cresce com
a densidade de centros de aprisionamento no material. Para as
ligas de NbTi pode-se concluir que a forga de aprisionamento em
altos campos magnéticos aumentam com o refinamento da estrutura
celular e também com o aumento da densidade de precipitados o,

para as ligas ricas em Ti.

Desta forma o controle metalirgico do processamen
to da liga pode influir de maneira marcante na capacidade de

transporte de corrente da liga.
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CAPITULO III - MICROESTRUTURA E PROPRIEDADES FISICAS DO SISTEMA

NbTi.

IIT.1 - DIAGRAMA DE EQUILIBRIO

0 Nidbio, Nb, e o Titanio, Ti, formam em altas
temperaturas uma série continua de solugSes sblidas para gqual-
quer composigao, pertencendo a classificagac geral conhecida
como B isomorfa, (solugoes sblidas de metais de transicgao com
estrutura clbica de corpo centrado, CCC), Em temperaturas mene
res gue 6009C, dependendo da faixa de composicao da liga, sao

encontrados trés campos de fase como mostra a figura 1.

PORCENTAGEM ATOMICA DE Ti
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FIGURA 1 - Diagrama da fase do sistema NbTi [23]

Na temperatura de 6009C observa-se que para compo

sigCes compreendidas na faixa entre 0-3% em péso de Nb, o sis



24

tema & constituido pela solugao s6lida o com estrutura hexago-
nal. A composicao superior (3% ) corresponderia ac limite de
solubilidade do Nb no Ti., Para composi¢Oes na faixa de 3% a
53% em peso de Nb, observa-se o campo bifasico constituido por
(a¢ +B) sendo B uma estrutura clbica de corpo centrado CCC. Para

composicoes acima de 53% em peso de Nb estabiliza-se a fase B

|24,25].

III.2 - PRESENGA DE FASES METAESTAVEIS NO SISTEMA NbTi

Nas ligas do sistema Nb-Ti com composicoes na
faixa de 3-a 18% em peso de Nb, & formada a fase martensita,
gquando as ligas sao esfriadas a partir do campo B. Enm ligas

com composicoes na faixa de 18-40% em peso de Nb, sac formadas
as fases B e martensita, dependendo da taxa de esfriamento. Em
ligas com mais de 40% em peso de Nb, a fase 8 pode ser estabili

zada por superesfriamento, permanecendo na forma metaestavel

até temperaturas criogénicas [26,27,28|. Para ligas com compo-
sigbes compreendidas no campo bifisico (a+8), hi a possibilida-
de de ocorréncia de precipitacgoes da fase w. Esta fase se for
ma durante o esfriamento ou durante o envelhecimento da liga
temperada. A fase w fol também encontrada nos sistemas Ti~Cr ,
Ti-Mo |29,45|, onde foi verificado que sua formagao poderia

ser induzida por deformag¢ac em temperaturas em torno de 09C. Es

te fato caracterizaria uma transformacao atérmica, (sem a ocor-

- réncia de difusdo).. Esta transformacdo & completamente rever

sivel e a fase desaparece quando o sistema & aquecido em tempe

raturas em torno de 59C.
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A figura 2 mostra a localizagao dos contornos das

fases metaestdveis no diagrama de eguilibrio [26,27].

Nb Z atomico
Ti 10 20 ug 60 80

2
coeficeien
gqegativo de

BOOD .. [cemperatura
R
a\E /fi
hoD {Feklplta{
L fél}%h
¥1ﬂ@ N
tQ ase W cublca

=

f‘ TEMPERATURA 9C

- tF“" escu:crea T—__

oK) Ihexagonal
T 70 Y Nb

Nb % peso _
FIGURA 2 - Contornos das fases metmestiveis no sistema No-Ti |27|

ITI.3 - ESTRUTURA DAS FASES DO SISTEMA Nb-Ti

No sistema Nb-Ti as possiveis fases presentes sao:
a,8,0',0'",u. A fase a & uma solugao sdlida rica em Ti e pobre
em Nb, com estrutura hexagonal compacta. Para sua formagao de

ve-se subentender um processo de rejeicac do Nh, havendo portan

to necessidade de ocorréncia de difusaoc. As fases a' e o se

formam por transformacao martensitica, tendc a fase o' uma es
trutura hexagonal e a fase a'' uma estrutura ortorrdmbica. .
fage w tem estrutura hexagonél e assim como as transformagoes o'
e a'' ocorre por deslocamento dos atomos em planos especificos

da rede cristalina do material. A fase B possul uma estrutura

cibica de corpo centrado.
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III.4 - MECANISMOS DE TRANSFORMAGAO

As transformagdes em sistemas metalicos em escala
atdmica ocorrem basicamente pela movimentagao individual dos
dtomos, ou por deslocamento cooperativo e simultaneo dos ato
mos por uma pequena distancia de suas posigoes iniciais na rede
cristalina. Sio exemplos destes mecanismos as  transformagoes
gque ocorrem por difusao em altas temperaturas e as transforma

goes martensiticas respectivamente.

A transformacdo martensitica no sistema Nb-Ti. ,
B - o' leva a formacao de placas grossas de o' as guais induzi
r3o a formacdo de martensita secundiria a'' provocando a  rela
xagao das deformagdes na fase B. A martensita secundaria ocor
rera em colonias de placas paralelas e as dimensoes laterais
destas placas diminuem gradativamente almedida-que se aprofun
dam na fase B. As placas de a' sao constituidas por uma subes-

trutura lamelar, as quaig podem ser devidas a bandas de deforma

¢ac ou maclas.

A fase w foi encontrada em duas situagoes experi

. Na primeira situagao esta fase  foi

mentais diferentes |34
formada em baixas temperaturas, o que se presume tenha sido
induzida.por flutuagdes eldsticas da rede, sendo reversivel,
isto &, desaparecendo quando a temperatura & aumentada. A se
gunda situagao em gue foi encontrada foi apbs © envelhecimento,
em ligas esfriadas bruscamente. Neste caso supoe-se gue 0CoY

ra difusdo dos elementos e a transformacdo € inrreversivel. A .

fase assim formada somente sera eliminada por um tratamento de
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solubilizagao.

Backer et al. |30| propuseram a seguinte sequéncia

de reagoes para a transformagao:

g, esfriamento a'' envelhecimento B envelhecimento B+ w+ Be

(3-1)

A composigao da fase w foli estimada pelos autores em Ti 7% Nb em
porcentagem atomica. A fase Be € uma camada rica em Nb, que en
volve a fase w. Esta camada & formada pela segregagao de Nb
guando na formagao do precipitado w. Os trabalhos realizados por
Sikarov |32|, em ligas com composigdes no campo (a+ 8), sugerem
que a fase w somente se formara quando a fase a estiver presente
na estrutura inicial da liga. Foi observado ainda gue a quanti-
dade da fase B permanece inalterada apos © tratamento, ogorrendo
uma diminuigac da quantidade da fase o. Estes fatos sugerem
que a fase w & formada a partir da transformagac da fase o pela
seguinte reagao, o pressao «, O que pode ser levada a reversao

por tratameénto térmico através da reagao w TT B TT' o . Esta

reagio nio haviasidoapontada até entdo, as experi&ncias de Sikarov

parece confirma-la.

ITI.5 - MECANISMOS DE DEFORMACAO NO SISTEMA Nb-Ti.

Os mecanismos de deformacao do sistema Nb-Ti foram
descrites por Narlikar et al |33|. O processo & dividido - em
trés estdgios. No primeiro estdgio o mecanismo predominante € ©

escorregamento facil, com caracteristicas similares aos proces
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sos de deformagao dos cristais clibicos de face centrada CFC., A
diferenga basica, entre um e outro sistema, € gue enquanto nos
cristais CFC as discordancias, tanto em cunha como em hélice se
movimentam livremente, nos cristais CCC soménte as discordan
cias em cunha se movimentam por dista@ncias apreciaveis. Esta
proposigao & sustentada pelo surgimento de linhas de escorrega-
mento ondulados e pela observagao em microscopio eletronico de
transmissao de andis e dipolos alongados de discordancias. Este
efeito & congiderado como sendc devido ao escorregamento com
desvio das discordancias em h&lice. Estes dipolos atuam  COmO
obsticulos ao movimento das discordancias e conforme o seu name

ro & aumentado, a tensao necessidria para movimentar as discox

dancias aumenta.

0 segundo estdgio seinicia quando a tensao aplicada
mais a resultante da tensao internaldo gistema secundario, for
suficiente para ativar os sistemas secundarios proximo aos dipo
los. O endurecimento observado no material neste estagio, é
devido a interacdo das discordancias nos sistemas primarios e

secundarios. Nos metais CCC, a reagdo mais significativa & da

da por:

a/2|111] + a/2|11i] = a [010] (3-2)
A discordancia resultante da reagao serd uma discordancia em
cunha que poderd escorregar somente no plano (001). Durante es

te estagio se desenvolve a estrutura celular, devido ac aprisio
namento de discordancias em obgtaculos como: dipolos, discord&g

cias primdrias e secundarias.

O terceiro estdgio volta a ser similar ao estagio



29

equivalente observado nos cristais CFC. A diminuicac da  taxa

de encruamento & devido a ocorréncia de escorregamento com des
vio das discordiancias em hélice. Neste estdgio as forgas de
aprisionamento sao superadas e ocorre uma movimentagac extensi
va das discordincias. A distribuigao das discordadncias & alte-
rada pela preseng¢a de impurezas, devido a variagao da energia
de falha de empilhamento gue estas provocam. A medida gue a

energia de falha de empilhamento & diminuida a distribuicao das

discordincias se torna mais uniforme.

ITII.6 - PROPRIEDADES MECANICAS

2As propriedades mecanicas ao par das propriedades
supercondutoras do sistema Nb-Ti, sac os fatores que garantem a
larga utilizagdo destas ligas nos eguipamentos supercondutores.
As propriedades mecanicas das ligas com composigoes na faixa
de 40 - 60% de Ti, possibilitam se submeter a liga a altas redu
cBes de area a frio, até a obtengao de filamentos com diametros

de algumas dezenas de micra, sem a necessidade de tratamentos

tdrmicos intermedidrios.

Read |5G| apresentou os resultados de ensaios de
tragao, realizados em diferentes temperaturas, para ligas su

percondutoras comerciais de Nb-Ti. & tabela I mostra estes re

sultados.



30

Tabela I resultados dos ensaios de tragao das li-
gas Nb-Ti com 34, 45, 55% de Ti em péso, nas temperaturas de

300, 76 e 4K, nas condigdes encruadas e recozidas. |50

TABELA T

PROPRIFDADES MECANICAS DAS LIGAS NbTi COMERCIATS EM DIFERENTES TEMPERATURAS|SO|

AMOSTRAS RECOZIDAS A BRO9C

LIGA 300K 76X X a E o P

NbTi T

VPSSO | RE K ev | mav rE AT et | Rt FE o e R (g | Wi | By | (md |uiom
.41 | .43 93| .95 1.11 | 1.16

N34T 60) | {63) | 24 g4 | s aan| 1 71 |aex] (e8| o6 | 65 6,6 Jo,85 | 147 0,03 | &1
.46 46 1,10 | 1.35 1.54 { 1.54

Mb45TL 66 | (6m | 23 83 | (160)| (67| 09 48 (229 (2200 03 ] 6,2 1o,78 | 150 jo,04 | T2
A5 | 49 .41 | r.03 .63 | 1.6

Mb55TL 65y | (71 { 22 87 ts9) | (s03| o8 56 |(20y]| ss | o9 |. 238 5,7 |o,66 | 145 |0,0¢ | ®0

Obs.: As concentracoes sac dadas em porcentagem de péso.

As propriedades mecinicas sdao dadas em 10°N/n" 2 (Ksi)

RE — limite de escoamento
RT - limite de resisténcia
E% - alongamente em porcento

RA% - porcentagem de redugao de area

d - densidade

E - mbdulo de Young
Hv -~ dureza Vickers
TG - tamanho de grao

o - resistividade elétrica



III.6.1 - COMPORTAMENTQ ELASTICO

Foi observado |[34| uma estreita correlagao entre
as constantes elidsticas dos metais e a sua estrutura eletronica.
As constantes elasticas podem ser correlacionadas com a tempera
tura de Debye e com os mddulos de elasticidade macroscdpicos,md
dule volumétrico_k, médule de cisalhamento, G e mddule de Young,
E. As correlagoes inferidas a partir das constantes elésticas
constituem-se, portanto, em um ponto de ligagao entre as pro

priedades, fisicas, meca@nicas e supercondutoras dos metais.

As constantes elasticas podem ser determinadas
por meioc de cortes apropriados, separando convenientemente os
componentes da matriz de rigidez Cij (i, j = 1,2....6). No ca
so dos metais ciibicog de corpos centrados, por razoes de sime
tria, o problema se reduz a determinagao das seguintes .constan

tes fundamentais:(C11 + C1 + 2C4q)/2, Cyye c' = .(C11- Clz)/z .

sendo que o primeiro estd relacionado ao modo de vibragao para-
lelo a diregdc <110> e os dois @ltimos com vibragoes de polari-
zagio transversais nos planos {110} <001> e {110} <I10>, os

quais estl@o associados a tensoes de cisalhamento.

As constantes eladsticas para a liga Nb 43,53%Ti em

. Fol utilizada a

peso, foram determinadas por Reid et al., |35

técnica de eco de pulso ultrassonico, os resultados encontrados

serao resumidos a seguir:,

c,, = 111,6 = 0,4 GPa ‘
Cus =  39,63% 0,08 cpa
+

c' = 22,472 0,04 GPa
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Desteg valores foram calculados outros parametros e

lagticos:
Module veolumétrico
K = 1/3 (C11 + 2C1,) = 126,6 = 0,4 GPa

Fator de anigotropia de Zenner.

A= Ci, =1.763 % 0,003

———

Cl

Modulo de cisalhamento nos sistemas de escorregamen

to <111>

G = 3Cys (Cia = C12)/(4Cuy + C11 - C12)=26,26 T 0,15GPa

Amortecimento elastico

t+

$;: = 1,571 < 0,003 (TPa) !

1+

§,, = 0,654 0,002 (TPa) !

+

Sy 2,524 = 0,002 (TPa) '

Estes resultados mostram que as propriedades elasti
cas da liga sac apenas medianamente anisotropicas portanto as
discordancias nestas ligas teriam campos de energia gue estariam
de acdrdo com a teoria isotrdpica. Para um sélido isotrdpico
todas as diregoes de propagagac sac eguivalentes. Os modos de
propagagéo podem ser, longitudinais e transversais. Os mddulos

de elasticidade nestas condig¢des podem ser representados em ter

mos dos parametros de Lamé A e u |53
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K = A + 3/2y (3-3)

G =4 | (3-4)

E = 9KG = U(3x + 2u) {3-5)
3K+G A+ ou

Para s6lidos anigotropicos a matriz de rigidez (6x6),
é formalmente igual a matriz utilizada para monocristais, confor

me foli descrito no inicio deste pardgrafo.

ITI.6.2 — CORRELACAO ENTRE OS MODULOS ELASTICOS E A TEMPERATURA

DE DEBYE @p.

Os trabalhos de diferentes autores como Voigt,Reuss,
Hill resultaram na tentativa de se ﬁorrelacionar as constantes
elasticas microscdpicas e macroscdpicas e o formalismo ficou
conhecido como aproximagao de VRH. Posteriormente o trabalho
foi retomade por Anderson, discutindo os resultados de Gilvary e,
correlacionando as propriedades mecanicas com a temperatura de

Debye, 0 que resultou em uma nova aproximagao conhecida como

VRHG, O formalismo tem a seguinte caractexistica |34,55

GD = __11“( 21\'[ ;/3 (Q/M)1/3 vm
T

KB
_ /3
= 2,514 x 10 *(p/M) Vm (3-6)
=173 -
Vm = 1/3 | 2 4+ 1 | / (3-7)
ve ? Vés .
vs2= GH/p (3-8)

V,%= (KH + 4/3 GH)/p (3-9)



Onde: KH e GH sao fungdes de Cij, N € o nlmero de avogrado

34

r P €

a densidade, M & o peso molar médio, h e KB sao as constantes de

Planck e Boltzmann. O sistema de unidade de medidas & o CGS.

Os parametros KH e GH em termos de Cij, para

sistema de simetria clbica & dado por:

KH = 1/3 (C,, + 2C;3)

GH = 1/2 (GR + GV)

onde:

GV = 1/5 {Cy1; = C12 + 3Cuy )

1/GR = 1/5 |4/(Cyy = C12) + 3/Cyy|

IIT1.6.3 - CONSTANTES ELASTICAS MACROSCOPICAS DO SISTEMA Nb-

A figura (3) mostra a variagao do médulo de
lhamento e médulo de Young conforme a composicao das ligas

sistema Nb-Ti.

um

(3-10}

(3-11)

(3-12)

(3-13)

-Ti

cisa

do
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FIGURA 3 - Variagdo do mddulo de cisalhamento, G, modulo de Young, E,
em fungio da composigao das ligas no sistema Nb-Ti |34,36]

TEMPERATURA ©C

Ekg/mm?

Gkg /mm?

As variagoes das propriedades fundamentais da liga
podem ser interpretadas em termos de suas variagoes microestrutu
rais. A medida que o Ti & adicionado ao Nb a rede clbica do cor
po centrado sofre um gradativo amolecimento. AC se atingir uma
composicdo correspondente a relagdo el@tron-atomo igual a 4,2 ha
um pronunciado aumento da rigidez da rede devido a ocorréncia da
fase atermica w ou martensita (a”= o' ou o''}. Foi observado
que nos sistemas Ti~-Cr, Ti-Mo |38,39|, os valores de C' e ©p di
minuem gradativamente na proximidade das composigaes 4,15 - 4,20
elétron-3tomo. Supoce-se gue esta instabilidade seja precursora
a precipitacdo da fase w, a qual surge para estabilizar a rede

e & responsivel pelo aumento da rigidez notado em Cji, Cuw € Op.
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III.6.4 - DEFORMACAO DAS LIGAS NbTi EM BAIXAS TEMPERATURAS,

Koch et al. |43] observaram que o padrao de fratu-
ra taga-cone, caracteristico de fratura duatil,persiste até tempe
raturas proximas de 77K, embora haja uma diminuigado do empescoga
mento da amostra. Em temperaturas de 4,2K foi observada a ocor-
réncia de uma fratura orientada em 459 com relagac a direcgao dé
tragao. A micrografia da fratura mostra um padrac tipico de
ruptura ditil por cisalhamento. As curvas de tensac deformagao
efetuadas a 4,2K, indicam a ocorréncia de escoamento descontinuo

conforme se observa na figura 4, apds os trabalhos de Albert et.

al., |51]
. (a)Ti~Nb(34 at.Z)
28K
1600 |- [\lK
N 77K
E 1200 |-
=
:ao-
ECJ_ 800 |-
= 300K
=
[
Bt
WwO0 j—
U —~
ELONGAGAO

FIGURA 4 - Curva de tensado deformagao para a liga Ti-Nb 34%

atémico | 34,51
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A discussao dos possiveis mecanismos que poderiam

explicar o escoamento descontinuo em baixas temperaturas, foi

elaborado por Collings |34|, o plano geral da discussao serd co

locado a seguir:

A curva de transformagao martensitica Ms, conforme
determinada por Duwez 28|, Brown et.al. [41| e Backer |42{ ter
mina em NbTi 22% atomico a 448K. As observagbes  experimentais
da temperatura critica de transigao supercondutora e observagoes
metalogrificas & temperatura ambiente levam a supor gue a curva
Ms se interrompe em torno de 25% atOmico de Nb, descendo verti-
calmente até as temperaturas criogénicas. Por outro lado a ex
trapolagao da curva Ms para temperaturas criogénicas conforme
efetuado por Koch et.al. |43|, termina na faixa de composigao das

ligas comerciais de NbTi (30 a 40% atOmico de Nb) conforme se

observa na figura 5.

TEMPERATURA K

¢ 10 20 30 ™)
Ti 7 ATOMICA Nb

FIGURA 5 - Extrapolacao da curva de transformacio martensitica para
temperaturas criogénicas
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Tendo em vista as observagdes experimentais acima,
a extrapolagao da curva Ms foi interpretada como sendo a  curva
de formagdo da martensita induzida por deformagdo. Desta forma
a martensita induzida por deformacao, Md , seria responsavel pe
lo surgimento do escoamento descontinuo., No mecanismo proposto
por Collings |[34| a transformagd@o martensitica induzida por de
formagao seria nucleada por um processo de decomposigao espino
dal da deformagac. Os principios deste mecanismo & discutido
por Suzuki et.al. |44]. A idéia central do modélo, & que a
martensita pode ser nucleada por flutuagoes de deformagao decor
rentes do modo de vibragao da rede. O modélo exige a existéncia
de um termo de energia anarmonico e um gradiente de energia de
deformagao para o inicio do processo de transformagao. A insta-
bilizagao da rede pode ser considerada como a condigao gue colo
ca o cristal proximo a uma ou outra posigac de sua decomposicao
espinodal como, a existéncia de defeitos puntiformes, defeitos
de linha ou mesmo a superficie do cristal ¢ a existéncia de
baixos valores de C' = 1/2(Cy, - C;, ),possivelmente devido a
adigac de elementos de liga. Uma vez estabelecida a instabilida

de, a transformagao pode ccorrer dinamicamente ou estaticamente.

Estas proposigoes de Collings foram baseadas nos

resultados de De Fontaine [45|, o qual verificou por  difracao
do feixe eletrbnico a ocorréncia da transformagao reversivel
B 7 w da liga Ti 15% Mo em pesc. A fase w comega a surgir no

espectro de difracdo a 09C e a intensidade das reflexdes aumen-
tam gradativamente a medida que a temperatura diminui até ~1709C.

0 processo inverso se verifica a medida que se aumenta a tempera

tura, culminando com o desaparecimento das reflexodes da fase w a



39

uma temperatura de aproximadamente 59C. A transformagao que se
inicia proximo a 09C supbe-se que seja andloga a uma transforma
¢do de ordem e desordem (45| e a reversibilidade do processo &
uma indicagdao que este ocorre sem difusdo. A transformagao ocor
re por deslocamento correlacionados de curta distéancia, dos
planos atomicos e no espectro de difragao dao origem as raiasdi
fusas. Os deslocamentos correlaciconados de longa disténcia,abqg
xo da temperatura de transformagao B - w, dac origem a reflaibs
bem definidas nas posigaes 1/3 <112>, 2/3 <111>. Os deslocamen
tos correlacionados em guestao transformaria a rede CCC, na es
trutura hexagonal w. A interpretagdo da reagac 8 + w & explica
da por De Fontaine et.al. |45|, como se a uma temperatura abai-
xo da temperatura de transigao a onda de deslocamento longitudi
nal 2/3 <111> transformasse localmente a rede CCC para a estru-
tura w hexagonal, por uma distancia correspondente a varios pe
riodos da onda de deslocamento. O comprimento de onda &€ iguala
a v¥3/2, sendo, a, o pardmetro de rede da estrutura CCC, De Fon
taine representou a regido w como um conjunto de planos {1lll}al

ternados com planos duplos na diregao <111>, como mostra a figu

ra 6.

|| —D

FIGURA 6 - Representacao esquematica dos plancs {111} da fase w
na diregao <111> 45|
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As particulas formadas desta maneira seriam respon
savels pelas reflexOes caracteristicas da fase w e as raias difu
sas observadas seriam decorrentes das pequenas dimensoes das par
ticulas e também dos campos de deformagdes locais, particularmen
te na interface B8/w. Como as particulas sao pequenas, o ndmero
de &tomos na regido distorcida da interface representa uma parce

la significativa em relagao aos atomos dos planos duplos colapsa

dos.

A inducao de Collings considera o fato de que a
fase w e a fase martensitica se formam em relagbes elétrons &to
mos no intervalo 4,15 - 4,20 e que 3 estas fases precede a insta
bilidade da rede CCC. A fase martensitica, poderia do mesmo mo
do que a fase w, se formar em baixas temperaturas, nos sistemas

constituidos por Ti e outros metais de transicao.

O trabalho de Obst et.al. |31| sobre a liga NbTi
65% em pé€so, confirma este pdnto de vista. Neste trabalho foi
observada a formagdo de martensita induzida por deformagio a
temperatura de 6k, através de microscopia eletrdnica de transmis
sao, A guantidade de martensita formada aumentava & medida gue
era aumentada a tensao aplicada e desaparecia quandc a carga era
retirada. O processo era reversivel e se iniciava sempre no
mesmo local, sendo gue a martensita formada tinha uma subestrutu
ra constituida por bandas ou maclas. Estas observacoes pratica
mente confirmam a existéncia de pseudo elasticidade no sistema,
a gual & aventada por Collings |34]|, como uma possivel explica-
¢ao para o escoamento com descontinuidade em baixas temperaturas
para as ligas NbTi 34% atdmico e NbTi 36% atdmico. Postula-se

que o efeito membria de forma observado na liga origina-se da
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pseudo elasticidade, devido a formagao de martensita induzida
por deformacao. O mecanismo para nucleagao poderia ser a decom

posigdo espinodal da deformagdo, conforme sugerido por Collings.

Deve-se ressaltar que a transformagao g + o'’ é
acompanhada de uma ligeira expansao da amostra enquanto gque a

transformagac f + « & acompanhada por uma ligeira contragio.

Desta forma, 4 luz dos resultados experimentais,
© prolongamento da curva de transformagao martensitica, somente
pode ser entendido como curva de transformagdo martensitica  in
duzida por deformagao m4 . O surgimento desta fase em baixas
temperaturas seria responsavel pela pseudo elasticidade observa-
da nas curvas de tensao deformagdo das ligas NbTi. A existéncia

de maclas na subestrutura da martensita formada indica que este

seria um dos mecanismos predominantes de deformagdo.

IIT.7 - PROPRIEDADES SUPERCONDUTORAS DAS LIGAS DO SISTEMA Nb-Ti
As ligas NbTi sao aplicadas principalmente na fa
bricacdc de cabos supercondutores.  As propriedades fundamentais
como temperaturé de transigdo, Tc, campo magnético termodindmico
de transigdo, Hc, dependem apenas da composigadoc da liga. Por
outro lado as propriedades supercondutoras secundirias, Hc,, Hc,,
Jc, dependem da histdéria do processamento metalfirgico da liga. A
figura 7, mostra a variagao da temperatura critica de transigdo
contra a composigdo e a figura 8, mostra a variagio do . campo eri
tico superior, Hc:, em fungao da composi¢ao no dominio do campo

monofdsico B a 4,20K. A variagdc que se observa na temperatura
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critica pode ser interpretada em termos microestruturais; & medi
da que aumenta a proporgac das fases metaestaveis w, a', a'', a
temperatura critica diminui gradativamente |34|. As fases w,a',
o nao sao supercondutoras, a fase o'' tem uma temperatura de

transigao em torno de 6,5K.

—
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— i)
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! | | | | 1 1 | l
0 i 20 o L] 50 60 70 80 390 100

7 ATOMICA DE Nb

FIGURA 7 - Variagao de Tc x composicao |34
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Campo critico superior H

140 KO€

tant T=4,2K

0 1 i 1 1 1 1 i

1
0 10 20 30 40 S0 60 70 B0 gr.%7de Ti

FIGURA 8 - Tﬁagéo de Hc; contra composicie no dominio monofisico B

A capacidade de transportar altas correntes, esti
estreitamente ligada a possihilidade de aprisionamento das 1i
nhas de vOrtices, as guais penetram no material quando no esta
do misto. As linhas de vOrtices pedem interagir com contornos
de grdo, contornos de subgrdo, precipitados, ou qualguer defeito
que introduza na rede cristalina uma variagao do caminho livre
médio dos elétrons de condugao do material no estado normal. A
eficiéncia do aprisionamento estid relacionada as dimensdes dos
defeitos, os quais devem ser da ordem do comprimento de coeréE

cia dos pares eletrdnicos supercondutores, isto & da ordem de

500A.
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Devido a estes fatores, por um tratamento metalQr-
gico apropriado destas ligas, chega-se a atingir correntes da
ordem de 10°A/cm®? em campos magnéticos de 11 tesla a 1,5K, o

que de outra forma seria menor por um fator de 102A/cm?.

Nao ha uma separacdo muitc nitida da eficlcia de
cada tipo de defeitoc estrutural no aprisiocnamento dos vbrtices,

isto devido as dificuldades em se montar experiéncias capazes

47]

de individualizar o efeito de cada um deles. Bidault et.al.
mencionam a utilizagao de ligas com 40 a 45% de Ti em peso para
aplicagCes em campos magnéticos superiores a 7T. Neste tipo de
liga nao & esperada a presenca de precipitados a, ou fases meta
estaveis, portanto o aprisionamento dos vBrtices nestas ligas
seria efetuado pelos contornos de gr3o e subgraos. A otimizagao
da liga demandaria o controle das dimensoces dos subgraos, atra
vés de uma série de tratamentos termomecdnicos. Para ligas que
operam em corpos menores gue 7T os mesmos autores recomendam 1i
gas com teores acima de 53% de Ti em peso; Neste caso & de
se esperar a presencga de precipitados o, que & uma fase nio su
percondutora, (normal), e deve participar do mecanismc de apri-
sionamento dos vdrtices. Neste caso também deve-se controlar o
processo de forma gue a precipitagdc ocorra somente nos estigios
finais do processamento afim de nao dificular o desenvolvimento
das c€lulas e o proprio processamento mecdnico da liga. A pre

senca dos precipitados aumenta a resisténcia e diminui a dutili-

dade da matriz.

As dimensOes das células e dos precipitados sao
determinantes na eficiéncia de aprisionamento das linhas de vér

tices. Pfeiffer et.al. [24] comentam que o miximo da forga de
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aprisionamento na liga Nb 50 Ti em péso, & atingido gquando a

largura da sub banda era da ordem de 1 a 7 x 10 ®cm, o gue cor-

responderia a uma densidade de sub bandas da ordem de 10'?/cm?.
Bidault |47| sugere gue o miximo da eficiéncia de aprisionamen-
to em sistemas bifasicos, ocorre para precipitados com tamanhes
entre 300-500um, sendo que estes precipitados devem ocorrer pre
ferencialmente nos contornos das sub bandas. A estrutura fi

brosa resultante da deformacao deve ser preservada.

Nos trabalhos de Neal et.al. |48], com a liga
NbTi 44% em péso, a forga de aprisionamento Jc x H contra o in

verso do tamanho das cé€lulas de deformagao, segue uma dependén

cia linear. O tamanho das células & controlado por tratamentos

térmicos das ligas em diferentes temperaturas, (385 a 6009C) ,

apbs a deformagac. A figura (9 ) reproduz estes resultados,

T =

Je x H 10° tesla—amp.mm 2
£ o
T T

lhr /4509

L]
J

1hr /500QC
I ™
2 =
.
1 ¢1hr/ .
L:ﬁp@c.
0 i 1 } i 1
0,005 0,01 0,015 0,02 0,025
1
d nm

FIGURA ? - Forga de Lorentz contra o inverso do tamanho das células,
em campo magnético de 5T, para liga Nb44eTi |47|
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West et.al. |49| determinaram o comportamento da
sub banda na liga NbTi 46,5% em pé€so, conforme a temperatura e
o tempo de tratamento térmico. As amostras foram obtidas por tre
filagao do compdsito NbTi-Cu, com redugao de Area de aproximada

mente 255:1. Na tabela II transcreve-se os resultados encontra

dos por estes autores.

TABELA 1II

VARIACEO DO TAMANHO DAS SUB BANDAS OOM O TEMPO
F TEMPERATURA DE TRATAMENTO TERMICD 149

t (HORAS) SUB BANDAS (nm)
300eC 375eC 4009C

0 69 69 69
1 98 - 77

3 84 87 94

30 86 117 116
100 92 111 129
150 : - 128 -
200 - 104 -

Seagal et.al. |52] observaram que a liga de NbTi
46 ,5% em péso, otimizada por tratamentos termomeca@nicos, atinge
correntes maiores que 1 x 10°A/cm’em campos de 11 tesla a tem
peratura de 1,5k. Observam ainda que o desempenhc desta liga
& superior ao da liga NbTi 55% em pé€so nas mesmas condigoes, Es
te fendmeno pode ser uma indicagao da maior eficiéncia da forga
de aprisionamento das linhas de vortices pelas células de defor

magao em relagao ao aprisionamento efetuado por células e preci
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pitados o da liga bifasica.

A presenca das fases metaestaveis o', o'', w, tém
efeito semelhante a fase o no que se refere ao aprisionamento

das linhas de vdrtices.

As propriedades térmicas dos supercondutores sao
importantes para o projeto de eguipamentos supercondutores.
Stekly |54|, tabelou os valores das principais destas proprieda

des em baixas temperaturas, as guais sao reproduzidas na tabelaITl.
TABELA III

PROPRTEDADES TERMICAS E MAGNETICAS A 4,2K DE MATERTATS USADOS NOS PROJETOS
DE MEQUINAS SUPERCONDUTORES |54

PROPRIEDADES NbTi 48% PESO COBRE HELIO
FIsIcas , Liquido Gas
K (mW/cmK) 1,2 70000 2,72 0,1
C (MJ/gK) 0,18 0,099 4480 6000
yc (MJ/cm?K) 1,01 0,89 560 48
on {ufl-cm) 24 0,03 - -
v (g/cm?) 5,6 8,9 0,125 0,008
Tc (K) 9,5 - - -
K/yc (cm?/S) 1,18 79000 0,005 0,002
pn/uo(cm?/S) 1910 2,5 - -
Kpo/veen(lics | 0,0062 | e T T

Onde: K = condutividade t&rmica
= calor especifico (por peso)
yc= calor especifico volumétrico
pn= resistividade no estadc normal
¥ = densidade
Tc= temperatura critica de transigao
K/yc= difusividade térmica
pn/uo= difusividade magnetica
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A tabelaIllpermite algumas inferéncias importan-
tes. A relacgao entre a difusividade térmica e a difusividade
magnética do NbTi, & muito menor que a unidade. Portanto as
variag5es do campo magnético, no interior da liga, ocorre mui
to mais rapidamente que a difusao do calor gerado pela varia-
¢ac do campo. Para o cobre ccorre o processo inverso a 4,2K,
a difusac térmica ocorre mais rapidamente gue a variagac do
campo magnético. Nestas circunstancias para o supercondutor ,
as variagdes do campo magnético ocorre adiab3ticamente, isto &
sem fluxc de calor durante a variagao do campo. No cobre,por
outro lado, o fluxo de calor ocorre através de uma série de
estados estacionirios, quando o campo magnético varia. Estas
di ferencas fazem do cobre e do aluminio materiais apropriados
para a estabilizagao dos supercondutores., O fato de o Hélio
liquido ter um calor especifico considerévél, torna-o um suﬁi—

douro de calor muito itil no projeto de magnetos [54].

ITI.8 - CONSIDERACOES FINAIS

Este capitulo teve o objetivo de fazer uﬁa revi-
sao entre o entendimento atual do comportamente das ligas do
sistema Nb-Ti e as possiveis consequéncias da manipulacgao meta
lGrgica nas suas propriedades supercendutoras. Um aspecto que
emerge ¢laramente da an&lise feita neste capitule, & gque 0Ss

constituintes microestruturais exercem profunda influénecia nas
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propriedades supercondutoras finais do material e-o seu contro-
le leva ao estabelecimento das condigles limites de  aplicagao
para um dado material. A possibilidade de formagao de martensi
ta induzida por deformagao introduz uma nova complicagac para
o entendimento dos mecanismos de aprisionamento das linhas de
vdrtices, uma vez que anteriormente a questao era racionalizada
apenas em termos dos contornos de sub bandas e de precipitados

a ndo supercondutores.



CAPITULO IV - NOGOES BASICAS DE RECRISTALIZAGAO

IV.1l ~ INTRODUGAO

A recristalizagd@o dos sistemas metdlicos &€ um ter
mo gue se aplica dgueles estdgios em gue a orientacao do cristal

& alterada pela passagem de contornos de alto angulo pela micro

. A forca motriz para migragdc dos

estrutura de uma matriz |84

contornos € fornecida pela energia armazenada na microestrutura
na forma de defeitos estruturais. A recristalizagao ocorre no
sentido de minimizar a energia total do sistema e culmina com o
surgimento de uma microestrutura livre da maioria dos defeitos
originfrios do processamento do material, A continuagao do
processo levaria a formagao de monocristais cuja orientagaoc fos

se compativel com © meio gque o envolve.

Devido a variedade de formas gue a energia pode
ser armazenada no sistema, um material ao ser submetido a um
tratamento térmico, passa por diferentes processos conforme a

temperatura de tratamento.

Recuperag¢do = A recuperacgac inclui os processos gque nao envolvem
a varredura da microestrutura por contornos de alto énguio. Por
tanto neste estdgio o cristal ou agregado policristalino encrua-
do retém sua identidade basica, embora a densidade e a distribui
¢cdo de defeitos se modifique durante o recozimento [84}. O de
sencadeamento do processo de recuperacac depende fundamentalmen

te de fenOmenos como, energia armazenada, temperatura e tempo
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de tratamento térmico e pureza do material. Durante a recupera

cao ocorrem as seguintes reagoes:

a - ReacgOes entre defeitos puntiformes e entre aglomerados

de defeitos puntiformes levando a sua aniquilagao.

L - Extingao de discordancias de sinais opostos e encolhimen

to dos anéis de discordancias.

¢ - Rearranjo de discordancias para formagao de configura

cbes com menor energia livre, (formagao e crescimento de

sub graos).

Recristalizagao Prima&ria - E um processo em gue Os NOvos graos
sao nucleados e crescem as expensas das regides encruadas  até
consumi-las totalmente. O final deste estdgio € caracterizado
pelo contato dos contornos migrantes, provocando © impedimento
do processc de crescimento. Neste moﬁento termina o processo de
recristalizacao primdria e o material terd uma microestrutura
constituida por graos crientados ac acaso. O tamanho e distri-

buigdo destes novos graos formados, serd fungac de fatores como,

composigao grau de encruamento e temperatura de recozimento
|84|. Durante a recristalizacgdoc primaria € liberada a maior par
te da energia armazenada na estrutura devido ao processamento

mecdnico do material. O mecanismo basico do processo € a absor-

¢do dos defeitos puntiformes e discordancias pelos contornos mi

grantes de alto angulo.

Deve~se ressaltar gue devido ao fato de a energia

armazenada na estrutura nao ser distribuida de forma homogenea

em uma escala microscopica, a recristalizacac pode estar ocor-
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rendo em uma regiac enguanto gue em sua vizinhanga est&@ ocorren
do recuperagao devido ao fato de esta conter uma menor quantida-

de de energia armazenada.

Recristalizagao Secundéria - Ocorre gquando apenas alguns contor
nos podem migrar produzindo uma distribuig¢ac nac uniforme de
graos, na qual poucos graos crescem exageradamente em detrimento
dos graos restantes |84|. A forca motriz do processo & a energia

associada aos contornos, dando origem a uma estrutura de graos

maiores que Os graos iniciais.

Recristalizagdo Terciaria - Nesta etapa o crescimento de  graos
com certas orientacdes cristalogrdficas sao privilegiados em de
trimento de outras orientagoes, o que resultaria no final ao

surgimento de um mono c¢ristal.

Em seguida & discutida em detalhe cada uma das
etapas mencionadas acima., Além disto discute~se o estado encrua

do, por ser ele o ponto de partida, isto &, a microestrutura

gue precede o recozimento.

IV.2 - O ESTADO ENCRUADO

0 fendmeno de encruamento dos metais & entendido
em termos da interacao de discordincias, Os metais policristali
nos gue possuem graos orientados ac acaso, ac serem submetidos
a tensdo, permitem j& no inicio da deformacao o escorregamento

multiple em seus planos cristalograficos. Varios fatores atuam
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no sentido de impedir a livre movimentacao das discordéancias,
desta forma estes contribuem para o aumento da taxa de encruamEH
to do material. Estes fatores podem ser individualizados como:
Interagao de discordancias mbveis com discordancias qgue atraves
sam © seu plano de escorregamento gerando degraus nas discordég
cias mdvels, interagao entre discordancias do sistema de escor-
regamento primario e secundidrio, formacao de anéis e dipolos de
discordancias, e formacao de emaranhados que se ampliam conforme
mais deformacao & introduzida no sistema. Dependendo do tipo

de material também sao formadas discordédncias imbveis do tipo

Lomer-Cotrell assim como empilhamento de discordé@ncias |76

L4

Nos materiais de alta energia de defeitec de empi
lhamento, quando deformados, as discordancias formam arranjos

celulares, A estrutura celular & afetada pelos mesmos fatores

gue alteram o encruamento |78

Li |77] supbe gue a formagao das células ocorre
quando & ativado o sistema de escorregamento secundario. O ema
ranhamento das discorddncias & causado pela atracac das discor
dancias dos dois sistemas, O surgimento da estrutura celular
nos materiais de alta energia de defeito de empilhamento geral

mente esti associado com a saturagéo da taxa de encruamento.

Efeito da temperatura na formacao das cé€lulas-— Con
siderando-se um mesmo grau de deformagac, para um material, o)
abaixamento da temperatura de deforma¢ao resultard em um aumento
da densidade de discordancias necessdrias para o inicio da forma
gdo de células, para deformagoes equivalentes. O abaixamento
gradativo da temperatura de deformagaoc pode chegar a uma situa

cao onde a formacao de c€lulas € suprimida, As células formadas
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em baixas temperaturas Sa0 menores € nao possuem paredes muito
bem definidas possuindo discordancias em seu interior.. Aé cé
lulas formadas em altas temperaturas tém paredes bem definidas
e o tamanho limite das células cresce com a temperatura de de

formagao. O tamanho e o aspecto das paredes das cé&lulas ga0

dependentes da histbria termomecanica da amostra | 79

Efeito da velocidade de deformagao na formagaoc das
células - A medida que a velocidade de deformagac €  aumentada
& diminuida a tendéncia para a formagao de células, a distribui

¢ao das discordancias tende mais para uma distribuigao uniforme,

Efeito da energia de defeito de empilhamentd na
formagac de células - Atualmente existe um consengo de que a
tendéncia para formagao de células esta associada a energia de
defeito de empilhamento do material. As células sao encontra
das em materiais com alta energia de defeito de empiihamento ’
(acima de 50 ergs/cm21 e nao ocorrem em materiais com baixa
energia de defeito de empilhamento. Portanto a formagao das
células estd vinculada a possibilidade de ocorréncia de escorre
gamento com desvio pelas discordancias, o que &€ dificil para os
materiais com baixa energia de defeito de empilhamento, uma vez
que para estes materiais, as discordancias parciais estao afas-
tadas por uma dist@ncia relativamente grande para permitir a

recombinagao e o consegquente escorregamento.

Efeito de lacunas e intersticiais na formagao de

células - O processo de deslisamento por escalagem das discor-

dincias fica facilitado em materiais super saturados com defei-

tos puntiformes. Portanto serad necessario uma maior deformacao,
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em materiais com alta densidade de defeitos puntiformes, para
o inicio de formagiao de células, guando comparada com O -matg
rial no seu estado de equilibrio. Desta forma os defeitos pun
tiformes retardam a formagao de células. Os defeitos puntifor
mes podem ser originados por esfriamento rapido, irradiagac ou

deformagoes ciclicas.

Efeito de precipitados na formagac de cé&lulas - O
efeito dos precipitados dependem do tamanho e da  distribuigao
dos mesmos, fol observado que a existéncia de precipitados fi
nos uniformemente distribuidos na matriz, suprime a formagao de
células, enquanto que precipitados grossos influenciam na forma

e na orientacdo das paredes das células |79

Energia armazenada no estado encruado - Durante a
deformacgao pléstica & frio de um material, parte do trabalho rea
lizado @ convertido em calor e parte desta energia ‘ permanece
armazenada no material. Uma das maneiras de se fazer uma ava
liagdo da energia armazenada & através da medida da variagao

do calor contido ou variagao da entalpia apds o processamento.
AH = AE + PAV (4-1)

onde: P & a pressao e AV & a variagao de volume. Nos me
tais PAV & despresivel a pressdo atmosférica, entao neste caso
AH=AE . Como nio se trata de uma medida da energia livre, nao

se pode considerar ainda AH como a medida da energia armazenada.

Para se demonstrar que AE & uma medida razoavel da

energia armazenada parte-se da expressao de energia livre.
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AG = AE + PAV - TAS (4-2)

a energia livre de Gibbs

M

Onde: G

& a temperatura absoluta

H
D

& a entropia

6]
1]

Como PAV & desprezivel temos:
AG = AE - TAS = AF (4-3)

Onde : F & a energia livre de Helmholtz.

Para se calcular F temos gue considerar a variagao da entropia

AS, devido a deformagao a frio.

A formulagdo clissica da entropia & dada por:

__AQ {4-4)
§ =77
Onde: AQ & a variagdo reversivel do calor associado ao
pProcesso.

Esta relacdao ndo pode ser utilizada  diretamente
para o estado encruado, uma vez que este estado nao pode ser
alcangado através de um processo reversivel. Por outro lado
se & conhecido o numero e o tipo de defeitos presentes depois
da deformagﬁo, a variagﬁo da entropia pode ser estimada usando

a relagdo estatistica de Boltzmann.
S =X Ln & (4-5)

onde: k & a constante de Boltzmann.

Q & uma medida estatistica do grau de desordem criado

pelos defeitos.
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A desordem pode ser de natureza configuracionalou
vibracional. Como as discordancias sao os defeitos que contri
buem de modo mais significativo para o encruamento, importa se

estimar a sua contribuigac na variagao da entropia.

Cotrell |97| calculou a energia configuracional
de uma linha de discordincia simples em um cristal considerando
que esta pode atravessar vdrios planos atOmicos. Se a area do
cristal normal a discordancia & A e o espagamento atomico & (a2},
entioc o niimero n, de lugares possiveis para a localizagao da
discordancia & aproximadamente A/a‘.

Usando a formula de Boltzmann, vem:
S = K Ln A/a’ (4-6)

Considerando a expressao F = E - TS, O abaixamento da energia

livre devido a entropia configuracional de uma discordancia por

plano atdmico ao longo do comprimento L da discordancia, sera
dado por:
-8 = (=) KT Ln (-2-) (4-7)
L a?

Para L = lem, A =1 em?, a = 3 A, -TS serd cerca de -2x10 °ev
por distdncia interplanar ao longo da discordancia, o qual e
despresivel quando comparado com 4 a 9 eV que & o valor aproxi
mado da energia de deformagao por unidade de comprimento da

propria discordancia.

Para calcular a entropia vibracional devido a

1

uma discordancia Cotrell [97| considera o cristal como um sis
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tema de ociladores lineares com uma {inica frequéncia e usou a
equacao de Boltzmann para calcular -TS. Foi estimada a varia
gao da frequéncia vibracional de um ocilador, devido a presenga
de uma discordancia em cunha, como sendo igual a YA, onde Y & a
constante de Grifneisen, a gual relaciona: B, © coeficiente de
expansac linear, K, a compressibilidade, Cv, o calor especifico
e V, o volume., B8 = KyCv , Yy & a dilatacdao em torno da  discor
dancia, (A=0 para diggordancia em hélice). A variagao da  fre
quéncia & considerada apenas para OS trés atomos mais proximos
ao centro da discordidncia. Nesta regiao Y& & aproximadamente
igual a unidade. Assim para trés ociladores por plano atdmico
a variagao da energia livre & -3yA KT ou -3KT. A temperatura
ambiente esta energia sera aproximadamente igual a 0,1 ev por
plano atdmico que & pequeno guando comparado com a energia de

deformagdo por unidade de comprimento da discordancia.

Portanto a variacao da energia livre do  cristal
devido a introdug@o de uma linha de discordancia &  aproximada
mente igual a energia de deformagao ou a energia interna E  da
discordancia. Desta forma a variagac da energia interna AE de
vido a introducdc de discordincias serd essencialmente igual a
variacdo da energia livre AF ou seja, igual a energia armazena-
da pelo encruamento. O parametro experimental a ser medido
serd a entalpia AH. Supondo-se gue a extensao deste tipo de

raciocinio seja razodvel também para outros tipos de defeitos

-
.

de menor relevincia, conclue-se gue |60

AH = AE = AF (4-8)
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Armazenamento da energia por deformagao elastica
da rede - Stibitz |86| relacionou a energia armazenada.no esta

do encruado, devido a deformagao da rede a elongagao.

2
(1-2v?)
onde U & a energia eldstica devido a deformagao da

rede, por unidade de volume.
E &€ o modulo de Young.

a relagac de Poisson.

<
(1]

Trabalhos experimentals efetuados neste sentidoc demonstram que
a energia armazenada desta forma corresponde de 3 a 12% da ener

gia total armazenada.

Armazenamento de energia pelos defeitos puntifor
mes - Quando um cristal & deformado a sua resistividade aumenta
e parte desta resistividade pode ser eliminada por tratamento
térmico em uma temperatura relativamente baixa, (abaixo da tem
peratura de recristalizagio). Este abaixamento da resistivida-
de & entendido como sendo devido a extingao de defeitos  punti

formes p_. A parte remanescente & devido as discordancias, Pg

A resistividade pode ser escrita como:

(4-10)

Experiencias deste tipo mostraram que OS defeitos
puntiformes sao produzidos por deformagao do cristal e sua con

centragao & relacionada a deformagao plastica, e pela relagao:

c =10 "e {4-11)
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As lacunas sao formadas nos degraus das
linhas de discordancias moveis quando estas interseccionam dig

cordancias que atravessam o plano de escorregamento.

As lacunas representam apenas uma peguena  parte

da energia armazenada.

Armazenamento de energia por discordancias - A

energia por unidade de comprimento de uma discordancia &€ dada

por:
2 —
E=¥ 1 X +c (4-12)
dnk ro
onde: U & o modulo de cisalhamento

r @ o raio superior o gual pode ser a distancia
entre duas discordancias individuais ou a dis

tancia entre as discordancias empilhadas.

111

ro o raio interno.

b & o vetor de Burgers

k & uma constante igual a unidade para discox
dancias em hélice e 1 - v para discordancias em

cunha, v & a relagao de Poisson

¢ tem um valor estimado em torno de ub”/10 66|

0 fato de as discordincias se organizarem em c&lu
las no interior dos graos, abaixa a energia armazenada, uma vez
que os campos de tensao gerados podem se cancelar nesta situa
¢do, As discordancias constituem—se na principal forma de arma
zenamento de energia, durante o processo de deformacao. Portan

to toda a alteragao da estrutua gue possa interferir com a
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densidade das discordancias, bem como sua distribuigao, irid in-
fluenciar a energia armazenada pelo sistema durante o processo

de deformagao.

IV.3 - RECUPERAGCAO

0 processo de recuperagao tem energia de ativagao
menor que a recristalizagac e normalmente ocorre em uma faixa
de temperatura intermediaria entre a temperatura de processamen
to mecanico do material e sua temperatura de recristalizagao.
Por outro lado, conforme mencionado anteriormente, a recupera
¢ao pode ocorrer de forma simultanea e competitivamente com a
recristalizagao. A recuperagao compreende, basicamente, proces
sos que envelvem a extingao de defeitos puntiformes, reorgani
zagao de discordancias, e aniquilamento de discordancias de si
nais opostos. Trata-se portanto de um estdgio precursor da re
cristalizagao primaria. O efeito deste tratamento térmico nas

propriedades mecanicas dos metais pode ser subdividido em duas

categorias:

(a) metais com baixa energia de defeito de empilha
mento, neste casc chserva-se apenas uma peguena variagao das
propriedades mecanicas apds o tratamento. O rearranjo das dis
cordancias por processos COmMo escorregamento com desvic & ex
tremamente dificil neste tipo de material. Portanto a diminui-

cao da energia armazenada estd essencialmente relacionada a re

mogao de defeitos puntiformes, que tém um efeito mais pronuncia
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do na densidade e na resistividade elétrica do que nas proprie-

Gades mecanicas.

{b) metais com alta energia de defeitoc de empilha-
mento., Neste caso geralmente se observa apds o recozimento uma
acentuada variacao das propriedades mecanicas. Este fenomeno
2 atribuido a facilidade de reordenamento das discordancias e
a possibilidade da ocorréncia de escorregamento com desvio, se

a temperatura for suficientemente alta. Em tal caso pode ocor-

rer o amolecimento parcial, sem © surgimento de novos gra6s|56.
Cinética de recuperagac — O estado encruado & de
natureza complexa e nao uniforme em uma escala microscoOpica, o

gque torna dificil a descrigdo da cinética de recuperagac  atra

vés de um Gnico parametro. Drouard et.al. 571 - representaram
seus resultados, (para tratamentos efetuados a temperatura cons
tante) em termos da variagao da tensao de escoamento na forma

da fracdo da tensdo remanescente apds o tratamento

_ (bm - 61) _
R = Gm =0 (4-13)
onde: tm & a tensdo de escoamento apds a deformagao.

4r & a tensac de escoamento apds o recozimento.
4o & a tensao de escoamento para amostra totalmen

te recristalizada.

Assumindo que a variagao da tensao de escoamento
& proporcional a extincao de um nimero nao especificado de de
feitos, torna-se possivel se descrever © processo de recupera

gao por analogia com a cinética das reagoes quimicas, através
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de uma equagao do tipo:

d(ém - 6r) = K(em - 61)* ¢ ~¥/RT (4-14)
dt
onde : o & um nimero inteiro gque representa a ordem da
reagao.

K & a constante da taxa de reagao.
Q & a energia de ativacgao.
R & a constante universal dos gases perfeitos.

T & a temperatura absoluta.

Rearranjando a equagao (4-14) obtemos:

_ —Q/RT
d(ém 6r31 - /K e at (4-15)
(6m - 61)

7

A gual se reduz &:
-Q/RT
A=Kt e \ (4-16)

Reescrevendo sua forma logaritima temos:

Lnt = LnA + O (4-17)

RT

A expressao (4-17) permite a avaliagao da energia
de ativagéo, para dados experimentais apropriados, através do

grafico de Int x 1/T.

Mecanismos de recuperagao - Os mecanismos de recu
peracao estdo associados a extingao ou a reorganizagao dos de
feitos da rede provenientes do tratamento mecanico do material,
portanto o processo de recuperacac pode ser classificado confor

me a energia de ativagao dos diferentes processos, assim temos:
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(a) Recuperagao em baixa temperatura. Nesta situa
¢ao ocorre basicamente o agrupamento de defeitos puntiformes,mi
gragao de defeitos puntiformes para os campos de tensao das
discordancias, combinagac de lacunas e intersticiais, escorre
gamento de discordancias, migragao de defeitos puntiformes para

contornos de grao e outras superficies internas e externas.

(b} Recuperagao em temperaturas intermediérias.Neg
ta situagao ocorre o rearranjo das discordancias dentro de
grupos empilhados, extingao de discordancias de sinais opostos,
crescimento de subgraos e o surgimento de micromaclas dentro

dos subgraos.

(c) Recuperagao em altas temperaturas. Em  altas
temperaturas sao ativados os processos gue exigem uma maior
energia de ativag¢ao, os gquais envolvem o movimento das discor
dancias por escalagem resultando em células formadas por poligo

nizagao.

IV.4 - RECRISTALIZAGAC PRIMARIA

Enguanto gque no processc de recuperagao nao ocor-
re uma alteracao da. estrutura do material, permanecendo a es
trutura deformada embora com menor densidade de defeitos, a
recristalizagao primaria culmina com o surgimento de uma estru~

tura de graos totalmente nova e livre das deformagoes sofridas
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no processamento mecanico. O principal mecanismo do processo

de recristalizacao & o movimento dos contornos de alto angulo.

A forca motriz do processo estad diretamente relacionada a
existéncia de deformagdc e gradientes de energia armazenada na
estrutura inicial, o que corresponde a existéncia de alta den
sidade de discordancias. StlUwe [62| calcula a forga motriz
através da energia armazenada por uma linha de discordancias e

chega a seguinte expressao:
Fi1 = pGb? (4-18)

mdodulo de cisalhamento.

M
O

onde: G

vetor de Burgers.

o
D
O

densidade de discordancias.

=]
Ty
vl

F1 €& a forga motriz.

Neste desenvolvimento, Stiwe nao considera o efei-
to da ocorréncia de poligonizagao e células, o gue abaixa a
energia armazenada. Admitindo-se valores razodvels para os pa
rametros o ~ 10'Zem 2, Gb27V10™ ®N, encontramos a forga motriz

para recristalizagdo primaria da ordem de 10N/cm?.
Burke e Turnbull ]58[ sintetizaram oOs conceitos

de recristalizacao priméria em seis leis basicas como segue:

(a) E necessario um minimo de deformagac para  se

iniciar a recristalizacgao.

(b) Quanto menor for o grau de deformagao ‘maior

sera a temperatura para se promover a recristalizagao.
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{(c) Aumentando-se © tempo de tratamento diminui-se

a temperatura necessaria para promover a recristalizagio.

(d) O tamanho de grao recristalizado depende prin-
cipalmente do grau de deformagao e em menor escala da temperatu
ra de recozimento, sendo menor para malores deformagoes a frio

e temperaturas mais baixas,

e) Quanto maior o tamanho de grao inicial maior
sera o grau de deformagac a frio necessiric para se obter tempo

e temperatura de recristalizacao eguivalente.

(£} O grau de encruamentc necessérioc para se obter
um endurecimento equivalente aumenta com o0 aumento da temperatu

ra de deformagao.

Mecanismos de recristaliza¢ao - Os modélos propos
tos, para os mecanismos do processd de recristalizagao, sao re
dutiveis a existencia de regioes altamente deformadas na estru-
tura, para a formagao de um niicleo com contornc de alto angulo

em relagao a sua vizinhanga e capaz de se movimentar.

O processo de recristalizagac da mesma forma que
outros processos de transformagao de fase, comc solidificacgao
e transformagao entetdide em agos [63|, & subdividido em  duas
etapas, passando primeiramente por um periodo de nucleagéo e
em seguida por uma situagao onde ocorrem simultaneamente a nu

cleagao e o crescimento dos niicleos formados.

Mecanismos de nucleagao - Varios modélos foram
propostos para os mecanismos de nucleacao, revisoes detalhadas

podem ser encontradas nas referéncias [64-67|. Os mod@los mais
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citados atualmente sao: modélo cléssico de nucleagao, modélo de
crescimento de subgrao e modélo de migragao de contorno induzi-

do por deformagao.

(a) Modélo classico de nucleagao - Este modélo es
t3 baseado na formagao de um niicleo com um tamanho critico es
tavel a partir do balanceamento entre a energia interfacial do
niicleo formado e a diferenga da energia de deformagao por unida
de de volume, entre o estado encruado e o estado completamente
recristalizado. © modélo prevé a existéncia de um periodc de
incubagdo, durante o gual had uma sequéncia de flutuagoes térmi-
cas até a ocorréncia de um evento suficientemente ativado gue
leva a formagdo de um niicleo de tamanho estavel. Burke e
Turnbull 158] desenvolveram o formalismo para este modelo, en
tretanto, calculos efetuados utilizando o tamanho critico para
o niicleo, levam a deformagoes muito aquém dos valores reais.Por
outro lado a minimizacao da energia impde gue Os novos graos
formados, devem ter uma orientagao cristalografica prdxima  da
orientagao da matriz, afim de se minimizar a energia interfaci-
al, na pratica nac & precisamente o que se observa, havendo gran
des desorientacgoes entre os graos formados € a matriz. O for
malismo tem a seguinte caracteristica. Para embrices esféricos,

a variagao total da energia livre serd dada por:

H

AFT = 4nrly - 4/3 mrlAFv (4-19)

a energia livre interfacial.

(41

onde: Y
r 3 o raio do embriao.

AFv é a variagao da energia livre volumétrica.
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dAFT
ar

= 0 = 8myr + 4myriAFv (4-20)

O tamanho critico do embriao para a formacgao de

um nicleo estével sera:
2
A (4-21)
A variacdo critica da energia livre sera:

3
AFTH = 6T (4-22)
3 Fv?

AFv & a variacao da energia livre associada a for
magcdo de um niicleo completamente livre de deformagac em uma ma
triz encruada. Burke e Turnbull definem o parametro Z como a
diferenca de energia de deformagao por unidade de volume, entre
o estado encruado e o estado totalmente recristalizado, e rees-

creveram as expressoes (4-21) e (4-22) como:

r* o= - %} (4-23)
3

AFT* — =8TY (4-24)
372

Por analogia com a nucleacgac no estado estaciond
ric de um cristal sdlido em um banho 1liguido a taxa de nuclea

cao & dada por:

. . — T 3
NE =I{{KT) Xpl_(&Fa)g]exp( 1émy>) (4-26)
h KT 3KTZ?
onde: NE & a taxa de nucleagdo em uma regiao de deforma

cao €.
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(AFa)g € a diferenga de energia livre entre um
Atomo no estado ativado e o estado inicial,
(altura da barreira de energia), neste ca
so (AFa)g & a energia de ativagao para di

fusdo do contorno, o gual difere da difu

sao da rede |60].

(b) Modélo de nucleag@ao por crescimento de  sub
grao - A estrutura formada por subgrao, geralmente & encontrada
em materiais com alta energia de falha de empilhamento. Em pro
cessos de deformagao plastica mals drasticas, como  forjamento
rotativo, as paredes das células nao sao bem definidas, sendo
caracterizado por um emaranhado de discordancias, ou uma distri
buicdo uniforme de discordancias. Nestes casos as paredes das
células, somente se definirac apds um tratamento térmico em
temperaturas moderadas, Por outro lado a estrutura de subgraos
deve ser diferenciada da subestrutura formada por poligonizagao,

a gual se forma somente apds tratamentos térmicos em temperatu

ras elevadas.

0 modélo de nucleagao por crescimento de subgraos
foi proposto por Cahm |68| e Beck [69], reconhece-se hoje a
existénecia de pelo menos dois mecanismos de crescimento, sendo
o primeiro deles o mecanismo de coalecimento por rotagao de
subgrac, desenvolvido por Hu |70|. A idéia fundamental do mo
delo decorre dos estudos da 1iga Fe 3% Si, por microscopia ele
tronica de transmissao, onde foi observado que pelo recozimento

da liga, havia um gradual desaparecimento das paredes de sub

graos vizinhos. Durante o crescimento as regides em observagao
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mostravam um decréscimo de contraste indicando que elas foram
tomando uma mesma orientagaoc. Em geral a orientagado do subgrao
coalecido difere da orientacao dos subgrios originais. Este fe
nomeno foi explicado por Hu como sendo devido a gradual migra
cdo das discordancias do contornc gue estd desaparecendo, para
outros contornos em torno do subgrao em coalecimento. Este fe
ndmeno exigiria o movimento de discordancias por escalagem  ao
longo do contornc que estd desaparecendo e a rotagao do proprio
subgrao, pela movimentacdo de alguns &tomos prdximo do contorno
em questdo. A figura 1 mostra uma representagao esguematica

desenvolvida por Li |71l|para o processo.

_ <) (@)
FIGURA 1 - Representagao esquemitica da coaléncia de subgrio |66
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Walter e Koch [72] baseados em estudos sobre mono
cristais de Fe-si, postularam que, nestas amostras, os contor-
nos de subgrao eram dc tipo inclinado simples, (em oposigac ao
tipo geral conforme proposto por Hu). A formagao do niicleo de
recristalizagido ocorreria por migragao do contorno de subgrac, is
to & por poligonizagao, e nao por coalecéncia. A discussao des
ta controvérsia baseada na geometria das deslocagoes na rede

CCC, ainda n3o chegou a uma conclusdo definitiva |56].

(c) Modelo da migracgaoc do contorno induzido por
deformacdo - Este -modélo foi proposto por Beck e Sperry |73| e
o formalismo considerando os aspectos energéticos foi degenvol-

. 0 modélo foi sugerido a partir de obser-

vido por Bayley |74
vagbes em laminas de aluminio e prata gue haviam sofrido deforma
¢Oes moderadas. Bayley sugeriu gque uma area circular de didme-
tro 2L do contorno de grao, formaria uma protuberancia na forma
de uma calota esférica que migraria pelo grao vizinho. O con
torno migraria contanto que houvesse uma diferencga de energia
livre AF entre as duas regides separadas pelo contorno, consi
derando que o alivio de energia seria compensado pelo aumento

da energia superficial. A variagao de energia & dada por:
AFdv = Edv - éda (4-27)

onde: §a € o aumento da area do contorno gquande o volu-
me §v avancga através do contorno de grio.
E & a diferenca de energia armazenada nos graos
separados pelo contorno. b

¢ & a energia superficial do contorno,
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Para que ocorra a migragao AF deve ser positivo

isto é:

E > 68a/8v (4-28)

A figura 2 mostra um desenho esquemadtico do pro

cesso de migragao do contorno de grao induzido por deformagZo.

Contorno de grao

~IGURA 2 - Modlo do processo de migragao do contorno de grao in-
duzido vor deformacdo |66| _

Para o modélo da figura 2 temos:

da _
55 = 2 Sen o/L (4-29}

A expressdo (4-29) tem um maximo igual a 2/L quan

do R = L, entao:
E 2z 2b/L (4-30}

Assim para que uma area de raio >L se movimente
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para fora deve existir uma forga motriz, AF, positiva.

0 processo de migragaoc do contorno de grao induzi
do por deformagao se inicia em uma area do contorno através da
gual hd uma grande diferenga de densidade de discordancias. Con
forme o contorno se movimenta & gerada uma regiao sem discordan
cias em um dos lados, desta forma a forga motriz & governada
pelo valor médio da energia armazenada. Cahm e Doherty |66 ,pro
puseram que 0 processo de coalecéncia de subgrao nas proximida-
des do contorno, seria o precursor da migragao do contorno in

duzida por deformagao.

Os trabalhos de Grabski e Korski |66| indicam que
os defeitos sao incorporados nos contornos de grao durante o
processo de recristalizagao, causando alteracgoes na eétrutura
do contorno. Este fonomeno, foi observado pelo aumento da ener
gia do contorno durante o processo de recristalizagao. A ener

gia do contorno retornarad ao estado de equilibrio somente apds

um tratamento a alta temperatura |66

Dos modelos de nucleagao citados apenas os  mode
los de nucleagao por coalecéncia e crescimento de subgraoc e o)
de migragao de contorno induzido por deformagac tem comprovagao
experimental. O modelo cla@ssico de nucleagao, nao apresenta re
sultados compativeis com os valores encontrados na pratica. Atu

almente & citado apenas por motivagoes histoéricas.

Ccindtica de recristalizagao — A cinética de re

cristalizagac pode ser descrita em termos da frequéncia de ' nu

cleacao N =I§E, (onde N & o nimero de niicleos por unidade de vo

dt
lume) e uma taxa de crescimento G.
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0 formalismo tedrico foi revisado por Burke e

Turnbull |58| e aparece também no trabalho de Byrne |60]. A

idéia central do desenvolvimento tedrico estd baseada no fato
de gue quando um material deformado & submetido ao recozimento,
apds um determinado tempo de incubagao, surge em seu interior
nicleos de graos livres de deformagac. Esteg nlcleos surgem
em varios locais da matriz deformada, e continuam a se formar
até que toda a matriz deformada sedja consumida. Foi verificado

gque o diametro D dos graos formados varia conforme a relagao:

D =G (t -~ 1) (4-31)

a taxa linear de cregcimento

(119

onde: G
D & o didmetro do grac

T & o tempo de incubagao

Considerando Gx, Gy, Gz como sendo as taxas lineares de cresci-
mento nas diregBes X, ¥, Zz € desprezando o efeito de impedimen-
to devido a interferéncia com outrog graos. O volume, V, de um

grao recristalizado no tempo t & dado por:
v = f GxGyGz (t-1)° (4-32)

onde se considera G independente do tempo e £ e um fator de for

ma.

O nimero de graos que surgem em um determinado in

tervalo de tempo, dt, & dado por:

dn = N(I - %) at (4-33)
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A fragao volumétrica dos niicleos formados & dada

por x':

0
x' = [Svdn= £GxGyGz fot (£ - 1)° N (L-x)dt  (4-34)

Esta equagao seria estritamente valida apenas no
inicio da nucleagaoc. No tratamento devido a Johnson e Mehl, o
nimero de niicleos que surgem no intervalo de tempo,dt, € escri-
to como dn'de modo a incluir o nimero de graos fantasmas que
poderiam aparecer no volume e X seria a fragao volumétrica gue

ainda nao foi preenchida com graos recristalizados |60, entao:

dn' = dn + N x dt = Ndt (4-35)
onde: N x dt & o nlmero destes graos fantasmas. Pode-se
calcular agora a fragao volumétrica extensiva.

Xex= ﬁf vdn' = fGxGyGz {f (t - 1)°%Ndt (4-36)

A relagio entre x e Xex foi estabelecida por Johnson e Mehl|60|

CoImo s
dx
ex = (1 - =) (4-37)
entao:
taxex = fF-8X = xex = - Ln(1-x) (4-38)
o o (1-x)

Substituindo o resultado na equagao (4-35) obtemos:

_In(l-x)= fGxGyGCz fot (t-1) *Ndt (4-39)
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ou ~In{l-x} = {f vdn' (4-40)
ou (1-x) = exp{-f: vdn'} (4-41)
ainda X =1 - exp{—ﬂf vdn'} (4-42)

Para uma lamina fina de espessura, L, consideran-
do as dimensoes laterais dos nlicleos maior gue a espessura da

lamina, o veolume, V, da equagao {(4-40) seria dado por:
V = £GxGyGz L{t-T1)? (4-43)
Analogamente na recristalizagao de fios finos de

didmetro L, se o comprimento do grao em processo de crescimento

for maior que L o volume, V, sera dado por:

V = £GxGyGz/? (t-T) (4-44)

Desta forma as equagdes obtidas por Johnson e

Mehl para T pequeno € N constante seria:

1-x = exp(-f@aﬁt“/4) (4-45)
para recristalizagao tridimensional

1-x = exp(-fGZNt?/3) (4-46)
para recristalizacgao bidimensional

1-x = exp{-£G/2Nt?/2) (4-47)

para recristalizagao unidimensional
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Johnson e Mehl |60]| sugerem por fim que N seja
uma fungao do tempo, t, e que € melhor se determinar esta fun

gao experimentalmente.

Avrami|56| propos uma variante para o tratamento
de Johnson e Mehl, onde considera de maneira mais rigorosa o}
efeito dos niicleos fantasmas na taxa de nucleagao, o que levou
a seguinte relacaoc para a fragao recristalizada, x, € 0 tempo

de recozimento, t,: .

1%

l-x = e (4-48)

onde B e K sao constantes. Neste caso K estd compreendido en
tre 3 e 4 para recristalizagao tridimensional, e entre 2 e 3
para recristalizacac bidimensional e entre 1 e 2 para recrista

lizagao unidimencional.

IV.5 - RECRISTALIZAGCAO SECUNDARIA

A recristalizagao secundiria & similar a recrista
lizacgao primdria. A diferenga fundamental entre elas & gue
engquanto a recristalizagao primaria ocorre sobre uma estrutura
deformada, a recristalizagao secundaria ocorre sobre uma estru
tura previamente recristalizada. A recristalizagao secundaria
& caracterizada pelo rapido crescimento de alguns graos em
detrimento de graos menores em sua vizinhanga, o crescimento

ocorrera até o encontro de contornos de grac da mesma natureza.

-

No final do processo uma estrutura grosseira substituird a es
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trutura original. A dependéncia temporal da recristalizagao se
cunddria pode ser descrita da mesma forma que a recristalizagao
primiria, ou seja, por uma relagac do tipo da relagao de
Avrami. Os conceitos e o formalismo para o fendmenc foram de

senvolvidos em |59 | por K. Detert.

Stiiwe |62|baseado na energia especifica, do con

torno de graoc propdoe a seguinte relagao para a forga motriz do

processo:
p = 6D°YB _ 3yB (4-49)
2D 3 D
onde: D & o tamanho médio do grao original da matriz.

vB energia especifica do contorno de grao.

Neste caso os graos sao considerados como um cubo
de lado D, e a variacao da energia livre estd associada a pre
senga de varios contornos de grac com a energia especifica yB.
Tomando YB = 3 x 10 °*J/cm?, D=0,lmm temos P= 1N/cm’ a gual € a
forga motriz para o crescimento do grao e recristalizagao secun

daria.

IV.6 - RECRISTALIZAGCAO TERCIARIA

A forga motriz para a recristalizagao terciaria ,
vem fundamentalmente da diferenga de orientagao cristalografica
dos graos. Stiiwe |62| sugere a seguinte relagao para a  forga

motriz da recristalizagao terciaria em chapa fina.



79

Pa = 2Ays {(4-50)
w
onde: W & a espessura da chapa,

Ays & a diferenga de energia livre superficial dos

dois graos.

A diferenca de energia livre superficial depende também da
atmosfera do forno de tratamento. Pela variagéo da atmosferapg

de-se reverter o sinal de Ays e assim também o movimento do con

torno de grao |62

Deve-se ressaltar que varios fatores podem atuar
sobre os diferentes sistemas, tanto ne sentido de aumentar a
forga motriz como no sentido de diminui-la. As impurezas, étg
mos de soluto, precipitados, geralmente retardam o processo de
recristalizagao devido ao efeito de aprisionamento que estes

podem exercer nos contornos de grao.

IV.7 - INFLUENCIA DA PRESENCA DE ATOMO DE SOLUTO NA RECRISTALI-
ZAGAQ DOS MATERIAIS

Normalmente a presenga de solute retarda a re

cristalizagao, a extensao deste retardamento dependera da guan-

tidade e da natureza do soluto.

A recristalizagao primdria & caracterizada por
dois estdgios distintos, passando pela nucleagac e em  seguida
o crescimento dos gracs. No que se refere a nucleagao os  &to

mos de soluto podem atuar no sentido de estabilizar os arranjos

de baixo angulo das discordancias dificultando o} preocesso
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de coalecimento e crescimento, necessarios & formagao dos ni

cleos. Este fendmeno foi observado por Leslie em ligas de fer

ro |80,81

. As adigOes do soluto por sua influéncia na energia
de defeito de empilhamenteo, pode alterar a estrutura de subrgracs,
chegando mesmo a suprimir a formagdo das células, apbs a defor-
macao. Isto significa que aumentando-se a concentragao de solu
to, diminui-se a desorientagac total entre as paredes das célu
las, o gue & uma evidéncia a mais para o fato de os metais impu

ros serem mais dificeis de recristalizarem.

Apesar das evidéncias experimentais, o efeito da
presenca dos &atomos de soluto nos estigios iniciais da recrista

lizacao, nao foi ainda incorpocrado a uma teoria geral,

Teoria de Liitke e Detert da dependéncia do cresci
mento com a concentragao de soluto - Lucke e Detert |82, suge
rem gue os contornos de graos sao lugares favorecidos energéti-
camente para localizagao dos atomos de soluto, Mostraram que
a guantidade de scluto, C, no contorno, comparado com a concen-

tracac m&dia do soluto Co & dada pela relagao:

c = co eU/KT (4-51]

onde: U €& a energia de interacac entre o contorno e o

atomo de soluto.
K & a constante de Roltzmann.

T & a temperatura absoluta.

0 grau de segregagao dos atomos de soluto para o
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contorno de grao € dependente de U e de T. Liicke e Detert con-
sideraram que a interagao entre o soluto e o contorno é de
natureza elastica. Desta forma depende do campo de tensao elis
tica em terno do atomo de soluto. Portanto quanto maior a di
ferenga de tamanho entre o atomo de soluto e o dtomo  solvente
maior o campo de tensao elastica e portanto maior a energia de

interagao e maior o retardamento da migragao do contorno.

Foi desenvolvida pelos mesmos autores a primeira
teoria para a cinética de migragao de contorno de grac conside-
rando a presenga de atomos de soluto, a qual tem as seguintes

caracteristicas gerais:

A forga motriz para o movimento do contorno e
dada por:
Pd = (A - Ag) ub? _ (4-52)
onde: p & o mdédulo de cisalhamento

b & o vetor de Burgers
A e Ay sao os niimeros de discordancias em graos
deformados e recristalizades resgpectivamen

te.
C valor de A, € muito menor gue A.

A forga de atragac do atomo de solutoc e o contor

no & dado pela relagao

Pa fa na C (4=53)

onde: fa @ a forga de atragao por atomo de soluto.

na & o nimero de atomos por cm’ da superficie do
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contorno.

Quando o contorno se locomove a uma velocidade

constante as forgas Pd e Pa se igualam dando

U/KT

(A — Ay) wb®* = fa na Co (4-54)

A expressao para a velocidade V do contorno & da

da por:
onde: Qd & a energia de ativagao para difusao volumétri
Cal
o termo exponencial representa a energia de ativa
cao para crescimento, (U<<Qd).
o termo pré exponencial & dado por:
2 2
A -
vo = BE. 8 @' Do (4-56)
/2KTCo
onde: r & o raio do atomo solvente.

Do & o fator pré exponencial para a equagao basi-

ca da difusao volumétrica.

A velocidade do contorno dada pela equagao (4-55},
representa a velocidade para alta concentragao de soluto e bai
Xas temperaturas. A teoria depende da velocidade de migracgao
que & determinada pela difusao volumétrica do solutec atras do
contorno e nao da difusio do contorno de grao, como seria o)

caso para metais puros.

1

Durante a migragao do atomo de soluto do contorno

para a matriz a energia, U, varia em uma distancia muito curta.
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Liicke e Detert concluiram que a forga de atragao, fa, & menoxr

que U/2r. Portanto, a forga de interagac maxima, fo, seria:

Fo = Y {4-57)
2x
Desta forma se P4 for maior que fomaC , a forga motriz sera

maior gue a forga de retardamento e o contorno poderad se liber

tar da nuvem de &atomos de soluto.

A velocidade maxima dos atomos de soluto & dada

por:
- _ fo Do exp (—Qd) (4~-58)
Vmax = X7 KT

Portanto contornos de grac que tenham uma velocidade maior que
Vmax poderia teoricamente se libertar da barreira formada pelos

atomos de soluto.

A partir desta proposigao foram efetuados varios

refinamentos atribuindo maior relevancia aos seguintes fatores:

(a) A natureza da distribuigao dos solutos em tor

no dos contornos em movimento.

(b) A dependéncia da forga de interagao entre o
contorno e os Atomcs de soluto na distancia de separagao do
dtomo de soluto e do contorno. Variagoes na distancia da separa
¢io levaria a variagoes da forga de aprisionamentO no contorno

em movimento.

{(c) A difusac do soluto em um campo de  potencial
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adjacente ao contorno.

(d} A influéncia do soluto na migragao do contorno

em condigoes de diferentes velocidades e forgas motrizes.

Os proximos desenvolvimentos, do entendimento da
infludnecia dos atomos de soluto na migragao dos contornos do

grao, dependem de um maior entendimento da estrutura e das

propriedades do proprio contorno |56

1V.8 - RECRISTALIZACAO DAS LIGAS DO SISTEMA Nb-Ti.

As publicagbes a respeito da recristalizagao do
sistema NbTi, sao rarissimas. A este respeito foi consultado
atraves do "DIALOG SEARCH FROM THE METADEX DATA BASE", o gual
& elaborado pela ASM e Metal Society (London), onde estao in
cluidos dados do "Metals Abgtracts" (de 1968 até o presente) e
do Alloy index desde 1974. As pesquisas efetuadas através des
tas fontes nao forneceram nenhum artigo sobre ¢ assunto. Toda
via como o sistema NbTi forma solugao sélida & tempexaturas prd
ximas &s temperaturas de recristalizagao, espera-se que seu
comportamento seja similar ao que foi descrito na segao IV-7, pa

ra solugoes sblidas.
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CAPITULO V - OBJETIVOS DO TRABALHO

Fendmenos como encruamento, precipitagao, recupe-
ragdo, recristalizacdo e crescimento de grac sao importantes tan
to no processamento mecdnico durante a fabricagao, quanto  nos
tratamentos térmicos, termomecanico, utilizados para melhorar

as propriedades dos metais e ligas.

O objetivo do presente trabalho & de investigar
o comportamento das ligas do sistema NbTi em diferentes condi
¢bes de encruamento e tratamentos mecanotérmicos. Sera dado
&nfase a parametros tais como: amolecimento durante tratamento
térmico, formagado de cdlulas de discordéncias, fragdo recrista-

lizada, crescimento de grao e desenvolvimento de texturas.

As ligas de NbTi vém sendo largamente utilizadas
na fabricacao de equipamentos e m&quinas supercondutoras. As
principais caracteristicas destas ligas que possibilitam sua
predomindncia neste tipo de aplicagao sac: temperatura de tran
sigao conveniente, (acima da temperatura de ebuligaoc do Hélio
liguido, 4,2K), alta corrente de transigao, (~10°A/cm?), em cam
pos magndticos (~10T) e alta dutilidade. Esta dutilidade €
essencial para a fabricag@o dos filamentos por conformagao plas
tica. Por ocutrec lado a subestrutura constituida por arranjos
ou emaranhamentos de discordincias, introduzidas por deformagao
a frio, afeta fortemente a capacidade de transporte de corrente
da liga. Tratamentos termomecinicos efetuados em uma sequéncia
apropriada chega a amplia-la por um fator da ordem de 100 vezes.

Este fato ilustra a importancia do entendimento das transforma-
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¢oes e dos mecanismos de transformacoes das ligas quando subme-
tidas a diferentes graus de encruamento e condigoOes de tratamen

tos térmicos.

Foram escolhidas as ligas NbTi com 44 e 53% de Ti
em peso para a realizacdo do trabalho. Estas ligas tém composi
coes que se situam proximo aos limites da faixa de interesse co

mercial da maioria das ligas utilizadas atualmente.

A preparagao das ligas vem acompanhada da exi
géncia de t&cnicas especiais de fusao, devido ao alto ponto de
fus3o dos elementos componentes e da alta afinidade guimica dos
mesmos por gases, (0., N, H;) e carbono. Fol utilizado para
fusdo um forno de feixe eletrdnico operando em vacuo melhor qué
10 “mmHg, utilizando como cadinho uma camisa de cobre refrige-
rado externamente com dgua. Outra alternativa para a fusao da
liga, seria o forno a arco em vacuo ou atmosfera inerte.- As
possibilidades de ocorréncia de evaporagao seletiva dos elemen-
tos e segregagao, foram contornadas na compactagao da mistura
mecinica e por precaugbes no controle do feixe eletrOnico duran

te a fusao.

No que tange ac aspecto tecnolbgico este trabalho
tem como consequéncia, © estabelecimento da sistematica para
obtengdo de barras de NbTi com baixo teor de intersticiais, com
uma granulometria controlada e diametro final compativel com as

etapas posteriores de fabricagao de cabos multifilamentares su

percondutores.

Foram utilizadas para a anidlise micro-estrutural,

varias tecnicas complementares, tais como: medidas de dureza,
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medidas de fragdo volumétrica e tamanho de grao, determinagoOes
de estrutura e de textura por difragao de raios-x e microscopia

eletronica de transmisséao.

O presente trabalho representa parte do esforgo
empreendido no sentido de implantagdc tecncldgica das idéias de
senvolvidas durante o trabalho de mestrado, "Produgao e caracte
rizacdo de cabos multifilamentares de NbTi, defendido na FEC

UNICAMP em 1978.
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CAPITULO VI - METODOS DE PREPARAGAO E DE ANALISE

VI,1 - METODOS DE PREPARAGAO

Foram escolhidas duas composigdes de liga para a
realizagao do trabalho. As ligas foram denominadas A € B, con
tendo 53,5% e 44% de titanio em peso respectivamente. Estas
composi¢des foram escolhidas devido ao fato de as ligas  comer
ciais terem composigoes compreendidas nesta faixa.

As ligas A e B, foram preparadas em etapas confor

me o fluxograma abaixo.

COMPACTAGAO
DOS COMPONENTES
Nb-T1i

FUSAO EM FFE

REFUSAQ EM FFE

COLETA DE AMOSTRAS
P/ ANALISE QUIMICA

DEFORMAGAO
POR FORJAMENTO
ROTATIVC A FRIO

TRATAMENTC TERMICO
EM FORNO DE ATMOS-
FERA INERTE

COLETA DE AMOSTRAS
P/ ANALISE QUIMICA

PREPARAGAO DAS
AMOSTRAS PARA ANA
LISE METALOGRAFICA

FIGURA 1 - Fluxograma das etapas de preparagao e analise gquimi-
ca das amostras.
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Na sequéncia serao detalhadas cada uma das etapas  mencionadas

acima.

vI.l.l - FUSAO DAS LIGAS

As ligas nas composigoes escolhidas foram fundi
das em forno de feixe eletrdnico, (FFE), partindo-se de esponja
de TitaAnioc e cavacos de Nidbio. A mistura mecdnica, Nb-Ti, foi
efetuada por prensagem de camadas intercaladas de cavaco de Nb
e esponja de Ti, em uma matriz retangular de ago carbono com
5 cm de largura e 10 cm de altura e 40 cm de comprimento. A
compactagao final foi feita por prensagem a frio com uma pres
sio de, 500 kg/cm?. Desta forma foi obtida a mistura mecanica
compactada com dimensoces aproximadas de 5x5x40cm. Nesta fase
foi adicionado um excesso de 2% em péso de Ti, com o objetivode‘
se compensar as perdas por evaporagao durante a fusao devido a
grande diferenga entre o ponto de fusao do Ti e do Nb. A mis
tura foi entac fundida por FFE pela técnica de fusao gota & go
ta ("Drip melting"). A poténcia do forno era de 60 KW e a  fu
sio foi efetuada em vicuo melhor gue 10 "mmHg. O lingotamento
foi efetuado em camisa de cobre, refrigerada externamente com
dgua. Os lingotes obtidos tirham diametro ¢ = 5cm e 20cm de
comprimento. Estesg lingotes foram em seguida refundidos para
assegurar a homogeneidade da liga. Durante o processo de fusao

e solidificacao podem ocorrer as seguintes heterogeneidades:
(a) Particulas de Nb que nao foram fundidas.

(b} Enriquecimento em Ti da superficie e do centro

deo lingote.
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O enriquecimento superficial & explicado pela con

densagdo do Ti evaporado do banho liquido.

0 enriquecimento de Ti no centro do lingote pode
ser explicado com auxilio do diagrama de fase. Na figura 2 se
observa que as composigoes de alto ponto de fusao, ricas em Nb,
solidificam-se nas paredes do cadinho, O gue acarreta um gra

diente de composigdo entre o centro e a periferia do lingote|85]

PORCENTAGEM EM PESO DE Nb
10 20 3p 40 50 60 70 6P %9

2800 5 { com os%lgao
© nhd 2418
o 2up0 O do ba |- -
Ezzon d-=" |
-1 O compo
= P O comp
A k"] icac dg
2000 > RS ET
; -5 solido
& 4 L~ orpadg
Brooo | A o A
=a] Fd
Bi720 (LR
1600

(8-T1i,Nb)

FIGURA 2 - Diagrama de equilibrio em alta temperatura para NbTi | 85|

As Areas ricas em Ti vossuem uma elevada dureza devido a ocor-
réncia de precipitados da fase o, podendo provocar a fragiliza
¢do da liga. A camada superficial rica em Ti pode ser elimina
da por usinagem. O enriquecimento na parte central pode ser
atenuado pelo controle do processo de fusdo e solidificagéo da

liga.
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VI.1l.2 - COLETA DE AMOSTRAS PARA ANALISE QUIMICA

As amostras para andlise quimica e analise de ga
ses sao coletadas & partir do lingote com duas fusoes. Estas
amostras sao retiradas de trés posigoes do lingote, (base, meio
e topo), na forma de discos aneis ou cavacos obtidos por usina-

ger,

VI.1l.3 - CONFORMACAOQ PLASTICA

As ligas A e B brutas de fusao foram deformadaé
por forjamento rotativo & frio. Inicialmente os lingotes foram
usinados do diametro g = 50mm para o diametro g = 38mm. A fina
lidade da usinagem & remover as irregularidades superficiais e
adequar o diZmetro para a entrada da maguina de forjament6 dis
ponivel. A magquina €& constituida por quatro martelos distribui
dos em uma coroa cilindrica, os guais operam simultaneamente so
bre um conjunto de gquatro matrizes. Estas matrizes atuam sobre
o material permitindo uma redugao de 25% em area em cada etapa.
Em seguida o conjunto de matrizes & trocado por outro. A maqui
na utilizada tem matrizes gue permitem obter barras cilindricas
com diametro maximo ¢ = 28,5mm até o diametro minimo ¢ = 4,5mm.
Foram escolhidos trées graus de encruamento para os estudos de
recuperacao recristalizacgado e crescimento de grao. A partir de
entao as amostras foram identificadas por um numeral (1,2 ou 3)
os quais indicam o grau de encruamento sofrido pela mesma e por

uma letra alfabética A ou B gque indica a composigéo da liga.Des
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ta forma temos:

O niimero 1 corresponde a 89,5% de redugao em area.
O niimero 2 corresponde a 75,2% de redugao em area.
O nlmero 3 corresponde a 53,5% de redugac em &rea.
A letra A corresponde a 53,5% de Ti em peso.

A letra B corresponde a 44% de Ti em péso.

Por esta convengac a amostra lA serad uma liga que sofreu 89,5%
de reducao em drea e tem uma composi¢ao correspondente a 53,5%

de Ti em péso.

Este conjunto inicial de amostra permitiu a de
terminacao da faixa de temperatura e tempo de tratamento, para
0s quais ocorria a sua recristalizagao. Em seguida as amostras
23, 3A, 2B, 3B, foram recristalizadas, (nas condigoes determi-

nadas) e submetidas a uma nova redugﬁo de area gerando um novo

conjunto de amostras 4A e S5A, 4B e 5B,

Portanto para cada liga se estudou 5 graus de
encruamento diferentes: 50,2% (5A e 5B), 57,6% (4A e 4B),53,2%
(33 e 3B), 75,2% (2A e 2B) e 89,5% (1A e 1B). Deve-se no entan
to, destacar que os tamanhos de grao iniciais das ligas A e B,
brutas de fusao diferiam gensivelmente de tamanhos de graos

iniciais das amcstras 4A, 4B, 5A e 5B.

VI.l.4 - TRATAMENTO TERMICO

As amostras nos diferentes est@gios de deforma
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gﬁo foram tratadas termicamente nas temperaturas de 650,750,850
e 5509C por 15,30}45,60,90 e 120 minutos. A velocidade media
de aquecimento e resfriamento foram 65 e 159C/min, respectiva-
mente. Para os tratamentos foi utilizado um fornoc tipo mufla
com fluxo estaciondrio de argdénio de 100 cm’/min. No esfriamen
to as amostras eram retiradas do forno e o fluxo de argdnio au
mentado para 800 c¢m’®/min. Devido a grande afinidade do Ti,Nb e
suas ligas por N, 0, H e C, as amostras durante o tratamento
térmico, eram embrulhadas em laminas de Nb, e protegidas exter-
namente por egponja de Ti. As andlises de gases efetuadas nao
revelaram aumento de intersticiais devido ac tratamento té&rmico.
O dispositivo utilizado para os tratamentos térmicos & mostrado

na figura 3.

TUBO DE AGO INDX 316

Y LAMINA DE Nb

TE
“\ ¢ ARGONIO

.
—eEe—————o bobe sooriessh "ﬂ.‘—_’]
£ —
Vs [XF Nl R - FoTH N | S— I -
<

riva .Y

. 4 = |
SATDA DO AR \ TERMOPAR PARA —

BEGISTRO LOCAL REGISTRADOR DE
\ DA TEMPERATURA TEMPERATURA
ESPONIA
\ DE Ti
AHOSTRAS .
DE NbTi

.

N

N

CARCAGA DO FORND
TIPQ MUFLA

FIGURA 31 ~ Dispositivo utilizado para tratamento térmico das amostras.
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VI.2 - METODOS DE ANALISE

Dentro deste tdpico, serao abordados os seguintes
métodos de andlise: andlise guimica, analise por microscopia
dtica e por microscopia eletrdnica de transmissao, difragdo de
raios-x, microdureza e densidade. A metodologia utilizada se

ra descrita a seguir.

VI.2.1 - ANALISE QUIMICA

A andlise dos componentes puros, (Nb-Ti), bem co
mo da liga NbTi foram efetuados por absorgao atdmica. Outra al
ternativa para determinacao dos teores de Nb e de Ti no sistema
bindrio, &€ a medida da densidade da liga pelo método hidrostati
co, o que serd descrito mais adiante. As andlises de gases,
(0,, N,), foram efetuadas por fusao da amostra com varredura de

gas inerte He e detecgao cromatografica. A coleta de amostras

para andlise foi efetuada conforme indicado no item 6.1.2.

VvI.2,2 - MICROSCOPIA

Para observagao da microestrutura foram utiliza
dos dois tipos de microscopia: microscopia Otica e  microscopia
eletrdnica de transmissac. Com auxilio de microscopia otica
foram efetuadas observagoes qualitativas, semi quantitativas e
quantitativas de aspectos microestruturais tais como: estrutura
bruta de fusao, graos, bandas de deformagéo, formagao e cresci-

mento de regioes recristalizadas, fragao volumétrica recristali
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zada e tamanho de grao. Utilizando a microscopia eletrdnica de
transmissao foram observados aspectos da microestrutura que nao
puderam ser observados por microscopia otica, tais como: densi-
dade e distribuigao de discordancias, formagao de cé&lulas de
deformagao e de subgraos e a eventual ocorréncia de fases meta

estiveis,

vI.2.2.1 - MICROSCOPIA OTICA

As amostras foram inicialmente lixadas em lixa
Greida de carboneto de silicio desde a grana 220 até a grana 600
e em seguida polidos em pasta de diamante de 1l5um até 0,5um. As

tabelas I e II mostram as condigoes de lixamento e polimento.

TABELA I

CONDICOES DE LIXAMENTO DAS AMOSTRAS

LIXA | RPM | TEMPO | CONDIGAQ
5€4g.

220 350 60 imida

320 350 60 imida

400 350 60 amida

600 350 120 imida

1000 350 120 umida
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TABELA 1II

CONDIGOES DE POLIMENTO

GRANA (um)] PANO * RPM TEMPO LUBRIFICANTE
(seg.)
15 DuR 250 180 querosene
07 DuR 250 | 120 guerosene
03 Mol 150 60 guerosene
01l Mol 150 60 guerosene
0,05 Mol 150 180 guerosene

* Denominagac da Struers.

As amostras apds o polimento foram atacadas quimicamente por
imers3o em uma solugdo contendo 40mf H,0, 25 mé HNO, 15mf de HF.
0 tempo de ataqgue variou entre 30 e €0 segundos. AsS amostras
apds o atague guimico eram analisadas por microscopia oti

ca, difracao de raios-x e microdureza.

Inicialmente foram observados aspectos microes-
truturais das amostras sem uma preocupaqéo de gquantificar as
egpécies presentes. As ligas podem ser classificadas conforme
seu estado em, brutas de fusao, encruadas ou tratadas termica-
mente. Nas amostras no estado bruto de fusao procurou-se de
tectar a presenga de precipitados e segregag¢ao utilizando- se
aumentos de 50 a 1000x. No estado encruado procurou-se obser
var a presenga de bandas de deformagao. Nas amostras tratadas
termicamente foi acompanhado © desenvolviménto dos novos graos

formados. Por meio de observagoes deste tipo, foi possivel se

estabelecer aproximadamente, as condigoes de tratamento térmi-
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co onde a recristalizagac se inicia ou aguelas nas quais ela
termina. Posteriormente foram feitas determinagoes de tamanho
de grao nas amostras totalmente recristalizadas e determinagoes

de fracao volumétrica recristalizadas para todo o conjunto de

amostras.

As medidas de tamanho de grao foram efetuadas pe

lo método do circulo, propostoe por Hilliard |86|. A descri-
cio deste método pode ser encontrada nas referéncia |85-91].

0 método consiste na superposigac de um c¢irculo com diametro
conveniente e perimetro conhecido sobre a micrografia, ou =

diretamente acoplado a ocular do microscdpio. Desta forma de

termina-se o nimerc de intersecg¢oes dos contornos de grao com

a linha do circulo., O comprimento médio dos interceptos é
dado por:
L=—= (6-1)
MN
onde: & o perimetro do circulo

P
M €& o aumento do microscOpio

numerc de intersecg6es contadas.

=z
D
0

0 tamanho do grao pode ser representado pelo com
primento médio dos interceptos , ou pelo tamanho de grao equi

valente ASTM, dado por:

G = - 10,00 + 6,64 log (=) (6-2)
NM
Os valores de G sao tabelados para diferentes

niimeros de interceptos em |89].
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O conceito de tamanho de grac ASTM, estd associa
do a uma amostra imaginaria composta de graos ortotetracaediais
de mesmo tamanho e com a mesma area de contornos de grao que
a amostra em andlise. Portanto & de se esperar algum desvio
entre os valores de G e os valores do tamanho de grao da amos-
tra real, principalmente quando esta nac tem uma estrutura

equiaxial.

As medidas das intersecgoes dos contornos de
griao com o circulo, sao efetuadas de forma que a combinagao do
diametro do circulo com o aumento do microscdpio, seja  possi
vel a contagem de um nimero de intersecgoes maior que 6 e me
nor gue 36 por aplicagao do circulo. Este cuidado € necessario
porque o poligono com o niimero de lados igual ao numero de in
terceptos, tem um perimetro sempre menor gue o perimetro do
circulo ondé estd inscrito. Este tipo de erro que &€ inerente
ao método & de 0,5% guando se consegue um nimero de contagens
acima de 15 interceptos por aplicacao do circulo. A escolha
da drea onde serd efetuada a aplicagao do circulo deve ser fei
ta de modo aleatorio. Nas aplicagaes seguintes a amostra ou
a micrografia & movimentada de modo que a area anteriormente
analisada fique totalmente fora da nova regiao em andlise. Em
cada aplicagaoc & contado o nimero de contornos que seccionam a
linha do circulo. Quando a linha do circulo tangencia o con
torno de grac de modo que nao possa ser resolvido, este & re
gistrado na contagem como l. Quando a linha do circulo passa
por um ponto triplo, & registrado na contagem como 1,5. O ni

mero de vezes que a figura de teste deve ser aplicado pode ser

inferido do erro admitido para as medidas. Para um nivel



de certeza de 95%, pode-se wutilizar os abacos 4 e 5, da refe
réncia |89| para se determinar o nimero de testes necessa

rios,

0 acesso aos dados das figuras 4 e 5 € feito através do coefi
ciente de variagao CV e do nimero de testes efetuado. Proce
de~se da seqguinte forma: E efetuado um numero de 5 testes,
calcula~-se a média, a variancia e o desvic padrac, em seguida
& calculado o coeficiente de variagaoc. Os calculos sao efe

tuados pela seguinte formulagao:
Calculo do nlmerc médio de contagens

N = (N; + Na + vnnnn .. + Ni)/i (6-23)

ANi = Ni - N (6-4)

Calculo da variancia da contagem

Vo = |(AN1) 2+ (ANZ) *+......+ (4Ni)*|/(i-1) (6-5)

Calculo do desvio padrao

So = VVo | (6-6)

unN1C AEMP
BIBLIOTECA CENTRAL
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Cilculo do coeficiente de variagao

CV = So/N (6=7)

0 valor de CV permanece aproximadamente constan
te quandc o niimerc de testes & aumentado. CV é caracteristico
da variabilidade do material no campo de observagao escolhide
e de N. Um valor de CV muito maior que YN indica uma prova
vel nao uniformidade da amostra. O intervalo de confianga a
ser aplicado no tamanho do grao ASTM e no comprimento nédio
dos interceptos L, & determinado diretamente das figuras 4
e 5 |89]|, a um nivel de 95% de certeza. O valor do  intervalo
de confianga, IC, encontrado na curva correspondente ao nimero
de testes efetuados e o CV calculado,€ acoplado .. diretamente

ao tamanho do grao ASTM equivalente (TG ASTM ¥ 10). Da mesma

maneira o intervalo de confianga relativa ICR encontrado na fi

gura 6, multiplicado pelo comprimento médio dos interceptos ,

& acoplado ao comprimento médio dos interceptos |£ri(ICR)
Se o intervalo de confianga encontrado para o tamanho nédio
de grao for maior que 0,5 ou 3,33% do tamanho de grao ASTM, se
rao necessdrios um maior niimero de aplicagoes da figura de tes
te. A figura 5 pode ser utilizada para selecionar o namero
de testes complementares necessario para se obter o intervalo
de confianga requerido. Neste caso o valor de CV & considera
do como sendo constante. Realizado o nimero de testes adicio-
naig, todos os parametros sao recalculados incluindo os dados

dos testes iniciais.

Quando for desejada uma maior precisac nas medi-

das, ou no caso de utilizagao de equipamentos automatizados, o
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intervalo de confianga pode ser calculado diretamente pela se

guinte formulagao:

Cidlculo do erro padrao

Ep = So/ Vi-1 (6-8)
Para um nivel de 95% de certeza o intervalo de confianga & da
do por:

IC de L = 2 Ep (6-9)

= ~ +
Os valores limites de L seraodados por, L - IC.

O método utilizado para a medida da fragao volu-
métrica foi o método da contagem de pontos, O gqual & detalhado
nas referencias, |8?,88,90,91,92|. A pr3tica consiste na apli
cagao de um reticulado de pontos sobre a micrografia ou na
ocular do microscdpio, onde se pfocede a contagem dos pontos
gue incidem sobre regides recristalizadas ou regioes deforma-
das. A relagao entre os pontos incidentes na regido de inte
resse e o nilmero total de pontos do reticulado fornece direta-
mente a ffagéo volumétrica_recristalizada ou deformada confor-

me seja a fase minoritaria escolhida para a contagem.

A escolha do reticulado e do aumento
do microscdpio, & efetuada de forma que aproximadamente apenas

um ponto esteja localizado em cada coldnia de interesse, Este

procedimento & = conhecido comoé condigdo de Hilliard |91,92].2s
medidas de fracdo volumétrica recristalizada permitem a deter-

minacdo dos par@metros m e A da expressao de cinética de re



104

cristalizagdo. Estes parametros A em estao relacionados com
as velocidades de nucleagdo e crescimento, respectivamente. TO

mando-se a expressaoc de Avrami

1 - x = exp(-at™) (6-10)

e logaritimandc duplamente temos:

Ln Ln( ) = LmA + m Ln t (6-11)

1-x

Observa-se que o grafico de LnInl ) contra Lnt serd uma re

1-x
ta com declividade igual a m e um intercepto igual a LnA em
t=1, no eixo das ordenadas. Portanto no estudo de recristali

zag3o o desvio padrao, S, nio & o aspecto mais importante, o

que importa & o espalhamento gque o erro produz no - grafico

InLn( ) contra Lnt e em particular importa qual a estratégia.

que deigxser adotadé afim de se obter um espalhamento aproxima
damente constante. O espalhamento constante & desejavel para
a otimizagao da andlise como um todo. PoOr outro lado ela per
mitird que os dados sejam ajustados pelo método dos minimos
quadrados, o gual levara a estabelecimento do intervalo de con

fiangca para os pard@metros A e m das equagbes (6-10) e (6-11).

pPortanto deve-se estabelecer, primeiramente, como o desvio pa

).

drao é(x) se propaga em LnLn{
1-x

A variancia para uma fungdo ndo linear & defini-

da por |92| como sendo:

62 ()7 T(3X2] _ 6%(¥i) (6-12)
avi  vi-¥i

A aproximacao serad satisfatdoria contanto quelé(Yil/?i[<<l
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Aplicando-se a definigdo (6-12) na equagao (6-11) temos:
6{LnLn|1/(1-x) |} - | (1-x)Ln(1-x) | 6 (x) (6-13)

onde: 6(x) & o desvio padrdo origindrio do erro de amostra-

gem o gual & dado por:

6%x) = x{(1-x) /N (6-14)

A expressao (6-14) foi demonstrada teoricamente por Hilliard
/93| para os limites x >0 e x+ 1. Para fragbes volumétricas in
termediZrias ela foi verificada por [94,95|. Substituindo - se

o valor de 6(x) em {6-13), temos:

i X 1/2 =1 1/2
6{LnLn| | =] | lTn(l-x}| /N (6-15)
(1-x)  {1-x)

ou em termos do nilmero total de pontos a serem aplicados para

se obter um determinado desvio padrao tem-se:

NZ]x/(l-x)|[Ln(l—x)]“2/62{LnLn] 1 1} (6-16}
(1-x}

Observa-se gue o nUmero total de pontos a serenm aplicados sobre
a microestrutura & inversamente proporcional a variancia que po
de ser tolerada. O niimero de pontos & fortemente dependente
de x. Para uma dada variancia o nlimero de pontos a serem apli
cados tende para infinito guando x +o ou x+ 1. Entretanto se
ao invéz do niimero total de pontos considerarmos © nimero de
pontos gque incidem na regiao de interesse, (NR=xN), © hﬁmero de
pontos a serem contados serd aproximadamente constante para uma
variancia unit@ria, no intervalo de fragdes ‘recristalizada

0<&x<0,7 e a expressao (6-16) fica reduzida a forma:
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-2
NR=xN~6 {LnLn |1/(1-x)]} (6-17)

Portanto para a obtengado de um espalhamento uniforme dos dados,
para amostras com fragoes recristalizadas menores que 0,7, o ni
merc total de pontos aplicados na amostra deve ser tal que o

nGmerc NR incidindo nas regices de interesse seja aproximadamen

te o mesmo para todas as amostras do conjunto | 94

0 procedimento para a obtengao de um espalhamen-

to unifeorme segue o0s seguintes passos:

(a) Para um conjunto de amostras & efetuado um
teste preliminar, pela aplicacdo de reticulados convenientes ,

em cada uma das amostras.

(b) Em sequida calculam-se as frag¢des volumétricas
recristalizadas XR=PR/PT, onde PR sao os pontos contados que.
incidem na regifo de interesse e PT & o total de pontos aplica-
dos. Fixa-se o espalhamento permitidc nos dados, por exemplo ,
1%, considera-se uma variancia unitaria e calculafse o nimero

de pontos a serem contados para se obter um espalhamento unifor

me. Consideremos o seguinte exemplo num@rico |21|. Para um
conjunto de amostras com fragao volumétrica na faixa de 10° % a
1072 correspondendo a faixa de -2,219-1,50 enm LnLni1/(1-x) [admi
tindo-se como satisfatdric um espalhamento de 1% no grafico
LnLn}1l/(1-x) | contra Int. Isto implicara que 6{InLin{1/ (1=x)| 10,08,
Substituindo-se este valor na eqguagac (6-17) obtemos NRIxN~160,
Assim para se obter um espalhamento relativo de 1% no grafico

serd necessirio se contar 160 pontos em cada amostra do conjun

to.
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(¢} Efetuam-se as medidas adicionais caso necessa

rio e procede-se o cilculo de todos os pardmetros envolvidos.

VI.2.3 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE TRANSMISSAC

A preparacaoc das amostras bem como as tomadas
microfotograficas foram efetuadas por um método desenvolvido por
W.A.Monteiro. Os trabalhos com microscopia eletrdnica de trans
miss3o foram realizados no microscdpio eletrdnico do IPEN-CNEN/

SP. As linhas gerais do método sao discutidas a seguir.

0 corte das amostras & efetuado por eletroero
30, resultando em laminas com espessura de aproximadamente
250 ym. Destas laminas s&o estampados discos com um  difmetro
de ¢ = 3mm. Os discos sido lixados em lixa Umida de grana 600
resultando em uma espessura de aproximadamente 180 ﬁm. Em se
guida s8o efetuados polimentos por jato eletrolitico duplo até
o surgimento de uma regido perfurada. O eletrolito wutilizado
tinha a seguinte composicic , 250cm® de &lcool metilico, 150cm’
de etileno glicol, 24cm® de &acido percldrico, 8cm3 de H,0. A
giferenga de potencial utilizada foi de 23volts e a densidade
de corrente foi de 0,7A/cm?. Proximo a regiao perfurada, ha re
gides com espessura de 3000 a 4000A, as quais sao transparentes

ac feixe eletrdnico acelerados por diferengas de potencial = de

150 e 200 Rv.
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Vvi.2.4 - DIFRAGAO DE RATIOS-X

Todas as amostras obtidas nas diferentes etapas
do trabalho foram submetidas a difraééo de raios-x. A finalida
de desta andlise foi detectar o eventual aparecimentc de fases
durante as diferentes etapas do tratamento térmico. As amostras
utilizadas para a difragdo foram as mesmas amostras preparadas

para microscopia Otica.

Para a determinacdao de estrutura foi  utilizado
um difratometro com a radiacZo cobre Ko de comprimento de onda
A= 1,5418383. A corrente de aguecimento do filamento foi de
20mA e a voltagem de aceleragdo foi de 40Kv. Para os sistemas

clibicos o parémetro-de rede & dado por:
a = d(h+ k?+ £2)1/2 (6-18)
onde:s d & a dist@ncia interplanar h,k,2,s3c os Indicesde
Miller dos planos de reflexao.
2 distancia interplanar, d, & obtida da lei de Bragg:
ni = 2d sen® (6-19)

a ordem de reflexao

m

onde: n

& o comprimento de onda da radiagao

>
@

& o angulo de reflexao

L]
(0]

Para a anidlise de textura utilizou-se um difratometro de textu-
ra do IPEN-CNEN/SP e um método implantado por Nelson B, de Lima
[96|. As amostras foram cortadas em serra de diamante de bai

xa velocidade e atacadas em uma solucgdo de, (50%HF + 50%HNo;) ,



109

vigando a remogdo da camada deformada. A determinagao da textu
ra foi efetuada naé amostras encruadas e tratadas termicamente.
Em seguida foram levantadas as figuras de polo utilizando um
goniometro automdtico de dois eixos adaptados ao goniometro de
varredura do prdprio aparelho de difragdo. Foram obtidas figu

ras de polo das secgbes transversais e longitudinais da barra.

VI.2.5 - MEDIDAS DE MICRODUREZA

Toram realizadas medidas de dureza Vickers em
todas amostras, no lingote inicial utilizou-se uma carga de
5 kgf, em amostras menores utilizou-se uma carga de 1 kgf. Os

resul tados representam a média dos resultados de 10 impressoes,

Foram utilizadas para as medidas as mesmas amos-

tras preparadas para a anidlise metalografica.

VI.2.6 - DENSIDADE

A densidade da liga foi determinada pelo proces-
so hidrostitico, O processo consiste na pesagem da amostraacar
e imersa em Agua destilada. A fbrmula utilizada para © calculo

da densidade da liga foi:

= P _ _
p, = o5 (gp7) (6-20)
onde: P & peso ao ar

-

Pi & o peso imerso em &gua destilada

p & a densidade da liga
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Py densidade da &agua.

As medidas de densidade da liga objetivaram as determinagoes de
suas composicbes quimicas. O método & valido somente para  sg
lugdes s6lidas ideais onde nao ha variagao de volume da mistura.
Nestas condigdes o volume da liga € igual a soma dos volumes
dos componentes purcs. & formula utilizada para © célculo. da

porcentagem em péso de titanio, (8Ti), foi:

pNbTi (pNb-pTi)

densidade do titanio (4,54 g/cm?)

[
v

onde: pTi

densidade do Nidbio (8,57 g/cm?)

11}
m

pNb

oNbTi & a densidade da liga.
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CAPTTULO VII - RESULTADOS E DISCUSSAQ

A sequéncia do trabalho experimental, estd sinte
tizada no fluxograma abaixo e pode ser dividida em duas etapas

principais: preparacac e analise das amostras.

PREPARACAQ DA
MISTURA MECANICA

12 FUSEO POR FFE
(CONSOLIDAGAC)

28 PUSAO POR FFE
{HOMOGENEIZAGAO)

ABSORCAO ATOMICA

ANALISE QUIMICA DENSIDADE
ANALISE DE GASES

DEFORMAGCAO PLASTICA
POR FORJAMENTO ROTA
TIVO & FRIO

MICROSCOPIA OTICA
{QUALTTATIVA E QUANTITATIVA)
ANALISE DA MICRODUREZA

DIFRACAC DE RAIOS~X
MICROESTRUTURA (ESTRUTURA E TEXTURR)
MICROSCOPIA ELETRONICA
DE TRANSMISSAO

FIGURA 1 - Fluxograma das etapas do trabalho experimental.
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VII.l - PREPARAGCAOC DAS AMOSTRAS

Os resultados da preparacao das amostras  podem
ser subdivididos em trés etapas: fus3o, conformagdo plastica

e tratamentoc térmico.

VII.1.1 - FUSAO DAS LIGAS

As ligas no estado bruto de fusao apresentam uma
distribuicio granulomdtrica, com graos visiveis ao 6lho ni, A
'regido periférica & constituida por graos colunares finos e
pronunciadamente alongados na diregao longitudinal do lingote.
A regiso central & constituida por gracs mais grossos ligeira-
mente alongados na direcdo longitudinal, O tamanho médio dos
graos, medidos na secgao transversal, estad em torno de 3,5mm,
As observacBes metalogrdficas com microscdpio Stico utilizando
aumentos de atd 1000 vezes nao revelaram a presenga de inclusges
nfo metilicas ou de precipitados da fase w. As tabelas I e II
mostram os resultados da andlise gquimica dos componentes puros

e das ligas obtidas, respectivamente.

TABELA I

RESULTADOS D2 ANALISE QUIMICA, DENSIDADE E MICRODUREZA b0OSs
COMPONENTES PUROS DAS LIGAS.

IDENSIDA DUREZA

3 PESO ELEMENTOS ANALISADOS (PPM) DE /cr] HVS
Nb o lma |20 | Mg [ Fe | Mm | cc cu | ¢
99,8 0,01 ]1000 | <10 - | 50 | <10 | <20 | <10 g0 | 8,57 | 70f2
- 99,8 { - | 100 | 30 100 | <10 | <10 | 10 | 140 | 2,52 |180%6
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TABELA I1

RESULTADOS DA ANALISE QUIMICA, DENSIDADE TEORICA E MICRO DUREZA

DOS LINGOTES DAS LIGAS APOS A 22 FUSKO POR FFE.

— % PESO GASES (PPM) (PPM) g/cm® Hv5
w1 | o | N H, o DENSIDADE | DUREZA

a  |46,572]53,5%2| 801 | 103 | - 100 16,14 Y 0,08 |148%2

B |56 *2]4a t2f 734 | 128 | - 100 [5,78 T 0,07 |126%2

Os resultados da andlise quimica das ligas NbTi, apresentam va
riagbes de composigado conforme a amostra analisada seja retira-
da do topo, meio ou da base é lingote, da mesma forma ha varia
cbes de composigdo conforme as amostras sejam retiradas da  su

—

perficie ou do centro do lingote., Todavia estas variacoes es
— . \ + -~ - . )

t3o compreendidas na faixa de - 2% em peso. Nas analises de ga

ses nio foi possivel se calcular a dispersac das medidas. E de

se esperar gque estes resultados venham acometidos de um erro

- +
de no maximo - 5%,

A determinacio da composigdo da liga pelo método
da densidade, apresenta um desvio de 0,2% em relagdo a analise
gufmica por absorgZo atémica, quando aplicado em ligas comerci-
ais com certificado de andlise fornecido por fahricantes tradi-

cionais do exterior.

VII,1.2 - CONFORMAGAO PLASTICA : o

As tabelas III e IV mostram os graus de encrua
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mento que cada conjuntc de amostras sofreu.

TABELA IIT
RESULTADOS DA DEFORMACAO E MICRO DUREZA DAS AMOSTRAS DEFORMADAS

SEM TRATAMENTOC TERMICO INTERMEDIARIO.

1 | * R || EE'SO mrs | perra, |° mar | MO0 DOREZA oy
{ram) - 2% % {rm) Hv 5 (mm)
89,5 1A 12,3 178 = 20
A 38 53,5 | 75,2 | 2 18,9 193 % 9 3,5
50,2 | 3 26,8 183 % 19
89,5 | 1B 12,3 171 7
B 38 44 75,2 2B 18,9 182 £ 15 3,5
50,2 g 26,8 179 T 19
* TG = tamanho de grao inicial
** RA = porcentagem de redugao de area

TABELA IV

RESULTADOS FINAIS DA DEFORMACAO E MICRO DUREZA DAS AMOSTRAS COM

TRATAMENTO TERMICO INTERMEDIARIO.

DIAMETRO | & Ti | TRATAMENTO, RA DIAMETRO ADSTRA MICRO TAMANHO
AMDSTRA | INICTAL |EM PESO| TERMICD FINAL DUREZA DE GRED
(xm) +28 | mMec % (mm) FINAL | Bv 5 INICIAL
- (3am)
oA 18,9 53,5 750 57,61 12,3 4a 179 L5 33
qn?
26,8 53,5 750 50,21 18,9 5A 145 £ 7 37
90"
2B 18,9 44 850 57,61 12,3 4B 167 £ 3 69
90"
3B 26,8 | 44 850 50,2] 18,9 5B 151 L ¢ 83
90"
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Considerando os resultados das medidas de microdu
reza apresentados nas tabelas II, III e IV, observa-se que 0S8
valores da diSperséo-das medidas variam conforme o estado das
amostras seja, bruto de fusao, encruado ou encruado com  trata
mento térmico intermedidrio. As amostras simplesmente encrua
das a partir da estrutura bruta de fusao, (tabela III), apresen
fam os maiores valores de dispersdo. Nas tabelas III e IV, ob
serva-se gque hd uma grande diferenga de tamanho de grao, bem co
mo da morfologia destes, no inicio do processamento mecanico., O
conjunto de amostras da tabela III parte de uma granulometria
alinhada com a dire¢ao longitudinal do lingote, com um tamanho
de grao inicial da ordem de 3,5mm, enquanto gue © conjunto de
amostras da tabela IV parte de uma granulometria uniforme com
tamanho de grao compreendido na faixa de 33 a 83 ﬂm. Esta dife
renca na distribuigdo da granulometria e tamanho de grao expli
caria a alta dispersao encontrada no conjunto dé amostras da
tabela III, tendo em vista ¢ comportamento mecanico diferencia-
do de grio para grdo e as dimensdes das impresses de microdure
za, (~0,3mm}. A granulometria fina do conjunto de amostrag da
tabela IV, garantiria um comportamento mecanico mais uniforme

resultando em uma menor dispersido dos resultados das medidas de

microdureza.

por outro lado, pelo tratamento térmico intermedi
irio efetuadoc nas amostras da tabela IV & de se esperar a
ocorréncia de difusdo o que atua no sentido de uma melhor homo
geneizagao das ligas. Todavia tendo em vista a faixa de tempe-
raturas e o tempc de tratamento utilizados, & pfoéavel gue nao

ocorra variacdes significativas do comportamento mecédnico  das

amostras devido a homogeneizagao.
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VII.1l.3 - TRATAMENTOS TERMICOS

O sistema Nb-Ti tem uma grande afinidade por.
0, e N, Devido a este fato, durante o tratamento térmico, de
vem ser tomadas precaugdes guanto a possibilidade de contamina-
¢ao por estes elementos. Os resultados da analise de gases,
apds o tratamento térmico sao colocados na tabela V. As amos-

tras 1A e 1B tratadas a 9509C por 120 minutos foram tomadas co

mo referéncia para analise.

TABELA V

RESULTADOS DE ANALISE DE GASES APOS DEFORMACAO E TRATAMENTO

TERMICO A 9509C POR 120 MINUTOS.

Nb/Ti GASES (PPM)
LIGA | ¢ ppso :
0, N, “H, |cCppM)
A 46,5/53,5 658 84 - 100
B 56 / 44 689 111 - 100

Comparando-se os resultados das analises de ga
ses das tabelas II e VI, verifica-se uma consideravel diminui
cdo nos teores de O, e Np. Esta diminuigao no teor dos inters
ticiais & a provavel responsavel pela diminuigac na dureza dos
materiais pré tratados em comparagao com os materiais deforma
dos a partir da estrutura bruta da fusdo, para o mesmo grau de

encruamento.
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VII.2 - ANALISE MICROESTRUTURAL

Neste tépico foram efetuadas observagoes qualita
tivas, semi guantitativas e guantitativas das caracteristicas
microestruturais das amostras, utilizando-se técnicas de micros
copia 6tica, microdureza, difragao de raios-X e microscopia ele
trdnica de transmissdo. A microscopia Otica, por utilizar bai
xos aumentos, permite a observagac de grandes areas, 0 gque é
particularmente importante para o acompanhamento de uma reagao
tao heterogenea como a recristalizagac. As medidas de microdu-
reza permitem acompanhar de uma maneira r8pida a evolugdo  das
propriedades mecanicas com os recozimentos. A difracao de
raios-X permite se detectar a eventual ocorréncia de segunda
fase e também permite acompanhar a evolugao da textura. Com a
microscopia eletrbnica de transmisséo, que por utilizar altos
aumentos, permite a observagao de detalhes da microestrutura ,
tais como o arranjo das discordancias, os guais dificilmente

sio acompanhados por cutras técnicas.

VII.2.1 - MICROSCOPIA OTICA

ObservagOes qualitativa e semi guantitativas -
Nas amostras encruadas os contornos de grao originais do lingo-
te ainda sdo visiveis. O interior destes gracs & constituido
por um grande nlmero de bandas de deformagcao. Nas ligas trata-
das termicamente, Os hOVOs graos comecam a surgir apds 15 a 30
minutos de tratamento, dependendo da composig¢ao e o grau de

encruamento da amostra. Estes novos graos parecem ser nucleados
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principalmente nos contornos dos graos primitivos ou nas inter

secgdes das bandas de deformagao. Pela alterndncia das  amos-

tras e dos aumentos do microscdpio & possivel se estabelecer
aproximadamente as condigOes onde a recristalizagao se inicia
ou termina. As tabelas VI e VII foram obtidas a partir de

observagoes deste tipo.

TABELA VI
DETERMINACAO POR OBSERVAGOES SEMIQUALITATIVAS DO TEMPO E DA
TEMPERATURA DE RECRISTALIZACAO PARA LIGAS DEFORMADAS SEM TRATA
MENTO TERMICO INTERMEDIARIO. |

AMOSTRAS {CONDTCAQ) TEMPERATURAS | TEMPO (MIN.}
1A Y a 1 1B | .28 | 3 |
++ ++ + o+ + + 15!
+ ++ + + + + 30
++ + +t + + + 6509C 45
++ ++ + + +; ++ 60
_Til+ (il+ ++ + + + 90
_71l+ (3l+ (il+ ++ ++ ++ 120
(il+ ++ + ++ + + 15
Gh | &h | = | S = | + 30
GLe[ G| G| e | W [ & 7500C 45
. * * G| W | + 60
x * » | GH | Gl o« 90
* * * % (-T—Ll' ++ l20
* % * (4>_l_|. (ﬂ_k ++ 15
* « |G o« [ G| = 30
* x * x | S 8500C 45
* % * k& * (3_1_.;. 60
*x ik *k ** * * 90
* % %k % % 3. &k % & 120
* * ** *%& * & k& 15
* ** wk **x * & * % 30
&« & *k *x *% Lx *% 9509(: 45
kK *% *k *k *% *% 60
*x *%x **x x& * % *% 90
*% *k ** L34 * % *% 120




++
+++

* &k

Estrutura deformada

Inicio da recristalizagao
Parcialmente recristalizada
Totalmente recristalizada

Recristalizagac secundaria

TABELA VII
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DETERMINAGAO POR OBSERVAGOES SEMIQUALITATIVAS DO TEMPO E TEMPE-
RATURA DE RECRISTALIZACAC PARA LIGAS DEFORMADAS COM TRATAMENTO

TERMICO INTERMEDIARIOQ.

++

o+

* Kk

AMOSTRA TEMPERATURAS | TEMPO (MIN)

42 BA AR SR eC

* ++ ++ ++ 15!
x o + ++ 30
* S | S + 7509C a5
* Gl + + 60
x e | Gh + 90
* * * (i, 120
x « G ] G 15
*® * " * (m 30
* x 1 x 21 8509C 45
* ke % * 60
*%k **k x %k 9 0

E 8.3 X *k 120

Estrutura deformada

Inicio da recristalizagao
Parcialmente recristalizada
Totalmente recristalizada
Recristalizagao secundaria
Algumas regides deformadas
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As caracteristicas microestruturais, observadas
nas diferentes etapas do tratamento térmico, sac mostradas nas

figuras de 2 a 8.

FICURA 2 - Amostra 2B',microestrutura tipica da amostra encrua

da aumento de 50 vezes.

FIGURA 3 - Amostras mostrando inicio de recristalizagao
(a)- Amostra 3A tratada a 6509C por 120 minutos, aumen

to de 100 vezes,



FICURA 3 - Amostras mostrando inicio de recristalizagac
(b) - Amostra 1A tratada a 6509C por 90 minutos, aumento

de 100 vezes.

FIGURA 4 - Microestrutura tipica da amostra recristalizada
(a) - Amostra lA tratada'a 7509C por 90 minutos, aumento

de 100 vezes.

121
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FIGURA 4 - Microestrutura tipica da amostra recristalizada
(b) - Amostra 4A tratada a 7509C por 45 minutos, aumento

de 100 vezes.

FIGURA 4 ~ Microestrutura tipica da amostra recristalizada
(c) - Amostra 1A tratada a 8509C por 45 minutos, aumento

de 100 vezes.
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FIGURA 5 - Amostras apresentando recristalizacgao secundaria
(a) - Amostra 2B tratada a 7509C por 120 minutos, aumento

de 100 vezes.

FIGURA 5 - Amostras apresentando recristalizagao secundaria
(b) - Amostra 2A tratada a 7509C por 120 minutos, aumento

de 50 vezes.
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FIGURA 6 - Amostra no inicio de recristalizag@o, mostrando mar
cas do contorno primitivo no interior dos novos

graos, aumento de 500 vezes.

FIGURA 7 - Amostras em bandas onduladas
(a) - Amostra 1B tratada a 7509C por 30 minutos, aumento

de 100 wvezes.
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FIGURA 7 - Amostras com bandas onduladas
(b) - 2mostra 1B tratada a 7509C por 30 minutos, aumento

de 200 vezes.

FIGURA 7 - Amostras com bandas onduladas
(c) e (d)- Micrografia em campo claro e campo escuro da

amostra 2A tratada a 2509C por 60 minutos, aumento

de 100 wvezes
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FIGURA 7 (d)

FIGURA 7 - Amostras com bandas onduladas
(e) - Mostra a tendéncia do crescimento de grao em diregles
especificas na amostra 1A tratada a 8509C poxr 15 minu

tos, aumento de 500 vezes,
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FIGURA 7 - Amostras com bandas onduladas
(f) - Amostra 1B tratada a 8509C por 30 minutos, aumento de

100 wvezes.

FIGURA 8 - Evidéncias de nucleagdo por migragao de contorno indu
zida por deformagao.
(a) - Amostra 3A tratada a 6509C por 60 minutos, aumento de

50 wvezes.
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FIGURA 8 - Evidéncias de nucleag@o por migragdo de contorno indu

zida por deformagao.
(b) e (¢)~ Amostra 3B tratada a 8509C por 30 minutos, au

mento 500 wvezes.
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Nas tabelas VI e VII os contornos do lado direi-
to do campo de amostras recristalizadas, nao seguem uma configu
ragdo regular, como seria de se esperar. Tal efeito estd rela
cionado a dificuldade de se definir nitidamente o limite onde a

recristalizagao se completa.

A sequéncia de figuras 2 a 5 mostram respectiva-
mente, amostra no estado encruado, amostra no inicio da recris-
talizagao, amostra totalmente recristalizada, e amostra com re
cristalizagﬁo secundaria, (crescimento anormal do grao}. A fi
gura 6 mostra que os contornos dos graos primitivos S0 marca-
dos por pequenas cavidades, 0S quais estao presentes na Nicro-
estrutura mesmo apds & recristalizacac das ligas em altas tempe
raturas. Estas cavidades podem ser origindrias da segragagao
de Ti, ou de intersticiais, duranté o processo de solidificacgao
da liga. As micrografias da figura 7 mostram o inicio da re
cristalizacdo em amostras gue apresentam microondulagoes super
ficiais. A micrografia em campo escuro, onde OS COntornos do
grdo primitivo aparecem de maneira mais nitida, evidencia a
forma alongada do grdo, o que pode significar uma  dificuldade
deste grdo se deformar nesta direcao. Nas figuras 7c e 7d, on
de a figura 74 & uma micrografia em campC esCuro na mesma posi
cao da figura 7c, observa-se dque as ondulagdes parecem  seguir
a orientacao dos contornos do grao primitivo onde elas estao
confinadas. Na figura 7f, constata-se gue mesSmo para tratamen-
tos térmicos em temperaturas de até 8509C muitas regices perma-
necem nao recristalizadas, sugerindo um retardamento do proces-

so de recristalizagdo nestas regioes onduladas.

Os novos graos formados parecem crescer mais fa
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cilmente na diregao perpendicular a diregao principal das ondu-
lagdes, figura 7e. Observou-se também que as ondulagOes nao
s3o eliminadas pelo processo de recristalizagao. E muito prova
vel que estas ondulagoes sejam causadas por flutuagdes de com
posicdo. Um tratamento drastico de homogeneizagao prévia prova

velmente as eliminaria.

Observagoes quantitativas - Foram medidos os  ta

manhos de grio das amostras e a fragao volumétrica recristaliza

da. Os resultados obtidos sao apresentados abaixo.

Medidas de tamanho de grao - Na tabela VIII sao
apresentados os resultados das medidas de tamanho de grao nas
amostras recristalizadas. As figuras 9 e 10 mostram os resulta

dos das medidas na forma grafica.



* TABELA VIII

RESULTADOS DAS MEDIDAS DE TAMAKHO DE GRAO WAS AMOSTRAS RECRISTALIZADAS

AMOSTRA [ Cv Ic ICR L (u} TG
1A 2,66 0,20 0,12 0,04 23+ 1 |7,6 + 0,1 & - desvio padrao
7509¢C 2 2,65 0,23 0,13 0,05 28 + 1 [7,0 + 0,1 -
&0 minutos - = Cv - coeficlente de variagho
ETY 2,87 0,3 0,47 0,16 39 +6 |[6,7 +8,5
= = IC - intervalo de oconilanga
1A 2,76 0,21 0,12 0,04 28 F1 |7,5 0,1
ICR- int 1 £l
7509C 22 2,38 0,25 0,15 0,05 33+ 2 [6,9 + 0,2 intervalo de omilanca
0 * t
30 ninutos A 2,10 0,29 0,17 0,06 43+ 3 [6,2 + 0,2 A
= ol L. - distincla media dos
1a 2,46 0,20 0,12 a,04 26 + 1 |7,3+0,1 interceptos
7 2,63 0,26 , 0,05 | 2 [6,7+0,2 -
wawmp:cnom 2A 0.15 3 A bt TG - tamanho de grao ASTM
ETY 3,34 2,40 0,21 0,08 38 + 3 j6,1 £ 0,2
1a 1,82 0,15 0,07 0,03 30+ 1 {6,8+0,1
B50%C 2A 4,10 0,19 0,12 ,03 36 + 1 |6,2 ¥ 0,1 )
15 'minutos 3 3,45 0,20 0,12 0,04 6+ 2 |5,6 40,1
1a 2,78 0,15 0,07 0,03 41 +1 {5,3 + 0,1
B509C 25 3,37 0,20 0,12 0,04 47 + 2 15,5 + 0,1
30 'minutos b
2a 2,78 0,19 0,12 0,03 54 +2 (5,1 +0,1
14 2,72 0,16 ¢.08 0,03 47+ 1 [5,5+0,1
8500C Zh 2,69 0,19 0,12 0,03 55 + 2 |5,1 4 8,1
]
45 minutos ETY 2,80 0,20 0,12 0,08 57+ 2 [4,9 £ 0,1
1a Z,80 0,19 0,12 0,03 55 + 2 |5,8 + 0,1
asoec 2h 2,10 0,18 0,11 0,03 67.+ 2 [4,5 + 0,1
80 minutos Ty 1,90 0,16 0,09 5,03 68 + 2 [4,6 £ 0,1
1a 2,30 0,20 0,12 0,04 63 + 3 (4,5 + 0,1
9509C 2A 1,98 0,19 0,12 0,03 76 + 2 [4,2 + 0,1
15 'minutos A 2,20 0,24 0,14 0,05 85 + 4 (3,9 +0,1
1a 2,20 0,23 0,12 0,05 g2 +4 [3,9+0,1
950%C 2n 2,10 a,13 0,06 0,02 99 + 2 [3,4 + 0,1
3¢ *minutos = ==
3 3,70 0,25 0,15 0,05 | 106 + 5 |3,25¢+ 0,2
TS
20 'miputos 18 2,2 0,19 0,12 0,03 26 + 1 |7,2 +0,1
8500C 18 2,1 0,24 0,14 '|[ 0,08 37 + 2 6,2 + 0,1
Spognures . 2 6,13 2,05 Mtz 57401
8509C ,2 0,2 + .
hmaawa:nﬂum 18 3 ! ! = -
B509C 3 15,3+ 0,2
Bave tas 18 3,0 0,25 0,15 0,05 531 + L3+ a0,
8500C
hmqspacnom 2B 2,6 0,22 0,13 0,05 53 + 3 |5,3 + 0,1}
8% Tnutos 28 2,2 0,23 0,13 0,05 65 + 3 4,6 3 0,1
8398 nutos 2B 2,2 0,24 0,14 0,05 70 + 4 [4,4 40,1
{299 nutos 4a 1,80 0,10 0,06 v.02 18+ 1 (8,2 0,1
750%C z+1 |7,7+0
%o minutos 2,98 0,20 0,12 0,04 zz + 1 7,7 ¢ 8,1
209 ion Ty Z,4 0,18 0,11 0,03 24 + 1 [7,5 + 0,1
T50%C a 26 7
L utos 4A 1,64 0,15 0,07 0,03 +1 A1+ 0,1
TE00C an 1,50 0,14 0,08 0,03 31 +1 [6,75+ 0,1
90 ' ninutes - ht )
7509C ITY 1,9 0,15 [ o,11 0,04 IT¥1 8,75+ 0,1
120 minutos hnd
Th0 e +
$898 e nutos 4B 2,03 0,17 0,09 0,03 27+1 17,2 +0,1
FEUL T 1,6 0,18 0,12 0,04 5 +1 §6,34+0,1
90 ' minnkog ot ot
FEDRLS 4B 1,9 0,21 0,11 0,04 5 +1 16,3 +0,1
48 pinutas 0,16 ) 3 T,z 700
750%C ; 0,0 ¢,0 ¥ 70,
Ewa;cnom A 3.4 ! T - -
8509C 4A 1,7 0,19 0,11 0,04 36 ¢ 1 6,2 ¢0,1
L]
15'minutos SA 2,0 0,22 0,12 0,09 35 + 1 [6,3 40,1
4 1,7 0,22 0,12 0,04 41+ 2 [6,0 + 0,1
8509C 5A 1.6 0,27 0,16 0,06 53 + 3 [5,3 40,2
45 ' minut
minutos Ty L6 0,24 0,14 ®,05 9tz 5,4+0,1
4R 1,3 0,18 0,11 0,04 2+¢2[59+0,1
850vC 5A 1,2 | 0,16 0,08 9,03 4z +1 5,9 + 0,1
3¢ 'minvtos 15 1,4 0,18 0,11 0,04 40 + 2 (6,0 + 0,1
an 1,6 9,25 0,15 0,05 45 + 2 [5,4 + 0,2
8509¢ 48 1,5 0,24 0,14 n,05 52 + 3 5,3 + 0,1
§0"minutos B 7,7 0,27 0,17 7,76 T4 [§,730,2
B e 4B 3,3 0,31 0,17 n,% 59+ 4 [6,3 4 0,2




El COMPOSTGAO AMOSTRA  REDUGAO EM AREA 7
- 1A 89,5
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FIGURA 9 - Variacao do tamanho de grao com o temno nas temperaturas 750, 850, 9509C para

as amostras sem tratamento térmico intermedilrio.
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FIGURA 10 - Variagaoc do tamanho de graoc com o tempo nas temperaturas 750 e 8509C para
as amostras com tratamento térmico intermediario.
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Os calculos dos comprimentos médios dos intercep
tos foram efetuados & partir de dados provenientes da aplica-
cdo da figura de teste (circulo), por 40 vezes e contagens de
interseccoes. Das amostras analisadas observa-se gue somente
a amostra 3A tratada por 60 minutos a 7509C tem um intervalo de
confianga (IC) aproximadamente igual a 0,5 do tamanho do grao
ASTM. Neste caso todavia a figura de teste foi aplicada ape-
nas por 20 vezes. O alto valor do coeficiente de variagdo in
dica que a amostra nao tem uma distribuigado uniforme de tamanho
de grio para grao. Os dados langados em graficos nas figuras
9 e 10 indicam uma dependencia linear entre o tamanho de grao
e o tempo de tratamento para o conjunto de amostras A. -As amos
tras B mostram uma gradativa diminuigao da taxa de crescimento
o que indica impedimento pela interacao dos contornos de graos
vizinhos. As amostras com tratamento térmico intermediario da
figura 10 comportam o mesmo tipo de analise. Obse?va-se ainda,
para as duas ligas, que a taxa de crescimento aunenta com Lo}

aumento da temperatura de tratamento.

A figura 11 & uma representagac tridimensionaldo
tamanho de grao contra temperatura de tratamento e grau de en

cruamento, para a amostra A tratada termicamente por 60 minutos.

A anflise dos resultados das medidas de tamanho
de grao apresentados na tabela VIII e sintetizados nas figuras

9 e 10 sugere:

(a) As amostras 1A, 2A e 3A com teoxr de titanio
mais alto e com redugbes em area dé 89,5, 75,2 e 50,2% respecti

vamente, apresentam uma granulometria mais uniforme conforme
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maior seja a redugaoc sofrida pelas mesmas. Assim as amostras
1A e 22, j& se encontram completamente recristalizadas a tempe-
ratura de 7509C apds 60 minutos de tratamento térmico. Os tama
nhos médics de grac, para lA e 2A, neste momento sao de 24 e 26
ﬁﬁbrespectivamente. Apbs 120 minutos de tratamento na mesma
temperatura, tem-se 27 um e 33 pm respectivamente, o gue impli-
ca em uma taxa de crescimento de grao de 0,05um/minuto. A tem
peraturas de B8509C e 9509C a taxa de crescimento & substancial-
mente aumentada para as amostras 1A, 2A e 3A, correspondendo as

taxas de 0,67um/minuto e lym/minuto, respectivamente.

(b} As curvas de tamanho de grdo contra o tempo
das amostras 1B e 2B, tratadas a 8509C mostram uma diminuicao
da taxa de crescimento das amostras, o que indica uma alteracgao
das forgas que atuam no sistema. A variagao da taxa de cresci-
mento do grdo pode corresponder ao término da  recristalizagao
primdria e inicio da recristalizagaoc secundaria. Esta diminui-
cao na taxa de crescimento se repete para as amostras 4A(&L5%En
57,6% de redugdo em Area e 4B(443Ti) 57,6% de redugao em Aarea,
tratadas a temperatura de 7509C, o que indica uma  dependéncia

da taxa de crescimento com o grau de deformagao.

(c) As amostras 4A e BA, com 54,5%Ti com 57,6 e
50,2% de reducac em area foram cbtidas de uma barra com tamanho
de grao inicial de 33 e 35 um, respectivamente. A amostra 43
estd completamente recristalizada ap6s 15 minutos de tratamento
térmico a 7500C e apresenta uma taxa de crescimento de 0,2um/m§
nuto. A 8509C a taxa de crescimento desta amostra € de 0,27um/

minuto.
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A amostra 5A & 8509C apresenta uma taxa de crescimento de grao

de 0,53um/minuto.

(d) As amostras 4B e 5B com 44%Ti e redugao em
area de 57,6 e 50,2% respectivamente recristalizam em tempera-
turas diferentes. A amostra 4B esta completamente recristaliza
da apds 60 minutos & 7509C, com tamanho de grao recristalizado
de 28 ym. A amostra 5B apds 60 minutos a 8509C estd recristali

zada com tamanho de grac de 64 um.

Ressalta-se gue a granulometria das amostras re
cristalizacas em duas etapas € mais fina e uniforme gue as amos
trag deformadas e recristalizadas em uma Unica etapa. Este efei

to implica em uma menor varidncia nos resultados das medidas

de tamanho de grao.

Fragéo volumeétrica recristalizada - A tabela IX
apresenta os resultados obtidos nas medidas da fragac volumétri
ca recristalizada das amostras tratadas termicamente. As figu
ras 12 e 13 apresentam os resultados obtidos, na forma de grafi
co. A figura 12 mostra a fragdo volumétrica recristalizada con
tra tempo de tratamento térmico., A figura 13 mostra 0s mesmos

1

dados da tabela IX na forma LnLanT:§T| contra Ln t.
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FRAGAO VOLUMETRICA RECRISTALIZADA
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TEMPQ DE TRATAMENTO {MIN.) PNR
tn {t}
MOSTRA 15 1 30 [ 45§ °~ . 90 | 120 | 5%
2,711 3,40( 3,81 4,10 4,50 | 4,79 | 1%
1A 6509 FR{N) - 7,542, 1596, 22¢7,7 2619 | 3648 | |40
LL - | -2755|~1782 { ~1,3% | -1;20 |08
PR 488 | 230 1 326 38 | 137 [0
PT €000 | 1500 | 1500 | 395 | 35
15 7509 FRIX) B,8¢4,3779+9,9 2047, 5147 [ 5048 Parlo,5 ).
LL -2,2 | =156 -1,10 [ -0, 34
PR 586 7o 10 | 128 | 756 ! 507 [
pr 6000 | 375 t 375 | 250 | 1500 11500
800 E(K) ﬂ?géz 32?5 sg?ig S0zl - 12:1 118 FR(X) - Fragdo volunétrica &m parcentagem
PR 260 | 135 § 258 | 188 331 - -
T 35 | 35 | avs | 3 375 | 200 LL Lnln (1/1-x)
A 6509 FR(X} [5,5¢4 [ 6,443 | 1246 943 944 |2H11 162 FR - N9 de pontos contados na fase minoritdria
IL -2,871-2,%21-2,10 | -2736 [-2,36 |~1,34
PR 240 84 180 | B BE 100 PT - N¢ total de pontos aplicados
FT 1500 | 6000 1560 |00 | 375 | 375 )
PHR - Nimero de pontos a serem contados na fase
2a 7309 E“ﬂ fz'sgg f;:gg Bgtég 1252 47512 13016 26 recristalizada para se obter um espalha
PR 1 - 64 - 176 264 650 menta oré fixado dos resnltados de LL con
er 1500 375 s 35 5 siderando uma varlancla unltaria.
25 850¢ FR{X) | 1642 [B3+B 1 | 7946 [36+11 (2647 37
. L. -1715 | 07571 1,52
ER 240 | 212 - 297 | 1M | 2% [0
Pr 1500 | 375 375 [ 35 | ams
36509 TROX 3,344 12,241 | 442 | Ba6 11349 120412 | 40
1L -3,50 (3,81 |-3,20 | -2,5¢ |-1,97 |-1,50
PR 5 { 124 | 2% a6 | 195 L
Pr 375 [6000 600D 11500 6000 | 375
W 7509 FRIXT [ 5,5+2 [&+2,3 [26+2 155+14 {53421 (4349 57
iL -2,87 1-2,48 | -1,11 |-0.23
PR 328 f 116 | 106 {205 | 198 160 [
PT goot |1s00 | 375 [ 315 | 375§ 3T
T G500 FRIK | L1+2 (41+B [51+#8 [7B+9  [43+13 {1548 €0
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Os resultados da fragao volumétrica recristaliza
da sao considerados preliminares. Observa-se pela tabela IX que
em apenas em algumas amostras foram contados pontos suficientes

para satisfazer a condigac para que os resultados das medidas
-
(1-x)
ainda que nao hd nenhuma amostra que satisfaga a condigao de es

tenham um espalhamento de 5% em LnLn| X Lnt. Observa-se
palhamento de 1% nos resultados. A& partir dos resultados desta
tabela foi calculadoc o numero de pontos gue deveriam ser conta-
dos nas regioes minoritarias para satisfazer as duas condigoes.
0 ntimero de contagens adiciocnais sac colocados na Tltima coluna
a direita da tabela IX. Nao foi possivel se continuar as medi-
das da fragdo volumétrica recristalizada de forma a satisfazer
as condigdes estabelecidas. Portanto os graficos elaborados A
partir destes dados, Sac apenas uma aproximacaoc uma vez que o0
espalhamento dos dados & muito grande para permitir a obtencao

de algum parametro conclusivo a respeito da cinética do sistema.

VII.2.2 - MICRCDUREZA

As tabelas X e XI nostram as medidas de microdu-
reza efetuadas com o intervalc de confianga estabelecido a um
nivel de certeza de 95%. A tabela X apresenta os resultados de
medidas realizadas nas mesmas amostras gue foram analisadas vor
microscopia Otica. A tabela XI‘épresenta o0s resultados de medi
das em um conjunto de amostras com tratamentos isocronos de
60 minutos, a qual inclui temperaturas mais baixas gque aquelas
da tabela X. As curvas da figura 14 e 15 representam apenas os

limites dentro dos quais a maioria das medidas estdo compreendidas.
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Observa-se na figura 14 que o encruamentc & eliminado quase que
completamente nos primeiros 15 minutos de tratamento térmico,em

gqualquer das temperaturas escolhidas.

Na figura 15 com as amostras sendo tratadas em
temperaturas mais baixas por 60 minutos, verifica-se que h& uma
pronunciada diminuigao do encruamento na faixa de temperaturas
compreendidas entre 350 a 4509C o que pode ser racionalizado co
mo a liberagac quase gue completa da eneréia armazenada no sis-

tema durante o processo de deformagao.

~As figuras 14 e 15 mostram a representacao grafi

ca dos resultados das tabelas X e XI respectivamente.



MEDIDAS DE DUREZA DAS AMOSTRAS ANALISADAS POR MICROSCOPIA OTICA Hvl

TABELA X
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2B

3B
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B |146%2
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2B 19112
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TABELA XI

MEDIDAS DE DUREZA DE AMOSTRAS TRATADAS A BAIXAS TEMPERATURAS POR 60 MINUTOS

CONDICSES ) 2a i

DE
TRATAMENTO
Hv Cv Hy Cv © Ry Cv
ENCROADO 144,85 0,056 1973 0,015 183555 0,045
+ +

2509C 168%2,7 4,026 19953 a,019 16835 0,042
3509C 16842 0,017 17142,7 0,024 16552 0,017
4s09C 155,750 a,008 161%1,6 @,615 157%1 4 0,012
5500¢ 156,3%1,5 | 0,014 16251,8 0,017 158,%%2,2] o,014
65090 159,6%1,44 | 0,014 162%2,3 0,020 1571,3 0,012

18 28 8
Hv Cvy Hv Cv I’y Cv
+ + +
168%2,2 0,021 | 190%1,5 0,012 | 183,49 0,053
+ + +
165%2,3 g,021  |177t2,s 0,022 | 180%4,1 0,035
154,551,7 | o,a8  astiie 0,016 | 167%2,7 0,025
+ + +
152%; 0,020 |1s6*1,8 0,020 | 159,6%2,7 | o025
+ + +
150,8%2 0,021  [1s0,8%1,2 [ 9,012 | 15719 0,012
+
19,571,6 { 0,07 [150,803,4 | o,01¢ | 159,6 0,02

QST
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VII.2.3 - DIFRAGAC DE RAIOS-X

Determinagac da estrutura - Todas as amostras fo
ram analisadas por difracdo de raios-x. Nao foli detectada a
presenca de fases metaestdveis ou de fase o em qualquer das
amostras submetidas aos diferentes tratamentos. Deve-se ressal
tar gque a técnica de difragao de raios-x utilizada, tem o limi
te de detecgac na faixa de 3-5% em volume. As ligas apresentam
uma estrutura ciibica de corpo centrado sendo o parametro de re

de para a liga A igual a a, = 3,296 : 0,006a e a liga B

a, = 3,294 b 0,003&. Estas medidas nac permitem uma distingao
entre as ligas A e B, uma vez que a diferenga entre os parame-
tros de rede incide na faixa de erro. As amostras fundidas
apresentaram reflexdes nos planos (110), (200), (211},{(220)cor
respondendo aos angulos 20 38,6°, 369, 709 e 839 respectivamen

te, sendo que a intensidade das reflexoes decrescem na mesma

ordem.

As amostras deformadas apresentaram reflexoes
nos planos (110} e (220) na secgdo transversal, sendo a refle-
x30 (11Q) a mais intensa, e na secgao axial tem reflexoces  em
(110), (200), (211), (220) sendo que a reflexao de maior inten
sidade recai nos planos (200) ou (211), esta situagao persiste
mesmo apds o tratamento térmico em altas temperaturas com a in

tensidade relativa variando de amostra para amostra.

Determinacdo da textura - Os resultados de micro
dureza do item anterior mostram de uma maneira geral gque as

amostras amoleceram totalmente em temperaturas muito baixas.
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Por exemplo as amostras da série 2A apresentam 80% de amoleci-
mento ja para recozimento a 450¢C por'l hora. Esta temperatura
corresponde a apenas cerca de 0,3 do ponto de fusao da liga (to
mada como a média da temperatura solidus e liguidus), a qual &
muito baixa, principalmente considerando-se o grau de encruamen
to 75%. Por outro lado estas amostras gquando observadas por
microscopia dtica mostram-se nao recristalizadas. A utilizacao
das técnicas de determinagao de textura por difracao de raios-x,
foi utilizada com o intuito de resolver esta contradicac entre
os resultados das duas técnicas. Para isto selecionou-se algu
mas amostras estratégicas da série 2A: encruada, tratada a 650C
por 30 minutos (80% de amolecimento, mostrando inicio de recris
talizagﬁo por microscopia dtica), tratada a 8509C por 30 minu-
tos, (totalmente recristalizada gqguando cohservada por microscopia
dtica) e tratada a 10009C por 30 minutos (apresentando cresci-

mento exagerado de grdo em microscopia Otica).

As figuras de polo cbtidas indicam que tanto as
amostras encruadas como a amostra tratada a 6509C possuem uma
forte textura na direcgao longitudinal da barra sendo que os pla
nos cristalograficos (01l) estao arranjados paralelamente a

secgao transversal da barra.

A figura 1l6a, mostra o diagrama de polo para a
secgao transversal da amostra 2A encruada. A variagao da inten
sidade de reflexdoc nos diferentes quadrantes € uma indicagao
da existéncia de ligeiros desvios de orientacao de certas re

gides da amostra em relagaoc a diregac da textura encontrada.
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A figura 16b, mostra a figura de polo para amos-
tra 2A apds o tratamento térmico a4 6509C. Nesta figura & obser
vado um aumento da intensidade de reflexao dos planos (011), in
dicando uma reorientacdo das diferentes regices da amostra na

diregdo da textura.

Deve-se ressaltar gque as texturas encontradas nes

tas duas amostras sao origindrias do processo de deformagao.

Finalmente a figura léc & a figura de polc para

a amostra 2A tratada a 10009C. A microestrutura desta amostra

& constituida por graos grosseiros. Observa-se a diminuigao
da intensidade de reflexac dos planos (011) e o aparecimento
de reflextes em outras posigdes o gue & uma indicagao de ur

enfraquecimento da textura de deformagao.
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FIGURA l6c - Figura de polo da amostra tratada a 10009C,
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VII.2.4 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE TRANSMISSAQ

A sequéncia de micrografias da figura 17 mostram
os resultados de microscopia eletrdnica de transmissao da liga
2a. Foram analisados os estados encruados e apds 30 minutos de

tratamento térmico nas temperaturas de 350, 650 e 7509C.

. S0 e
90050 §

FIGURA 17(a)- Micrografia da amostra 2A encruada aumento de 20000 vezes.

-

FIGURA 17 (b)- Micrografia da amostra tratada por 30 minutos a 3509C
aumento de 20000 vezes.



163

FIGURA 17(c)- Micrografia da amostra 2A tratada a 6509C por 30

minutos aumento 20000 vezes.

I

FIGURA 17{d)- Micrografia da amostra tratada a 7509C por 30 mi

nutos aumento 20000 vezes.
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FIGURA 17(e)- Micrografia da amostra 2A tratada a 6509C por 30

minutos aumento de 20000 vezes.

e e b

FIGURA 17(f)- Micrografia da amostra 2A tratada a 6509C por 30

minutos aumento de 15000 wvezesg.
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FIGURA 17(g)- Micrografia da amostra 2A tratada a 6509C por 30

minutos aumento de 30000 vezes.

Na figura l7a micrografia da amostra encruada ,
observa-se que as discordancias sdc uniformemente distribuidas

no interior dos graos primitivos.

A figura 17b micrografia da amostra tratada por
30 minutos a 3509C continua apresentando uma alta densidade de
discordancias com uma distribuicac uniforme. Por outro lado
podem ser observadas nesta amostra a presenga de numerosas mi
cromaclas. O mecanismo de formagao destas micromaclas e o]
guestionamento se elas poderiam ser responsabilizadas pelo sig
nificativo amolecimento da amostra, pelo tratamento termico

nesta temperatura, ainda sdc objeto de discussao.

A figura 17c, micrografia da amostra tratada por
30 minutos a 6509C, mostra que a microestrutura & formada por

células ou subgraos com contornos bem definidos.
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Na figura 17d com a amostra tratada por 30 minu
tos a 7509C, observa-se uma melhor definigao dos contornos de
subgraoc e um aumento da transparéncia em campo claro do inte
rior dos subgraos, indicando a eliminacdo extensiva Qe defei

+tos da rede cristalina da amostra.

A Gnica transformacao gue se observa, da amos
tra encruada para a amostra tratada a 6509C, & a mudanga na
distribuicao das discordadncias. Partindo de uma distribuigao
uniforme para uma distribuigao celular. O surgimento das mi
cromaclas na amostra tratada a 3509C, pode estar relacionada
aos mecanismos de formag3o dos subgraos. Todavia, antes de

uma conclusac, sao necessarios maiores estudos quanto a  este

aspecto.
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VII.3 - CONSIDERAGOES FINAIS

Para a realizagao deste trabalho foram escolhi-
das as ligas NbTi com 44% e 53,5% de Ti em péso. Estas ligas
foram denominadas A(53,5%) e B(44%), e foram fundidas e refundi
das & vacuo em forno de feixe eletrdnico. Foram obtidos lingo
tes com didmetro g = 50mm. com comprimento de 200 mm. A anidlise
quimica efetuada por absorcao atdmica, em amostras coletadas em
diferentes pontos do lingote, revelamlvariagées da composigao
conforme a regidoc da coleta da amostra. As variagOes estao com
preendidas na faixa T 2% ae Titanio, portanto quanto a este as
pecto.as ligas satisfazem as‘especificaQBes dos usuarios inter
nacionais. © teor de intersticiais encontrado esta na faixa de
1000 a 110C ppm, abaixo portanto dos teores das ligas comer-
ciais de NbTi que possuem intersticiais na faixa de 1700 a 2000
ppm. A diferenga deve-se ao fato de as ligas deste trabalho te

rem sido produzidas em vicuo de 10 “a 10 °

mmHg, enguanto que
as ligas comerciais normalmente sao produzidas em forno a arcc
em atmosfera inerte. A granulometria do lingote bruto de fu
sao & constituida por uma camada periférica com espessura de
10-15mm, onde os graos sao alongados na direcao longitudinal do
lingote e por uma regiao central onde os graos sao mals grossos
e també&m alongados na dire¢ao longitudinal. O tamanho médio
de grao estd em torno de 3,5mm. O alongamento dos graos  esta
relacionado com a direcionalidade de extragao de calor do siste
ma e 0s graos grossos estariam relacionados com a auséncia de
correntes convectivas no banho ligquido, o que dificultaria 0

efeito multiplicativo do niicleo, isto &, o arreste de embrides

formados nas paredes do cadinho, para a parte central do banho.
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A microdureza dos lingotes como fundido foi de 148%3 para o]

lingote A e 14612 para o lingote B.

Os lingotes apds a usinagem do diametro ¢ = 50mm
para ¢ = 38mm,. foram deformadas a frio por forjamento rotativo,
sofrendo redugoOes de area de :(1)8%,2%, (2)75,2% e (3}50,2%. A
denominacao das ligas passou a partir de entao a ser: 1A, 2A,3A
1B, 2B, 3B, sendo que as letras A e B correspondem a 53,5% e
44% de titdnic em péso, respectivamente e os nimeros 1, 2 e 3 ,
correspondem as deformagOes sofridas. Os graus de encruamento
foram escolhidos visando-se primeiramente a obtengao de barras
da liga com diametrec de 12,3mm, o qual & conveniente para o)
infcio do processo de fabricagao dos cabos compdsitos multifila
mentares e por outro lado visando-se estudar os mecanismos de
transformagao das caracteristicas microestruturais da liga a
partir da estrutura bruta de fusao até a barra com o diametro

desejado.

Um conjunto de amostras foi deformado  pléstica
mente em duas etapas sofrendo um tratamentc térmico intermedia-
rio seguido por novas redugoes em area (5)57,6% (4}50,2% pas
sando a receber as denominagoes 4A, 5A e 4B, 5B, conforme 0
grau de deformagac. A finalidade deste tratamento em duas eta
pas foi o de verificar qual a sua influéncia na distribuigao
dos graos recristalizados. Verificou-se gue os graos finais nes
te caso s3o mais finos e uniformes gue os gracs do material Pro

ceggado sem tratamento térmico intermedidrio.

Os tratamentos térmicos foram efetuados em um

forno tipo mufla adaptado para poder operar em atmosfera inerte.
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A analise de gases efetuada apds o tratamento térmico nao reve-
lou contaminacao pér intersticiais., Foram escolhidos para os
tratamentos térmicos das amostras encruadas as temperaturas de
650, 750, B850 e 9509C e os tempos de 15, 30, 45, 60, 90 ¢ 120

minutos.

Para anadlises complementares uma série de amos-
tras foi tratada nas temperaturas de 250, 350, 450 e 5509C. A
finalidade deste Gltimo tratamento foi a de verificar a faixa
de temperatura onde ocorre o amolecimento por recuperagao das

ligas encruadas.

0 conjunto de amostras gerado por tratamento aci
ma de 6509C foram submetidas a medidas de microdureza, difragao
de raios-x para determinagao da estrutura, e analisadas por mi
croscopia dtica. A preparagac das amostras seguiu os procedimen
tos normaisfda netalografia convencional. Um conjunto de amos
tras 2A, no estado encruado, e tratada por 30 minutos nas tempe
raturas 350, 650, 750 e 10009C foram analisadas por microscopia
eletrdnica de transmissao e difracao de ralos-x para determina-

cao de textura,.

As observacoOes por microscopia Otica semi gquanti
tativa permitiram o estabelecimento das temperaturas e tempo
de tratamento térmico para se obter uma estrutura totalmente re

cristalizada. & tabela XII mostra as condigoes de tratamento.
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TABELA XTI

TEMPERATURA E TEMPO DE TRATAMENTO PARA OCORRENCIA DE RECRISTALI

ZAGAC DAS LIGAS, DETERMINADAS POR OBSERVACOES SEMI QUANTITATIVAS

AMOSTRA RAs e rmnimj
1A 89,5 750 60
2 75,2 750 60
3 50,2 750 60
an 57,6 750 15
5A 50,2 750 120
18 89,5 750 120
28 75,2 850 30
3B 50,2 850 90
48 57,6 850 30
5B 50,2 850 60

As medidas de fragao volumétrica recristalizada,
nao permitiram inferéncias a respeito dos parametros cinéticos,
para as ligas analisadas. O numero de medidas efetuadas nao

sac suficientes para se obter um espalhamento uniforme nos wva

lores de LnLn|l/(1-x){. Os nlimeros de pontos complementares a
serem contados, foram calculados para se ohter um espalhamento
de 5% e 1% nos valores de Lnin|l/(1-x)| e foram colocados na

tabela IX.

Foi observado em algumas amostras o surgimento

de bandas onduladag. Nestas amostras o procesgo de recristali-
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zagéo parece ser retardado, e estas bandas, continuam presentes
mesmo apds a recristalizagao completa da amostra. Estas bandas
tornam-se mais acentuadas com o aumento do grau de encruamento.
A existéncia das ondulagOes parece estar associada a flutuagac
de composicac. Durante o tratamento térmico de recristalizagao
o processo de difusao no sentido da homogeneizagac da liga pode
ter uma diregac cposta aguela que leva ao movimento dos contor-

nos de alto angulo, o gue retardaria o processo de recristaliza

¢ao da liga.

As medidas de tamanho de grao permitiram se esta
belecer © tamanho de gr3o minimo para um determinadc grau de

encruamento como mostra a tabela XIII.

TABELA XTIII

CONDIGOES DE TRATAMENTO TERMICO PARA OBTENCAO DE UMA DETERMINA-

DA GRANULOMETRIA.

AMOSTRA ggéé?iL T (¢C) |timin.) TGSgn{D{” 0;21 RA%
1a 3500 750 a0 24 12,3 89,5
2n 3500 750 60 31 18,9 75,2
3A 3500 850 15 39 26,8 50,2
an 33 750 15 18 12,3 57,6
58 37 850 €0 35 18,9 50,2
1B 3500 850 30 31 12,3 89,5
B 3500 850 45 44 18,9 75,2
3B 3500 - - - 26,8 50,2
4B 69 750 60 28 12,3 57,6
5B 83 850 60 65 18,9 50,2
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onde: TG - tamanho de grao
T - temperatura de tratamento
t ~ tempo de tratamento
D - didmetro final da barra

RA - redugao de area

A tabela XIII estabelece as condigoes  praticas
para obtencgdo de barras com diferentes di@metro e um determina-

do tamanho de grao, apbs o tratamento térmico.

As medidas de tamanhc de grao indicam gue as
amostras deformadas com tratamento térmico intermediadric levam
a uma granulometria mais fina e uniforme, este efeito se mani
festa claramente em uma menor dispersao dos resultados das medi

das de tamanho de grao e dureza.

As medidas de microdureza mostram um pronunciado
amolecimento das ligas em temperaturas compreendidas na faixa
de 350 a 4509C. Quando se considera o ponto de fusao das ligas
(média das temperaturas solidus e liquidus), verifica-se que a
faixa de temperaturé onde o amolecimento ocorre estd em
torno de 0,3 da temperatura de fusdo das ligas. A analise por
microscopia dtica n3c revela a formagdo de novos graos  nestas

temperaturas a despeito do elevado amolecimento,

Os ensaios por difragao de raios-x nao indicam a
presenga de fases metaestaveis ou de fase a. TFoi observado nas
amostras encruadas e tratadas termicamente a 6509C a existéncia
de forte textura com a diregéo | 110} orientada paralelamente a

direcac longitudinal do lingote e os planos (01ll) paralelos a

1
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secgéo transversal da barra. Tratamentos térmicos efetuadas
em temperaturas mais elevadas como 10009C, indicam o surgimento

de reflexdes em outras orientagoes.

Foi observado por microscopia eletronica gue as
amostras encruadas possuem uma distribuicao uniforme de discor-
dancias. A amostra tratada a 3509C apresenta algumas maclas. O
tratamento efetuado a esta temperatura e para a composigao da
liga 53,5% de Ti em péso, incide no campo de transformagaoc B>«
no diagrama de fase. Nesta temperatura dependendo da compos i
cao podemocorrer també&m as fases w e martensitica. Portanto as
maclas observadas, ao par dos mecanismos de formagao de subgraos,
podem ter sua origem associada a uma destas transformagoes sen
do que a transformagao martensitica & a mais provavel, uma vez
que esta ndo demanda difusao dos componentes da liga. Observa-
-se ainda que apds este tratamento térmico as discordancias ain
da estdo distribuidas uniformemente no interior dos graos. Ag
amostras tratadas a 650 e 7509C possuem uma subestrutura consti
tuida por subgraos, com contornos bem definidos, sendo que as
amostras tratadas a uma maior temperatura t&m menor variagéo de
contraste no interior dos subgraos, o gue indica uma menor den-

sidade de defeitos na estrutura cristalina.

A combinacdo dos resultados obtidos pelas dife-
rentes técnicas utilizadas para o desenvolvimento do trabalho

permite algumas generalizagOes:

{a) O amolecimento apresentado pelas ligas trata

das em temperaturas na faixa de 350-4509C, & de certa forma ines

perado. Foi observado que cerca de 80% do encruamento & elimi-
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nado nestas temperaturas. E de se observar que o Nb obtido por
FFE, este nrocesso se inicia em temperaturas em torno de 7509C e
o titdnio obtido em forno de fusao a arco em atmosfera inerte ,
em temperaturas na faixa de 400-7009C. Para se testar a hipdte
se de que o material fundido em FFE, isto g, com baixo teor de
intersticiais, se recristaliza em temperaturas mais baixas, pre
parou-se lingotes de titdnio com duas fusGes em FFE. A figura
18 apresenta os resultados das medidas de microdureza do tita
nio obtido por FFE, submetido a 92,5% de redugao de area a frio
e tratado termicamente nas temperaturas de 400, 500, 600, 700 e
8009C por 60 minutos. Observa-se que estes resultados estao em
concordidncia com o comportamento do titanio fundido em forno a

arco.

Hvioh
260 e t=1 hora
w t=15 horas
-
250 |-
2480 |
230 |
220 k-
210 L
200 |-
190 |-
180 |
170 1 i 1 L 1 Fl i 1 1 -

ipn 200 300 uO0 =RHRH 600 7o B0 O bC

FIGURA 18 - Estud da recristalizagac do Ti obtido por FFE, por medida
de microdureza
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Estes resultados evidenciam que o extensivo amo-
lecimento das ligas em temperaturas tao baixas naoc estd relacio
nado com o processo de fusao em forno de feixe eletrdnico. Por
outrc lado & de se esperar a ocorréncia de precipitados o na
liga com composicdo de 53,5% de Ti, em tratamentos térmicos efe
tuados nesta faixa de temperatura. Os precipitados sempre pro
vocam um aumento da dureza destas ligas. As observagoes com mi
croscopia Otica efetuadas nas amostras tratadas nestas condi-
cées ndo revelaram a presenga de novos graos, mostrando sempre
a mesma estrutura como se ela estivesse apenas deformada. Os
mecanismos de transformagao que poderiam estar operando nestas
circunstdncias seriam: recombinagio e extingdo de defeitos pun
tiformes, locomogao das discordancias por pequenas distancias ,
extingado de discordancias com vetores de Burgers opostos e for
macdo de células de discordiancias. A amostra 2A encruada e ana
lisada por microscopia eletrbnica de transmissao apresentou uma
distribuicdc uniforme de discordancias. A mesma amostra trata-
da a 3509C por 30 minutos, apresenta ainda uma distribuigao uni
forme de discordancias, com o surgimento de maclas em  algumas
regioces. Estas maclas teriam sua origem associada a precipita-
gées da fase o ou a formagac de martensitica. Como nao had pra
ticamente alteragao da microdureza para tratamentos efetuados
entre as temperaturas de 350 e 6509C, & de se presumir que esta
precipitacao ou transformagaoc naoc seja extensiva, estando loca-
lizada em apenas algumas regioes da amostra. Finalmente a amos
tra tratada a 6509C, mostra uma subestrutura constituida por
subgraos. Portanto os mecanismos de amolecimento estariam ini

cialmente relacionados ao agrupamento e aniquilamento de defei-
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tos puntiformes e numa fase posterior & extingao de discordanci
as de sinais opostos e finalmente 3 formagaoc de células de dis

cordancias.

(b) A recristalizacdo das ligas nas condigoes em
que foram estudadas, somente se completa a partir de 7509C, (ta
bela XIII). A recristalizagac & definida convenientemente como
um processo de locomogac de contorncs de alto angulo, atravésde
uma matriz deformada. A energia de ativagao para formagao do
contorno de alto angulo seria fornecida pela energia armazenada
no sistema, na forma de defeitos estruturais, durante sua de-
formacdo pléstica. Tendo em vista gque a malor parte do encrua-
mento, 80%, & eliminado em temperaturas tao baixas como as men
cionadas no paragrafo anterior, & de se presumir que o princi-
pal mecanismo de nucleagﬁp dos contornos de alto angulc esteja
relacionada com as mesmas transformagdes que as células sofré
raoc, uma vez gue a energia armazenada durante o processo de
deformacao plastica & rapidamente diminuida pela recuperagao. O
principal mecanismo de nucleag@o seria mecanismo de  nucleagao
por crescimento de subgrac. Em virias situagoes, foi observado
por microscopia &tica, nucleagdo por migragao de contorno indu-
zido por deformacaoc. Este mecanismo de nucleagao, usualmente ,
& encontrado somente em amostras com baixa reducdo em - area,
10~-15%, nao sendo comum portanto, se encontrar este ﬁecanismo
operando em amostras com redugOes de area acima de 50%. A for
¢a motriz do processo estd relacionada com a diferenga de densi
dade de defeitos, (ou energia armazenada), de um grao para outra
Existindo esta condigd@c o contorno que separa as duas  regides

cresce sobre a regiao mais deformada, absorvendo seus defeitos.
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A existéncia de tal mecanismo de nucleacgao operando nestas amos
trés, pode estar relacionado a alta dispersao encontrada nas me
didas de microdureza das amostras da liga A e B. O comportamen
to mecinico diferenciado dos graos associado a recuperagao  fa
cil do sistema poderia gerar graos com baixas densidades de de
feitos, antes que o processo de crescimento de subgrao tivesse
se iniciado em sua vizinhanga. Desta maneira seria justificada
a existéncia do mecanismo de nucleagdo por migragae de contor

nos induzido por deformagao.

(c} As medidas de tamanho de grao nas amostras re
cristalizadas permitiram estabelecer, as condigCes de tratamen-
to térmico, para obtencao de uma determinada granulometria fi
nal, para as ligas com as composigOes escolhidas. Os resultados
ndo permitem inferéncias tedricas, uma vez gque as amostras  se
encontram no estigio final de recristalizagao primaria ou inicio

de recristalizagao secundaria.

(d) Foi verificado por microscopia Gtica a existén
cia de bandas onduladas em algumas amostras encruadas. Estas
bandas sio limitadas pelos contornos de graos provenientes da
solidificagdo. Estas bandas tornam-se melhor definidas a medi-
da que & aumentado o grau de encruamento e nido sac eliminadas
pela recristalizacgao da amostra. Aparentemente estas bandas
retardam o processo de recristalizacao uma vez gue amostras com
esta estrutura, apds tratamento térmico a 8509C ainda tém  mui
tas regides n3do recristalizadas. O fato de as bandas onduladas
estarem presentes mesmo apds a recristalizagao da liga, pode

significar que elas decorrem de flutuacdes locais de composicao.
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Por outro lado a forma alongada e retorcida dos graos primiti-
vos quando deformados a frio parece indicar uma dificuldade do
gridoc de se deformar nesta diregao. O retorcimento surgiria pa
ra acomodar a deformacdc sofrida nas outras diregoes, uma vez
que a barra & cilindrica. As bandas onduladas seriam consti-
tuidas portanto por regiCes altamente encruadas, localizadas
no seu pico e regioces menos encruadas nas depressoes. As re
gifes mais encruadas seriam ricas em Ti. Foil apontado no capi
tulo III figura (4) que a medida que a concentracaoc de Ti é .
aumentada a rigidez da rede cristalina do Nb gradativamente di
minui, até ser atingida a composigac onde se observa a precipi
tagao da fase o ou das fases metaestiaveis o', a'', w, Esta
observagao justificaria o que foi proposto acima, e por este
dngulo a dificuldade do grdo se deformar uniformemente também
estaria associada a flutuagdes de composigao, Portanto  duas
podem ser as causas do retardamento da récristalizagao. A pri
meira estaria relacionada com a dificuldade de nucleagdo dos
embrides dos contornos de alto dngulo nas regices ricas em Nb
e menos encruadas. A segunda causa que poderia retardar o
processo de recristalizacao estaria relacionada com a possivel
competigdo entre a migragdo dos contornos de alto angulo e ©
processo de difusdo no sentido de diminuir os gradientes de
cbmposigéo da matriz. As duas causas podem operar simultanea-
mente nos diferentes estigios do processo de recristalizagdo .

0 atraso na recristalizagdo daria oportunidade para ocorréncia

de extensiva recuperagao.
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CAPITULO VIII - CONCLUSOES

Os resultados encontrados permitem conclusoces de
interesse tecnoldgico, a respeito da sistematica de processamen
to da liga, bem como conclustes referentes aos mecanismos funda
mentais envolvidos nas transformagoes do sistema, quando subme-

tido a diferentes tratamentos.

Conclustes referentes ao processamento da liga:

1- O processo de fusao por forno de feixe eletro
nico mostrou-se apropriado para se produzir lingotes de NbTi. O
processo provoca pouca evaporagéo seletiva dos componentes meté
licos. Os lingotes obtidos contém um menor teor de interstici-

ais que as ligas comerciais, usualmente produzidas por refusao

em forno a arco com eletrodo consumivel e sao relativamente ho

.

mogeneos.

2- O processo de conformagao plastica por forja
mento rotativo a frio, mostrou-se adequado para producac de bar
ras de NbTi, d partir de lingotes com estrutura bruta de fusao.
0 baixo grau de encruamento das ligas possibilita grandes redu

¢bes de area a frio.

3- 0 dispositivo utilizado para o tratamentc tér
mico das amostras, mostrou-se viavel, havendo inclusive uma di

minuigac do teor de intersticiais da liga apbs o tratamento tér

mico. co

4~ 0 conjunto de processos (fusao, conformagao
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plastica a frio, tratamento térmico em atmosfera inerte), mos~-
tra-se factivel tecnologicamente como processo de fabricagdo in
dustrial, para obtencdo das barras de NbTi com uma  granulome
tria controlada e diametros convenientes para o inicio da fabri
cagdo de cabos comp8sitos multifilamentares. A figura 1 sinte-

tiza, a partir do lingote, com estrutura bruta de fusao, a se

quéncia de tratamentos termomecanicos para a cbtengac de barras

com uma determinada granulometria final.

FUSAO DAS LIGAS
POR FFE
4

448Ti 4van——  FAIXA DE COMPOSICAQ —— 53,5%Ti
' ¥

DIAMETRO @ = 50mm
TAMANHO DE GRAO
3500um I —— INICIAL ——— 3500um
¥

USINADO PARA O
DIAMETRO ¢ = 38mm
' _

FORJAMENTC ROTATIVO
A FRIO, 75,2%

DE REDUCEO EM AREA

DIAMETRC ¢ = 18,9mm

¥
o TRATAMENTO TERMICO o
850°C(90') +————— EM ATMOSFERA INERTE ——m—— 750°C(60")
+
70um — TAMANHO DE GRAQ  —— 33um
¥

FORJAMENTO ROTATIVO
A FRIO, 57,6%
DE REDUCAO EM AREA
DIAMETRC FINAL
g = 12,3 mn
v

750°C(60") «—— TRATAMENTO TERMICO ———  750°C(60")
'

TAMANHO DE GRAQ _
30um — FINAL | e+ 251m
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Conclusoes referentes acs mecanismos de transfor

magao nos diferentes estdgios de tratamento:

1- A distribuiga@o de discordancias apds a defor-
magao a frio por forjamento rotativo & uniforme. Amostras tra
tadas a 3509C por 30 minutos ainda apresentam a mesma distribui

cao.

2- Os resultados das medidas de microdureza indi
cam para todas amostras um pronunciado amolecimento (cerca de

80%), em temperaturas muito baixas, na faixa de 350 a 45Q9C.

3- Amostras tratadas a 6509C por 30 minutos &
constituida por subgrios, com contornos bem definidos. Tratamen
tos efetnados a 7509C, aumentam a nitidez dos contornos de sub
grao e dimingém © contraste no seu interior, guando comparado
com amostras tratadas em temperaturas mais baixas. Este fenOme

no & indicativo da ocorréncia de extensiva recuperagao.

4- As amostras encruadas e tratadas termicamente
a 6509C por 3G minutos, apresentam uma forte textura com 0S
planos (11Q) paralelos a secgao transversal das barras e a  di
recdo |110| orientada paralelamente ac eixo longitudinal. Este
efeito € mais acentuado na amostra tratada termicamente, Trata-
mentos térmicos efetuados a 10009C por 30 minutos di origem ao

surgimento de reflexoes relativamente intensas em outros planos

cristalograficos.

5- Ac amostras encruadas e tratadas termicamente

a 6509C por 30 minutos, as quais apresentaram textura e subestru
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tura constituida por células de discordancias, caracteristicas
de material nao recristalizado apresentaram 100% de amolecimen-

to.

6~ Foi constatade em algumas amostras a presenga
de bandas onduladas, as quais se tornam mais pronunciadas com o
aumento da deformacdo. Estas bandas nao sdo eliminadas apbs o

tratamento de recristalizagao.

7- N3o foi constatada por ralos-x a presenca de
fases metaestaveis, a’, a''ew ou da fase a, em nenhuma das

amostras.
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