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Resumo

GARCIA-URRUTIA ARAUJO, Fernando Luis, Awaliagdo do Diagrama de Fases
Ni-AI-Nb e Obtencdo da Estrutura Eutética NiAl-NiAINb, Campinas, Faculdade de

Engenharia Mecénica, Universidade Estadual de Campinas, 2002, 36 p. Dissertaggo
(Mestrado).

A solidificacio de uma liga eutética permite produzir duas ou mais fases sélidas, que
crescem de forma cooperativa. Tal fato torna esse tipo de liga atraente na obtengdo de
compoésitos do tipo in situ. Um compésito in situ exibe propriedades distintas das propriedade
das fases que o constituem, o que pode resultar em um material com caracteristicas
interessantes no tocante a propriedades mecénicas, elétricas, magnéticas ou opticas. O
objetivo do presente trabalho é avaliar ligas do sistema Ni-Al-Nb, contendo a estrutura
eutética formadas pelas fases NiAl e NiAINb. A primeira parte do presente estudo consistiu
na obtengdo das ligas no estado bruto de fusdo, em atmosfera inerte, e sua respectiva
caracterizagdo POT microscopia 6ptica, eletrénica de varredura, fluorescéncia de raios-X,
andlise térmica diferencial e difragdo de raios-X. Em seguida, ligas eutéticas desse sistema
foram processadas pela técnica de solidificagéo direcional em forno de aquecimento indutivo
do tipo Bridgman. As amostras obtidas foram caracterizadas da mesma maneira elaborada
com as amostras no estado bruto de fusdo. Com o objetivo de avaliar a estabilidade da
microestrutura em altas temperaturas, ligas solidificadas direcionalmente foram submetidas a
tratamento térmico. Finalmente, amostras no estado bruto de fusdo e solidificadas
direcionalmente foram ensaiadas através de teste de microdureza Vickers. Os resultados
obtidos permitiram compreender o modo de crescimento do eutetico estudado, sua

morfologia, seu comportamento em altas temperaturas e alguns aspectos preliminares de seu
comportamento mecanico.

Palavras Chave

-Liga Eutética, Solidificacdo Direcional, Material Composito, Microestrutura
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Abstract

GARCIA - URRUTIA ARAUJO, Fernando Luis , Evaluation of the Ni-Al-Nb Phase
Diagram and Obtainment of the NiAl-NiAINb Eutectic Structure, Campinas,

Faculdade de Engenharia Mecanica, Universidade Estadual de Campinas, 2002, 86 p.
Dissertagdo (Mestrado).

The solidification of an eutectic alloy results in two or more solid phases, which grow in
cooperative form. Such phenomenon makes this type of alloy interesting for obtainment of in situ
composites. An in situ composite shows different properties than the individual component
phases, that can result in a material with interesting features with regards to mechanical, electric,
magnetic or optical properties. The aim of the present work is to evaluate alloys in the Ni-Al-Nb
system, containing the eutectic structure formed by NiAl and NiAINb phases. The first part of the
present study consisted of the obtainment of cast eutectic structure in an electric arc furnace
under inert atmosphere, and their characterization by optical and electronic microscopy, thermal
analysis technique, X-rays fluorescence and X-rays diffraction. After that, the eutectic alloys
were processed by directional solidification in a Bridgman type inductive furnace. The
directionally solidified samples were characterized in the same way as the cast samples. In
addition, the high temperature stability of the directionally solidified samples was evaluated.
Finally, cast and directionally solidified samples were evaluated through microhardeness Vickers
testing. The results allowed to understand the NiAl-NiAINb eutectic growth, its morphology, its
behavior in high temperatures and some preliminary aspects of its mechanical properties.

Key Words

-Eutectic Alloy, Directional Solidification, Composite Material, Microstructure.
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Capitulo 1

Introducéo

1.1 Aspectos gerais

Os aluminetos de niquel, especificamente o NiAl e o NizAl, compdem uma classe de
material com alto potencial de aplicagio em condigdes de trabalho adversas, principalmente nas
situagdes envolvendo altas temperaturas de trabalho. Dentre as caracteristicas desses aluminetos
destacam-se sua elevada resisténcia mecénica em altas temperaturas, baixa densidade e boa
resisténcia a corrosdo [Jackson, 1996], [Farber, 1998]. Entretanto, o emprego industrial desse tipo

de material ¢ limitado pela sua baixa tenacidade & fratura em baixas temperaturas, fato comum

em compostos intermetalicos.

De acordo com a literatura, é possivel modificar o comportamento mecénico do NiAl,
principalmente seu comportamento fragil, pela adigdo de outros elementos ao mesmo ou pela
combinagdo dessa fase com outra mais ductil. Em relagdo a primeira alternativa, a adigdo de
pequenas quantidades de boro é um procedimento bastante conhecido e pode modificar o
comportamento mecdnico do NiAl, inibindo fraturas em contornos de grio [George, 1990].
Apesar da fratura intergranular ser controlada, a baixa ductilidade desse material ndo €
modificada de forma significativa. A falta de um nimero suficiente de sistemas de deslizamento
poderia justificar a ocorréncia desse fenomeno. Segundo Darolia e co-autores [Darolia, 1991},

[Darolia, 1992], o comportamento fragil de monocristais de NiAl pode ser alterado pela adigdo de



pequenas quantidades de Fe, Mo ou Ga. Tal procedimento, entretanto, ndo aumenta, de forma
satisfatoria, sua ductilidade.

A combinagdo de aluminetos de niquel com uma fase mais dictil aparenta ser uma
alternativa eficiente no aumento da ductilidade desses compostos. Uma revisio da literatura
mostra que esta alternativa ndo é recente. Uma forma pioneira de se concretizar essa combinagdo
foi a adi¢Bo de fases ceramicas (ALOs) ao composto intermetalico NiAl Tal rota mostrou-se
pouco satisfatoria, pois, em geral, em altas temperaturas, o NiAl reage com outras fases. Nesse

caso, reagGes interfaciais em temperaturas elevadas acabariam por degradar o material compésito.

Uma solucgo interessante para contornar tais reagOes interfaciais e viabilizar a preparagio
de um material compdsito envolvendo o NiAl e uma outra fase que mudasse o comportamento
fragil desse composto, seria a solidificagdio controlada de ligas eutéticas que resultassem na

combinagdo da fase NiAl com outra fase, preferencialmente mais dicti] que a primeira.

As ligas eutéticas sdo conhecidas pelo seu uso em processos de fundigio. Entretanto, uma
outra aplicagdo potencial dessas ligas ¢ na obtengdo de materiais compositos estruturais e nio-
estruturais, a partir do processo de solidificagio. Nesse caso, uma liga de composicdo eutética,
solidificada controladamente através da técnica de solidificacio direcional, permite obter uma

estrutura formada por duas ou mais fases em uma tnica etapa de processamento.

A literatura relata diversos estudos envolvendo ligas eutéticas formadas por aluminetos de
niquel e outras fases, obtidas pela adicdo de um material refratario. Dentre tais estudos, as ligas
envolvendo os elementos Mo, Ta, W e Nb poderiam, a principio, exibir reagdes eutéticas [Naka,
1997]; [Yang, 1997a]; [ Yang, 1997b]; [Misra, 1997]; [Lapin, 1995]; [Subramanian, 1994].

O termo de “metal refratario” aplica-se a um elemento de estrutura cubica de corpo
centrado (CCC) tais como Mo, W, Nb, Ta e¢ V. Também se inclui o Re que apresenta uma
estrutura hexagonal compacta (HC). Todos estes metais tém como caracteristica comum possuir
alto ponto de fusdo. Desses metais,0 V é o elemento com menor temperatura de fusdo, 1.900 °C,

e 0 W o elemento com maior temperatura de fusdo, 3.410 °C.



Por causa de seus elevados pontos de fusdo, os metais refratarios sdo candidatos naturais
para a fabricagdo de materiais estruturais; porém, a grande propensio a oxidagdo de todos eles,
ainda em temperaturas menores que a metade da sua temperatura de fusdo, limita seu uso. Caso 0
problema de oxidacio seja controlado, os metais refratarios poderéo ter um grande potencial de

aplicagdo como materiais estruturais em altas temperaturas [Briant, 2000].

1.2 Objetivos

Uma avaliago de diversos sistemas metédlicos com potencial para a preparagdo de materiais
compositos a partir da reagdo eutética, destaca as ligas a base de NiAl O intermetalico NiAl
exibe reagdo eutética com iniimeros elementos refratarios. Considerando que na literatura existem
pouquissimas informacdes sobre tais sistemas e que, o NiAl € reconhecido como um material
com grande potencial para aplicagdes em altas temperaturas, seria bastante oportuno avaliar a
microestrutura de solidificagio desses sistemas e algumas de suas propriedades. Baseando-se em
tais fatos, o presente trabalho tem como objetivo geral examinar a possibilidade de se obter
materiais compositos formados pelas fases NiAl e NiAINb. Como objetivos especificos, 0s

seguintes itens foram escolhidos:

a  Estudo do diagrama de fases Ni-Al-Nb junto a regido da reagdo eutética L <> NiAl +

NiAINb, com o fim de se estabelecer a composigdo e a temperatura dessa transformacao;

b.  Avaliagdo da microestrutura de solidificagdo do eutético NiAl-NiAINb no estado bruto de
fusdo;

c.  Avaliagdo da microestrutura de solidificacdo do eutético NiAl-NiAINb apos a aplicagdo da
técnica de solidificacdo direcional.



Capitulo 2

Crescimento Eutético: Revisio da Literatura

2.1 Consideracdes iniciais

Os sistemas eutéticos permitem a produgdo de uma grande variedade de ligas metalicas,
algumas de elevado interesse cientifico e tecnolégico. A palavra eutético deriva-se do grego e
estd associada ao significado facil fusdo. Uma das principais caracteristicas das ligas eutéticas é o
fato de possuir uma temperatura de fus3o inferior a dos constituintes individuais. Este tipo de liga
apresenta equilibrio termodindmico entre suas duas ou mais fases solidas constituintes,
permitindo a produ¢do de compésitos classificados como “in situ” [May, 1975]. Um compésito
in situ refere-se ao material obtido a partir de uma operagio unica, onde a matriz e o elemento de
reforgo sio integrados ao mesmo tempo em que s3o sintetizados. A natureza dos compositos in

situ derivados de ligas eutéticas regulares pode ser do tipo lamelar ou fibroso, como mostra a

figura 2.1.

2.2 Transformacao eutética

Na figura 2.2 apresenta-se um diagrama tipico de um sistema eutético binario com
solubilidade completa no estado liquido e solubilidade parcial no estado solido. Esse tipo de
diagrama abrange a maioria dos sistemas metalicos binarios [Avner, 1979]. As fases presentes em

um sistema eutetico podem ser compostos intermetalicos ou solugdes sélidas.
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Figura 2.1. Representagdo esquematica das microestruturas regulares lamelar e fibrosa.
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Figura 2.2. Diagrama de fases de um sistema eutético bindrio com solubilidade parcial.
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Na composicdo eutética, a liga solidificada sera formada por uma mistura muito fina das
fases a ¢ B. Enquanto as composigdes formadas a esquerda do ponto eutético sdo chamadas de

ligas hipoeutéticas, as ligas 4 direita do ponto eutético sio chamadas de composigdes

hipereutéticas.

A solidificagéo de uma liga de composicio eutética ocorre 2 temperatura constante e sua
curva de resfriamento € semelhante & curva de resfriamento de um metal puro. Na figura 2.3
apresenta-se a solidificacdo de uma série de composicdes, dentro de um sistema eutético. Nesse

caso, a composi¢do eutética corresponde a liga 40% de A e 60% de B.

Em uma microestrutura eutética, as fases podem ordenar-se de forma regular ou irregular,
dependendo da natureza do crescimento que o sélido apresenta durante a solidificacio. Esse
arranjo das fases sera profundamente influenciado pela distribuicdo de soluto junto ao liquido

interfacial, que por sua vez afeta o superesfriamento junto & interface sélido/liquido [Trivefio,
2000].

2.3 Classificaciio das ligas eutéticas

A classificacdo das ligas eutéticas é uma tarefa complexa devido a diversidade morfologica
de suas estruturas, e também porque ainda ndo se conseguiu propor uma teoria que explique com
exatiddo o fendmeno eutético. Na literatura é possivel observar uma variedade de maneiras de
classificagdo das morfologias eutéticas, embora nenhuma delas tenha aceitagdo undnime. A
referéncia mais antiga sobre classificagdo dessas ligas, segundo Taran [Taran, 1992], refere-se a
segunda década do século passado, tendo como autores Lamplough e Scott [Lamplough, 1914].
Estes pesquisadores estabeleceram duas classes de estruturas eutéticas: regulares e irregulares.
Em seguida, Brady [Brady, 1922] e Portevin [Portevin, 1923] também apresentaram trabalhos
importantes de classificagdo. Em 1954, Scheil [Scheil, 1954] foi o primeiro pesquisador a incluir
o modo de crescimento como pardmetro de classificagdo. Para este autor, microestruturas
normais sdo aquelas cujas fases crescem de maneira simultanea, tendo como resultado um arranjo
ordenado formado por lamelas ou por fibras. Por outro lado, microestruturas anémalas néo

possuem um arranjo ordenado das fases porque elas crescem a velocidades diferentes.



Tam perala s

Figura 2.3. Microestruturas de solidificagdo associadas a diferentes composi¢des em um sistema
binario [Avner, 1979].

Em 1966, Hunt e Jackson [Hunt, 1966] propuseram uma das teorias mais completas sobre o
crescimento eutético e sua classificagio morfologica. Essa teoria tem como base a teoria de
crescimento de elementos puros, concebida pelo mesmo Jackson [Jackson, 1958]. De acordo com
esse autor, as morfologias interfaciais podem ser facetadas (difusas) ou ndo facetadas,

dependendo das propriedades termodinamicas do material. Na figura 2.4 sio mostrados

diagramas de tais morfologias.

Um material com crescimento facetado possui uma interface solido/liquido atomicamente
plana, o que produz facetas ao nivel microscopico (figura 2.5a). Este tipo de fendmeno limita o
crescimento do cristal por tornar necessario preencher todas as posigdes atdmicas da interface
para que o crescimento tenha continuidade [Kurz, 1992]. No caso de uma interface ndo facetada,
o crescimento ¢ facilitado pela rugosidade atdmica da interface, que é microscopicamente plana

(figura 2.5b), apresentando vazios que facilitam a incorporagdo de atomos do liquido [Kurz,
1992].



Em sua teoria de classificacdo do modo de crescimento de um sélido, Jackson [Jackson,
1958] apresenta o fator o para prever qual serd a morfologia interfacial de um material. O valor

de o relaciona-se com a entropia de fusgo ASy, que € calculado a partir da seguinte equagio:

o=— §s;f%§§§ 2.1

onde Lr € o calor latente de fusio atdmico, Tr é a temperatura de fusdo, R é a constante de
Boltzmann e & é um fator cristalografico que relaciona o niimero de vizinhos de um atomo,
considerando o plano cristalino da interface € o numero total de vizinhos (nimero de

coordena¢do). Normalmente, & assume valores entre 0,5 ¢ 1,0.

®)

Figura 2.4. Morfologias do crescimento interfacial (a) ndo facetado e (b) facetado [Kurz, 1992].

De acordo com critérios termodinamicos [Caram, 1993], quando a < 2, a interface ¢ ndo
facetada e € propria dos metais que apresentam baixos valores de entropia de fus3o. Quando o
>2, a interface esperada ¢ facetada, como no caso dos materiais cerdmicos, poliméricos e alguns
compostos intermetalicos. No caso desses tiltimos materiais, a entropia de fusio é normalmente

alta. O fator o permite prever o comportamento interfacial com razoavel nivel de certeza [Elliott,
1977].
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Figura 2.5. Formas de interfaces: (2) facetada e (b) ndo facetada.

Tendo como fundamento a teoria desenvolvida por Jackson [Jackson, 1958], Hunt e

Jackson [Hunt, 1966] sugeriram a existéncia trés principais tipos de ligas eutéticas binarias:

a Facetada/Facetada: Neste caso, as duas fases crescem ao mesmo tempo, mas seguindo
orientacdes independentes e ndo necessariamente em contato. Dessa forma, o crescimento ocorre

de forma nio cooperativa, o que resulta em estruturas irregulares [Jackson, 1966], [Fisher, 1980].

b. Facetada/Nao Facetada: Este tipo de liga, ao contrario das ligas facetada/facetada, tém sido
amplamente estudadas, pois sdo de grande importéncia tecnologica e industrial [Hurle, 1967],
[Fisher, 1978], [Croker, 1975], [Liu, 1990]. Esse € o caso do sistema Fe-C e AlSi. Quando uma
das fases apresenta alta entropia de fusdo (facetada) e a outra baixa entropia (ndo facetada), a
regularidade ou irregularidade microestrutural dependera das condigdes do crescimento e das
caracteristicas dos materiais. Por isso, uma morfologia ordenada ocorre apenas quando se
consegue manter a interface solido/liquido plana durante a solidificagio. Segundo McLean
[McLean, 1983], uma baixa taxa de solidificacdo e uma elevada fragdo de volume da fase néo

facetada favorecem a interface solido/liquido plana.

c. Nio Facetada/Ndo Facetada: Nesse caso, as duas fases exibem baixos valores de entropia de

fusdo, o que permite um crescimento simultdneo e em uma direcio preferencial que coincide com
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a dire¢do do fluxo do calor [Jackson, 1966]. Como as duas fases crescem lado a lado e com a

mesma velocidade, os atomos rejeitados para o liquido durante a solidificagdo s3o incorporados

na formac&o da outra fase.

O tipo de arranjo microestrutural, lamelar ou fibroso, dependera da fracio volumétrica das
fases constituintes do eutético. De acordo com Kurz e Fisher [Kurz, 1992], quando uma das fases

tem fragdo volumétrica inferior a 0,28, a microestrutura sera fibrosa. Se a fracdo volumétrica esta

entre 0,28 e 0,5, a estrutura esperada sera do tipo lamelar.

Uma forma de classificagdo mais recente refere-se a proposta por Croker [Croker, 1973 ¢
1975]. De acordo com esse autor, a microestrutura final de uma liga eutética € controlada por
alguns pardmetros do processo de crescimento. O valor de entropia de solugdo OS> 23J/mol/K é
usado para distinguir uma estrutura normal de uma andmala, sendo importante a influéncia da

fragdo volumétrica das fases, bem como a taxa de crescimento. A partir dessas consideragdes,

Elliot [Elliot, 1977] define as seguintes classes de microestruturas:

a. Normais: lamelar e fibrosa.

b. Anbmalas: irregular, lamelar quebrada, lamelar de curto alcance, regular complexa e escrita

chinesa.

2.4 Crescimento das ligas eutéticas regulares

Como primeiro passo para tentar compreender o crescimento de uma liga eutética, na figura

2.6 apresenta-se um diagrama de fases de uma liga onde a transformagfo eutética ocorre junto a

temperatura Tg € & composicdo Cg.

Quando o liquido solidifica, ele promove a formagdo de duas fases solidas com
composi¢des distintas. Uma fase € rica no elemento A e é denominada fase o, € uma outra fase
rica no elemento B, ¢ denominada de fase 8. No momento da formacdo da fase o, 0s atomos do
elemento B sdo rejeitados para o liquido, o que promovera o crescimento da fase B, com a

rejeicdo de atomos do elemento A. Esse fendmeno sera continuado até a completa solidificag¢go
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do material. A figura 2.7 mostra como ocorre o transporte de massa durante o crescimento
eutético. Considerando que o crescimento de cada uma das fases ocorre com O COnsumo dos
stomos acumulados a frente da fase adjacente, esse movimento de atomos ¢ conhecido como

fluxo cruzado, [Caram, 1997].
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Figura 2.6. Diagrama de fases binario contendo uma reagéo eutética.

2.5 Distribuicio de soluto no liquido interfacial

O acumulo de atomos junto ao liquido interfacial produz mudangas constitucionais no
proprio liquido, modificando a temperatura da transformacdo eutética. Esta nova temperatura ¢

menor que a definida no ponto eutético, sendo conhecido este fendmeno como superesfriamento.

Segundo a teoria de Jackson e Hunt [Jackson, 1966], em um crescimento eutético, a
interface solido/liquido esta sujeita a um tGnico nivel de superesfriamento. Considerando tal

afirmagdo, esses autores sugeriram que tal superesfriamento estd associado a curvatura da
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interface solido/liquido e & distribuigdo de soluto junto a essa interface. A distribui¢do do soluto
na interface solido/liquido é obtida pela anlise dos fluxos atbmicos envolvidos. Supondo o
crescimento eutético do tipo lamelar resultante de um processo de solidificagdo direcional e com

transporte de massa no liquido ocorrendo apenas por difusdo, os fluxos de massa presentes s3o os
indicados na figura 2.8.

Fluxo de tomos tipo B Fluxo de dtomos tipo A

5
/"
N

Actimulo de Soluto \'4
——y

Interface Solido/Liquide

>
l

Figura 2.7. Fluxo atdmico no crescimento eutético lamelar.

O fluxo de massa devido & variacio da composi¢go do liquido € dado pela 1° Lei de Fick:

oC oC
eoofZ ) -

onde x € a distancia paralela 4 interface, z ¢ a distancia normal & interface, C ¢ a composi¢o do

liquido e D € o coeficiente de difusio atémica no liquido, que para aqui sera considerado

constante em relago a temperatura e posicéo.

O fluxo atémico produzido pelo movimento da interface solido/liquido é determinado
através da equagdo:
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J,=-VC

onde V é a taxa de crescimento.
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Figura 2.8. Fluxos de massa produzidos durante o crescimento direcional de uma liga eutética do

tipo lamelar.

A soma desses dois tipos de fluxo resulta em:

J; =—D(§-—C—:—+QC-] vC
ox 0z

O balanco de massa em um intervalo de tempo diferencial leva a seguinte relago:
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Como foi suposto regime estacionario, 8C/0t=0, a equagio 5 é equivalente a:
O’C ¥C Vv _, Je
ox* 9z° Doz @)

A solugdo da equagdo 6 permite obter a distribui¢do de soluto durante o crescimento

direcional das ligas eutéticas. Para isto é preciso estabelecer as devidas condi¢des de contorno,

que no caso de microestruturas lamelares resumem-se a:
a. A frente da fase o e aplicando a 1° lei de Fick:

oC A%
(_é;l:o_ “5[ -C,.] (2.7)

b. A frente da fase B e aplicando a 1° lei de Fick:

oC V
= =—Zlc-C 2.8
( ~ ) Sle-¢,] 28
C. Cz__)m = CE ’ (29)
d. C,.o=C_ (2.10)

Considerando tais condigdes de contorno e as definicbes geométricas apresentadas nas
figura 2.9, Jackson e Hunt [Jackson, 1966] desenvolveram uma soluc@o para o crescimento de
eutéticos regulares. O modelo aplica-se a baixas taxas de solidificagdio, onde nm/(S, + Sp) >>
V/2D, para n> 0, o que garante que o espagamento entre as fases, A, ¢ muito menor que a
distdncia de difusdo no liquido, D/V. OQutras duas suposi¢des que esse modelo envolve é um

superesfriamento interfacial baixo (composi¢io do liquido aproximadamente eutética) e interface
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solido/liquido microscopicamente plana. Apds o estabelecimento destas condi¢des de contorno e
definicdes geométricas, a composigdo do liquido interfacial em fungdo da posic3o ao longo da

interface, ¢ dada por:

-—Yz . __ mmz
C(x,z)=Cg +C_ + Boe( P ) + ¥B, cos I e( S°‘+S‘J (2.11)
n=1 Se +S,
onde:
5 = CiS, —CiS,
. 5,75, (2.12)
B, = C, nnsS,
(m)z( ) se n(s ey @.13)
C,=Ci+C} (2.14)
Ct=C,-C, 2.15)
Ct=C,-Cq (2.16)

As concentragdes C, e Cg s3o obtidas a partir do diagrama apresentado na figura 2.6. Como
no modelo de Jackson e Hunt a composi¢do inicial da liga pode ser diferente da composicdo
eutética, C. Tepresenta a diferenca entre a composigao longe da interface solido/liquido e a
composigdo eutética:

C.=C-C (2.17)

A composicdo média do liquido interfacial frente das fases o e B é calculada pela relagdo:
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ral (Sa+sﬂ)2y_
S

C,=C,+C_+B,+2 DCOP (2.18)
— S, +S,J v
C{i =CE +Cw +B0 _2L§£ZECOP (219)
- ~B
onde o pardmetro P é igual a:
1y s I
® nn
P=3|—||sen —=&_
nzr.:l(nj'c) [ (Sa + Sﬁ J] (220)

3
/
)

0
R
0
v

‘
LYCCR R, S

-h

0

0____
R R

oy

)

0

0

[

Figura 2.9. Defini¢Ses de 0, S,, Sg € A em uma interface lamelar, com x = 0 no meio da fase o

Na tabela 2.1 s3o apresentados alguns valores de P em funcdo da relagio volumétrica das
fases. Para o caso do crescimento lamelar, tomando a origem no centro da lamela, de modo que a

inclinagdo seja zero em x=0, a curvatura média da interface sers dada por:

——1-sen6 2.21)
RS, .
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onde 9, S, € Sp sao mostrados na figura 2.9 [Jackson, 1966].

Tabela 2.1. Valores de P segundo Jackson e Hunt [Jackson, 1966].

(2.22)

S 3 2
S .:s P= i[—l—) sen(—nf—g’—“—}
@ 7P a=1\ N7 S, + S,
0,0 0,00000
0,1 0,00620
0,2 0,01627
0,3 0,02545
0,4 0,03167
0,5 0,03383
0,6 0,03167
0,7 0,02545
0,8 0,01627
0,9 0,00620
1,0 0,00000

2.6 Superesfriamento interfacial

A estabilidade da interface depende da diferenga entre a temperatura eutética, Tg, e a

temperatura real da interface, Tr [Jackson, 1966]. Para um liquido de composicdo eutética, em

equilibrio e com crescimento cooperativo das duas fases, o grau de superesfriamento serd zero

porque Tg=Ti. Em geral, para uma interface ndo plana, com composigdo diferente da eutética e

fora do equilibrio, a diferenca entre Tg e T € o resultado de trés termos. O primeiro deles ¢

produto do desvio da composicdo local em relagio a composicdo eutética. Este termo €

denominado de superesfriamento constitucional e € dado por:
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AT, =m|C; - C(x)] (2.23)

onde m € a inclinagdo da curva liquidus associada 2 uma das fases no ponto x € C(x) é a

composi¢do da interface nesse ponto. O segundo termo € devido & curvatura da interface
sélido/liquido e € dado por:

AT, = E%J (2.24)

onde a € uma constante associada 2 relagio de Gibbs-Thomson e R(x) € o raio de curvatura local
da interface. O terceiro termo é denominado de superesfriamento cinético, ATy, pois tem origem

na diferenga de potencial quimico associado ao processo de solidificacio. A soma desses trés

termos permite calcular o nivel de superesfriamento da interface:

AT =T, - T, = AT, + AT, +AT, (2.25)

Como nos sistemas metalicos ATy ¢ desprezivel, ele pode ser ignorado. Assim, a equagio

2.25 pode ser rescrita como sendo igual a:

AT = AT, + AT, (2.26)

ou

a
AT =m[C,C(x )]+ —— 2.27)
R(x)
A determina¢do do superesfriamento médio no caso de um crescimento eutético lamelar é

obtida introduzindo os valores médios de C(x) e 1/R(x), a partir das equagdes 2.18, 2.19, 2.21 e

2.22 na equagdo 2.27:
S, +8S L
AT,=m,|C_+B,+ Z%C()Li—s———ﬁ—f-P +2a (2.28)
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S. +S "
AT, =m,4|-C, —B, + 2—Y-co—(—ﬁ-§—ﬁzp + %ﬂ (2.29)
B B

onde my e mp sdo as inclinagSes das curvas liquidus relativas as duas fases solidas o e B3, e

obtidas do diagrama de fases. Além disso,

a- = (%} c.senf. (2.30)

ag = (%} o, sen B (231)
B

onde T ¢ a temperatura eutética e L é o calor latente de fusdo da fase considerada. o € Gp 530 as

tensdes superficiais entre o liquido e as fases o e 3, respectivamente.

Assumindo que os superesfriamentos das fases « e B sdo iguais, AT, = AT, uma Unica

temperatura ¢ obtida em toda a interface, 0 que resulta em:

L
% =VaQr + %;— (2.32)

L L ~ . .
onde as constantes m, Q™ e a~ sdo iguais a:

111 (2.33)
m m mB

(2.34)
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R e .
= —— (2.35)

sendo & = So/Sg.

De acordo com Jackson e Hunt [Jackson, 1966], o crescimento eutético ocorre em
condigbes denominadas de "extremas", onde o superesfriamento interfacial ¢ minimo. Ao se

determinar o ponto de minimo da equagfo 2.32, é possivel determinar o valor de A no qual ocorre

superesfriamento minimo:

(AT a"
_(67—) =mVQ" - m-y= 0 (2.36)
ou
aL
NV = o = constan te (2.37)
ou ainda
2
L%L =4m’*a" Q" (2.38)
ou também
ATA =2ma" (2.39)

Na figura 2.10 € apresentado o superesfriamento como fungdo do espagamento lamelar,

para uma taxa de crescimento constante.
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Figura 2.10. Superesfriamento interfacial em funcéo do espagamento lamelar, para uma taxa de

crescimento constante.
2.7 Sistema Ni-Al-Nb

Os estudos sobre o sistema envolvendo os elementos Ni e Al, com Nb ndo sdo completos,
pois a preparagdo dessas ligas exibe alto grau de dificuldade 2 medida que o Nb funde-se em
temperaturas superiores a 2.000°C. Tal fato acaba por ndo estimular a continuidade desses
trabalhos. O sistema Ni-Al-Nb foi estudado inicialmente por Kornilov [Sherman, 1986], que
propds um diagrama envolvendo tais elementos. As propriedades basicas dos elementos Ni, Al e
Nb sdo mostradas na tabela 2.2 [Lide, 1997-1998], onde nota-se uma significativa diferenca entre
as massas atomicas do Al e dos elementos Ni ¢ Nb, apesar de haver semelhanca em relagdo aos

valores de seus raios atomicos.

Estes trés elementos geram o digrama de fases ternario apresentado na figura 2.11

[Benjamin, 1966], [Villares, 1995]. Nela se percebe a formagdo de diferentes fases, em regides

especificas do mesmo.
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Tabela 2.2. Propriedades basicas dos elementos Al, Ni e Nb.

Elem. | N° Est. |Pardm. Rede| Massa p T. de T. de Raio
Atdm. | Crist. (A) Atdm. |(g/em’)| Fusio |Ebul (°C)| Atém.
(g/mol) C) A
Al 13 CFC 4,050 27,00 2,699 | 660,32 2519 1,432
Ni 28 CFC 3,517 58,70 8,902 1455 2913 1,243
Nb 41 CCC 3,294 92,91 8,570 |2477+10| 4744 1,426
2.8 Fase NiAl

A fase NiAl, denominada de alumineto de niquel, ¢ conhecida na literatura por B-NiAl
[Pearson, 1964]. A letra 8 est4 relacionada ao fato dessa fase apresentar estrutura cubica de corpo

centrado (CCC) [Wells, 1962], do tipo B2 (CICs), com o pardmetro de rede a=0,289 nm,

conforme mostra a figura 2.12.

De acordo com o diagrama de fases binario Al-Ni, dado pela figura 2.13, o ponto de fusdo
do NiAl € de 1.638 °C, consideravelmente elevado. A densidade ¢ relativamente baixa (5,86
g/cm’), seu modulo de Young € alto (240 GPa), assim como também ¢ alta sua condutividade

térmica (76 Wm'K™"). O fato de ter um teor alto de Al faz com que a fase NiAl tenha uma boa

resisténcia a oxidagdo em temperaturas elevadas.

De acordo com Sauthoff [Sauthoff, 1990], a estrutura pouco compacta do NiAl permite

facil difusdo de solutos, o que explica o fato desse composto exibir baixa resisténcia a fluéncia

em altas temperaturas. Uma outra desvantagem do NiAl ¢ sua baixa ductilidade 2 temperatura

ambiente,

2.9 Fase NiAINDb

O NiAIND € uma fase ternaria de Laves do tipo C-14 [Pearson, 1967], que é hexagonal e

relativamente compacta, como mostra a figura 2.14, o que faz dessa fase uma estrutura
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extremamente fragil se comparada com o NiAl. Os pardmetros de rede encontrados na literatura
foram:

-Segundo Schubert et al. [Schubert, 1964], se o Nb substitui 0 Ni: a= 0,487 nm e ¢ = 0,792 nm,
quando o Nb substitui o Al: a=0,496 nm e ¢ = 0,815 nm.

-Segundo Markiv et al., citado por Kumar [Kumar, 1990], 2 =0,500 nme ¢ = 0,909 nm.

Al-Nb-Ni
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Figura 2.11. Diagrama de fases ternario isotérmico, a 1140 °C, do sistema Ni-Al-Nb [Villares,
1995].

2.10 Sistema Pseudo-Binario NiAl-NiAIND

Na figura 2.15 ¢ mostrado o diagrama proposto por Kornilov et. al., citado por Sherman e
Vedula [Sherman,1986]. Neste diagrama tem-se uma segao pseudo-binaria com as fases NiAl
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NiAINb e NiAIND,, onde o NiAl e o NiAINb exibem uma reagfo eutética. A solubilidade do Nb
no NiAl, de acordo com esse diagrama ¢ de menos de 1 % (em 4tomos) em baixas temperaturas.
Porém, acima de 1.437 °C (que ¢ a temperatura do eutético), ela aumenta até alcangar valores
proximos a 5 %. Na regido seguinte tem-se as fases NiAl e NiAINb, na faixa de composi¢des
entre 5 e 32,5 % em atomos de Nb. O ponto eutético entre essas duas fases ocorre proximo a
composi¢do 16,5 % em atomos de Nb. A solubilidade do NiAl no NiAINb se mantém constante

até 28,5 % em atomos de Nb, e cai abruptamente quando o teor de Nb alcanca 32,5 % em 4tomos,
surgindo a fase NiAINbD;.

Figura 2.12. Estrutura cristalina B2 da fase NiAl, com o Al no centro da célula unitaria.

Na tabela 2.3 sdo apresentados os valores experimentais e tedricos (de acordo com o
diagrama de fases da figura 2.11) das fragSes volumétricas das fases constituintes da liga Ni-
Al41,75-Nb16,5 (% at.), segundo Reviere et al. [Reviere, 1992]. Os valores indicam uma
distribuigdo proxima a 50-50% de volume das fases presentes quando ocorre o crescimento

cooperativo.

A tabela 2.4 apresenta informag3es relativas as propriedades mecénicas das fases NiAl e
NiAINb, obtidas a partir dos estudos efetuados por Wunderlich e et al. [Wunderlich, 1992] e
relacionados a liga de composi¢do Ni-Al39-Nb21 (%eat.). Dessas informagdes, o dado mais
interessante relaciona-se a fluéncia em compressdo a 1.100°C. Mesmo quando o teor de Nb ¢ de 1

% em atomos, o valor relativo ao NiAl € duplicado, alcangando um valor 10 vezes maior para a
liga NiAI-NiAINbD.
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Figura 2.14. Estrutura cristalina C-14 da fase NiAIND (na literatura consultada ndo se identificou

cada atomo).
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Tabela 2.3. Fragdes volumétricas das fases da liga Ni-Al41,75-Nb16,5.

Tipo de Analise NiAl NiAINb
Experimental 48 52
Teorico 52 48

Tabela 2.4. Propriedades mecénicas da liga Ni-AI39-Nb21 (% em atomos).

Caracteristicas NiA NiAl-1 % em NiAIND NiAl-
(ductil) atomos de Nb (fragil) NiAINb
Estrutura cristalina B2 B2 Cl4 B2+C14
Teor de Ni 50 50 33 40
(% em atomos)
Teor de Al 50 49 4 33 39
(% em atomos)
Teor de Nb 0,6 33 21
(% em atomos)
Fluéncia em compresséo (0,2%) a 30 68 592 357
1100°C
(MPa)
Kic (MPa) 4 2 4
Coef. de exp. térmica paralelo | 1,5x107 1,10x10”
a0 eixo ¢
K—l
Coef. de exp. térmica 1,5x107 0,99x107
perpendicular ao eixo ¢
K
Coef. de exp. térmica 1,5x10” 1,05x107
(espécime policristalino)
K
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Figura 2.15. Diagrama de fases pseudo-binario do sistema Ni-Al-Nb proposto por Kornilov et al.
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Capitulo 3

Procedimento Experimental

3.1 Preparaciio e caracterizacio das amostras no estado bruto de fusio

3.1.1 Preparacéo da matéria prima

Os elementos de liga utilizados tinham pureza comercial: Ni com 99,96% de pureza, Al
com 99,97% de pureza e Nb com 99,99% de pureza. No caso do Ni e do Nb, eles estavam na
forma de barras, as quais foram laminadas e cortadas em pequenos pedagos. Ja o Al foi obtido na
forma de arame, que também foi cortado em pequenos pedagos. A operagdo de corte foi

necessaria para facilitar a pesagem dos valores associados 3 composicdo das ligas desejadas.

Uma vez cortados, os elementos foram decapados com solu¢des apropriadas para garantir a
limpeza da superficie dos mesmos, diminuindo os riscos de contaminagdo. Para o Ni e o Nb, a
solugdo utilizada foi de 50 % vol. de H,SO4, 20 % vol. de HNOs, 20 % vol. de HF e 10 % vol. de
Hz0. A decapagem do Al envolveu a solugio 10 % vol. de NaOH e 90 % vol, de H,0. Apés o
ataque quimico, os materiais foram lavados com acetona em um aparelho de ultra-som por 3

minutos, para finalmente serem secos através de ar quente.

Com os metais prontos (secos e limpos), procedeu-se a pesagem em uma balanga analitica
(valores em mg). Tentou-se ser o mais exato possivel na pesagem de cada elemento, para assim

se conseguir uma boa aproxima¢do das composi¢des nominais. Os calculos dos pesos foram
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feitos para se obter amostras de 10 g Na tabela 3.1 sdo apresentadas as 20 composicOes
preparadas. Algumas dessas composi¢des estavam longe do ponto eutético para que fosse
possivel observar também estruturas hipo-eutéticas e hiper-eutéticas, e assim, analisar o modo de

solidificacio das fases.

Tabela 3.1. ComposigSes preparadas e estudadas.

Composigdo Composigdo
Liga % em atomos % em massa
Al Ni Nb Al Ni Nb
01 48,00 | 48,00 | 4,00 | 2891 | 62,82 | 827
02 46,00 | 46,00 | 8,00 | 26,51 | 57,63 | 15,86
03 4450 | 44,50 | 11,00 | 24,85 | 54,02 | 21,13
04 43,50 | 43,50 | 13,00 | 23,80 | 51,73 | 24,47
05 43,00 | 43,00 | 14,00 | 23,29 | 50,63 | 26,08
06 42,50 | 42,50 | 15,00 | 22,79 | 49,54 | 27,67
07 42,25 14225 (15,50 | 22,54 | 49,00 | 28,46
08 42,00 | 42,00 | 16,00 | 22,30 | 48,48 | 29,22
09 41,75 41,75 | 16,50 | 22,06 | 47,95 | 29,99
10 41,50 41,50 | 17,00 | 21,82 | 47,43 | 30,75
11 41,25141,25 117,50 | 21,58 | 46,92 | 31,50
12 41,00 | 41,00 | 18,00 | 21,35 | 46,41 | 32,24
13 40,00 | 40,00 | 20,00 | 20,43 | 44,42 | 35,15
14 37,50 137,50 | 25,00 | 1829 | 39,76 | 41,95
15 43,15 40,73 | 16,12 | 23,05 | 47,31 | 29,64
16 4250 |41,00 | 16,50 | 22,56 | 47,31 | 30,13
17 42,44 |1 41,37 | 16,19 | 22,56 | 47,82 | 29,62
18 43,00 | 41,00 | 16,00 | 22,97 | 47,62 | 29,41
19 4335140,93 | 15,72 | 23,25 | 47,73 | 29,02
20 4345 141,03 | 15,52 | 23,35 | 47,94 | 28,71
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3.1.2 Fusio das amostras

A fusdo das amostras foi feita em um forno a arco com eletrodo nio-consumivel de
tungsténio, construido para alcancar temperaturas elevadas. A figura 3.1 apresenta o forno em
operagdo e seu respectivo diagrama esquematico. Tal equipamento consiste de uma cimara de
ago inoxidavel contendo um cadinho de cobre refrigerado pela passagem de 4gua e onde ocorre a
fusdo, e um brago mével em cujo extremo estd o eletrodo de tungsténio. O outro extremo do

brago encontra-se na parte exterior da cdmara, o que possibilita direcionar o arco sobre a carga
fundida.

Para proteger o cadinho e o brago mével das altas temperaturas produzidas no momento de
uma fusfio, ambos os elementos s3o refrigerados por um sistema de circulagdo de agua. O
processo de fus@o no forno a arco comeca com a colocagdo dos elementos de liga, previamente
pesados, sobre o cadinho. A ordem recomendada é colocar primeiro o de mais baixa temperatura
de fusdo, e depois, em ordem crescente, os de maior ponto de fusdo e assim, sucessivamente até o
metal de maior valor de temperatura de fusdo. No caso da liga estudada, o Al foi colocado

primeiro, em seguida o Ni e finalmente, o Nb, que recebe diretamente o arco elétrico.

Em seguida, a camara do forno é hermeticamente fechada para evitar a formacdo de 6xidos
devido as altas temperaturas de trabalho, o que ¢ feito através da imposi¢do de uma atmosfera
inerte. Para isso ¢ feito vacuo da ordem de 2x10” Torr, por 30 minutos. A cada 10 minutos
durante essa operagdo, ¢ injetado argdnio para garantir a eliminaggo do oxigénio. Finalmente, o

argOnio ¢ injetado para se alcangar a pressdo ambiente.

Com a atmosfera inerte imposta, o sistema de refrigeracdo ¢ acionado e a fonte de tensgo
ligada. O arco € gerado através do toque do eletrodo situado no brago no eletrodo preso no
cadinho de cobre. O arco formado ¢ direcionado com grande cuidado sobre os metais a serem
fundidos, controlando-se sua poténcia através de um pedal ligado & fonte elétrica. Quando os
materiais estdo totalmente fundidos, eles sdo movimentados pela inclinagio da cimara por
diversas vezes com o propésito de homogeneizar a liga. Uma vez obtido o lingote, como ¢é
apresentado na figura 3.2, ele ¢ retirado da cdmara e triturado. Esse material triturado &

novamente fundido com o objetivo de obter-se alta homogeneidade de composigao.
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Figura 3.1. Forno de fusdo a arco: (a) equipamento em operagdo ¢ (b) diagrama esquematico.
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Figura 3.2. Lingote obtido no forno de fusio a arco.

O processo de preparagdo das ligas envolveu tempo elevado de aprendizagem. Foi
necessario controlar a perda do Al, pois sua temperatura de ebuli¢do (2.519 °C) é muito préxima
da temperatura de fusio do Nb (2.477+10 °C). A maxima perda em peso admitida em uma
amostra foi de 0,5 %, que ndo prejudica significativamente a composi¢do desejada. Outro fator
que dificulta a fusdo deste tipo de liga € que ela sofre fratura com relativa facilidade, o que é
controlado pelo aquecimento do material de forma gradual. Este fato pode ser explicado pelas

diferengas entre as propriedades dos elementos (tabela 3.2) e das fases da liga.

Tabela 3.2. Propriedades termo-fisicas dos elementos Ni, Al e Nb.

Propriedades Coeficiente o de Condutividade Calor Calor latente
medidas 4 25°C | dilatagio térmica linear térmica especifico de fusdo
(x10°/°C) (W/em°C) (cal/g °C) (cal/g)
Al 25 2370 0,215 945
Ni 13 0,899 0,106 71,5
Nb 7 0,520 0,064 68,9%

* Valor ndo confirmado

3.1.3 Caracterizacio das amostras

A partir da caracterizagdo das amostras no estado bruto de fusdo procurou-se estabelecer

detalhes sobre a zona de crescimento cooperativo, onde a morfologia eutética prevalece. Para isso
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foi necessario, além das amostras eutéticas, a obtengdo e caracterizagdo de ligas hipo-eutéticas e

hiper-eutéticas.

Como mencionado anteriormente, o trabatho foi iniciado a partir de dados fornecidos pelo
diagrama pseudo-binario de Komilov, variando-se as composicdes do Nb junto 2 uma liga base
com composigdo Ni 50% - Al 50% em atomos. Porém, nessas amostras ndo foram obtidas
estruturas totalmente eutéticas, ja que surgiram tragos de fases primarias. Com o objetivo de
eliminar essas fases primarias e se atingir a exata composigdo eutética, foram direcionados
esforgos no sentido de variar os teores de Al e Ni. Nas ligas obtidas preliminarmente, os teores
empregados de Al e Ni eram iguais. A variagdo da proporgdo dos elementos Al e Ni mostrou-se
bastante positiva e dessa maneira, foi possivel obter estruturas totalmente eutéticas. O

procedimento de preparagdo das amostras para a observagdo microestrutural foi executado de

maneira bastante rigida, como € descrito a seguir.

O processo de preparagio inicia-se com o corte do lingote junto a sua regido central. Isso ¢
feito em fungdo da parte central ser a regido mais representativa e abrangente, em termos de
estrutura eutética. O corte foi feito com uma cortadora de alta velocidade, marca Buehler, modelo
Isomet 2000 Precision, que utiliza discos abrasivos (N> 4217). A carga programada foi de 750 gf,
com 3.500 RPM. Uma das partes é embutida a quente em baquelite, para depois ser preparada
para a metalografia. Para tanto € utilizada a seqiiéncia de lixas 100, 220, 320, 400, 600, 800 ¢
1.200. Ap6s o lixamento, a amostra é polida em panos metalograficos com pasta de diamante de
6 el pm, umedecidos com élcool etilico absoluto. Entre um pano e outro, a amostra € lavada com
sabdo e agua e colocada dentro de um aparelho de ultra-som com solugdo de élcool e acetona.

Apés esse procedimento, a amostra sofre secagem ao ar quente. Na Ultima etapa do polimento, €

utilizado pano com suspenséo de alumina (0,3 um).

Apbs a obtengdo de uma superficie polida, procede-se o ataque quimico, com a intengdo de
revelar a morfologia da liga. E comum considerar a escolha do ataque quimico mais uma arte do
que uma ciéncia, porque s6 por meio da técnica de tentativa e erro € que sera possivel encontrar
uma solucio apropriada para um material especifico. Dessa maneira, foram testados varios

reativos, tais como o de Marble e de Keller. Aquele que proporcionou melhores resultados foi a
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solugdo constituida por 5 % em vol. de HNO;, 10 % em vol. de HF e 85 % em vol. de H,0 A

amostra € imersa por 2 segundos na solugio escolhida.
3.2 Preparacfio das amostras processadas através da técnica de solidificacio direcional

O material empregado nos experimentos de solidificacdo direcional refere-se as ligas com
composigéo determinadas nos estudos relativos as ligas obtidas no estado bruto de fusio. Para
efetuar o processamento, o lingote era esmerilhado até se conseguir um didmetro maximo de 6,5
mm, que € o didmetro interno do cadinho de alumina, empregado na solidificacd@o direcional. O
peso das amostras ficava em torno de 7 g. Antes de ser processado, o lingote era devidamente

limpo através dos procedimentos j4 mencionados, utilizando-se 4gua e sabdo, lavagem em ultra-

som com solu¢do de acetona e seco em ar quente.

O cadinho de alumina consiste de um tubo com uma de suas extremidade fechadas e a
outra aberta, com comprimento de 350 mm e com um pequeno orificio no meio para a saida dos

gases. O cadinho também deve estar isento de particulas, o que é garantido por limpeza

utilizando-se acetona.

O forno empregado ¢ do tipo Bridgman vertical, como mostra a figura 3.3, onde o cadinho
de alumina com o lingote a ser processado é deslocado de cima para baixo, através de um
susceptor de niébio. O controle da velocidade de deslocamento é feito através de um sistema
computadorizado conectado a um motor de passos. O conjunto amostra, tubo de alumina e tubo
de nidbio sdo inseridos dentro de um tubo de quartzo de 55 mm de didmetro, onde o aquecimento
¢ executado por uma bobina de indugfo refrigerada pela passagem de dgua e convenientemente
conectada a uma fonte de radio freqiiéncia. No interior deste tubo de quartzo é imposta atmosfera

inerte, obtida através da utilizagdo de sistema de vacuo e injegdo de argonio.

A distancia percorrida pela amostra é de 100 mm, o que assegura que todo o material ¢
submetido ao perfil de temperaturas gerado pelo aquecimento do susceptor. No presente trabalho,

a temperatura maxima escolhida foi de 1.550 °C, pois a utilizagdo de valores de temperatura

inferiores ndo levaram a resultados satisfatorios.
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Figura 3.3. (a) Equipamento em operacdo e (b) diagrama esquematico do forno para solidificagdo

direcional.



O lingote processado pela técnica de solidificagdo direcional, mostrado na figura 3.4, tem
comprimento entre 35 a 50 mm. Apos a solidificagdo direcional, esse lingote é retirado do
cadinho com extremo cuidado, pois ele ¢ bastante fragil Em alguns casos, em fungio das
elevadas temperaturas de trabalho, as amostras reagiam com o tubo de alumina. Apds o
processamento, o lingote era retirado do tubo de alumina e embutido em resina de poliester
transparente. Apés a cura da resina e seu endurecimento, a amostra era seccionada com
facilidade. Os cortes utilizados foram de natureza longitudinal e transversal. O embutimento,
lixamento e polimento foram realizados da mesma forma que no caso das amostras no estado

bruto de fusio.

Figura 3.4. Lingote produzido no forno de solidificagdo direcional.

3.3 Microscopia optica

Em seguida ao ataque quimico, as amostra foram lavadas com acetona e secas ao ar quente.
ApOs esse procedimento de preparagdo, as amostras foram submetidas & microscopia dptica, que
foi realizada em um microscopio Olympus, modelo BX60M. Este modelo é do tipo invertido,
com faixa de aumento que vai de 50 a 2.000 x. Esse equipamento possui uma série de filtros que
permitem a regulagem da luz, do brilho e do contraste. Acoplado a esse equipamento, existe uma

camera fotografica digital e outra convencional.
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Para realizar a medicio do espacamento lamelar e fragdo volumétrica das amostras
solidificadas direcionalmente, também se fez uso de um microscopio Optico marca Carl-
Zeiss/Tena, com aumento de 25,2 a 2.000x e luz refletida. Este microscopio possui um sistema de

aquisi¢io de imagens, através do qual foi possivel medir esses pardmetros.

3.4 Microscopia eletronica de varredura

Ap6s a analise das microestruturas através de microscopia Optica, as amostras foram
submetidas 2 analise através de microscopia eletrdnica de varredura (MEV). O equipamento
utilizado é da marca JEOL, modelo JXA-840, possuindo resolugdo minima de 100 A e aumento
possivel de 100.000 vezes. As micrografias foram feitas empregando o modo de elétrons
retroespalhados, obténdo-se uma melhor qualidade de imagem que com o modo de elétrons
secundarios. Com este equipamento & possivel também realizar espectrometria por dispersdo de
energia (EDS). Esse tipo de andlise serve para determinar a composi¢do geral da amostra, assim

como a composigdo de pontos especificos, como das fases constituintes.

3.5 Difracio de raios-X

Com o objetivo de determinar as fases presentes nas diversas ligas preparadas, foram
executadas analises através da técnica de difragio de raios-X. Essa analise foi elaborada em um
difratdbmetro Philips, modelo PW 1730/10, com tubo de Cu (A=1,5406 A), voltagem de 40 KV e
corrente de 12,5 mA, velocidade 26/min e dentro da faixa de angulos 20° a 80°. Nesse caso, as

amostras ndo estavam com sua superficie atacada e ndo havia necessidade delas estarem
embutidas em baquelite.

3.6 Fluorescéncia de raios-X

Além da difragdo de raios-X, amostras sem ataque quimico foram analisadas pela técnica
de fluorescéncia de raios-X. O aparelho utilizado é da marca Rigaku, modelo RIX-3100, e nele €

possivel fazer analises semi-quantitativas.
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3.7 Analise térmica diferencial

Em relag8o a alguns aspectos termo-fisicos das ligas, como a determinagio de temperaturas
de transformagdo, procederam-se estudos de analise térmica. Para tanto foi empregado um
equipamento marca Netzsch, modelo STA 409C, com possibilidade de analise temogravimétrica
(TG), anilise térmica diferencial (DTA) e calorimetria diferencial de varredura (DSC). Nesse
equipamento € possivel trabalhar com 3 tipos diferentes de gases. A temperatura maxima do
equipamento ¢ de 1.700 °C. A realizagdo de um ensaio de andlise térmica envolve a necessidade
de amostras com massas proximas a 0,5 g. No presente trabalho foi empregado o gas argdnio
para obter uma atmosfera inerte. O controle da temperatura é feito com um termopar do tipo B.
Os parametros de trabalho foram os seguintes:

- Aquecimento da temperatura ambiente até 1.200°C, com taxa de 20
°C/min.;

-Aquecimento de 1.200 °C até 1.600°C, com taxa de 10 °C/min.;
-Resfriamento de 1.600°C até 1.200°C, com taxa de 10 °C/min.;
-Resfriamento de 1.200 °C até a temperatura ambiente, com taxa de

resfriamento de 20 °C/min..

Ao se utilizar uma taxa de aquecimento/resfriamento igual a 10 °C/min, considerada
elevada, pode-se comprometer os resultados, pois surgem de diferencas acentuadas entre as
temperaturas da amostra e do sensor. Entretanto, tais taxas permitem tornar mais claros os sinais
de DTA, pois os eventos térmicos relacionados a transformagdes de fase ocorrem rapidamente
(Gallagher, 1992). O objetivo principal das analises de DTA foi estabelecer a temperatura de
transformagio eutética, bem como a existéncia ou nfo da ocorréncia de fases primarias nas ligas.
Dessa forma, como as composi¢des utilizadas eram muito semelhantes, a utilizacdo de uma taxa
de aquecimento/resfriamento de 10 °C/min. ressaltou as possiveis diferengas. Um outro fator

considerado foi o alto ponto de fusdo do material.

3.8 Tratamento térmico

Amostras solidificadas direcionalmente sob taxas de 10 mm/h, foram mantidas por 96

horas, a uma temperatura de 1000 °C, para analisar a estabilidade da microestrutura a altas
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temperaturas.0 forno de tratamento térmico que foi empregado era do tipo resistivo, com
atmosfera controlada através de sistema de vacuo e injegdo de argdnio. A amostra € introduzida
em um tubo de quartzo, que por sua vez é inserido dentro da cdmara do forno. Esta camara ¢
revestida internamente com material isolante e contém uma resisténcia elétrica que envolve o
tubo de quartzo. A temperatura ¢ controlada por meio de um termopar tipo B, que esta conectado

ao um sistema eletrénico de controle de temperaturas.

3.9 Microdureza

Os ensaios de microdureza superficial foram realizados pela técnica Vickers, onde o
penetrador € uma piramide de diamante de base quadrada, com um angulo de 136° entre as fases

opostas. O aparelho utilizado ¢ da marca Buehler, modelo Micromet 2100 Series Microhardness

Testers, com cargas que vio de 10 gf ate 1.000 gf.
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Capitulo 4

Resultados e Discussoes

4.1 Consideracdes iniciais

Neste capitulo sdo apresentados os resultados obtidos do exame de diferentes composigdes
dentro do diagrama de fases Ni-Al-Nb, o que teve como objetivo determinar com exatiddo o
ponto de transformac8o eutética. Além disso, sdo também apresentados os dados resultantes dos
diferentes tipos de analises descritos no capitulo anterior, elaborados com amostras no estado
bruto de fusdo e solidificadas direcionalmente, que visaram, basicamente, identificar a natureza
do crescimento eutético no sistema pseudo-binario NiAl-NiAINb. Inicialmente sio apresentados
resultados obtidos do exame das ligas de diferentes composi¢Ses. Em seguida, sdo avaliadas as
amostras no estado bruto de fusdo, em relagdo & morfologia e 4 identificagio das fases. Numa
etapa posterior s3o discutidos os resultados de amostras solidificadas direcionalmente.

Finalmente, sdo apresentados os resultados de testes de microdureza em amostras no estado bruto

e em amostras solidificadas direcionalmente.

4.2 Transformacao eutética NiAl-NiAINb

A avaliagdo da transformacdo eutética NiAl-NiAINb foi fundamentada em dados da
literatura ¢ em experimentos ligados & analise microestrutural e térmica diferencial. Inicialmente
foram obtidas ligas de acordo com as informagdes apresentadas por Kornilov et al. citadas por

Sherman [Sherman, 1986]. Komnilov, na década de 60, estudou o diagrama de fases Ni-Al-Nb,
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concentrando parte dos esforgos na reagio eutética que forma as fases intermetalicas NiAl-

NiAINb.

48 54

Ni

Figura 4.1. (a) Diagrama de fases ternario exibindo as composi¢des das ligas avaliadas no

presente trabalho; (b) ampliacdo da regido de avaliada.
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Essas informagBes estio apresentadas na figura 2.15, que trata do diagrama de fases
pseudobinario NiAl-NiAINb. O presente trabalho envolveu a preparagio de ligas com 20

composigOes diferentes, conforme € apresentado no diagrama de fases ternario Ni-Al-Nb exibido

na figura 4.1.

A amostra 1 refere-se 2 composigdo hipoeutética, com quantidade de niébio inferior ao
citado por Kornilov. Essa amostra foi preparada visando destacar claramente a fase NiAl e 20 se
aumentar o teor de niobio, foi possivel observar a evolugio da microestrutura em diregdo ao
suposto ponto eutético. Nesta amostra 1, com apenas 4 % em atomos de Nb, 2 fase NiAl (figura
4.2) apresenta-se mais escura que a outra fase, NiAINb [Reviere, 1992]. A fase NiAl possui
morfologia globular, sendo que nas bordas de seus grios precipita-se a fase de Laves NiAIND,
constituindo-se como a fase continua. Por este fato, Sauthoff [Sauthoff, 1990] considera a fase
NiAINb como a matriz. Na amostra 2 (figura 4.3), o teor de ni6bio foi elevado para 8 %. A unica
diferenga em relagdo a microestrutura da amostra 1 refere-se a maior presenca da fase continua

NiAIND, e dessa forma, menor fragio volumétrica da fase NiAl

Figura 4.2. Microestrutura da amostra 1, no estado bruto de fusdo.

A figura 4.4 apresenta a microestrutura da amostra 3, que foi preparada com teor de nidbio
igual a 11 % em atomos. Neste caso € possivel notar, mesmo de maneira incipiente, o
aparecimento de colOnias eutéticas, com espagamentos muito refinados. Isso indica que os
resultados de Kornilov sdo consistentes. Em ligas com teores de nidbio equivalentes 2 13 € 14 %

em atomos, amostras 4 e 5 respectivamente, as col6nias eutéticas comegam a ter presenca
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significativa, diminuindo claramente as dendritas da fase NiAl, como mostram as figuras 4.5 e

4.6.

oy el

1g¥n HD26

Figura 4.5. Microestrutura da amostra 4, estado bruto de fusdo.
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Figura 4.6. Microestrutura da amostra 5, estado bruto de fusio.

Com o teor de niébio aumentado (mantendo-se a proporgo entre os elementos Ni e Al), a
estrutura eutética torna-se dominante dentro da microestrutura. Isso é claramente observado nas
amostras 6 (figura 4.7) e 7 (figura 4.8), que correspondem aos teores de niobio iguais a 15 e 15,5
% em atomos, respectivamente. Ao se aumentar ainda mais o teor de nidbio, atingindo valores

entre 16 até 17 % em atomos, foram obtidas microestruturas com morfologia essencialmente

eutética, como mostram as figuras 4.9, 4.10 e 4.11.

A508

Figura 4.7. Microestrutura da amostra 6, estado bruto de fusio.
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Figura 4.8. Microestrutura da amostra 7
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Figura 4.9. Microestrutura da amostra 8

30.

estado bruto de fus

Figura 4.10. Microestrutura da amostra 9,
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Figura 4.11. Microestrutura da amostra 10, estado bruto de fusdo.

Essas ligas exibem microestrutura na forma de col6nias eutéticas, com lamelas muito finas
e sem orientagdo de crescimento preferencial. O maior grau de regularidade da estrutura eutética
foi obtido no centro das col6nias ou células eutéticas. A microestrutura proxima ao limite de uma
celula apresenta-se pouco regular. Observa-se também transigdes do tipo lamelar-fibroso, o que €
resultado de diregOes preferenciais de crescimento. Quando a extragdo de calor ocorre na diregdo
paralela a direcdo preferencial de crescimento, a chance de se formar uma estrutura lamelar ¢
incrementada. Estruturas na forma de col6nias estdo associadas ao tipo de crescimento. Neste
caso, tal tipo de microestrutura est4 associada & forma de solidificago da amostra, executada em
cadinho de cobre refrigerado no forno de fusfo a arco. Segundo Chadwick [Chadwick,1972], este
tipo de morfologia € caracteristico de ligas eutéticas solidificadas sob altas taxas de crescimento,

0 que ocorre neste tipo de equipamento devido a alta eficiéncia do sistema de refrigeracdo do
cadinho.

Nas amostras 8 a 10, nota-se que a fase de Laves (NiAINb) precipita-se junto aos contornos
das col6nias eutéticas. Nota-se ainda que essa fase envolve as dendritas da fase NiAl que estio
localizadas na periferia das coldnias eutéticas. Esse fendmeno est ligado 4 taxa de crescimento
empregada, o que pode produzir um leve desvio da composigio eutética ou a segregacdo do NiAl
durante a solidificagdo [Reviere, 1992]. Além disso, devido a alta taxa de solidificacdo, € possivel

que o crescimento tenha ocorrido fora da zona de crescimento cooperativo, dando origem a fase

primaria.
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Figura 4.13. Microestrutura da amostra 12, estado bruto de fusdo.

A evolugio das microestruturas em fungdo do teor de niodbio foi também examinada na
regido hipereutética, o que foi implementado preparando-se as amostras 11 a 14. A figura 4.12
mostra a microestrutura de uma liga onde o teor de nidbio é levemente superior a composi¢ao
eutética proposta por Kornilov. Nota-se a morfologia essencialmente eutética, com a fase de Lave
em excesso. A medida que o teor de niobio € aumentado, observa-se o crescimento da fragdo
volumétrica referente a fase de Laves, como mostra a figura 4.13. Com o teor de 18 % em atomos
de Nb e teores de Ni e Al equivalentes, obteve-se a formagao clara de dendritas de NiAINb. Com

teores ainda maiores de ni6bio, observou-se o dominio da estrutura dendritica, como pode ser

visto nas figuras 4.14 ¢ 4.15.
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Figura 4.15. Microestrutura da amostra 14, estado bruto de fusio.

Conforme sera discutido posteriormente, as amostras 8 a 10 foram submetidas ao processo
de solidificag@o direcional. O resultado desses experimentos ndo foi satisfatério em relagdo a
regularidade da estrutura eutética obtida. Isso levou a necessidade da preparagdo de novas ligas,
com composigdes diferentes daquelas obtidas do diagrama de fases pseudo-binario proposto por
Kormilov. O aspecto principal dessa nova série de ligas foi a utilizagdo de composi¢des onde a
propor¢do entre os elementos Ni e Al deixaram de ser equivalente. Essa nova série de ligas

refere-se as amostras 15 a 20 e a principal caracteristica das mesmas concentra-se na
diferenciagdo dos teores de Ni e Al

A figura 4.16 apresenta a microestrutura resultante da analise da amostra 15. Nessa liga, o

teor de aluminio ¢ levemente superior ao de niquel e o de nidbio, proximo a 16 % em &tomos.
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Nota-se uma estrutura eutética dominante, porém com a formaggo de fase primaria, em pequena
quantidade. Esse resultado indica que nessa amostra ha estrutura eutética com fragdo volumeétrica
superior as obtidas nas amostras 8 2 10. Com o objetivo de investigar com maior profundidade o
efeito de teores diferenciados de Ni e Al, foram elaboradas as amostras 16 a 20. Na amostra 16, a
microestrutura obtida foi a de colbnias eutéticas, com fase primaria NiAINb em excesso,
conforme mostra a figura 4.17. A amostra 17 (figura 4.18) resultou também em uma
microestrutura com coldonias e a fase NiAINb em excesso. Novamente, como resultado da

proximidade da composigio da amostra 17 e 18, obteve-se uma estrutura de colGnias, com a fase

NiAl em excesso, conforme mostra a figura 4.19.

(@)

®)

2

£968  {3vm HDZ

Figura 4.16. Microestrutura da amostra 15: (a) x200, (b) x800, estado bruto de fusdo.
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Figura 4.17. Microestrutura da amostra 16, estado bruto de fusdo.

Figura 4.19. Microestrutura da amostra 18, estado bruto de fusdo.
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A figura 4.20 exibe a microestrutura da amostra 19. Observa-se novamente a presenga de
células eutéticas com a fase NiAINb no contornos das células. A figura 4.21 mostra

microestrutura da amostra 20. Como resultado da alterag@io da composi¢fo, surgiu uma estrutura
rica em dendritas de NiAl

Figura 4.21. Microestrutura da amostra 20, estado bruto de fusdo.

A identificacdo inicial das fases presentes nas amostras foi elaborada a partir de
informagdes disponiveis na literatura. Com a finalidade de confirmar tal identificag3o, foram
elaborados ensaios de difragdo de raios-X. Os resultados obtidos sdo apresentados nas figuras
422 a 424, onde sdo mostrados os difratogramas da estrutura eutética, estrutura hipoeutética e

estrutura hipereutética, respectivamente. Esses ensaios comprovaram a presenga das fases NiAl e
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NiAINbD, o que foi executado com base no banco de dados da JCPDS. A difragdo do plano (200)
da fase NiAl ocorre junto ao pico de difragio do plano (300) da fase NiAINb. Esse fato deve ser
considerado durante a anélise, pois o mesmo pode confundir a identificagdo desses dois planos.
Outro conjunto de planos que geram picos préximos refere-se ao plano (210) da fase NiAl e aos
planos (205) e (214) da fase NiAINb. Outra informagdo importante obtida com os ensaios de
raios-X foi a ocorréncia de picos ligados ao elemento nidbio. Em fungio de sua elevada
temperatura de fusdo, este elemento pode nio se dissolver durante a preparagdo da amostra.
Aparentemente tal fendmeno ocorreu, pois € possivel confirmar a presenca de Nb nio dissolvido

nas amostras através do pico de difragio relativo ao plano (110).

A identificagdio das fases também foi elaborada a partir de técnicas de microanalise
utilizando-se medidas de EDS. Essa analise ¢ do tipo semi-quantitativa e tem precisdo limitada
em funcdo do efeito matriz, onde a intensidade de um dos elementos em uma fase ¢ modificada
ndo apenas pelas fases adjacentes, mas também pelos elementos dessas fases [Jenkins, 1972 e
1992]. Isto € muito comum quando a diferenga de pesos atdmicos entre eles é muito grande. No
presente estudo, a leitura do Al é menor e a do Ni ¢ maior que a esperada, mesmo levando-se em
consideragdo a quantidade de aluminio perdida durante a fusio da amostra. No caso do niobio, as
medidas resultaram em valores proximos ao esperado. Como forma de avaliar a precisdo das
medidas, foram elaboradas medidas em uma liga NiAl obtida por fusdo, onde a perda de peso foi
inferior a 0,1 %. Comparando-se os valores medidos com o valor esperado (tabela 4.1), foi
possivel avaliar o erro nas medidas. No entanto, ocorreram diferengas significativas entre o

esperado e os resultados obtidos, como pode ser visto na tabela 4.2.

Na analise por fluorescéncia de raios-X, as medidas também apresentaram problemas
similares ao caso da analise por EDS (tabela 4.1). Nesta analise, os padrdes foram produzidos a
partir de metal em po, com os trés elementos em porcentagens exatas, diminuindo o risco de
perda de material que ocorre quando se realiza a fusdo. As diferencas entre os valores esperados e

os resultados obtidos foram menores que na analise por EDS, como pode ser visto na tabela 4.3.
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Figura 4.22. Difratograma de raios-X da amostra eutética 15.
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Figura 4.23. Difratograma de raios-X da amostra hipoeutética 6.



7000 - g
© s’
i e <
6000 - g |Z
i Z
=
5000 —
=}
N - N
€ 4000+ g |z
[ 4 §
g . e =
7] I
S 3000 z3 &
gt 5 ‘(\.l
£ T g o1
~ o~ o~ Zz
200048 ¢ = — I N B
€8 32 5|8 _ 8528 g§
-3 3 =g =i & = + R g o g
£ £ L= Bl = oy ¥ = zZ 3 2
1000~< < z Zh < = z £ Z £ 2
z Z Z] < £ = z < =
- 4 = z =
o
? T 5 T v ; : T v T 7
20 30 40 50 60 70 80

Figura 4.24. Difratograma de raios-X da amostra hipereutética 12.

Como forma de confirmar a natureza das amostras estudadas, no tocante a suas
transformagSes de fase, foi utilizada a técnica de analise térmica diferencial. Foram elaborados
experimentos com amostras 7, 8, 9, 10, 12 e 15, que apresentaram carater hipoeutético,
hipereutético e eutético. Tais analises s3o apresentadas nas figuras 4.25 2 430. A figura 4.25
exibe o termograma da amostra hipoeutética 7. Os resultados obtidos indicam a ocorréncia de
picos relativos a fase primaria NiAl e & transformacio eutética. A figura 4.26 mostra o
termograma da amostra 8, indicando que a liga exibe composigdo muito proxima & eutética, pois
a formagio de fase primaria ndo esta evidente. Os termogramas das ligas 9, 10 e 15 exibem
resultados semelhantes a analise da amostra 8, conforme mostram as figuras 4.27, 428 € 4.29. A
figura 4.30 mostra o termograma de uma liga hipereutética (amostra 12). Nesse caso, a formag@o
da fase primaria € bastante clara, seguida da transformacio eutética. Deve-se salientar que as
variagbes de temperatura observadas nas diversas amostras sdo resultantes da elevada
temperatura de trabalho. Em temperaturas elevadas, a analise térmica diferencial torna-se

bastante problematica.
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Tabela 4.1. Comparagdo entre as composi¢cdes nominais e medidas experimentais dos elementos

Al e Ni em uma amostra de composi¢do Ni 50%-Al 50 % em atomos.

Composigdo EDS Fluorescéncia de
Elementos Nominal Raios-X
Al 50,00 34,36 44,85
Ni 50,00 65,64 55,15

Tabela 4.2. Composigdes determinadas por EDS de amostras no estado bruto de fusdo.

Estrutura Eutética Fase Clara Fase Escura
Liga NiAINb NiAl

Al Ni Nb Al Ni Nb Al Ni | Nb
6 38,00 | 47,55 | 14,45 | 30,09 | 36,10 | 33,81 | 42,59 | 56,55 | 0,86
7 37,19 | 47,85 | 14,96 | 29,61 | 36,66 | 33,73 | 42,26 | 57,06 | 0,68
8 40,02 | 45,00 | 14,98 | 31,06 | 34,65 | 34,29 | 43,08 | 56,09 | 0,83
9 4051 | 43,31 | 16,18 | 28,56 | 37,40 | 34,04 | 44,34 | 54,87 | 0,79
10 39.00 | 44,53 | 16,38 | 35,33 | 30,32 | 34,35 [ 42,43 | 56,43 | 1,14
11 38,93 | 44,55 | 16,52 | 33,00 | 32,94 | 34,06 | 41,47 | 57,03 | 1,50
12 37,84 | 43,29 | 18,87 | 34,58 | 31,46 | 33,96 | 41,64 | 57,22 | 1,14
15 38,04 | 46,08 | 15,88 | 25,58 | 45,31 | 29,11 | 41,72 57,20 | 1,08
16 37,70 | 47,00 | 15,30 | 23,38 | 54,41 | 22,21 | 41,20 | 57,78 | 1,02
17 3843 | 4594 | 15,64 | 28,44 | 38,41 | 33,15 | 41,13 | 57,78 | 1,09
18 38,51 | 45,06 | 16,43 | 32,00 | 34,30 | 33,71 } 42,48 56,29 } 1,23
19 38,60 | 45,70 | 15,70 | 29,01 | 39,77 | 31,22 | 41,96 56,95 | 1,09
20 37,78 | 47,17 | 15,06 | 26,09 | 44,59 | 29,32 | 41,09 | 58,19 | 0,72
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Tabela 4.3. Composi¢des normalizadas de amostras no estado bruto de fusdo medidas por

fluorescéncia de raios-X.

% em atomos % em peso
Liga Al Ni Nb Al Ni Nb
6 41,52 41,29 17,19 21,80 41,14 15,48
7 41,29 41,24 17,47 37,37 46,77 15,86
8 41,65 40,89 17,46 37,89 45,86 16,25
9 40,84 41,09 18,07 37,39 45,79 16,82
10 40,10 41,23 18,67 36,59 45,85 17,56
11 39,25 41,48 19,27 36,32 45,60 18,08
12 39,65 41,18 19,17 36,82 44 96 18,22
15 42,58 40,37 17,05 38,44 4496 16,60
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Figura 4.25. Analise térmica diferencial da amostra hipoeutética 7.
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Figura 4.26. Analise térmica diferencial da amostra eutética 8.
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Figura 4.27. Anélise térmica diferencial da amostra eutética 9.
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Figura 4.29. Analise térmica diferencial da amostra eutética 15.
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Figura 4.30. Analise térmica diferencial da amostra hipereutética 12.

Em adigio & natureza da liga, ou seja, completamente eutética ou com pequena quantidade
de fase primaria, as analises térmicas diferenciais permitiram também determinar o valor da
temperatura eutética. No presente caso, a temperatura eutética indicada nos diagramas de fases
disponiveis referia-se a 1.437 °C. Os resultados obtidos indicam a temperatura de 1.490 °C,

superior aos valores sugeridos na literatura [Sherman,1986].

4.3. Crescimento Eutético no Estado Bruto de Fusido

Foi de interesse também fazer uma caracterizagdo dentro de uma amostra eutética no
estado bruto de fusdo, em funcdo da posigdo da regido no cadinho [Trivefio, 2000] tal como se
apresenta na figura 4.31. A regido inferior, em contato com o cadinho, que ¢ a primeira a
solidificar-se por causa do sistema de refrigeragdo, possui uma estrutura eutética muito fina
decorrente do resfriamento rapido. No caso da regido central, que € a ultima a solidificar-se, o

espagamento lamelar aumenta levemente por causa desse maior tempo de solidificagdo. Na regido
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lateral assim como na regido superior, ainda que resfriada relativamente rapido por convecgdo do
argdnio, elas apresentam maior presenga de fases primarias que de células eutéticas. Uma razio
disto, poderia ser uma leve desvio da composi¢do nominal no liquido & frente da interface
liquido/solido [Rutter, 1977] devido a problemas de homogeneizagdo pela diferenca nas
densidades dos elementos de liga. Entretanto, a causa mais provéavel é a existéncia de uma zona
de crescimento cooperativo nio simétrica. Com o aumento da taxa de solidificagdio, aumenta

também o superesfriamento do liquido, o que causa o crescimento fora dessa zona, permitindo a

competicdo entre dendritas e a estrutura eutética.

Amostra estado

bruto de fusiio

Figura 4.31. Desenho esquematico que mostra as diferentes microestruturas de cada regido de

uma amostra eutética, no estado bruto de fusio.
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Outro fendmeno interessante que se analisou, foi a forma de crescimento da estrutura
eutética, a partir de suas fases constituintes. Para isto foram utilizadas amostras de composi¢des
hipoeutéticas e hipereutéticas. Na figura 4.32, observa-se a formagio da estrutura eutética a partir
de nticleos da fase NiAl. Esta fase forma nucleos que geram diretamente tal tipo de estrutura, o
que se explica pelo fato de ter o ponto de fusdo maior (1.638 °C, segundo o diagrama de fase Al-
Ni da figura 2.13) se comparado com a fase NiAIND (1.597 °C, segundo o diagrama de fases
NiAl-Nb da figura 2.15). E aceito que que a fase com o maior ponto de fusdo forma os niicleos
que produzem a estrutura eutética, desde que as condigdes termodindmicas sejam favoraveis, o

que significa que a temperatura a frente do liquido 4 frente da superficie da fase primaria atinge a

temperatura eutética [Milenkovic, 1998].

Quando a fase primaria é o NiAINDb, no caso de uma amostra hipereutética, surge em

torno da mesma um filme de NiAl, o que permite a continuidade do crescimento eutético. Este

fendmeno é mostrado na figura 4.33.

Como foi observado através dos difratogramas, comprovou-se a presenca de Nb ndo
dissolvido, tal como é mostrado na figura 4.34. Apesar das amostras terem sido processadas
através de varias fusdes, visando a homogeneizagdo, o fato do nidbio exibir alto ponto de fusdo

dificultou sua dissoluc@o na liga.

NiAl

%2,898 12¢m D23
Figura 4.32. Formagdo da estrutura eutética a partir da fase NiAl
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NiAINb

82,088 10wy KD24

Figura 4.34. Niobio ndo dissolvido.

4.4 Crescimento eutético no processo de solidificacio direcional

A caracterizacdo das amostras solidificadas direcionalmente foi realizada da mesma forma
que no caso das amostras no estado bruto de fusdo. Nas tabelas 4.4 ¢ 4.5 sio apresentados os

resultados obtidos das analises de composi¢io por EDS e por fluorescéncia de raios-X, apos o

processo de solidificagdo direcional.
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Tabela 4.4. Composicdes determinadas por EDS de amostras solidificadas direcionalmente,

partindo de uma liga eutética (Ni-Al43,15-Nb16,12) - % em atomos.

Taxa de Estrutura Eutética Fase Clara Fase Escura

Solidificagdo NiAINb NiAl
(mm/h) Al Ni Nb Al Ni Nb Al Ni | Nb
5 36,99 | 44,72 | 18,29 | 39,42 | 25,09 | 35,49 | 43,29 | 56,05 | 0,66
7 36,36 | 44,21 | 19,43 | 38,30 | 26,64 | 35,06 | 42,75 | 56,62 | 0,63
10 37,16 | 46,74 | 16,10 | 37,27 | 27,56 | 35,17 | 40,54 | 58,25 | 1,21
12 35,46 | 47,14 | 17,40 | 36,12 | 28,71 | 35,17 41,19 | 58,12 | 0,69
15 3551 | 47,43 | 17,06 | 34,22 | 31,15 | 34,63 | 41,46 | 57,70 | 0,84
20 36,04 | 47,10 | 16,86 | 37,98 | 26,79 | 35,23 | 41,41 | 57,83 | 0,76
25 36,63 | 46,49 | 16,89 | 36,75 | 28,33 | 34,92 4226 | 57,04 | 0,70
30 36,65 | 42,22 | 18,13 | 34,92 | 30,20 | 34,88 | 40,74 | 58,24 | 1,02
35 36,89 | 45,12 | 17,99 | 31,08 | 34,66 | 34,26 | 40,97 | 57,81 | 1,22
40 3724 | 45,53 | 17,23 | 35,34 | 29,65 | 35,01 | 41,46 | 57,43 | 1,11
45 37.64 | 46,83 | 15,53 | 37,32 | 27,26 | 35,42 | 40,94 | 57,83 | 1,23
50 38,15 | 46,38 | 15,47 | 36,23 | 28,80 | 34,88 | 40,98 | 57,90 | 1,12

Tabela 4.5. Composigdo de amostra eutética (Ni-Al43,15-Nb16,12) solidificada direcionalmente

medida por fluorescéncia de raios-X.

Taxa de % em atomos % em peso
Solidificag¢@o Al Ni Nb Al Ni Nb
(mm/h)
10 19,75 46,20 34,05 38,81 41,75 19,44

Os experimentos de solidificagdo direcional foram realizados com amostras de composigao
proxima & eutética, sob diferentes taxas de crescimento. Os experimentos que produziram os
resultados mais proximos aos desejados (estrutura regular e orientada) referem-se a liga de
composigio Ni-Al43,15-Nb16,12 % em atomos, que foi processada sob as taxas de 5, 7, 10, 12,
15, 20, 25, 30, 35, 40, 45 ¢ 50 mm/h, como ¢ visto na figura 4.35. Sob taxas de crescimento, de
até 15 mm/h, foi possivel obter estruturas euteticas orientadas e alinhadas parcialmente com a

direcio de resfriamento. Porém, sob altas taxas de solidificagio, a estrutura iniciou a
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degenerac@o, ocorrendo crescimento sem orientagio preferencial e diminuindo significativamente

as regides com morfologia lamelar.

Longitudinal Transversal
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V=50 mm/h
Figura 4.35. Microestruturas longitudinais e transversais obtidas sob diferentes taxas de

solidificagdo.

Na figura 4.36 constata-se que mesmo sob baixa taxa de crescimento, a estrutura lamelar
apresenta falhas de crescimento, muito comuns em estruturas desse tipo [Croker, 1975]. Nota-se
também que em algumas regides, a fase NiAl cresce mais rapido que a fase NiAINb. Essa maior
taxa de crescimento do NiAl inibe o crescimento da segunda fase, gerando assim um crescimento

do tipo competitivo € ndo cooperativo.

Figura 4.36. Falhas de crescimento na estrutura lamelar (vista longitudinal).
Outra falha observada, apresentada na figura 4.37, foi a alteragdo na largura de algumas

lamelas. Este processo de engrossamento pode ser causado por uma instabilidade no gradiente de

temperatura no momento em que ocorria o processo de solidificag@o.
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Figura 4.37. Vista longitudinal de um engrossamento de lamelas (V=10 mm/h).

Um outro tipo de falha, comum no crescimento direcional, refere-se as terminagdes
lamelares (Figura 4.38). Uma terminacgio lamelar aparenta ser uma “meia lamela” a mais dentro
de uma estrutura regular [Double, 1973]. Na verdade, de acordo com a teoria de crescimento
eutético, as falhas lamelares tém papel fundamental no ajuste da estrutura lamelar a variacdes na
taxa de crescimento [Carlberg, 1977]. O movimento dessas falhas permite 0 aumento ou a

diminui¢do do numero de lamelas e assim, a diminui¢do ou aumento dos espagamentos lamelares.

Figura 4.38. Vista longitudinal de uma terminagdo lamelar (V = 10 mm/h).

Outro fen6meno observado nas microestruturas das ligas solidificadas direcionalmente
foram as transi¢des do tipo lamelar/fibroso, conforme mostra a figura 4.39. Em geral, tal
fendmeno ocorre sob altas taxas de crescimento, tal como Chadwick observou em relacdo ao

sistema Sn-Zn [Chadwick, 1967]. Porém, na liga eutética NiAINb, o fendmeno também
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aconteceu sob taxas de crescimento menores. No caso da amostra da figura 4.33, onde a diregdo
de processamento € a diregdo horizontal da amostra, as lamelas sdo forgadas a crescer em
direcdes diferentes da preferencial [Cline, 1971], o que produz fibras na microestrutura. No corte
transversal da mesma amostra, que ¢ vista na figura 4.40, nota-se a formagdo de contornos de
grio que separam as regides lamelares das fibrosas. Outro fator que pode explicar essa mudanca

de lamelas para fibras ¢ a presenca de fases primarias e impurezas que atrapalham o crescimento
lamelar [Trivefio, 2000].

e At
(o a2 WA

Figura 4.40. Vista transversal de uma transi¢do de lamelar para fibrosa (V = 30 mm/h).
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Na figura 4.41 € mostrada uma regio totalmente fibrosa cercada por uma estrutura lamelar.
O crescimento lamelar est4 relacionado com fragbes de volume proximas para ambas as fases,
enquanto, a presenca de fibras relaciona-se com fragdes de volume muito diferentes [Hunt, 1968].
Por tal raz&o, tentou-se quantificar a fragdo de volume da fase NiAl nas regides lamelares, bem
como em regibes fibrosas nas amostras solidificadas direcionalmente. A média dos valores
obtidos sdo apresentados na tabela 4.4. Para o caso das amostras no estado bruto de fusdo, essa

medig¢do ndo foi elaborada pois a estrutura eutética era muito fina, o que dificultava o contraste

das fases durante a analise das imagens.

Analisando os resultados da tabela 4, constatamos que a média da fragdo de volume do
NiAl na regido lamelar € maior que na regifo fibrosa, confirmando a hipotese de que as fibras

estdo relacionadas com fragdes muito diferentes. Esses dados sio coerentes com os valores

obtidos na literatura (tabela 2.3) [Reviere, 1992].

Outra quantificacdo nas amostras solidificadas direcionalmente, além da fracgio
volumétrica, foi a dos espagamentos lamelares. O espagamento lamelar é definido como a metade
da soma das larguras médias das fases (ver figura 2.9). Segunda a relagiio proposta por Jackson e
Hunt [Jackson, 1966], A’V = constante, o inverso da raiz quadrada da taxa de crescimento (V) e o
espagamento entre as fases (A) sdo linearmente dependentes. No caso da liga eutética NiAl-

NiAIND, a relagdo entre essas duas variaveis ndo é totalmente linear, mas mantém uma relagio

crescente, tal como € ilustrado na figura 4.42.
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Figura 4.42. Evolugdo do espagamento entre as fases em fungdo do inverso da raiz quadrada da

taxa de solidificagao.
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Tabela 4.4. Fracio de volume da fase NiAl, segundo a regido.

Taxa |% Vol. da fase NiAl | % Vol. da fase NiAl
mm/h na regifio lamelar | na regifo fibrosa
5 4877 +3,54 43,64 + 3,86
7 51,17 £2,17 4893 4,63
10 50,35 £ 2,74 43,80 5,79
12 5423 +3,12 49,82 +4,28
15 52,66 £ 5,88 4224 +744
20 50,37 £4,71 4277 £8,71
25 51,53 +2,89 47,46 £ 4,15
30 45,65 +2,76 4443 + 4,42
35 49,73 +£2,76 42,45 £4.86
40 50,71 + 4,05 44,92 + 6,08
45 50,25 +4,10 46,36 + 6,67
50 49,48 + 3,98 41,50 +6,39
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Seguindo 0 mesmo procedimento utilizado na anélise das amostras no estado bruto de
fusdo, foram efetuados ensaios de difragio de raios—X das amostras solidificadas
direcionalmente. Na figura 4.43 € apresentado o difratograma de uma amostra eutética
solidificada a uma taxa de 10 mm/h. Com relagio aos planos difratados no estado bruto de fusdo,
o difratograma obtido exibe diferengas em relagio aos planos difratados. O exemplo mais
significativo s@o os picos dos planos (112) e (201), da fase NiAINb, que apareciam nos
difratogramas de amostras no estado bruto de fusdo e nfio neste caso. Por outro lado, planos de
baixa intensidade segundo o banco de dados JCPDS que ndo aparecem nos amostras no estado
bruto, provocaram difragdo na amostra solidificada direcionalmente (planos (202) e (104) da fase

NiAINb). Esses resultados eram esperados devido ao crescimento preferencial em algumas

direcGes.
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Figura 4.43. Difratograma de raios-X da seccdo longitudinal de uma amostra solidificada a uma

taxa de 10 mm/h.

O difratograma da amostra direcional também revelou a presenca de Nb ndo dissolvido,
como ocorreu no estado bruto de fusdo. Isto confirmou o observado na figura 4.44, onde se tem o

Nb como uma fase diferente das duas esperadas, NiAl e NiAINb.
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Figura 4.44. Presenca de Nb em uma vista transversal de uma amostra solidificada

direcionalmente.

4.5 Avaliacio da estabilidade da microestrutura eutética em altas temperaturas

Uma amostra solidificada direcionalmente sob taxa de 10 mm/h foi tratada termicamente a
1.000 °C, por periodos de 24, 48, 72 e 96 horas. Esse experimento teve como objetivo avaliar a
estabilidade da microestrutura em altas temperaturas. Apds cada periodo, a amostra era preparada
para metalografia. Um novo processo de lixamento e polimento era necessario pois mesmo a
amostra sendo processada em atmosfera inerte, ela sofria oxidagdo leve na sua superficie,
acumulando uma fina camada de 6xido. Uma vez pronta a superficie, efetuava-se a analise,

através de microscopia Optica, da mesma area em todos os casos.

A estabilidade das microestruturas de ligas eutéticas € uma das maiores vantagens que elas

apresentam sobre os sistemas endurecidos por precipitagdo, desde que suas fases estejam em
equilibrio proximo ao termodindmico [May, 1975].

Na figura 4.45 constata-se que tal estrutura ¢ bastante estavel. Praticamente ndo se observa
mudangcas significativas entre as morfologias de um periodo e outro. As pequenas modificagdes

observadas se devem ao processo de lixamento e polimento.
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(d)

Figura 4.45. Microestrutura de uma amostra solidificada direcionalmente tratada termicamente a
1.000 °C: (a) O horas; (b) 24 horas; (c) 48; (d) 72 horas e (e) 96 horas.

4.6 Avaliaciio da microdureza da estrutura eutética NiAI-NiAINbDb

Inicialmente, procedeu-se & analise da microdureza junto & regido eutética das amostras
com teores equivalentes de Ni e Al. Nesse caso, foram analisadas as amostras 6 a 12, conforme
mostra a tabela 3.1. A carga empregada foi de 500 gf e os resultados obtidos sdo apresentados na
figura 4.46. A primeira observagéo refere-se 4 constatacio que a dureza na regido eutética das
microestruturas no ¢ alterada em relagio a variagdes nos teores de ni6bio, o que era esperado.
Nessa mesma ilustracio é possivel comparar tais valores com a dureza do NiAl, do NiAl em uma

liga hipoeutética e do NiAINb, em uma liga hipereutética, todas obtidas com carga de 500 gf.
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De acordo com as analises de composigdo por EDS, a concentragdo de nidbio em 4tomos
dentro da fase NiAl ¢ proxima a 1 %. Tal valor, apesar de pequeno, é suficiente para elevar a
microdureza a valores superiores. Por outro lado, a regido eutética possui dureza maior que a fase

primaria NiAl. No tocante & fase NiAINb, sua microdureza atingiu valores superiores a 900

kgf/mm®.
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NE 600 —
> ]
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300 - == e e e
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Figura 4.46. Microdureza medida na regido eutética em amostras com diferentes teores de Nb, e
comparadas com as durezas da fase NiAl pura, do NiAl como fase primaria e da fase NiAINDb. A

carga empregada foi de 500 gf.

Em seguida, foram realizadas medidas com a amostra eutética de composigdo 15, que foi a
utilizada para realizar as experiéncias na solidificagdo direcional. Nesta caso, analisou-se a
influencia da carga na medida da microdureza Vickers, sempre utilizando regides totalmente
eutéticas. As cargas empregadas foram de 100, 200, 300, 500 e 1000 kgf Na figura 4.47 observa-
se que até o valor de carga de 500 kgf é possivel afirmar que dureza praticamente permaneceu

constante. Com a carga de 1.000 kgf, a microdureza aparenta diminuir. Uma diminui¢io da
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microdureza com o aumento da carga é esperado, pois podem ocorrer a formagdo de trincas no

momento da impressdo, o que dissiparia parte da energia imposta [Trivefio, 2000].

Finalmente, foram feitas medi¢des de microdureza com carga de 500 gf em uma amostra de
composigao eutética, solidificada direcionalmente sob a taxa de crescimento de 10 mm/h. As
medidas foram efetuadas junto a regifio lamelar (corte longitudinal), junto a regido fibrosa (corte
longitudinal) e em 4reas transversais. Os resultados obtidos sdo mostrados na tabela 4.5. A dureza
¢ praticamente a mesma nos trés casos, e os valores obtidos so inferiores aos medidos na
amostra no estado bruto de fusdo. Tal fato pode ser explicado através das dimensGes das
microestruturas. No caso de uma estrutura eutética no estado bruto de fusdo, tem-se
espagamentos muito finos, resultado da alta taxa de crescimento. Nas amostras solidificadas

direcionalmente, tais espacamentos sg0 superiores.
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Figura 4.47. Microdureza obtida com diferentes cargas, em uma liga eutética solidificada

direcionalmente.
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Tabela 4.5. Microdurezas Vickers (500 gf de carga),

em uma amostra solidificada

direcionalmente.

Taxa Regido Lamelar Regido Fibrosa Secgdo

mm/h HV nv Transversal
5 653,5+40,8 676,5+43.9 680,8 + 287
7 637,6 £30,9 6926 £34.6 670,5 +33,6
10 606,0 £ 33,1 660,0 £ 19,9 625,8+12,7
12 627,4 +304 651,9 +26,6 639,4 +£262
15 633,2 + 18,1 668,0 + 13,7 663,3 £29,9
20 637,0+ 17,8 683,2+229 673,7+17,8
25 670,9 + 25,1 678,1+245 687,0 +20,8
30 665,5 £ 245 707,9 £253 665,1 £26,5
35 659,3 +23.5 720,6 228 7043 +£22.6
40 646.4 + 25,1 657,8 + 38,7 670,7 +23,5
45 646,2 + 214 695,2 +16,9 695,7 £28,5
50 642,6 + 15,6 658,2+220 638,8 + 11,0

Meédia 643,8 £ 255 679,2 26,0 667,9 £23,5
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Capitulo 5

Conclusdes e Sugestoes para Trabalhos Futuros

5.1 Conclusoes

O trabalho desenvolvido neste projeto de pesquisa teve como objetivo principal avaliar o
processo de obtengdo, solidificagdo direcional e caracterizagdo da liga eutética pseudobinaria
NiAl-NiAINb. Dos resultados obtidos, pode-se concluir:

a. A fusio das ligas em forno a arco foi realizada sem perdas significativas de massa e livres
de oxidacdio. A obtencdo de microestrutura eutética foi possivel em uma faixa de

composigdes, destacando-se a amostra 15 como aquela com composi¢do mais proxima a

eutética;

b. A estrutura eutética no estado bruto de fusdo foi do tipo colOnias eutéticas, apresentando
estrutura muito fina e sem orientagdo de crescimento preferencial. A andlise térmica
diferencial de diversas amostras resultou na identificagdo da temperatura eutética (1.490
°C) superior ao valor apresentado na literatura (1.440 °C). Também, por meio deste tipo

de analise verificou-se que em todas as amostras examinadas, existia a formagdo de fase

primaria;
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C. A partir da andlise da morfologia de amostras hipoeutéticas e hipereutéticas foi possivel

determinar que o crescimento eutético ocorre a partir dos nucleos da fase de maior ponto

de fusdo, no caso a fase NiAl;

d. No processamento por solidificaggo direcional, as estruturas com maior parcela de
regularidade restringiram-se as amostras processadas com taxa de crescimento inferior a

15 mm/h. A morfologia obtida foi do tipo lamelar com transi¢des lamelar/fibroso;

e. Variagbes na taxa de crescimento permitiram examinar o efeito desse parametro junto ao

espagamento lamelar. Apesar de haver clara dependéncia desses espagamentos em relacio

a taxa de crescimento, a mesma n&o ¢ do tipo linear;

f. A anilise por diffagio de raios-X de amostras no estado bruto e processadas
direcionalmente revelou a presenca de Nb nio dissolvido, mesmo em amostras refundidas

diversas vezes com a intengio de aumentar o nivel de homogeneidade constitucional;

g. O tratamento térmico realizado a 1.000 °C, por diversos periodos de tempo, nio revelaram
modificagSes na microestrutura eutética, o que indica que o compoésito in situ NiAl-

NIiAIND tem estabilidade microestrutural em altas temperaturas;
h. A microdureza do compésito in situ NiAI-NiAINb & bastante elevada, o que ¢ causado

principalmente pela fase de Laves. A dureza foi maior no estado bruto de fusdo (763 HV)

que na estrutura solidificada direcionalmente (643 HV), pois a primeira tinha uma

estrutura eutética bastante fina.

5.2 Sugestdes para trabalhos futuros

A partir dos resultados obtidos neste trabalho as sugestOes para novas pesquisas
referente a liga eutética NiAI-NiAIND s3o:
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Elaborar novos estudos envolvendo medidas de andlise térmica diferencial (DTA) de ligas

eutéticas e ndao eutéticas, perto da regido de interesse, com o objetivo de estabelecer o
diagrama parcial Ni-Al-Nb;

Avaliar a tenacidade & fratura da liga eutética através da técnica de microdureza,

Avaliar a resisténcia a oxidacfio da liga eutética em alta temperatura e em atmosferas ndo
inertes,

Avaliar o efeito da adicio de elementos de liga na estrutura eutética NiAl-NiAINb.
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